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Abstract

The fibre flow in steels plays, beside other factors, an essential role for the evaluation
of the performance of forged parts. Due to the fact that the fibre flow in literature is
merely rudimental defined; one part of this work attends to clarify the origin of the
fibre flow. Experimental technologies exhibit that stretched MnS, which rise from the
hot rolling process of steels are mainly responsible for this structure. Additionally the
conditions for the development of the fibre flow in steel are also shown.

By means of scanning electron microscopy the morphologies and orientations of MnS
are analysed in continuous casted and hot rolled steel. Moreover the changing of the
shape of MnS and other types of inclusions caused by a forging operation e.g. cylin-
drical upsetting in rolling direction and vertically oriented is observed in 4 different
kinds of steels. Hot upsetting at 1250° C and vertically oriented to the rolling direction
enables by way of the index of relative plasticity the construction of a flow curve of
MnS, which is necessary for a FEM forging simulation. Additionally, the changing of
the MnS morphology in dependence from the temperature is observed. Stretched MnS
in hot rolled steel are influencing some characteristic mechanical properties, leading to
longitudinal and transversal anisotropy of e.g. the notch impact energy in dependency
from sulphur level and rolling degree. The analysis of the fracture surface of notched
specimen shows the influence of the MnS morphology and orientation on the notch
impact energy. Because of the changed shape of MnS, caused by hot upsetting in roll-
ing direction, an initially present anisotropy develops to a more isotropic behaviour
particularly in the core region of the upset samples. The changed morphology of MnS
caused by an upsetting at room temperature does not influence significantly the chang-
ing of the anisotropy.

A FEM forging simulation of the cylindrical upsetting in rolling direction of MnS in
steel shows a partial accordance of the changing of the MnS morphology between the
observation and simulated results. Considerations about the stress ratio around MnS at
adequate loadings of parts show the detrimental impact of the MnS morphology and
orientation on the mechanical properties of steels. Examples of use illustrate the influ-
ence of flattened and accordingly to the part loading oriented MnS.
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1  Einleitung

Die Qualitit massiv umgeformter Stahlbauteile wird von vielen Faktoren beeinflusst.
Dazu zdhlen einerseits Bedingungen, welche die Umformung bestimmen und beglei-
ten, wie beispielsweise die Zertrennung des gewalzten Halbzeugs in Rohlinge, die
Werkzeuge, die Tribologie und nachfolgende Arbeitsginge. Andererseits spielen fiir
die Bauteilgiite auch die Werkstoffeigenschaften des Stahls eine wichtige Rolle. Ne-
ben der chemischen Zusammensetzung des Stahls und dessen Gefilige gewinnen
nichtmetallische Einschliisse im Stahl aufgrund von steigenden Anforderungen an die
mechanische Belastbarkeit zunehmend an Bedeutung. Durch den heutigen Stahlrein-
heitsgrad werden oxidische Einschliisse wie z.B. Tonerde oder Silikate auf ein Mini-
mum reduziert. Deshalb geraten sulfidische Ausscheidungen wie beispielsweise Man-
gansulfide in den Fokus, wenn weitere Faktoren gesucht werden, die auf bestimmte
mechanische Eigenschaften, wie z.B. die Dauerfestigkeit oder Kerbschlagarbeit signi-
fikanten Einfluss haben. Aus diesem Blickwinkel gesehen, ist es sehr sinnvoll, die
Auswirkungen von Mangansulfiden auf die mechanischen Bauteileigenschaften zu
analysieren. Um ein besseres Verstidndnis dieser Einfliisse zu gewinnen, lohnt es sich,
das Verhalten der Mangansulfide, beginnend bei der Stahlschmelze, iiber den Walz-
prozess bis zur Massivumformung mit anschliefender Wiarmebehandlung zu betrach-
ten.

Fiir ein zusétzliches Kriterium zur Beurteilung der Giite eines massiv umgeformten
Stahlbauteils und des Umformprozesses wird momentan durch einen nasschemischen
Atzprozess eine freifugig wahrnehmbare, faserihnliche Struktur (Bild 1.1) an Lings-
schliffen erzeugt.

Faserverlauf &

Bild 1.1:  Freisichtiger Faserverlauf in einem massiv umgeformten Bauteil.

Diese Struktur wird im Folgenden als Faserverlauf bezeichnet. Im weiteren Verlauf
dieser Arbeit werden diejenigen Faktoren ermittelt, die zur Entstehung des Faserver-
laufs im Stahl (Bild 1.1) beitragen und auf ihn einwirken. Ferner erscheint es ebenfalls
wichtig, zu kléren, welche mechanischen Werkstoffeigenschaften durch ihn signifikant
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beeinflusst werden und ob durch die Massivumformung der Faserverlauf in Bezug auf
die Bauteilbelastung giinstig gelegt werden kann. Da geforderte Materialeinsparungen
zu einer Erhohung der Bauteilbelastung fithren, gewinnt die Betrachtung der Auswir-
kungen des Faserverlaufs auf die mechanischen Charakteristika von Stahlbauteilen
zunehmend an Relevanz. Ferner befinden sich in den heutigen Stéhlen auch Einschliis-
se, die ebenfalls die mechanischen Eigenschaften des Stahls beeinflussen kdnnen.
Somit erhebt sich auch die Frage, ob und wie es einen Zusammenhang zwischen be-
stimmten Ausscheidungen, dem Faserverlauf und der Umformung gibt.

Daher soll sich diese Arbeit thematisch hauptséchlich mit der Charakterisierung des
Faserverlaufs und der Bedeutung der Umformung fiir diese Struktur in massiv umge-
formten Stdhlen und deren Auswirkungen auf die mechanische Eigenschaften befas-
sen.

Somit legt die vorliegende Arbeit in den folgenden Kapiteln die Schwerpunkte auf:

e Beschreibung des Standes der Technik und Wissenschaft in Bezug auf den
Faserverlauf, Einschliisse im Stahl und deren Bedeutung fiir die Massivum-
formung.

e Nachweis und Identifikation des Faserverlaufs in Stidhlen.

e Betrachtung der Auswirkungen des Faserverlaufs und von Sulfiden auf me-
chanische Eigenschaften im gewalzten Rohmaterial.

e Analyse der Verdnderung des Faserverlaufs und von Sulfiden durch eine
Massivumformung.

e Messen der Auswirkungen des umgeformten Faserverlaufs und verformter
Sulfide auf mechanische Bauteileigenschaften am Beispiel der Kerbschlag-
arbeit.

e Bedeutung der Ergebnisse fiir Anwendungen.

Die Beantwortung der Fragen nach dem Ursprung des Faserverlaufs in Stahl, seiner
Verdanderung durch Massivumformung und seiner Auswirkungen auf mechanische
Bauteileigenschaften soll in den folgenden Kapiteln betrachtet werden. Mit dieser
Abhandlung soll ferner versucht werden, einen Beitrag fiir eine moglichst gilinstige
Lage und Orientierung des Faserverlaufs unter Beachtung der Verdanderung von sulfi-
dischen Einschliissen durch die Massivumformung in Bezug auf ansteigende Bauteil-
belastungen, zu leisten.
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2.1 Uberblick und Einleitung

Stahle finden heutzutage, entgegen der Verwendung von Leichtmetallen und Faserver-
bundwerkstoffen, noch vielfdltige Einsatzgebiete in Personenkraftwagen, wie bei-
spielsweise im Antriebsstrang, Fahrwerksbereich oder in der Kraftstoffeinspritzung.
Aufgrund der hohen mechanischen und chemischen Belastungen, ist es nicht immer
moglich, jede Stahlkomponente im Fahrzeug durch Leichtmetalle oder andere Werk-
stoffe zu substituieren. Bestimmte Fahrzeugbauteile, wie beispielsweise Getriebewel-
len oder Gleichlaufgelenkteile werden durch gestiegene Drehmomente noch stdrker
mechanisch belastet. Aber auch die Einspritzdriicke von Dieselkraftstoffen werden
weiter erhoht, um den Kraftstoff bei der Verbrennung im Motor moglichst effizient
und umweltfreundlich einzusetzen. Dies bedeutet, dass in Zukunft die Anforderungen
der mechanischen Belastbarkeit fiir den Werkstoff Stahl ansteigen werden. Unter die-
sem Aspekt gesehen, erscheint die Weiterentwicklung des Werkstoffs Stahl durchaus
gerechtfertigt. So werden fiir Getriebewellen meist Einsatzstdhle (z.B. 16MnCr5), fiir
Gleichlaufgelenkteile unlegierte Stihle (z.B. Cf53) verwendet. Im Bereich der Kraft-
stoffeinspritzung kommen niedrig legierte Stdhle (z.B. 100Cr6) und die Gruppe der
ausscheidungshdrtenden ferritisch perlitischen Stdhle (z.B. 30MnVS6) zum Einsatz.
Die Herstellung der oben genannten Fahrzeugkomponenten erfolgt bevorzugt durch
Verfahren der Massivumformung, was eine moglichst belastungsgerechte Ausrichtung
und Lage des Faserverlaufs erlaubt. Durch die Auswahl geeigneter Umformverfahren
und deren Kombination mit anderen Herstellungsverfahren, konnen Bauteile nahezu
endkonturnah gefertigt werden. Die Zerspanung kann daher meist so ausgelegt wer-
den, dass der Faserverlauf nur geringfiigig angeschnitten wird, um die Belastungsfa-
higkeit des Bauteils bei entsprechend anliegender Last mdglichst wenig zu beeintréach-
tigen. Weiterhin erlauben moderne Warmumformverfahren eine Integration von Wir-
mebehandlungen in den Produktionsprozess, was sich giinstig auf die Verzugsproble-
matik und Fertigungskosten auswirkt. Aufgrund der hohen Anforderungen an den
Reinheitsgrad fiir die oben genannten Stdhle, sind im warmgewalzten Zustand haupt-
sdchlich noch gestreckte Mangansulfide als Einschliisse anzutreffen. Da diese Aus-
scheidungen im Verdacht stehen, fiir den Faserverlauf verantwortlich zu sein, werden
sie vertieft in diesem Kapitel mit betrachtet.

2.2 Mangansulfide

Mangansulfide (MnS) als Ausscheidungen im Stahl werden durch die Arbeit von Sims
und Dahle (1938) beschrieben und klassifiziert, wihrend die systematische Erfassung
ihrer Eigenschaften erst rund 20 Jahre spiter beginnt. Mit dem Aufkommen verfeiner-
ter Analysemoglichkeiten, wie beispielsweise der Rasterelektronenmikroskopie, kon-
nen weitere Charakteristika der Mangansulfide erforscht werden. Dies fiihrt zur inten-
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siven Erkundungen der Bedeutung von Mangansulfiden fiir die Stahleigenschaften.
Man erkennt in diesem Zug, dass Mangansulfide in Abhéngigkeit von ihrer Form und
der jeweiligen Bauteilbelastung, bestimmte mechanische Stahleigenschaften sowohl
verstirken als auch abschwiéchen konnen.

2.2.1 Entstehung von Mangansulfiden

Schwefel wird heute entweder als Begleit- oder als gezieltes Legierungselement im
Stahl betrachtet bzw. eingesetzt, wobei er derzeitig in zunehmenden MaR iiber den
Schrottanteil in die Schmelze gerit. Je nach Stahlanwendung wird der Schwefelgehalt,
unter anderem iiber die Zugabe schwefelbindender Mittel, entweder abgesenkt oder
durch andere Methoden erhoht. In der fliissigen Stahlphase ist Schwefel in Abhéngig-
keit vom Sauerstoffgehalt im Stahl gut l6slich, wahrend sein Loslichkeitsprodukt im
erstarrten Stahl duBerst gering ist. Nach Adolfi (2007) und Diederichs (2004) scheidet
sich Schwefel am Ende der Stahlerstarrung als eine der letzten Ausscheidungsarten an
der Erstarrungsfront aus, da die Loslichkeit von Schwefel unterschritten wird. Dabei
bildet er mit anderen, zur Sulfidbildung geeigneten, chemischen Elementen des Rest-
schmelzebereichs die entsprechenden Sulfide. Mangan ist wéhrend der Erstarrung
nach Diederichs (2004) aufgrund seiner deutlich geringeren Diffusionskonstante als
Schwefel in Eisen einer der bestimmenden Faktoren fiir die Geschwindigkeit der
Mangansulfidbildung. So senkt ein steigender Manganzusatz die Loslichkeit von
Schwefel im Eisen ab, was die Entstehung von Mangansulfiden férdert und auch zur
Bildung fein verteilter Mangansulfide beitrdgt. Die Bildung von Eisensulfid wird mit
der Zugabe von geniigend Mangan im Stahl verhindert, da sich Schwefel mit Mangan
leichter zu Mangansulfid als Schwefel mit Eisen zu Eisensulfid verbindet, wie Bargel
und Schulze (2008) und Diederichs (2004) darstellen. Adolfi (2007) stellt fest, dass
Oxide und Nitride, die sich bereits bei hoheren Temperaturen in der Schmelze aus-
scheiden, als Keime fiir die Bildung von Mangansulfiden wirken kénnen. Nach Cy-
ril (2008) nimmt mit steigendem Mangan- und Schwefelgehalt die Gesamtkonzentrati-
on von Mangansulfiden im Stahl zu. Wie Leslie (1983) feststellt, ist bei ausreichendem
Mangangehalt der gesamte Schwefel im Stahl als Mangansulfid gebunden. Mit Hilfe
der von Leslie (1983) dargestellten Gleichung (2.1) kann bei bekanntem Schwefelge-
halt S in Gewichtsprozent (%( m)) der Volumenanteil £, der im Stahl vorhandenen

Mangansulfide abgeschétzt werden.

S
i) 2.1)

S — 0,053

2.2.2 Zusammensetzung, Aufbau und Morphologie von Mangansulfiden

Reines Mangansulfid (MnS) setzt sich aus Mangan und Schwefel im stochiometri-
schen Verhiltnis von 1:1 zusammen, was zur chemischen Formel MnS fiihrt. Nach
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Kiessling und Lange (1978) existiert neben MnS noch die chemische Verbindung
MnS,, die in ihrem kristallinen Aufbau dem Mineral Hauerit gleicht. Da diese Form
im Stahl nicht anzutreffen ist, wird sie hier nicht weiter beschrieben. Sulfide weisen
nach Biihler (1975) im Allgemeinen keinen einheitlichen Bindungstyp auf. Somit ist in
Sulfiden, neben metallischer und kovalenter Bindungen, auch ein hoher Grad an Io-
nenbindung anzutreffen. Wahrend der Anteil an Ionenbindung bei Sulfiden der selte-
nen Erden und Erdalkalimetalle bei 40 % liegt und Oxide sogar 70 % aufweisen, besit-
zen MnS nur einen vergleichsweise geringen Anteil von 20 %. Der geringe Anteil an
Ionenbindungen in MnS fiihrt deshalb zu einer geringeren Hérte der MnS im Vergleich
zu anderen Sulfiden.

Kiessling und Lange (1978) unterscheiden zwischen den kristallografischen Mangan-
sulfidmodifikationen a, B, B’ und y. Obwohl in den Stdhlen nur das o-MnS anzutref-
fen ist, werden die beiden anderen Modifikationen der Vollstindigkeit halber mit
vorgestellt. a-MnS hat ein kubisches Raumgitter des NaCl-Typs mit einer Gitterkon-
stante von a = 0,5226 nm. Das primédre Gleitsystem ist {110}; als sekundires Gleitsys-
tem wird die {I11} Ebene in Betracht gezogen. Als Spaltflichen dienen die
{100} Ebenen, wihrend bei Oberflichenindentationen die primédre Bruchebene die
{110} Flachen sind. B-MnS gehort zum Zinkblendentyp und ist ebenfalls kubisch mit
einer Gitterkonstante von a = 0,561 nm. Das 3’- MnS und auch y-MnS ist hexagonal
mit den Gitterkonstanten a = 0,398 nm bzw. ¢ = 0,644 nm und wird dem Wurzittyp
zugeordnet.

Je nach Auspragung der MnS unterscheiden Sims und Dahle (1938) zwischen 3 ver-
schiedenen morphologischen Typen, die sich in Abhingigkeit von Erstarrungsge-
schwindigkeit und der Anwesenheit anderer chemischer Elemente ausbilden.

Typ I MnS (Bild 2.1 a) zeichnen sich im erstarrten Stahl auch nach Steinmetz und
Lindenberg (1980) durch eine kugelige Form mit einem Durchmesser von 25 um bis
100 pum und einer relativ narbigen Oberfldche aus. Sie entstehen in unberuhigt vergos-
senen Stidhlen und weisen einen hohen Sauerstoffgehalt bzw. oxidische Einschliisse im
Innern auf. Zu ihrer Bildung ist ein geringer Mangan- und Schwefelgehalt erforderlich.
Diese Oxisulfide konnen jedoch nur einen bestimmten Anteil des Schwefels binden;
der Restschwefel fiihrt zur Bildung von MnS des Typs II. Aufgrund des oxidischen
Anteils in den MnS vom Typ I, sind diese im Vergleich zum Typ II schwer verform-
bar.

MnS vom Typ II (Bild 2.1 b) sind nach Steinmetz und Lindenberg (1980) hauptsich-
lich in beruhigt vergossenen Stdhlen mit geringem Sauerstoffgehalt zu finden und
stellen die am meisten anzutreffende Mangansulfidart dar. In polierten Querschliffen
des Stranggusses erscheinen sie als rundliche, ca. 1-2 um grof3e, scheinbar kettenartig
aneinander gereihte Ausscheidungen, die sich entlang der Primérkorngrenzen bilden.
Erst die Analysen von Baker und Charles (1972 b) enthiillen mit Hilfe der Rasterelekt-
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ronenmikroskopie die dendritische Gestalt dieses Mangansulfidtyps anhand tiefenge-
atzter Proben. Im Gegensatz zum Typ [ weisen sie im ungewalzten Stahl eine koral-
lenartige, dendritische Gestalt auf. Ferner wird festgestellt, dass Sauerstoff bindende
Elemente im Stahl die Bildung von Mangansulfiden des Typs II fordern, jedoch nicht
bedingen.

Typ III MnS (Bild 2.1 ¢) weisen nach Steinmetz und Lindenberg (1980) im polierten
Schliff eine eckige bis oktaedrische Form auf. Sie entstehen, wenn der Stahl einen
Schwefelgehalt groBer als 0,5 %(m) bzw. einen Mangangehalt von mehr als 2 %(m)
aufweist und durch einen hohen Aluminiumanteil beruhigt wurde. MnS vom Typ III
scheiden sich bei hoheren Temperaturen nur bei nahezu volliger Abwesenheit von
Sauerstoff aus. Dies hat zur Folge, dass diese keinen oxidischen Kern besitzen und nur
aus einer einzigen Phase bestehen. Ein erhohter Anteil Sauerstoff bindender Elemente
im Stahl fiihrt jedoch nicht immer zwangsldufig zur Bildung von MnS vom Typ III.
Wie Typ II weist Typ III nach Kiessling und Lange (1978) eine vergleichbar gute
Verformbarkeit auf. Morsdorf (1978) berichtet ferner, dass sich MnS vom Typ III bei
Abkiihlgeschwindigkeiten des Stahls von etwa 1 °C/s aus der Schmelze bilden.

50um ' 50um

Bild 2.1: Mangansulfide, Typ I (a) aus Steinmetz und Lindenberg (1980), Typ II (b)
und Typ I (c)aus Baker und Charles (1972b).

Kiessling und Lange (1978) fiihren zusétzlich MnS vom Typ IV auf, die bandformig
mit plattenartigen MnS von einer Dicke kleiner als 1 um in Erscheinung treten. Im
metallografischen Schliff sind sie vom Aussehen her einem Widmannstétten-Gefiige
sehr dhnlich. Ito et al. (1981) und Diederichs (2004) ordnen irreguldr geformte MnS
dem Typ X zu, die eine dhnlichen Entstehungsgeschichte wie Typ III haben.

Mangansulfide grenzen sich in Bezug auf ihre GroBe und Chemie relativ scharf von
der umgebenden Stahlmatrix ab. Meng et al. (2004) messen mit Hilfe eines TEM und
EDX an einem X8CrNiMn 19-9-2 einen Ubergangsbereich zwischen MnS und Stahl-
matrix von maximal 50 nm. In dieser Zone fallt der Schwefelgehalt aullerordentlich
rasch auf Null ab, wihrend Chrom- und Eisengehalte im gleichen Maf ansteigen. Eine
Chromverarmung in der ndheren Mangansulfidumgebung wird in dieser Untersuchung
nicht festgestellt. So berichten Mabuchi et al. (1996) von einer Verringerung der Man-
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gankonzentration im Vergleich zur C10 Stahlmatrix im Bereich von 150 nm um ein
MnS. Dieser Manganverarmung wird die vorzugsweise Bildung von Ferrit um MnS
bei entsprechender Abkiihlgeschwindigkeit des Stahls aus dem austenitischen Bereich
zugeschrieben.

2.2.3 Mechanische und plastische Eigenschaften von Mangansulfiden

Da die heute eingesetzten Stidhle hdufig aluminumberuhigt vergossen sind, befinden
sich dort fast ausschlieBlich MnS vom Typ II. Daher beziehen sich die folgenden An-
gaben {iber ihre Eigenschaften auf diese morphologische Klasse. Die Dichte, Hérte
und der Schmelzpunkt sind eine der ersten gemessenen Charakteristika, wihrend
schwieriger zu bestimmende Werte, wie z.B. der Elastizitdtsmodul zu spéteren Zeit-
punkten folgen. Die frithen Messungen werden an kiinstlich hergestellten und damit
makroskopischen MnS auferhalb der Stahlmatrix durchgefiihrt. Erst spéter erlaubt die
Nanoindentationstechnologie die Bestimmung der Hérte und elastischen Konstanten
von MnS in der Stahlmatrix.

Matsuno et al. (1985) listen in ihrer Arbeit zahlreiche Kennwerte von MnS auf. So
betrigt die Dichte von MnS 3990 kg/m’ und damit die Halfte des Wertes fiir den Stahl.
Reines MnS hat einen Schmelzpunkt von etwa 1610 °C, wéhrend der thermische Aus-
dehnungskoeffizient mit 18,1x10 ° /K deutlich iiber den Werten von beispielsweise
Ferrit (11,8x10° /K) oder Austenit (10,5x10° /K) bleibt. Die Ry, Dehngrenze von
MnS liegt bei Raumtemperatur bei 88,2 MPa, sie sinkt bei 1000 °C jedoch auf einen
Wert von 19,6 MPa ab. Weiterhin wird berichtet, dass MnS unter Zugbelastung bei
Temperaturen unter 300 °C sprode bricht, erst bei weiterer Temperatursteigerung
erfolgt der Bruch duktil. Von Chao et al. (1962) bestimmen an synthetisch hergestell-
tem und polykristallinen MnS die Hérte bei Raumtemperatur auBerhalb der Stahlmat-
rix mit 170 HV. Dabei wird beobachtet, dass die Harte mit steigender Temperatur ab
300 °C rascher als im Vergleich zu einem niedrig legierten Stahl absinkt. Ab 700 °C
weist der niedrig legierte Stahl eine geringere Hérte als das MnS auf. Auch stellen
Chao et al. (1962) fest, dass sich die Hartewerte zwischen polykristallinem und mono-
kristallinem MnS kaum unterscheiden. Mit Hilfe der Nanoindentation bestimmen
Lamagnere et al. (1996) am Beispiel eines 100Cr6 den Widerstand gegen das Eindrin-
gen des Indenters mit Berkovichgeometrie eines eingeschlossenen MnS zu 3,4 GPa,
wobei sich fiir die Stahlmatrix des 100Cr6 ein Wert von 8,4 GPa ergibt. Gleichzeitig
ermitteln sie mit dieser Technologie auch den Wert des Elastizitdtsmoduls fiir das MnS
mit 103 GPa, wihrend sich fiir die Stahlmatrix des 100Cr6 ein Wert von 197 GPa
ergibt. Hosseini et al. (2007) hingegen finden Werte im Bereich von 70 GPa bis
140 GPa. Die Poisson-Zahl v wird von Luo und Stahlberg (2002) mit 0,3 angegeben.
Tabelle 2.1 fasst die wichtigsten mechanischen Eigenschaften der MnS bei Raumtem-
peratur (RT) zusammen.
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Tabelle 2.1: Ubersicht einiger mechanischer Eigenschaften von MnS bei RT.

Thermi- Dichte Dehn- Elasti- Pois- Schmelz- | Hiirte | Bruch-
scher Aus- | p/(kg/m®) | grenze zitits- sonzahl | tempera- | /HV | verhal-
dehnungs- Ryo,/ MPa | modul E/ | v tur ten
koeffizient GPa Ts/°C
a/(1/K)
MnS 18,1 x 10° | 3990 88,2 103 0,3 1610 170 sprod
Quelle | Matsuno et | Matsuno et | Matsuno et | Lamagne- | Luo und | Matsu- Chao | Matsu-
al. (1985) al. (1985) al. (1985) re et al. Stahl- no et al. et al. no et al.
(1996) berg (1985) (1962) | (1985)
(2002)

Der folgende Abschnitt zeigt die bereits bestimmten plastischen Eigenschaften von
MnS auf. Erste eingehende Untersuchungen bzgl. des Verhaltens von MnS wéhrend
der Umformung von Stahl erfolgen Anfang der 70er Jahre des 20. Jahrhunderts durch
Maunder und Charles (1968), Baker und Charles (1972a) und Baker und Charles
(1973). Dabei werden in einem 16Mn5 die Verformung von MnS direkt nach dem
StranggiefBen {iber mehrere Warmwalzstufen hinweg betrachtet. Hier orientieren sich
diese Einschliisse durch eine Drehung in Walzrichtung und strecken sich, was in den
Arbeiten von Luo und Stihlberg (2002) bestitigt wird. Mit steigendem Walzgrad
lassen sich MnS sogar noch weiter strecken, ohne dass es zum Abriss kommt. Weiter-
hin zeigen Baker und Charles (1973) in einem 16Mn5, dass der Umformwiderstand
von MnS im Vergleich zu Stahl bei etwa 900 °C ein Minimum aufweist. Bei geringe-
ren bzw. hoheren Temperaturen sind die Ausscheidungen im Vergleich zur Stahlmat-
rix weniger duktil, wobei sich die Duktilitdt des Typs II zwischen Typ I und III befin-
det. Zu vergleichbaren Ergebnissen gelangen auch Maunder und Charles (1968), die
am Beispiel eines C20 das Minimum des Umformwiderstandes von MnS bei
ca. 800 °C finden. Ergidnzend werden von Baker und Charles (1972 a) MnS vom Typ I
und III bzgl. ihrer Verformbarkeit bei Warmumformtemperatur betrachtet. Als einpha-
sige Ausscheidung zeigt MnS vom Typ I ein dhnliches Verhalten wie Typ II. Besitzen
MnS jedoch oxidische Anteile, dann erhoht sich der Widerstand gegen eine Umfor-
mung, so dass Warmwalzen kaum zum Strecken der Ausscheidung fiihrt. Dabei erhoht
sich die Wahrscheinlichkeit der Bildung eines Hohlraums zwischen MnS und Stahl-
matrix. Beim Typ III wurde ein geringerer Formédnderungswiderstand als bei Typ I
gefunden. Zusitzlich unterscheiden sich MnS des Typs III vom Typ I durch die Lage
ihres minimalen Forménderungswiderstandes bei 800 °C und 900 °C im Vergleich zur
umgebenden Stahlmatrix.

Um das Forménderungsverhalten von nichtmetallischen Einschliissen wéhrend einer
Umformung beschreiben zu konnen, formuliert Pickering (1958) den Plastizititsindex
vp. Hier wird das Stauchverhiltnis von Einschliissen in Relation zu dem des Stahls
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gesetzt, wobei von urspriinglich kugeligen Einschliissen, die sich in Rotationsellipsoi-
de verformen, ausgegangen wird. Rudnik (1966) wendet dieses Verfahren beispielhaft
an Silikateinschliissen an und findet im Bereich von 900 °C bis 1000 °C einen Wert
fiir vp; von 0,03, was auf eine erhohten Umformwiderstand im Vergleich zum Stahl
hinweist. Bei 1100 °C bis 1200 °C hingegen wird ein Wert fiir vp; von 1 gemessen,
was eine erheblich leichtere Forminderung der Einschliisse beim Umformen bedeutet.
Malkiewicz und Rudnik (1963) und Murty et al. (1977) beriicksichtigen zusétzlich
noch das Verhéltnis von Lénge zu Breite des Einschlusses, was zum relativen Plastizi-
tatsindex vp; ¢ fiihrt, der in Gleichung (2.2) dargestellt ist.

A
2 ln[fJ
A, _a

- A=
VPl,reL ( p J b (22)
3in| =

t./ '

a, b :Lénge a bzw. Breite b des Einschlusses.

As Ar : Verhiltnis von Linge zu Breite der Ausscheidung vor bzw. nach der Umfor-
mung.

t,, tr :Dicke des Stahls vor bzw. nach der Umformung.

Hier wird neben der Dickendnderung des Stahls noch die Lingendnderung der Aus-
scheidungen durch den Quotienten Ay/A; mit beriicksichtigt. Damit wird nun die Stéirke
der Verformung des MnS mit der des Stahls in Relation gesetzt. Bild 2.2 (a und b)
zeigt schematisch die Verdnderung eines Einschlusses mit den entsprechenden Para-
metern aus Gleichung (2.2).

Einschluss Stahl Einschluss
\
A
A \
b
[ | wazen (1) e
JAN e
\ J
[a|\4

Bild 2.2:  Schematische Darstellung der Forménderung eines urspriinglich kugeligen
Einschlusses durch Walzen. Nicht gewalzter Zustand (a) und gewalzter
Zustand (b).

Vodopivec (1980) weist damit am Beispiel eines 16Mn5 nach, dass sich der relative
Plastizititsindex bei MnS von 0,70 bei 950 °C auf 0,25 bei 1050 °C stark verringert.
Ahnliche Resultate werden auch an einem C45 beobachtet, wihrend ein C15 dieses
Verhalten nur schwach ausgeprigt zeigt. Die Umformbarkeit von MnS in der Stahl-
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matrix liegt daher ab etwa 1050 °C unter der des Stahls und sinkt bei steigender Tem-
peratur weiter ab. Bei Silikaten wird ein genau entgegen gesetztes Verhalten beobach-
tet, was an der Erweichungstemperatur von Silikaten bei Temperaturen von iiber
1000 °C liegt. Mit Hilfe von Gleichung (2.2) weisen Murty et al. (1977) ferner die
abnehmende Formédnderung von MnS im Vergleich zum Stahl bei steigendem Walz-
grad nach. Sowohl Vodopivec (1980) als auch Murty et al. (1977) betrachten dabei das
Forminderungsverhalten beim Umformen von MnS im Vergleich zu einem
40NiCrMog8-4. Durch Messungen in einem Temperaturbereich von 700 °C bis
1200 °C zeigen sie, dass MnS bei etwa 950 °C ein Maximum in ihrer Forménderung
im Vergleich zum Stahl besitzen (Bild 6.24 a), was Luo und Stahlberg (2002) auch im
16MnCr5 finden.

Damit wird deutlich, dass MnS in Abhéngigkeit von der Temperatur und der umge-
benden Stahlmatrix ein unterschiedliches Umformverhalten zeigen, wenn der Stahl
massiv umgeformt wird. Weiterhin kristallisiert sich, im Vergleich zum Stahl ein mi-
nimaler Umformwiderstand der MnS im Temperaturbereich von etwa 800° C bis
950° C heraus. Um bei einer Massivumformung, wie beispielsweise Warmwalzen die
Forminderung der MnS zu minimieren, bietet sich die Moglichkeit an, diesen Tempe-
raturbereich zu vermeiden.

2.2.4 Beeinflussungsfaktoren auf Mangansulfide

Ein hoher Schwefelgehalt bedingt bei ausreichend Mangan im Stahl eine grofle Anzahl
von MnS und erh6ht damit auch die MnS Héufigkeit maBgeblich. Dies wird in etlichen
Literaturstellen, wie beispielsweise Golze und Schoch (1985), Kaynak et al. (1996 a),
Cyril (2008) und Cyril et al. (2008) beschrieben. Im Zuge der Charakterisierung der
mechanischen Eigenschaften von MnS wird ferner erkannt, dass Zugaben bestimmter
chemischer Elemente in den Stahl die Hérte und die Forménderung der MnS wihrend
einer Massivumformung verdndern.

Dass eine gewisse Zugabe von Calcium zu kugeligen und nahezu unverformbaren
Calciumsulfiden fiihrt, wird von Pohl (1982) berichtet. Pickering (1992) zeigt, dass in
MnS gelostes Calcium zu einer Verringerung der Forménderung von MnS bei Massiv-
umformung fiihrt. Breits ein Calciumgehalt von 0,01 %(m) im Stahl kann die Bildung
von gestreckten MnS nach dem Walzen unterdriicken und fiir eine eher kugelige MnS
Form im Stahl sorgen. Nach Radjai et al. (1987) bindet sich Schwefel leichter an Cal-
cium als an Mangan. Diese starke Bindung des Schwefels an Calcium kann zur Reduk-
tion des Mangansulfidgehaltes des Stahls herangezogen werden. Tomita (1994) duBert
jedoch Bedenken, diese Methode an C40 mit Schwefelgehalten von mehr als
0,016 %(m) anzuwenden. Es konnen sich sonst groere und durch das Walzen in die
Liange gezogene Cluster aus Calciumsulfiden bilden. Erst ab einem Schwefelgehalt
von weniger als 0,002 %(m) und einer Zugabe der 3-fachen Calciummenge, vollzieht
sich die Umwandlung geldngter MnS in 1,3 um grof3e, globulare Calciumsulfide.
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Diese Calciumsulfide sind laut Temmel et al. (2008 a) und Radjai et al. (1987) im
Stahl gleichmiaBig sehr fein verteilt, kugelig und im Mittel bis zu 4-mal kleiner als
MnS. Beziiglich der Hiarte von MnS mit Calcium fiihren die Arbeiten von Chao et al.
(1962) zu den folgenden Ergebnissen. Ist die Zugabe von Calcium gering, so 10st es
sich in MnS, was zu dessen Hartesteigerung beitragt. Dabei steigt die Hérte des reinen
MnS von 170 HV durch einen geldsten Anteil von 0,5 %(m) Calcium auf ca. 300 HV
an. Bis etwa 600 °C bleibt die Harte des Mischsulfids erhalten, wobei die Hérte des
reinen MnS mit steigender Temperatur rascher abnimmt als die des mit Calcium do-
tierten. Die gesteigerte Harte der Ausscheidungen manifestiert sich, selbst bei hoheren
Walzgraden, durch kaum umgeformte MnS. Die Erhohung der Hérte bei Calciumzu-
gabe zeigt sich auch durch eine Steigerung der R ,-Dehngrenze bei Raumtemperatur
von 88,2 MPa auf 112,8 MPa bzw. von 19,6 MPa auf 49,0 MPa bei 1000 °C. Die
Hérte von Calciumsulfiden ist mit 200 HV bei Raumtemperatur ebenfalls gegeniiber
MnS erhoht; sie ist jedoch nicht ganz so stark ausgeprigt, wie bei mit Calcium dotier-
ten MnS. Wang et al. (2002) beobachten, dass sich CaS héufig auf Aluminiumoxiden
bilden, was zu einer mehrphasigen Ausscheidung mit einem von CaS umhiillten Oxid-
kern fiihrt.

Werden MnS mit 0,2 %(m) Aluminium dotiert, dann wird nach Matsuno et al. (1985)
im Bereich von ca. 200 °C bis 600 °C eine Hértesteigerung von 20 HV erreicht. Auch
eine Zugabe von 0,01 %(m) Silizium bringt ein Anwachsen der Hérte von ebenfalls
20 HV im Bereich von 200 °C bis 1000 °C. Mit Eisen versetzte MnS reagieren dage-
gen nicht mit einer Verdnderung der Hérte. Die Zugabe von Titan fiihrt nach Biihler
(1975) ab einem Gehalt von mehr als 0,05 %(m) zur Entstehung von TiyC,S; mit he-
xagonalem Gitter; bei geringerem Titangehalt kommt es eher zur Bildung von TiS.
Titancarbosulfide weisen im Vergleich zu MnS nach Vedani und Mannucci (2002)
und El-Fawakhry et al. (1991) bis zur Warmumformtemperatur von Stahl einen hohe-
ren Hirtewert auf. Zirkon eignet sich zur Sulfidbildung noch besser als Titan, da das
so gebildete Zirkoncarbosulfid mit hexagonalem Gitter nach Suzuki et al. (1985) und
Berns (1978) ebenfalls einen Zuwachs der Hérte mit sich bringt. In einem
X15CoNiCrMo 14-10-2-1 ohne Mangan weisen lorio et al. (2002) kugelige Chromsul-
fide mit monokliner Gitterstruktur und einem Durchmesser von 100 nm nach, was die
Bruchzéhigkeit des Stahls erhoht. In den Arbeiten von lorio et al. (2002) werden die
Sulfide der seltenen Erden, insbesondere von Cer untersucht. Die Hértesteigerung der
Cersulfide wirkt dabei bis zur Warmumformtemperatur, was dazu fiihrt, dass sich
Cersulfide oder MnS mit geldstem Cer bei zunehmendem Walzgrad kaum verformen
(Bild 2.3 aund b).
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Bild 2.3:  Veridnderung der Mangansulfidform ohne (a) und mit 0,003m% (b) Cer
Zugabe nach Warmwalzen bei vergleichbarem Walzgrad, Werkstoft:
15Mn5, aus Bernard et al. (1975).

Da Cer eine relativ hohe Affinitdt zu Sauerstoff besitzt, bilden sich bei Anwesenheit
von Sauerstoff im Stahl noch hirtere Ceroxisulfide mit hexagonalem Gitter. Reine
Cersulfide bilden sich nach Bernard et al. (1975) nur, wenn der Cergehalt etwa 3-mal
hoher als der Schwefelgehalt ist; ansonsten sind Mangan-Cer-Mischsulfide anzutref-
fen. Luyckx et al. (1970) geben dafiir einen 1,5-fach hoheren Cer- wie Schwefelgehalt
an. Diese unterschiedlichen Angaben sind auf Untersuchungen an verschiedenen
Stahlsorten zuriickzufiihren. Dahl (1977) spricht von einer fast vollstindigen Unver-
formbarkeit des Cersulfids aufgrund der hohen Temperatur des Erweichungspunktes.
Bellot und Gantois (1978) bzw. Yaguchi und Onodera (1988) stellen ebenfalls eine
verringerte Plastizitdt von MnS fest, wenn Selen oder Tellur im Stahl bzw. im MnS in
geloster Form vorhanden ist. Generell nimmt die Hérte eines mit chemischen Elemen-
ten versetzten MnS und anderer Sulfide im Vergleich zum reinen Sulfid zu, da dies
den Anteil der Ionenbindung erhoht. Daher werden diese Sulfide beim Walzprozess
kaum umgeformt und behalten ihre Ausgangsform bei. Luyckx et al (1970) nennen die
am besten geeigneten Sulfidbildner zur Einstellung der Sulfidform Calcium und die
Elemente der seltenen Erden. Die anderen in diesem Abschnitt aufgefiihrten chemi-
schen Elemente werden von ihnen nicht empfohlen, da sie bei der Bildung von Nitri-
den und Karbiden zuerst aufgezehrt werden und nicht mehr zur Einstellung der Sulfid-
form zur Verfiigung stehen. Dabei werden insbesondere die Elemente Zirkon und
Titan als ungeeignet hervor gehoben. Auch wirtschaftliche Uberlegungen schrinken
die Auswahl der chemischen Elemente fiir die Bildung schwer verformbarer Sulfide
weiter ein. Tabelle 2.2 listet zusammenfassend die wichtigsten chemischen Einfluss-
faktoren auf die Forménderung von MnS wéhrend einer Massivumformung auf.
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Tabelle 2.2: Beeinflussung des Umformwiderstandes von MnS durch chemische
Elemente in Bezug auf chemisch unbehandelte MnS. Zusammenfassende
Betrachtung aus Literatur.

i Erhéhung des Weitere Wirksam- | Erhohung des

' Umformwider- keit zur Erhéhung | Umformwider-
Sulfid | standes des Umformwider- : standes Bemerkung

1 0 = keine standes durch: 1 0 = keine

10=hoch 10=hoch

(Ce, Mn)- CeS nach Walzen
ce CeS 110 Mischsulfid 8 kugelig

i h 1
Ca | Cas |9 Cain MnS gelést | 9 CaS nach Walzen

kugelig

Ti | TGS, | 5 - . =

Se-Sulfid im Stahl nicht

Se T Se in MnS gelost 5 beobachet
Te _ _ Te in MnS gelost 5 Te-Sulfid im Stahl nicht
: ! beobachtet
Al . b Al'in MnS gelost 3 Al-Sulfid im Stahl nicht
: : beobachtet
) | .. R : Si-Sulfid im Stahl nicht
Si - - Si in MnS gelost 3 beobachtet
Fe FeS | -- Fe in MnS geldst ) FeS im Stahl schadlich

2.2.5 Verhalten von Sulfiden bei Umformung und thermischer Belastung

Wirken duBlere Kréfte eines Umformprozesses, wie beispielsweise durch das Walzen
auf MnS, so verformen sich diese in Abhingigkeit von der Umformtemperatur und
vom Walzgrad. Dies geschieht in vergleichbarer Weise wie die umgebende Stahlmat-
rix. Baker und Charles (1973) analysieren in einem 16MnCr5 wihrend des Warm-
walzprozesses mit zunehmenden Walzgrad deren schrittweise Verdnderung von
isotrop in der Stahlmatrix verteilt bis zu in Walzrichtung gestreckt, wie in Bild 2.4
dargestellt. Ein vergleichbares Verhalten wird auch von Luo und Stahlberg (2002) am
gleichen Stahl, jedoch bei einem 10-fach geringeren Schwefelgehalt beobachtet. An
kugeligen MnS kleiner als 1-2 um stellen Baker et al. (1976) keine Verformung mehr
fest. Sind Ausscheidungen nicht oder nur schwer verformbar, dann besteht nach Yu et
al. (2009), wihrend des Umformens, eine erhohte Gefahr der Rissbildung am Uber-
gang von der Ausscheidung in die Stahlmatrix. Eine Rissbildung durch Abldsen des
MnS von der Stahlmatrix wihrend des Walzvorgangs wird aber nicht beobachtet.

Collins (1994) betrachtet das Verhalten von MnS in einem 42CrMo4 nach einem zy-
lindrischen Stauchversuch in Walzrichtung bei 1230 °C und einem Umformgrad von
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¢ = 0,69. Dabei passen sich die urspriinglich geldngten MnS im bauchig ausgeformten
AuBlenbereich der Stauchprobe der Form der AuBenkriimmung an, wiahrend sie im
Kernbereich quer zu ihrer urspriinglichen Orientierung in Walzrichtung liegend ange-
troffen werden. Eine Veranderung der Grofle und Verteilung der Einschliisse vom
Kernbereich zum Rand hin wird nicht beobachtet. Eine Hohlraumbildung um MnS
nach dem Warmstauchen tritt nicht auf.

Ausgangszustand Walzgrad: 4 Walzgrad: 60
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Bild 2.4: Verdnderung der Mangansulfide vom Typll in einem 16MnCr5 durch
Walzen bei 1000 °C, Ausgangszustand: Strangguss (a), nach dem Walzen
mit einem Walzgrad von 4 (b) und einem Walzgrad von 60 (c): aus Baker
und Charles (1973).

Anders verhalten sich MnS nach einem Stauchprozess bei Raumtemperatur. Sabih und
Nemes (2009) betrachten das Verhalten von MnS in einem Ck38 am Beispiel eines
Bundanstauchversuchs langs zur Walzrichtung. Im Randbereich des umgeformten
Priiflings folgen die gestreckten MnS der gekriimmten AuBenkontur des Bauteils. In
der Bundmitte jedoch werden abgeflachte Hohlrdume um die Ausscheidungen gefun-
den. Sabih und Nemes (2009) vermuten, dass sich durch unterschiedliche Materialfliis-
se um das MnS herum Scherspannungen ergeben, die im Nahbereich der Ausschei-
dung zu einem Hohlraum fiihren. Durch eine Kompression des Werkstoffs am Ende
der Umformung werden im Zentrum des Bundbereichs die entstandenen Hohlrdume
zusétzlich gestaucht und gelédngt. Eine anschlieBende Verbindung des Stahls und damit
ein SchlieBen der so gebildeten Kavitdt durch den Umformdruck findet nicht mehr
statt.

Die Steuerung des Abkiihlprozesses aus der Schmelze und der anschlieBenden ther-
momechanischen Behandlungen des Stahls kann auch die GroBe, den Typ und die
Verteilung der MnS beeinflussen. Volkova (2002) berichtet, dass mit sinkender Erstar-
rungsgeschwindigkeit der Stahlschmelze die durchschnittliche Grée der neu gebilde-
ten MnS zunimmt. Aufgrund des geringen Diffusionskoeffizienten von MnS in Stahl
und der thermischen Stabilitdt dieser chemischen Verbindung losen sich diese Aus-
scheidungen bei iiblichen Warmebehandlungstemperaturen nicht auf. Je nach Stahlsor-
te wird erst ab ca. 1400 °C von einer beginnenden teilweisen Auflosung der MnS in
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der Stahlmatrix berichtet. Wahrend der anschlieBenden Abkiihlung scheiden sich nach
Matsubara (1965) diese Einschliisse, je nach Abkiihlgeschwindigkeit, entweder kuge-
lig oder scheibenformig fein dispers verteilt aus. Ab 1450 °C wird von Watana-
be (1988) sogar von einem volligen Auflosen der MnS in einem 15NiCrMo10-6 be-
richtet. Nach anschlieBender Abkiihlung scheiden sich vormals gelangte MnS, kugelig
und kettenformig fein verteilt, entlang der Walzrichtung orientiert aus. Stark gestreckte
MnS vom Typ III kénnen sich jedoch ab 850 °C teilweise globular einformen. Ein
dhnlicher Effekt wird von Baker und Charles (1973) an MnS vom Typ II erst bei
1200 °C und 1 h bis 2 h Haltezeit in einem C16 beobachtet. Eingehende Analysen
durch Wilson et al. (1975) und Wilson (1977) an einem 40NiCrMo 8-4 zeigen eine
kugelige bis eckige Einformung der MnS bei 1315 °C und einer Haltezeit von 20
Stunden. Dabei durchlduft die Umwandlung mehrere Stufen. Im ersten Schritt formen
sich gelidngte und abgeflachte MnS zu zylinderformigen Stébchen, die sich spiter in
mehrere Segmente trennen und abschlieend kugelig einformen. Bei stark abgeflach-
ten, scheibenformigen MnS wird eine Abschniirung von kleineren Einheiten von der
urspriinglichen Scheibe, die sich anschlieend sphérisch einformen, beobachtet. Bei
Haltezeiten von mehr als 20 Stunden bei 1315 °C beginnen kleinere MnS sich allméh-
lich zu groBeren, kugeligen Einheiten zusammenzuschliefen. In einem C10 beobach-
ten Wolanska et al. (2007) bei 1300 °C und 60 s Haltezeit jedoch noch keine Veridnde-
rung der Mangansulfidform.

Damit lassen sich MnS vom Typ II durch eine Massivumformung, wie beispielsweise
durch Warmwalzen in Abhéngigkeit vom Walzgrad in eine gestreckte Form iiberfiih-
ren. Dadurch erhilt der betroffene Stahl eine von Einschliissen ausgehende Vorzugs-
richtung. Um diese gestreckten MnS wieder in globulare Formen iiberzufiihren, bedarf
es thermischer Belastungen ab 1200° C und 1-2 Stunden Haltezeit. Dies bedeutet, dass
MnS durch eine Wéarmebehandlung, wie beispielsweise Vergiiten nicht in ihrer Form
beeinflusst werden.

2.3 Auswirkungen von Mangansulfiden auf mechanische Eigenschaften

2.3.1 Statische Eigenschaften

Die Zugfestigkeit und R ,-Dehngrenze wird nach Exel und Tiirk (2010) am Beispiel
eines 38MnVS6 durch die Orientierung der gestreckten Mangansulfideinschliisse ldngs
bzw. quer zur Belastungsrichtung kaum beeinflusst. Jedoch verringern die Erhéhung
des Schwefelgehaltes von 0,029 %(m) auf 0,063 %(m) und damit auch der Mangansul-
fidhaufigkeit diese beiden Kenngroflen sowohl in Langs- als auch in Querrichtung um
jeweils etwa 11 %. Messungen von Golze und Schoch (1985), Schoch und Gol-
ze (1985) und Doege und Golze (1987) weisen an einem bei 1150 °C gewalztem und
an Luft abgekiihltem Ck45 diesen Effekt ebenfalls nach. Temmel et al. (2006 a) gelan-
gen an einem vergliteten 42CrMo4 zu vergleichbaren Ergebnissen. In einem ungehér-
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teten C20 stellte Spitzig (1983a) keinen Einfluss des Schwefelgehaltes, der Mangan-
sulfidform und deren Orientierung zur Belastungsrichtung weder auf die Zugfestigkeit
noch auf die Ry ,-Dehngrenze fest. Eine Anisotropie der Zugfestigkeit bzw. der Ry -
Dehngrenze zwischen Langs und Querrichtung tritt an einem C20 erst ab einer Hirte
von 485 HV in den Untersuchungen von Nisitani und Kage (1980) auf. Dabei reduziert
sich die Zugfestigkeit bzw. die Ro,-Dehngrenze in Querrichtung jeweils um bis zu
25 % im Vergleich zur Léngsrichtung. An blind gehérteten Proben eines 16MnCr5
beschreiben die Arbeiten der Forschungsvereinigung Antriebstechnik (1988) bei einer
Hirte von 400 HV in der Zugfestigkeit bzw. Ry,p,-Dehngrenze noch keine Anisotropie
zwischen Proben, deren gestreckte MnS in Belastungsrichtung ausgerichtet sind und
Proben mit quer dazu ausgerichteten MnS. Erst ab einem Schwefelgehalt von
0,05 %(m) beginnen beide Werte, sowohl ldngs als auch quer zur Faserrichtung be-
lastet, um 14 % zu sinken. Werden jedoch Proben des 16MnCr5 mit 10 mm Durch-
messer 1,5 mm tief auf 800 HV einsatzgehértet, dann waren die Zugfestigkeitswerte,
langs zur Faserrichtung belastet, bereits bei einem Schwefelgehalt von 0,03 %(m) um
7,5 % hoher als quer zur Faser.

Die Bruchdehnung und Brucheinschniirung werden von der Orientierung gestreckter
MnS und dem Schwefelgehalt deutlicher beeinflusst als beispielsweise die Zugfestig-
keit. Golze und Schoch (1985), Doege und Golze (1987) und Temmel et al. (2006 a)
zeigen an einem Ck45 bzw. 42CrMo4, dass quer zur Belastungsrichtung orientierte,
gestreckte MnS eine Abnahme der Brucheinschniirung auf bis zu einem Drittel des
Wertes wie bei Lingsorientierung verursachen. Diese Anisotropie wird nach Golze
und Schoch (1985) noch stirker ausgeprigt, wenn MnS durch einen héheren Walzgrad
noch weiter gestreckt sind. Nisitani und Kage (1980) bestitigen bei einem C20 mit
einer Hérte von 152 HV, dass sich die Anisotropie bei den Werten fiir Bruchdehnung
und Brucheinschniirung im ungehérteten Zustand signifikant zeigt. Der Vergleich von
langs zu quer zur Belastungsrichtung orientierter MnS zeigt eine Verringerung der
Bruchdehnung um 60 % und der Brucheinschniirung um 65 % bei einer Hérte von
152 HV. Wird dieser Stahl auf 485 HV gehirtet, dann erhoht sich die Differenz zwi-
schen ldangs und quer orientierten Fasern fiir die Bruchdehnung auf 85 % und fiir die
Brucheinschniirung auf 92 %. Temmel et al. (2006 a) stellen bei einer Erh6hung des
Schwefelgehaltes von 0,004 %(m) auf 0,042 m%(m) eine Reduktion der Bruchdeh-
nung von 8,5 % auf 5,9 % und der Brucheinschniirung von 40 % auf 23 % von lidngs
zur Belastung orientierter, gestreckter MnS fest.

Die MnS haben damit eine signifikante Auswirkung auf die mechanischen Eigenschaf-
ten, wie beispielsweise Brucheinschniirung und Bruchdehnung. Insbesondere senken
gestreckte MnS, die quer zur Belastungsrichtung liegen, die Brucheinschniirung und
Bruchdehnung des Stahls im Vergleich zu ldngs ausgerichteten. Dabei entsteht eine
Anisotropie im Stahl, die durch eine Zunahme der Hérte verringert werden kann. Auf
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die Werte der Zugfestigkeit (R;,) und Dehngrenze (Ry,) hat die Richtung der ge-
streckten MnS einen vergleichsweise geringen Einfluss.

2.3.2 Kerbschlagarbeit

Das Verringern der Kerbschlagarbeit in Querrichtung im Vergleich zur Langsrichtung,
verursacht durch gestreckte nichtmetallische Ausscheidungen, wird von Pickering
(1958) und Berns (1978) qualitativ an gewalzten Stdhlen beschrieben. Dabei wird
berichtet, dass abnehmende Schwefelgehalte zu einer Verringerung der Anisotropie
und Erhohung der Kerbschlagarbeit fithren. Als weitere Moglichkeiten fiir eine Redu-
zierung der Anisotropie, werden die Bildung kugeliger MnS oder deren Hértesteige-
rung durch eine Zugabe von Cer vorgeschlagen. Auch Kirby et al. (1993) erwéhnen
die Anisotropie der Kerbschlagarbeit bei warm massiv umgeformten Stahlbauteilen.

In den Arbeiten von Spitzig und Sober (1981) werden die Auswirkungen von gestreck-
ten und globularen MnS auf die Kerbschlagarbeit am gewalztem 10Mn4 eingehender
analysiert, wobei hier eine Zugabe von 0,020 %(m) Cer globulare MnS erzeugt. Sie
zeigen, dass ein geringer Schwefelgehalt die Anisotropie der Kerbschlagarbeit zwi-
schen ldngs und quer orientierten Proben am stirksten reduziert, wéhrend durch Cer
kugelig eingeformte MnS weniger dazu beitragen (Bild 2.5).
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Bild 2.5:  Verdnderung der Kerbschlagarbeit KV im10Mn4 in Abhéngigkeit von der
Probenlage in Bezug auf Walzrichtung, Schwefelgehalt und kugelige
Form der MnS nach Zugabe von Cer nach Spitzig und Sober (1980) (a)
und Skizze der Probenlage (b).

In einem Stahl mit 0,013 %(m) Schwefel reduziert sich ferner nach Spitzig uns So-
ber (1980) die Kerbschlagarbeit von ldngs zu quer um 83 %:; sind anstelle gestreckter
MnS kugelige MnS in der Stahlmatrix, dann betrdgt die Differenz bei gleichem
Schwefelgehalt 48 %. Wird der Schwefelgehalt auf etwa 0,004 %(m), ohne Cer Zuga-
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be, verringert, dann reduziert sich der Unterschied zwischen Lings und Querrichtung
auf 24%. Dass durch Cer globular eingeformte MnS nicht zu einer noch stirkeren
Absenkung der Anisotropie fithren, wird anhand der zeilenférmigen Anordnung von
Clustern aus kugeligen MnS in Walzrichtung erklart. Die Kerbschlagarbeit reagiert
hier empfindlicher auf die Form und Orientierung der MnS und auch auf deren Héu-
figkeit in der Stahlmatrix, als beispielsweise die Brucheinschniirung. Gleichfalls er-
héht sich beim Kerbschlagversuch die Ubergangstemperatur vom Sprddbruch zum
duktilen Bruch um 28 K, wenn sich bei vergleichbarem Schwefelgehalt gestreckte
MnS, anstelle von kugeligen MnS, im Stahl befinden. Spitzig und Sober (1981) weisen
ferner nach, dass der Einfluss einer Perlitzeiligkeit auf die Anisotropie der Kerb-
schlagarbeit erheblich geringer ist, als die Auswirkungen gestreckter MnS. In einer
weiterfilhrenden Arbeit zeigen Speich und Spitzig (1982), dass in einem gewalztem
40NiCrMo6 kugelige MnS nur bis Zugfestigkeitswerten von 1410 MPa die Anisotro-
pie der Kerbschlagarbeit und Brucheinschniirung verringern. So verdoppeln bei einer
Zugfestigkeit von 930 MPa kugelige MnS die Kerbschlagarbeit in Querrichtung im
Vergleich zur Léangsrichtung. Beim Kerbschlagversuch in Querrichtung wird die
Ubergangstemperatur vom Sprodbruch zum duktilen Bruch kaum durch die Form der
MnS und dem Schwefelgehalt beeinflusst. Betrachtungen an einem gewalzten C20
zeigen hier keinen Einfluss der Perlitzeiligkeit auf die Kerbschlagarbeit und die
Brucheinschniirung. Nur die Form und Orientierung der MnS zur Belastungsrichtung
und der Schwefelgehalt waren nach Spitzig (1983 a) dafiir entscheidend. Da die Lange
der MnS quer zur Bruchebene und deren Hiufigkeitsdichte einen signifikanten Ein-
fluss auf die Kerbschlagarbeit haben, ermittelt Spitzig (1983 b) empirisch die Glei-
chung (2.3) fiir einen C10 und C20.

KV =KV, _-e " (2.3)

In Gleichung (2.3) haben die Parameter folgende Bedeutung:
KV: Kerbschlagarbeit des Stahls mit gestreckten MnS.
KV,: Kerbschlagarbeit der reinen Stahlmatrix mit:
KV, =400 J fiir C10, bzw. KV, = 260 J fiir C20,
KV, =144 ] fiir 15NiCrMo 10-6.
Cx:  Werkstoffabhéngiger Parameter:
Ck = 2,3 um fiir C10 und C20, Cx = 0,4 pm fiir 15NiCrMo10-6.
P: Projizierte Lange gestreckter MnS pro Flacheneinheit in 1/pum.

Biswas et al. (1992) bestitigt am Beispiel des 15NiCrMo10-6 die Verringerung der
Kerbschlagarbeit der Stahlmatrix durch die gesamte projizierte Linge P gestreckter
MnS in der Gleichung (2.3). Ferner stellen Doege und Golze (1987) in einem Ck45
fest, dass mit zunehmendem Schwefelgehalt die Anisotropie der Kerbschlagarbeit von
Langs zu Querrichtung signifikant ansteigt. Doege und Golze (1987) beobachten auch
eine Zunahme der Anisotropie der Kerbschlagarbeit mit steigendem Walzgrad und
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abnehmender Walztemperatur. Dabei treten Verhéltnisse der Kerbschlagarbeit von in
Léangsrichtung zu Querrichtung orientierten Proben von bis zu 4,8:1 auf. Fiir weitere
Kerbschlagversuche wurden von Cyril et al. (2008 a) an einem 42CrMo4 die Harte
und der Schwefelgehalt variiert. Bei einer Harte von 50 HRC reduziert sich die Kerb-
schlagarbeit von lings zu quer orientierten MnS bei hohem Schwefelgehalt um 74 %
und bei geringem Schwefelgehalt um 40 %. Wird die Hérte auf 40 HRC gesenkt, dann
war der Effekt bei hohem Schwefelgehalt mit 81 % und bei geringem Schwefelgehalt
mit 58 % noch ausgeprigter. Somit bewirkt eine Absenkung des Schwefelgehaltes eine
deutliche Verringerung der Anisotropie, wahrend eine Hirtesteigerung diesen Effekt in
geringerem Ausmal beeinflusst. In den Arbeiten der Forschungsvereinigung Antriebs-
technik (1988) werden bzgl. der anisotropen Auswirkungen von Mangansulfidorientie-
rungen an einem auf 400 HV blind gehdrteten 16MnCr5 vergleichbare Ergebnisse
gefunden. Bei einem Schwefelgehalt von 0,03 %(m) und geldngten MnS besteht ein
Unterschied in der Kerbschlagarbeit von ldngs zu quer von 75 %. Liegen globulare
MnS vor, dann besteht noch eine Differenz von knapp 50 %. Erst ein Absenken des
Schwefelgehaltes auf 0,002 %(m) bewirkt das Verkleinern der Differenz auf nur noch
7 %. Das Einsatzhérten von Proben mit einem Durchmesser von 10 mm auf 800 HV
bei einer Tiefe von 1,5 mm und einem Schwefelgehalt von 0,03 m% reduziert den
Unterschied zwischen Langs und Querrichtung auf 45 %. In der Arbeit von Kirby et
al. (1993) wird auf eine Absenkung der Ubergangstemperatur von der Hochlage zur
Tieflage der Kerbschlagarbeit hingewiesen, wenn sich ausreichend intragranuldrer
Ferrit an MnS, die von Vanadiumcarbonitriden umgeben sind, bildet. Dies ist nach
Kirby et al. (1992) in einem C40 ab einem Schwefelgehalt von 0,094 %(m) und
0,059 %(m) Vanadium und einer Austenitisierungstemperatur von 1100 °C erreichbar.
Damit befinden sich geniigend MnS im Stahl, auf denen sich Vanadiumcarbonitridpar-
tikel formieren, was die Bildung des intragranuldren Ferrits signifikant steigert und
damit zur Verbesserung der duktilen Eigenschaften beitrigt.

Die Kerbschlagarbeit wird wie die Bruchdehnung und Brucheinschniirung auch von
der Orientierung gestreckter MnS zum Kerb signifikant beeinflusst und kann auch in
diesem Fall zu einer Anisotropie des Stahls fiihren. Weisen die MnS durch eine Zuga-
be von Cer eine kugelige Form auf, oder wird der Schwefelgehalt reduziert, dann
verringert sich die Anisotropie der Kerbschlagarbeit. Der Einfluss einer Perlit- bzw.
Ferritzeiligkeit auf die Kerbschlagarbeit ist vergleichsweise gering.

2.3.3 Dynamische Eigenschaften

Neben der Analyse der Auswirkung des Faserverlaufs auf die statischen Werkstoft-
kennwerte konnen Stihle unterschiedlichen Schwingpriifverfahren unterzogen werden.
Hier wird die Anisotropie bzgl. der Biegewechselfestigkeit, Torsionswechselfestigkeit
und Dauerwechselfestigkeit analysiert.
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An einem Biegewechselversuch mit einem gewalzten und auf 152 HV gegliihten C20
filhren Nisitani und Kage (1971) an, dass ungekerbte Proben bei quer zur Belastungs-
richtung liegenden MnS eine Abnahme von 10,5 % der Biegewechselfestigkeitshohe
im Vergleich zu ldngs orientierten ergeben. Die Torsionswechselfestigkeit reagiert mit
5 % Differenz noch unempfindlicher als die Dauerfestigkeit auf die Orientierung ge-
streckter MnS. Wird die Biegewechselfestigkeit hingegen an gekerbten Proben be-
trachtet, dann verschwindet bei Kerbradien kleiner als 0,3 mm der Einfluss der Man-
gansulfidausrichtung vollig. Am gleichen Werkstoff zeigen Kage und Nisitani (1978)
am Beispiel der Torsionswechselfestigkeit, dass im Vergleich zu geldngten MnS,
scheibenformige MnS die Anisotropie von Lings zu Querrichtung von 5 % auf 11 %
erhohen. Beim Biegewechselversuch ist bei gleichen Verhéltnissen die Anisotro-
piesteigerung mit 10,5 % auf 23 % noch stirker ausgepriagt. Begriindet wird dieses
Verhalten mit der Bildung und Ausbreitung von Schwingungsrissen in der Stahlmatrix
in unmittelbarer Ndhe von MnS, insbesondere wenn sich diese in geldngter oder abge-
flachter Form quer zur Belastungsrichtung orientieren. Darauf aufbauend fiihren Nisi-
tani und Kage (1980) Umlaufbiegepriifungen am C20 durch, wobei die Proben auf
unterschiedliche Harten bis 485 HV vergiitet werden. Dabei zeigt sich bis 340 HV eine
Differenzerhohung der Umlaufbiegewechselfestigkeiten zwischen ldngs und quer
orientierten MnS bis 50%, die sich jedoch bei hoheren Hérten nicht weiter vergrofert.
Nach Kage und Nisitani (1978) verstarken die scheibenférmigen MnS bei diesen Un-
tersuchungen den anisotropen Effekt. An auf 485 HV gehirteten Proben, die mit
0,05 mm gekerbt sind, zeigt sich eine weitestgehende Authebung der Anisotropie. Die
Anndherung an den isotropen Zustand durch eine Hértesteigerung bei der Umlaufbie-
ge- und Biegewechselfestigkeit geschieht jedoch durch eine deutliche Absenkung der
Werte in Liangs- und in Querrichtung. Doege und Golze (1987) beobachten ferner,
dass die lings zu quer Anisotropie der Biegewechselfestigkeit mit zunehmendem
Schwefelgehalt in einem Ck45 steigt. Jedoch ist das Mal3 der Anisotropie der Biege-
wechselfestigkeit bei vergleichbaren Stdhlen nicht so stark ausgepridgt, wie bei der
Kerbschlagarbeit.

Die Untersuchungen von Furuya et al. (2004) iiber die Auswirkungen der Ausschei-
dungen auf die Dauerwechselfestigkeit an einem auf 1800 MPa vergilitetem Federstahl
mit geldngten MnS liefert eine Abnahme der Werte von Lings- in Querrichtung um
50 %. Dies wird mit dem Starten von Schwingungsrissen an geldngten und abgeflach-
ten MnS begriindet. Cyril et al. (2008 a) stellen mit der dehnungsgeregelten Dauer-
schwingfestigkeitspriifung bei einer Dehnungsamplitude von 1 % an einem 42CrMo4
mit 40 HRC und einem Schwefelgehalt von 0,077 %(m) eine Abnahme der Lastwech-
selzyklen bis zum Schwingbruch um den Faktor 1000 von lidngs zu quer orientierten
MnS fest (Bild 2.6 a). Ein dhnliches Verhalten in Bezug auf die Anisotropie gilt, wenn
auch im schwicheren Male fiir die Dauerschwingfestigkeit (Bild 2.6 b).
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Bild 2.6: Verdnderung der Lastwechselzyklen bis zum Bruch (a) und der Dauer-
schwingfestigkeit (b) in einem 42CrMo4 bei 40HRC in Abhidngigkeit vom
Schwefelgehalt und Probenorientierung zur Walzrichtung nach Cyril et
al. (2008).

Wird der Schwefelgehalt von 0,077 %(m) auf 0,012 %(m) verringert, dann betrigt die
Anisotropie der Lastwechselzyklen bis zum Bruch von Langs- zur Querrichtung 5:3
(Bild 2.6 a). Ein noch weiteres Absenken des Schwefelgehaltes bringt nur noch eine
schwache Verringerung der Unterschiede zwischen Langs- und Querorientierung. Die
Hartesteigerung von 40 HRC auf 50 HRC bei einem Schwefelgehalt von 0,077 %(m)
ergibt weder in Quer- noch in Langsrichtung eine nennenswerte Verdnderung der
Lastwechselzyklen bis zum Bruch. Rasterelektronenmikroskopische Untersuchungen
der Bruchoberfldche zeigen das unabhingige Starten von etlichen Schwingungsrissen
an MnS, die sich vereinen und in den Restbruch miinden. Ergdnzend werden von Cy-
ril et al. (2008 b) am gleichen Werkstoff beobachtet, dass Schwingungsrisse meist von
gelingten MnS ausgehen, welche die Oberfliche durchstoBen. Erst ab 10° Lastwech-
selzyklen initialisieren die Risse auch von im Innern der Probe befindlichen MnS.
Dabei setzt sich die Anisotropie der Dauerschwingfestigkeit im hochzyklischen Be-
reich stirker fort, als im Vergleich zum niederzyklischen Bereich, wobei der Schwe-
felgehalt hier ebenfalls ein signifikanter Faktor ist.

Temmel et al. (2006 a) weisen am 42CrMo4 bei 450 HV éhnliche Resultate wie Cyril
et al. (2008 a) nach. Durch einen Querwalzprozess bei 1200 °C werden die MnS in
eine Scheibenform gebracht, was den anisotropen Effekt wie bei Kage und Nisitani
(1978) noch verstarkt. Der Rissstart und seine Ausbreitung bei der Dauerwechselfes-
tigkeitspriifung werden mit schwach an die Matrix gebundenen MnS begriindet. Durch
eine Variation des Schwefelgehaltes wird hier bewiesen, dass die Mangansulfidhéu-
figkeit ein signifikanter Faktor ist, der die Dauerfestigkeit beeinflusst. Da Schwin-
gungsrisse bevorzugt an groBBeren MnS beginnen, spielt die MangansulfidgroBe fiir die
Dauerwechselfestigkeit eine zusdtzliche Rolle. Die Wichtigkeit der Orientierung der
MnS zur Belastungsrichtung und deren Dichte in der Stahlmatrix wird durch Tem-



22 Stand der Technik

mel et al. (2008 b) an einem warm quer gewalztem 50CrMo4 mit einer Zugfestigkeit
von 1500 MPa ebenfalls nachgewiesen. Durch eine Calciumbehandlung scheiden sich
in diesem Stahl bei abgesenktem Schwefelgehalt 1 um bis 2 um grof3e, kugelige und
schwerverformbare Calciumsulfide aus. Dies fiihrt in der hochzyklischen Dauerwech-
selfestigkeitspriifung zu einer sehr geringen Anisotropie in der Dauerfestigkeit von
7,5 % im Vergleich zu 50 % bei geldngten MnS. Das Niveau der Dauerwechselfestig-
keit kann durch die Calciumbehandlung nicht weiter erhoht werden, weil damit zusitz-
lich Calciumaluminate gebildet werden, die als Ausgangsstellen fiir Schwingungsrisse
wirken konnen. Zusétzlich wird insbesondere auf die Gefdhrlichkeit von quer zur
Belastungsrichtung orientierten Clustern aus kugeligen Calciumsulfiden als Ausgangs-
stellen fiir Schwingungsrisse hingewiesen. Um einen Stahl mit anndhernd isotroper
Qualitdt zu erzeugen, empfiehlt Temmel et al. (2008 b) eine Calciumbehandlung bei
reduziertem Schwefelgehalt.

Wang et al. (2002) untersuchen den hochzyklischen Dauerschwingbereich von 10° bis
10" an einem vergiiteten 42CrMo4 mit 1500 MPa Zugfestigkeit mit einer Zug Druck
Wechselpriifung. Dabei stellen sie fest, dass die zwischen 10°-10 Lastwechselzyklen
horizontal verlaufende Wéhlerlinie nach 10® Zyklen weiter abfillt, was eine weitere
Verringerung der Dauerfestigkeit bedeutet. In diesem hochzyklischen Bereich wird
ebenfalls wie bei Cyril et al. (2008 b), die Initiierung von Schwingungsrissen an MnS
im Probeninnern festgestellt. Weiterhin stellt es sich heraus, dass die Wahrscheinlich-
keit eines Rissausgangs mit der Grofle des MnS steigt.

Die Verdanderung der anisotropen Verhiltnisse beziiglich der Dauerfestigkeit nach
einer Warmumformung aufler Walzen analysiert Collins (1994) an einem um 50 % in
Walzrichtung gestauchten 42CrMo4 mit geldngten MnS. Dabei wird eine nahezu vol-
lige Angleichung der Dauerfestigkeitswerte von Léngs- zu Querrichtung beobachtet.
Dies wird mit einer Anderung der Form, der Orientierung und des Abstandes der MnS
zueinander durch das Umformen begriindet.

Von Murakami (2002) werden die signifikanten EinflussgroBen der Dauerwechselfes-
tigkeitspriifung empirisch ermittelt und in einen mathematischen Zusammenhang
gebracht. Es wird vorausgesetzt, dass sich nichtmetallische Ausscheidungen im Stahl
wie kleine Hohlrdume verhalten und zur lokalen Spannungserhéhung beitragen. Eben-
so wird angenommen, dass diese Ausscheidungen, wenn sie an der Probenoberfldche
austreten, dort zusétzlich eine starke Kerbwirkung ausiiben. Dabei wird nicht zwischen
den jeweiligen Einschlussarten unterschieden, sondern es wirken vielmehr die Grof3e
und die Position der Ausscheidung, ferner die Hérte der umgebenden Stahlmatrix und
das Spannungsverhéltnis auf die Dauerschwingfestigkeit o, ein. Die Hérte spielt auf-
grund ihres Einflusses auf die plastische Verformungszone an der Rissspitze eine
signifikante Rolle. Die GroBe dieser Verformungszone definiert nicht nur den vorherr-
schenden Spannungszustand und damit die Ausbreitung eines Schwingungsrisses,
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sondern sie beeinflusst nach Temmel et al. (2006b) auch Rissstoppmechanismen.
Messungen der Dauerschwingfestigkeit an Lager, Feder- und Werkzeugstdhlen fiihren
schlieBlich zu Gleichung (2.4).

w

:C-(HV+120)'{1—RT
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In Gleichung (2.4) haben die Parameter folgende Bedeutung:

(2.4)

o,: Dauerwechselfestigkeit nach Murakami in MPa.
C:  Konstante fiir die Einschlussposition relativ zur Oberfléche.
C = 1,43 MPa: Einschluss durchsticht die Oberflache,
C = 1,41 MPa: Einschluss beriihrt gerade die Oberfliche und
C = 1,56 MPa: Einschluss liegt deutlich im Probeninnern.
HV: Vickershirte des Stahls in HV.
Ay:  Projizierte Fliche aller Einschliisse senkrecht zur Belastungsrichtung in pm?.
R: Spannungsverhaltnis G ,in/Cmax-
a (0,226 + HVx10™)

Die Gleichung (2.4) gilt bis zu einer maximalen EinschlussgroBe von 4, < 10° pm?,
wobei die Ausscheidungen groBer als nicht fortschreitende Risse sind. Muraka-
mi (2002) merkt an, dass im Zyklusbereich zwischen 5 x 10° bis 107, das Verhiltnis
von gemessener Dauerwechselfestigkeit zu der nach Gleichung (2.4) berechneten
Dauerwechselfestigkeit von 1,0 bis 1,15 reicht. Damit ist die errechnete Dauerwech-
selfestigkeit kleiner als die Gemessene, was Gleichung (2.4) die Bedeutung einer Ab-
schitzung nach unten zukommen lisst. Eine zusitzliche Uberpriifung der von Mura-
kami aufgestellten Gleichung (2.4) wird durch Temmel et al. (2006 b) am quer ge-
walzten Vergiitungsstahl 42CrMo4 durchgefiihrt. Ein Schwefelgehalt von 0,004 %(m)
bis 0,04 %(m) variiert die Haufigkeit der MnS und durch die unterschiedliche Orien-
tierung der MnS in Langs- und in Querrichtung wird die gesamte projizierte Ein-
schlussfliche Ay, eingestellt. Ein Ergebnis ist, dass das Modell von Murakami (2002)
als Abschitzung der Dauerwechselfestigkeit fiir den 42CrMo4 im vergiiteten Zustand
angewendet werden kann. Dass in Proben, mit quer zur Belastungsrichtung liegenden
MnS und hoherem Schwefelgehalt, die Abweichungen von den berechneten Werten
mit bis zu 30 % relativ hoch liegen, wéhrend sie bei ldngs orientierten MnS und nied-
rigem Schwefelgehalt mit weniger als 10 % deutlich geringer ausfallen, ist eine weite-
re Erkenntnis. An einem 41CrMo4 untersuchen Cyril et al. (2008 b) mit &hnlichen
Einstellungen wie bei Temmel et al. (2006 b) ebenfalls die Brauchbarkeit des Modells
von Murakami aus Gleichung (2.4) fiir eine Abschitzung der Dauerschwingfestigkeit
an MnS. Die Abweichung der berechneten von den gemessenen Werten betrigt hier
etwa 15 %.
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Dass geldngte MnS eine Anisotropie in der Dauerwechselfestigkeit hervorrufen kon-
nen, wird auch in der Arbeit von Kaynak et al. (1996 c) an einem Automatenstahl mit
einem Schwefelgehalt von 0,154 %(m) bestdtigt. Als Begriindung wird das unter-
schiedlich schnelle Auslosen und Wachstum von Rissen in Quer- bzw. Lingsrichtung
belasteten Proben angegeben. Dies wiederum hat seine Ursache in Spannungsfeldern
mit starkem Gradienten an der Rissspitze, die sich im Ubergangsbereich zwischen
MnS und Stahlmatrix befindet. Weist dieses Spannungsfeld einen erhdhten Gradienten
auf, dann fiihrt dies zu einer hoheren Wachstumsgeschwindigkeit des Risses. Dies ist
insbesondere dann der Fall, wenn die Rissspitze ldngs auf ein MnS trifft, wihrend die
Risswachstumsgeschwindigkeit abgesenkt wird, wenn das Auftreffen quer auf ein
MnS erfolgt. Kaynak et al. (1996 b) ergdnzen diese Ergebnisse durch die Beobach-
tung, dass Risse hauptsidchlich an MnS starten, die sich an der Oberfliche bzw. unmit-
telbar darunter befinden. Als Ursache dafiir wird das leichte Ablosen des Einschlusses
von der Stahlmatrix angegeben. Je weiter ein Einschluss von der Oberfliche entfernt
ist, desto groBBer muss er sein, damit durch ihn ein Riss initiiert wird. Diese Trennung
findet bereits wiahrend der ersten Belastungszyklen bei Spannungen, die geringer als
die Dauerschwingfestigkeit sind, statt. Als weiteren begiinstigenden Faktor fiir das
rasche Risswachstum wird das Ausbreiten des Risses von einem MnS zum néchsten
angegeben. Dieser Vorgang verstirkt sich insbesondere dann, wenn das MnS in etwa
in der gleichen Ebene wie der Riss selbst liegt und in Rissausbreitungsrichtung geldngt
ist. Im Vergleich zu anderen mikrostrukturellen Moglichkeiten, wie z.B. eine ferri-
tisch-perlitische Gefiigezeiligkeit, heben Kaynak et al. (1996 b) diesen Effekt als be-
sonders signifikant hervor. Eine Erh6hung der anliegenden Spannung bedingt jedoch
nicht ein weiteres Risswachstum, sondern eher die Bildung neuer Risse. Schumacher
et al. (2009) weisen an einem sprithkompaktierten und anschlieBend gewalzten
42CrMo4 eine Anisotropie der Dauerfestigkeit aufgrund gestreckter MnS nach. Bei
abgesenkter Spriihtemperatur werden die MnS so klein, dass eine Umformung, wie
beispielsweise Walzen ihre globulare Form nicht mehr éndert, was zu einer Isotropie
in der Dauerfestigkeit fiihrt. Exel und Tiirk (2010) stellen an einem 38MnVS6 bei
260 HB eine Erhohung der Dauerfestigkeit von quer zu lings zur Belastungsrichtung
orientierten Proben von bis zu 15 % fest. Zum Erreichen dieser Differenz wird gleich-
zeitig der Schwefelgehalt der quer orientierten Probe auf 0,063 %(m) eingestellt, wih-
rend der Schwefelgehalt der langs orientierten Probe auf 0,029 %(m) abgesenkt ist.
Ferner beobachten Exel und Tiirk (2010) an der quer zur Belastungsrichtung ausge-
richteten Probe den Rissausgang des Dauerschwingbruchs an Clustern gestreckter
MnS Bild 2.7 (a und b).
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Walzrichtung

Bild 2.7: Rissausgang eines Dauerschwingbruchs an Clustern aus gestreckten MnS
(a) in einem 38MnVS6 mit einem Schwefelgehalt von 0,063 %(m) quer
zur Walzrichtung belastet. VergroBerter Ausschnitt mit von der Stahlmat-
rix abgeldstem MnS (b); Exel und Tiirk (2010).

2.3.4 Wilzfestigkeit

Carter (1958) fiihrt dazu Wélzkontaktversuche an auf 64 HRC gehérteten Kugeln und
zylindrischen Laufbahnen aus 100Cr6 mit einem Schwefelgehalt von 0,026 %(m)
durch (Bild 2.8).
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Bild 2.8:  Anzahl der Griibchen im 100Cr6 auf der Kugeloberfliche in Abhédngigkeit
von der Faserorientierung (a) und der Innenseite der zylindrischen Lager-
laufbahn (b) in Abhéngigkeit vom dortigen Faseraustrittswinkel, nach
Carter (1958).

Dabei wird die Faserlage in den mit Druckluft angetriebenen Kugeln und in der Innen-
seite der zylindrischen Lagerlaufbahn bei einer gleich bleibenden Hertzschen Flachen-
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pressung von 5 GPa variiert. Nach 1,3 x 10’ Zyklen treten in den Lagerlaufbahnen an
den Stellen mit einem Faseraustrittswinkel von 72° bis 90°, d.h. einem in etwa senk-
rechtem Faseraustritt, 3-mal so viele Griibchen auf, wie im Austrittswinkelbereich von
0° bis 18°, was in etwa einem zur Oberfliche parallelen Faserverlauf entspricht
(Bild 2.8 b). An den Wilzkontaktflachen der Kugeln ist in Winkelbereichen, mit paral-
lel zur Wélzkontaktfliche verlaufendem Faserverlauf, die Griibchenanzahl sogar um
den Faktor 4 geringer, als in Bereichen mit senkrecht dazu stehendem Faserverlauf
(Bild 2.8 a).

Ausgehend von fritheren Untersuchungen betrachtet Enekes (1972) an vergiiteten
Lagerstahlringen mit unterschiedlichen Reinheitsgraden die Einfliisse von Oxiden und
Sulfiden auf die Wilzfestigkeit, d.h. bis zum Auftreten des ersten Pittings bzw. bis
10" Umdrehungen erreicht sind. Als Wilzkontaktart wird eine Pressung zwischen
Kugel und Flidchen gewihlt. Dabei verringern ein hoher Sauerstoffgehalt und damit
viele spitz geformte, harte Oxide die Lebensdauer betrachtlich. Weist jedoch der Stahl
bei gleichem Sauerstoffgehalt mehr Schwefel auf, dann kann ein Ansteigen der Belas-
tungszyklen bis zum Ausfall um bis zu 600 % beobachtet werden. In diesen Fillen
wird eine Zunahme des Anteils der spitzen Oxide, die von MnS umbhiillt sind und
damit insgesamt eine etwas rundlichere Form bilden, registriert. Somit wird hier der
Erhohung des Schwefelgehalts in diesem Stahl eine positive Auswirkung auf die
Wilzfestigkeit zugeschrieben, da die MnS hier einen negativ wirkenden Effekt ab-
schwéchen. Mit vergleichbaren Versuchsbedingungen untersuchen auch Kinoshi und
Koyanagi (1975) an einem 100Cr6 die Auswirkungen von Oxiden und Sulfiden auf die
Wailzfestigkeit. Hier wird bereits im Vorfeld die Fahigkeit von Einschliissen hervorge-
hoben, auf vorherrschende Scherspannungen lokal erhdhend zu wirken. Die unter-
schiedlichen Gehalte von Oxid- bzw. Sulfideinschliissen werden durch Variationen im
Sauerstoff- bzw. Schwefelgehalt erreicht. AuBerst ungiinstig beeinflussen Aluminium-
oxideinschliisse die Lebensdauer, wihrend Sulfide sich auch hier eher positiv auswir-
ken. Wird z.B. durch ein Elektroschlackeumschmelzverfahren die Anzahl der Oxide
stark reduziert, dann verdoppelt sich die Zyklenanzahl bis zum Ausfall. Selbst in die-
sem Fall bewirkt eine Erhohung des Schwefelgehalts sogar eine weitere Anhebung der
Lebensdauer, da wiederum die Sulfide die restlichen, spitzen und harten Oxide umhiil-
len.

An mehreren unlegierten perlitischen Stdhlen mit unterschiedlichen Kohlenstoff und
Schwefelgehalten zeigen Beynon et al. (1996) am Beispiel eines Walzkontaktes zwi-
schen Zylinder und Ebene, dass geldngte MnS zusammen mit ausgerichteten Korn-
grenzen den Rissfortschritt begiinstigen konnen. Bei manchen Proben konnte sogar der
Eindruck gewonnen werden, dass ab Flichenpressungen von 1,8 GPa und der Abwe-
senheit von Oxiden gestreckte MnS sogar Risse unterhalb der Oberfliche im Bereich
der Scherzone verursachen konnen. Weiterhin verlaufen alle Risse in der Zylinder-
mantelfldche schrig zur Tangente der Wilzkontaktoberfliche und miinden immer in
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ein gestrecktes MnS, wihrend dies an der planen Kontaktflache nicht auftrat. Somit
reagiert die gekriimmte Wailzkontaktoberflache iiber eine schnelle Rissbildung und
einem raschen Rissausbreiten empfindlicher als die Ebene auf die Anwesenheit ge-
langter MnS, wenn diese schrig zur Oberflachentangente verlaufen. Das Risswachs-
tum in der ebenen Wilzkontaktfliche wird mit dem zusitzlichen Eindringen von
Schmiermittel unter hohem hydrostatischem Druck in den Riss erklart, wihrend MnS
als Ursache fiir den Rissfortschritt in der gekriimmten Fliche genannt werden.

An geradverzahnten und einsatzgehdrteten Stirnrddern aus 16MnCr5 werden in den
Arbeiten der Forschungsvereinigung Antriebstechnik (1988) die Einfliisse unterschied-
licher Schwefelgehalte und Sulfidformen auf die ZahnfuBtragfihigkeit, ZahnfuBBdauer-
festigkeit und Griibchentragfdhigkeit analysiert. Die durch den Walzprozess des Roh-

materials geldngten MnS verlaufen parallel zur Zahnradachse und zur Zahnflanke
(Bild 2.9 aund b).

Zahnrad-
rohling

Faserverlauf

Bild 2.9: Lage der gestreckten MnS im gewalzten Rohmaterial des 16MnCr5 (a)
und im fertig zerspanten Zahnrad (b). Nach Forschungsvereinigung An-
triebstechnik (1988).

Eine leichte Abnahme der Zahnful3dauerfestigkeit wurde ab einem Schwefelgehalt von
0,03 %(m) gefunden. Es tritt jedoch keine weitere Erhdhung der Zahnfu3dauerfestig-
keit auf, wenn der Schwefelgehalt stark reduziert wird. Liegen globulare Sulfide vor,
dann ist bis 0,05 %(m) Schwefelgehalt keine Beeinflussung der Zahnfulldauerfestig-
keit festzustellen. Die statische ZahnfuBfestigkeit reagiert wie die dynamische erst ab
Schwefelgehalten von iiber 0,03 %(m) mit einer Abnahme, die jedoch im Vergleich
zur ZahnfuBBdauerfestigkeit deutlich stirker ausfdllt. Globulare Sulfide bewirken hier
ebenfalls eine leichte Verringerung erst ab Schwefelgehalten von {iber 0,05 %(m).
Auch beeinflussen weder der Schwefelgehalt noch die Sulfidform die Griibchentragfa-
higkeit. Sogar eine Entschwefelung des Stahls auf unter einen Schwefelgehalt von
0,002 %(m) bringt hier keine signifikante Erhohung der Griibchentragfahigkeit. Verur-
sacht durch die von einer Gleitung iiberlagerte Wilzbewegung, werden in einer Tiefe
von 140 um unter der Zahnflanke bzw. Wilzkontaktfliche mit dem Lichtmikroskop an
oxidischen Einschliissen so genannte White Etching Areas entdeckt. Da deren Form
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Schmetterlingsfliigeln dhnelt, werden sie auch als Butterflies bezeichnet und kénnen
als ein Indiz fiir eine kurzzeitig sehr starke Beanspruchung betrachtet werden. Jedoch
verursachen nicht nur Oxide, sondern auch globulare Sulfide die Bildung von But-
terflies, wihrend dies an gestreckten MnS nicht beobachtet wird.

Bader (2002) erklért den Start von freisichtig erkennbaren Rissen in Wilzlagerstéhlen
beim Wilzkontakt zwischen einer Kugel und ihrer entsprechend gekriimmten Lauf-
bahn durch das Auftreten einer anderen Ausprigung der White Etching Areas, die steil
oder flach zur Wilzkontaktoberflache ausgerichtet sein konnen. Aufgrund ihrer unter-
schiedlichen Entstehungsgeschichte muss jedoch zwischen weillen Béandern und But-
terflies differenziert werden. Hiraoka et al. (2006) finden die Orientierung der But-
terflies beim Wailzkontakt zwischen zwei Zylindern in einem Winkel von 45° zur
Tangente der Walzkontaktflache. An der Wélzpaarung Zylinder mit Ebene ergibt sich
bei Melander (1998) auf der Basis von Spannungsberechnungen mit Hilfe der FEM ein
Orientierungswinkel der Risse von ebenfalls 45° zur Wélzkontaktoberflache. Dagegen
werden MnS als Riss auslosender Faktor im Vergleich zu den weiflen Béndern eher
harmlos eingestuft. Die Arbeiten von Ochi et al. (1999) weisen an einem 100Cr6 und
der Wilzpaarung zwischen zylindrischer Rolle und Rundstab nach, dass weil3e Bander
hauptsédchlich unter einem Winkel von 30° und in einer Tiefe von 0,25 mm, was in
etwa dem Scherspannungsmaximum entspricht, auftreten. Es kann angenommen wer-
den, dass MnS, die eine dhnliche Winkelorientierung zur Oberfliche wie die weillen
Bénder aufweisen, bereits gebildete Risse weiter in die Tiefe oder zur Oberflache
leiten und somit zum Risswachstum beitragen kénnen.

Beim Abrollen von Kugeln in entsprechenden Kugellaufbahnen wird eine Abhéngig-
keit der Griibchenanzahl von der Faserverlaufslage zur Belastungsrichtung festgestellt.
In Bereichen mit senkrecht austretenden Fasern verursachen MnS eine Erhéhung der
Griibchenanzahl. Dieses Verhalten wird jedoch nicht im Wélzkontakt bei Zahnriadern
beobachtet. Dort haben eher harte oxidische Einschliisse einen maB3geblichen Einfluss
auf die Bildung von Rissen, die bei laufender Belastung spéter zur Griibchenbildung
beitragen.

2.3.5 Hirterisse

MnS ziehen sich beim Abkiihlen, bedingt durch den im Vergleich zu Martensit mehr
als doppelt so groflen thermischen Ausdehnungskoeffizienten auch mehr als doppelt so
stark wie die umgebende martensitische Stahlmatrix zusammen. Daher priifen Temmel
et al. (2007 a), ob MnS eine Auswirkung auf Hérterisse haben. Dazu wird ein
50CrMo4 mit einem Schwefelgehalt von 0,005 %(m) mit einem Schwefelgehalt von
0,04 %(m) verglichen. Aufgrund des Warmwalzprozesses weist der Stahl mit dem
hoheren Schwefelgehalt bis zu 150 um lange, in Walzrichtung gestreckte MnS mit
2 bis 3 um Durchmesser auf. Die Faserorientierung verlauft damit parallel zur Proben-
langsachse und somit in Walzrichtung. Eine Austenitisierung bei 850 °C, ein Abschre-
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cken im Salzbad bei 180 °C und ein abschlieBendes Anlassen bei 425 °C erzeugen bei
beiden Stahlen eine Hirte von 450 HV. Wihrend im Stahl mit dem geringerem Schwe-
felgehalt keine Hérterisse zu finden sind, kann bei hoherem Schwefelgehalt nachge-
wiesen werden, dass jeder Hérteriss von einem MnS aus startet. Die Orientierung der
interkristallin verlaufenden Hérterisse verlduft dabei in Richtung der MnS, wobei
Rissldngen bis zu 2 mm auftreten. Aufgrund von thermisch bedingten und starken
lokalen Zugspannungsiiberhohungen an den MnS, erscheint es sehr wahrscheinlich,
dass sich MnS an der Hérterissbildung mit beteiligen.

2.3.6 Brucharten und Bruchentstehung

Vlak et al. (1958) berichten, dass Eisensulfide im Stahl unerwiinscht sind, da sie zur
Rotbriichigkeit des Stahls beim Warmumformen fiihren. Dies wird mit der Bildung
eines Eisensulfidfilms zwischen den Austenitkérnern bei Warmumformung des Stahls
erklart. Bargel und Schulze (2008) unterscheiden zusitzlich zwischen Rotbruch und
Heifbruch. Rotbruch tritt im Temperaturbereich zwischen 800 °C und 1000° C auf.
Bei diesen Bedingungen sind die Eisensulfide noch schwer verformbar und erzeugen
einen Bruch an der Korngrenze. Uber 1200 °C wird von einem HeiBbruch gesprochen.
Die Eisensulfide liegen dann als fliissiger Film zwischen den Kornern vor, was den
Zusammenhalt der Korner schwicht. Im Ubergangsbereich zwischen 1000 ° und
1200 °C ist Rotbruch eher selten, da sich Eisensulfid im y-Mischkristall 16st und somit
nicht mehr als Korngrenzen schddigende Substanz vorliegt. Um diese Problematik zu
vermeiden, wird dem Stahl Mangan zugegeben, wodurch die Eisensulfidbildung durch
die Entstehung von MnS unterdriickt wird. Stachura (1995) weist beispielsweise an
einem 36CrNiMo4 mit einem Schwefelgehalt von 0,006 %(m) nach, dass die Zugabe
von 0,65 %(m) Mangan zur vollstindigen Unterdriickung der Eisensulfide fiihrt. Auch
eine Begrenzung des maximalen Schwefelgehaltes im Stahl hilft bei der Vermeidung
von Eisensulfid.

Nach Kiessling und Lange (1978) initiieren Risse bei entsprechender Belastung haufig
an nichtmetallischen Ausscheidungen und koénnen sich dort durch Bildung von Hohl-
rdumen weiter ausbreiten. Kiessling und Lange (1978) beschreiben, dass sich Hohl-
rdume an MnS bei einer wachsenden Dehnung des Werkstoffs bilden und anschlie-
Bend vereinigen konnen. Hosseini et al. (2007) bestimmen die fiir das AblGsen eines
gestreckten MnS von der Stahlmatrix erforderlichen Spannungen in einem vergiiteten
42CrMo4 mit 1700 MPa Zugfestigkeit. Bei quer zur Belastungsrichtung liegenden
gestreckten MnS ist eine Spannung von 402 MPa erforderlich, um eine Ablosung des
Einschlusses von der Stahlmatrix zu bewirken. Sind die gestreckten MnS hingegen
langs zur Belastungsrichtung orientiert, dann wird keine Trennung von der Stahlmatrix
beobachtet, sondern das MnS bricht bei einer Zugspannung von 1631 MPa auseinan-
der.
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Namiki und Isokawa (1984) nennen MnS mit als Ursache fiir die Bruchwabenbildung
bei duktilen Briichen. Bargel und Schulze (2008) weisen darauf hin, dass bei zdhen
Stahlen unter Zugbelastung bis zur Werkstofftrennung eine Wabenstruktur auf der
Bruchfliche entsteht. Sie wird durch die lokale Verformung der das MnS umbhiillenden
Stahlmatrix verursacht. Da MnS nicht stark an die umgebende Stahlmatrix anhaften,
wird durch eine ausreichend hohe Zugspannung das MnS von der Stahlmatrix abgelost
und es entsteht ein Hohlraum. Die dazu erforderliche Spannung ist dabei umso kleiner,
je groBer das MnS ist. Sabirov und Kolednik (2005) zeigen, dass sich in einem St37
die erforderliche Ablosespannung des MnS von der Stahlmatrix halbiert, wenn sich die
GroBe des MnS verdoppelt. Dieses umgekehrt proportionale Verhiltnis bedeutet, dass
bei sehr kleinen Partikeldimensionen die Ablosespannung von der Stahlmatrix stark
ansteigt. Unterhalb einer GroB3e von etwa 25 nm scheinen sich MnS, unabhédngig von
der Spannung, nicht mehr von der Stahlmatrix zu trennen. Maloney und Isokawa
(1984) finden als kleinste, zur Hohlraumbildung beitragende Mangansulfidabmessung
750 nm. Nach der Hohlraumbildung schlief3t sich nach der inneren Einschniirungspha-
se der Stahlmatrix die Hohlraumaufweitung an. Werden die Verbindungen zwischen
den einzelnen Hohlrdumen zu schmal, scheren sie ab. Es entsteht der charakteristische
Wabenbruch, wobei am Grund der Bruchwaben sehr hdaufig MnS zu finden sind. Nach
Bargel und Schulze (2008) orientiert sich die Gréfe der jeweiligen Bruchwabe an der
GroBe des verursachenden MnS. Sabirov und Kolednik (2005) geben bei geldngten
MnS an, dass die Lange der Bruchwabe vergleichbar ist mit der Lange des MnS, wih-
rend die Breite der Bruchwabe im Mittel 5 bis 7 mal gréBer ist als der Durchmesser
des MnS. Liegen zwischen weit auseinander liegenden groflen und gestreckten MnS
auch kleinere MnS, dann kénnen nach Bandstra et al. (2003) die gebildeten Hohlrdume
rascher zusammenwachsen und die Bruchzihigkeit absenken.

Mit Hilfe der Rontgencomputertomografie erfassen Everett et al. (2001) in-situ an
einem in Walzrichtung auf Zug belastetem 16NiCrMo12-6 die Bildung, das Wachsen
und den Zusammenschluss von Hohlrdumen um MnS unterhalb der Bruchoberfliche.
Dabei ergeben sich unterschiedliche Ausdehnungen der Hohlrdume in bzw. quer zur
Walzrichtung mit einem mittleren Verhiltnis von Linge zu Breite von 3,8:1. Bou-
chard et al. (2008) untersuchen mit der gleichen Technologie wie Everett et al. (2001)
in Zugproben die Hohlraumbildung sowohl bei verschiedenen Dehnungsraten als auch
an in Belastungsrichtung und quer dazu orientierten MnS.
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Bild 2.10: Bruchflichen von Zugproben eines manganhaltigen Stahls. Zugprobe mit
langs zur Zugrichtung orientiertem Faserverlauf (a) und mit quer dazu
ausgerichtetem Faserverlauf in holzfaserdhnlicher Auspragung der Bruch-
oberflache (b); (a) und (b) aus Bouchard et al. (2008).

Die Proben mit quer ausgerichteten MnS zeigen bei gleicher Dehnung bereits die
vierfache Hohlraumbildungsrate als bei in Walzrichtung orientierten MnS. Ebenfalls
ist an quer orientierten MnS sowohl die Wachstumsrate als auch die Zusammen-
schlusshiufigkeit von Hohlraumen deutlich hoher als bei in Belastungsrichtung ge-
streckten MnS.

Maloney und Isokawa (1984) weisen an einem X12NiCoCrMo 10-8-2-1 nach, dass
Lanthanoxisulfide (La,0,S) bzw. Titancarbosulfide (Ti,CS), die sich durch Zugabe
von Lanthan bzw. Titan anstelle von Mangan im Stahl bilden, die Bruchzéhigkeit
verdoppeln. Die Bruchzihigkeitssteigerung durch Lanthanoxisulfide wird dadurch
verursacht, dass diese Ausscheidungen weiter auseinander liegen als MnS. Sie l9sen
sich zwar in etwa bei vergleichbarer Spannung von der Matrix ab, jedoch vollzieht
sich die innere Einschniirung erst bei hoheren Spannungen als bei MnS. Titancarbosul-
fide erhohen die Bruchzéhigkeit durch ihre besonders gute Anhaftung an die Stahlmat-
rix, was die Hohlraumbildung erschwert. Die Werkstofftrennung findet unter Zugbe-
lastung gleichermaflen mit dem Auseinanderbrechen der Karbosulfide statt und es
kommt zur Bildung von sehr wenigen Bruchwaben. Dass Karbide allgemein durch ihr
schweres Abldsen von der Stahlmatrix kaum zur Hohlraumbildung beitragen, wird
durch Garrison und Wojcieszynski (2007) bestétigt. Auch Chromsulfide 16sen sich
nach lorio et al. (2002) kaum von der Stahlmatrix ab und erschweren somit die Hohl-
raumbildung.

Liegen MnS in einer geldngten Form im Stahl vor und erfolgt die zum Bruch erforder-
liche Zugbelastung quer zur Faserorientierung, dann kann sich nach Berns und Theis-
sen (2006) an der Bruchoberfldche ein, meist nur im Rasterelektronenmikroskop er-
kennbarer, Terrassenbruch bilden. Liegt im Stahl eine sehr hohe Dichte an gestreckten
MnS vor, dann erscheint der Bruch in einer holzfaserdhnlichen Ausprigung
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(Bild 2.10 b), die freidugig erkennbar ist. Die Gefahr eines solchen Bruchs ist bei-
spielsweise beim Abkanten von Blechen, insbesondere bei Ausrichtung der Kantenli-
nie in Walzrichtung, gro3. Dung (1989) bringt dies in Grenzforménderungsschaubil-
dern, wie sie in der Blechumformung angewendet werden, zum Ausdruck. Bouchard et
al. (2008) beschreiben das BruchBild einer Zugprobe bei quer zur Belastungsrichtung
liegenden MnS als holzfaserartig ausgepragt, wihrend bei einer Langsorientierung das
charakteristische ,,Cup-Cone* BruchBild eines duktilen Bruchs mit signifikanter Ein-
schnilirung entsteht. Pessard et al. (2009) weisen den Bruchausgang bei Dauerfestig-
keitsversuchen Clustern von MnS zu, wenn die Belastung quer zur Orientierung der
gestreckten MnS anliegt. Aufgrund der geringen Anhaftung der MnS an die Stahlmat-
rix werden gestreckte MnS als Vorschiadigung bzw. Materialtrennung in ihren Schadi-
gungsmodellen betrachtet. Klocke et al. (2011) weisen den Ausgang von gebildeten
Langsrissen beim Bundstauchversuch an einem kalt umgeformten 16MnCrS5 ge-
streckten MnS und deren geringe Anhaftung an die Stahlmatrix zu. Den beim zylindri-
schen Stauchversuch gebildeten Schubrissen konnten MnS nicht als Ursache zugeord-
net werden.

Mangansulfide sind schwach an die umgebende Stahlmatrix angebunden, was bei
entsprechend anliegender Last zu einer eindeutigen Trennung zwischen MnS und
Stahlmatrix und einer Hohlraumbildung im Bereich des MnS fiihrt. Beim duktilen
Bruch sind MnS in den Bruchwaben auf der Bruchoberflache anzutreffen. Bei quer zur
Belastungsrichtung liegenden gestreckten MnS kommt es zum freidugigen, holzfaser-
artigen Bruchbild, oft mit terrassenférmiger Auspragung, wihrend geldngte MnS, die
sich in Zugrichtung orientieren, zu einem Cup-Cone BruchBild fiihren.

2.3.7 Korrosion und Wasserstoffversprodung

Bereits Pohl (1982) und Szklarska-Smialowska und Lunarska (1981) weisen darauf
hin, dass an der Oberfldche befindliche MnS bevorzugte Initiierungsorte fiir Lochfral3
sind. An nichtrostenden Stihlen finden Freimann et al. (1991) heraus, dass nichtmetal-
lische Ausscheidungen, insbesondere MnS, Lochfrallkorrosion hervorrufen konnen.
Als Ursache wird die Verhinderung der passivierenden Eigenschaften von Chrom
durch MnS genannt. Ryan et al. (2002) nennen als Ursache eine Chromverarmungszo-
ne im Nahfeld des MnS, was diesen Bereich besonders anfillig gegeniiber korrosiven
Angriffen macht. Als eine Mdglichkeit, diesen Effekt wieder aufzuheben, wird von
Freimann et al. (1991) das Zulegieren von Titan genannt. Dies fiihrt zur Bildung von
Titankarbosulfiden, welche die passivierende Wirkung des Chroms nicht beeintréchti-
gen. Suter (1997) stellt weiterhin fest, dass auch in unlegierten Stihlen an MnS direkt
LochfraBkorrosion einsetzen kann. Szklarska-Smialowska und Lunarska (1981) er-
wahnen, dass in Bezug auf die LochfraB3- und Spannungsrisskorrosion, gestreckte MnS
schadlicher wirken als globulare Formen.
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Wie andere Fehlstellen im Stahl sind nach Berns und Theissen (2006) und Watanabe
(1988) insbesondere geldngte MnS als Wasserstofffanger bekannt. Sie vermuten, dass
sich an diesen Stellen die Wasserstoffatome zu H, vereinigen und somit einen nicht
unerheblich hohen Druck erzeugen konnen. Dies fiihrt zu Anrissen in der Stahlmatrix,
die letztendlich, bei Anliegen einer ausreichend hohen &ufleren Last, zu einem Terras-
senbruch fiihren. Um diese Problematik zu entschirfen, schlagen Takahashi und Iino
(1996) vor, durch eine Groenreduktion der MnS auf unter 1 um die Attraktivitdt des
MnS fiir Wasserstoff abzusenken. Luu und Wu (1995) bestétigen in ihren Analysen
die Wirkung der MnS als Wasserstofffallen und weisen gleichzeitig den Ubergangsbe-
reich zwischen Stahlmatrix und MnS als Transportweg fiir den Wasserstoff nach. Die
Wasserstoffversprodung wird weiterhin durch den Mangansulfidtyp beeinflusst.
Szklarska-Smialowska und Lunarska (1981) zeigen, dass in Baustdhlen MnS vom
Typ I kaum wasserstoffinduzierte Risse aufweisen, wihrend MnS vom Typ II hier
eher schiadlich wirken, was auf deren geldngte Form zuriickzufiihren ist. In hochfesten
Stihlen sind sie Ausgangsstellen fiir wasserstoffinduzierte Risse. Garet et al. (1998)
stellen in einem 42CrMo4 fest, dass MnS als Wasserstofffallen die Diffusionsrate des
Wasserstoffs im Stahl herabsetzen konnen. Durch die Methode der Tritiumautoradio-
grafie gelingt Otsuka und Tanabe (2007) der Nachweis, dass sich atomarer Wasser-
stoff im MnS anreichert und 16st, wiahrend sich im Nahfeld des MnS eine Wasserstoff-
verarmungszone in der Stahlmatrix bildet. Takahashi und Iino (1996) berichten, dass
in Pipelinestdhlen MnS kleiner als 3 pm kaum noch als Wasserstofffallen wirken.

MnS konnen in niedriglegierten und rostbestindigen Stiahlen zu korrosiven Erschei-
nungen fiihren; insbesondere, wenn sie direkt an der Oberfliche des Stahls austreten.
Ferner konnen MnS auch als Wasserstofffallen betrachtet werden.

2.3.8 Zerspanbarkeit

Die positive Wirkung des Schwefels im Stahl bzgl. der Zerspanbarkeit in Hinsicht auf
die Werkszeugstandzeit und den Spanabfluss wird friih erkannt. So beschreibt
Knorr (1977) den giinstigen Einfluss des Schwefels auf die Schnittkraft, den Werk-
zeugverschleil, die Oberflachengiite und die Spanform. An einem Automatenstahl mit
einem Schwefelgehalt von 0,4 %(m) wird der verringerte Werkzeugverschleif3 iiber die
schmierende Wirkung eines Mangansulfidfilms an der Schneidenspitze erklart. Damit
lasst sich die Werkzeugstandzeit im Vergleich zum Stahl mit abgesenktem Schwefel-
gehalt bei konstanter Schnitt- und Vorschubgeschwindigkeit bis zu einem Faktor 10
erhohen. Gleichzeitig werden die anfallenden Spéne als sehr kurz brechend beschrie-
ben, was zu einer verringerten Spanraumzahl fiihrt.
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Bild 2.11: Verdnderung der Spanformen in Abhingigkeit vom Schwefelgehalt eines
normalgeglithten Ck45 beim Drehen.  Schnittgeschwindigkeit:
300 m/min, Zerspanungswerkzeug: Hartmetall P10, Spanungsquerschnitt:
I mm x 0,1 mm. Nach Knorr (1977).

Es wird darauf hingewiesen, dass auch die durch die Zugabe von z.B. Zirkon oder
Calcium gehéarteten MnS noch fiir eine gute Zerspanbarkeit sorgen. Holappa und Helle
(1995) deuten an, dass insbesondere Calcium als Sulfid und als gelostes Element im
MnS in etwa die gleichen guten Zerspanungsergebnisse bringt. Dies wird von Da-
laei et al. (2007) durch Untersuchungen an einem 50CrMo4 mit geringem Schwefel-
gehalt und durch Calcium globular eingeformten MnS bestétigt. Es kommt zwar zur
Bildung von ldngeren Spinen, die jedoch weder die Zerspanbarkeit beeintrachtigen
noch den Kolkverschleifl erhohen. MnS auf der Schneidkante des Zerspanungswerk-
zeugs kann ferner als Diffusionssperre fiir Schneidwerkstoffatome wirken und verhin-
dert damit den Abtransport von Atomen, die die Festigkeit steigern, aus dem Werk-
zeugwerkstoff. MnS zeigen bei Hartmetallschneidwerkstoffen die geringste positive
Auswirkung bzgl. des Verschleiles, bei Keramiken und HSS hingegen konnen sie die
Werkzeugstandzeiten betrdchtlich verldangern. Matsui und Watari (2006) zeigen, dass
die Mangansulfidschicht auf der Schneidkante ein sehr feinkorniges und durch die
Wirmeentwicklung beim Zerspanen rekristallisiertes Gefiige aufweist. Jedoch wird
dieser nahezu geschlossenen Schicht keine besonders starke Anhaftung an der Schnei-
de zugesprochen, da die MnS dort durch die abrasive Wirkung von harten Alumini-
umoxiden im Werkstiickstahl rasch entfernt werden. Das glinstige Verhalten von MnS
auf die Zerspanbarkeit wird auch von Pospischil (1998) beschrieben. Tabelle 2.3 zeigt
den Anstieg der Zerspanleistung in einem 42CrMo4 durch die Erh6hung des Schwe-
felgehaltes bei in etwa vergleichbarem Werkzeugverschleif. Uber die Reduzierung des
WerkzeugverschleiBes hinaus, weist Pospischil (1998) auf die Verringerung der abra-
siven Wirkung von Aluminiumoxiden durch deren Ummantelung von MnS hin.
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Tabelle 2.3: Erreichbare Schnittgeschwindigkeiten mit vergleichbarem Verschleil3
beim Bohren eines 42CrMo4 mit 290 HB und unterschiedlichem
Schwefelgehalt. Lochdurchmesser: Smm, Bohrtiefe: 15mm, Vor-
schub: 0,15 mm/Umdr., Schnellarbeitsstahlbohrer, Pospischil (1998).

Schwefelgehalt / % (m) Geschwindigkeit / m/min Werkzeugumdrehung / min™
0,03 14 890
0,08 30 1910

Durch ihre schmierende Wirkung zwischen Werkzeugoberflaiche und Werkstoff, den
Aufbau einer diffusionshemmenden Schutzschicht auf der Werkszeugoberfliche und
der Erzeugung kurzer Spéne, weisen MnS im Stahl nach Pospischil (1998) fiir eine
hohe Zerspanleistung eine giinstige Wirkung auf.

2.4 Faserverlauf und Definitionen

Der Faserverlauf, wie in Bild 2.12 dargestellt, wird zur Betrachtung der Giite umge-
formter Bauteile und Beurteilung von Massivumformverfahren herangezogen.

25 mm

Bild 2.12: Beispielhafte Darstellung des Faserverlaufs (dunkle Linien) in einer bei
Raumtemperatur massiv umgeformten Bundwelle aus 27MnCr5.

Mit seiner Hilfe ldsst sich der Werkstofffluss nach dem Umformen ohne groBeren
Aufwand freisichtig verfolgen. So kann mit seiner Hilfe beispielsweise eine sich be-
ginnende Faltenbildung rechtzeitig erkannt werden, was zur Optimierung des Um-
formprozesses beitragt. Ferner ist bekannt, dass diese Struktur die mechanischen Bau-
teileigenschaften beeinflusst und auch zu einer Anisotropie bestimmter mechanischer
Eigenschaften fiihrt. Daher empfiehlt beispielweise Morrison (1975), die Hauptbelas-
tungsrichtung eines Bauteils mit Hilfe der Umformung entlang des Faserverlaufs zu
legen.

Eine Definition des Faserverlaufs geben Carter (1958) und Morrison (1975) in ihren
Untersuchungen an. Sie beschreiben ihn als eine faserdhnliche Struktur, die durch




36 Stand der Technik

einen Umformprozess wie das Warmwalzen gebildet wird. Da sich diese Struktur bei
jeglicher Umformung verdndert, jedoch von einer {iblichen Warmebehandlung nicht
beeinflusst wird, vermutet Carter (1958) als Ursache dafiir nichtmetallische Ausschei-
dungen. Golze und Schoch (1985) und Schoch und Golze (1985) definieren den Faser-
verlauf als zeilenférmige Struktur von Oxiden und Sulfiden, die sich parallel zur je-
weiligen Hauptumformrichtung anordnet, wobei auf die Bedeutung des Faserverlaufs
beziiglich der statischen und dynamischen Bauteileigenschaften hingewiesen wird.
Doege und Golze (1987) schreiben die Ursache des Faserverlaufs gestreckten Sulfiden
zu, da in den von ihnen analysierten Stidhlen der Anteil gestreckter Sulfide den der
Oxide bei weitem {ibertrifft, und merken an, dass die Faserdichte vom Schwefelgehalt
abhédngt. Neben nichtmetallischen Einschliissen werden von Wilmes et al. (1990) noch
zeilenformig angeordnete Seigerungen als Ursache fiir die Bildung des Faserverlaufs
in Betracht gezogen. Collins (1994) stellt den Faserverlauf als die den Materialfluss
kennzeichnende Struktur dar, die als Dehnung, Ausrichtung und Neuorientierung von
inneren Grenzen, Zweitphasen und Einschliissen beschrieben wird. Caillet (2007)
nimmt neben den Einschliissen noch die in Werkstoffflussrichtung liegende Kornori-
entierung mit in die Definition des Faserverlaufs auf. Jedoch wird darauf hingewiesen,
dass diese Erkldrung nur bis zur Rekristallisierungstemperatur aufrecht erhalten wer-
den kann. Daher wird hier der Faserverlauf in Abhingigkeit vom Werkstoffverhalten
definiert. Wenn jedoch die Stahlmatrix selbst, und nicht Ausscheidungen, die Dauer-
schwingfestigkeit beeinflussen, dann wird die Textur als Faserverlauf bezeichnet.
Sollten Einschliisse dominierend wirken, so wird die Orientierung bzw. Anordnung
der Ausscheidungen zum Faserverlauf bestimmt. In Bargel und Schulze (2008) werden
die Streckung der verformbaren und die Verteilung der Bruchstiicke der nicht ver-
formbaren Bestandteile in Verformungsrichtung als ,,Zeilen- und Fasergefiige* be-
zeichnet. Hier wird auch auf die Moglichkeit hingewiesen, dadurch den Werkstoftfluss
nach einer Umformung sichtbar zu machen. Meyer et al. (2009) fiihren die zeilenartige
Struktur mitverformter Sulfide und Oxide parallel zur Hauptumformrichtung als Fa-
serverlauf an. Meyer und Miiller (2010) geben an, dass diese Struktur sowohl die Zi-
higkeit als auch die dynamischen Festigkeitswerte bestimmt. Berns und Theis-
sen (2006) nennen die Ausrichtung einer zweiten Phase in der Stahlmatrix wie z.B.
Sulfide, Karbide oder Mikroseigerungen als Ursache fiir eine Anisotropie der mecha-
nischen Eigenschaften. Dadurch kann sich insbesondere die Zéhigkeit quer zur Um-
formrichtung verringern. Durch eine Umformung kénnen auch Texturen entstehen, die
jedoch mit entsprechenden Wirmebehandlungsverfahren wieder aus dem Gefiige
entfernt werden konnen und somit im engeren Sinn nicht zum Faserverlauf gehoren.
Auch wird in den Arbeiten von Morrison (1975) nachgewiesen, dass Texturen einen
geringeren Einfluss als MnS auf die Anisotropie mechanischer Eigenschaften haben.
Exel und Tiirk (2010) beschreiben in ihrer Arbeit den Faserverlauf als die zeilenartige
Anordnung von Ausscheidungen, insbesondere gestreckter MnS.
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Als mogliche Ursache des Faserverlaufs werden gestreckte nichtmetallische Ein-
schliisse in Betracht gezogen. Aber auch Texturen, zeilenformige Seigerungen und
sonstige Zweitphasen werden als Ursache angesehen. Der Faserverlauf wird als die
nach einer Umformung den Materialfluss kennzeichnende Struktur definiert, die auch
Einfluss auf die mechanischen Bauteileigenschaften nehmen kann.

2.5 Analyseverfahren fiir Mangansulfide

Zur Bestimmung und Charakterisierung von Einschliissen und des Faserverlaufs in
Stahl werden in der Literatur etliche Verfahren beschrieben. Hier werden nun haufig
angewendete Verfahren und Techniken, die in der Literatur zur Analyse von Ein-
schliissen beschrieben sind, betrachtet.

Zur freidugigen Erkennung des Faserverlaufs (Bild 2.12) nach Klocke und Konig
(2006) hat heute in der Massivumformung von Stéhlen eine mit geringem Préparati-
onsaufwand verbundene Vorgehensweise eine breite Anwendung gefunden. Hier wird
im ersten Schritt das Bauteil in der gewiinschten Betrachtungsebene getrennt. Diese
Schnittfliche wird durch einen mittelfeinen Schliff mit Schleifpapier der Korngrof3e
180 eingeebnet, um im Anschluss in ca. 100 °C warmer 31 %-iger Salzsdure 5-
10 Minuten je nach Schwefelgehalt geiitzt zu werden. Nach dem Entfernen der Atz-
rickstinde im letzten Schritt kann der Faserverlauf als zeilenartige Struktur freisichtig
betrachtet werden. Ein vergleichbares Verfahren iiber die Atzung des Stahls mit wiiss-
riger Salzsdure wird von Gawor und Paduch (2007) beschrieben.

Lichtmikroskopische Analysen von MnS in metallografischen Proben werden bereits
in den Arbeiten von Sims und Dahle (1938) beschrieben. Im Laufe der Zeit hat sich
diese Methode bis heute zu einem Standardverfahren entwickelt und soll hier nicht
mehr betrachtet werden.

Mit einem Rasterelektronenmikroskop (REM) koénnen die von Baker und
Charles (1972 b) durch Tiefenédtzung préparierten MnS sehr gut in ihrer dreidimensio-
nalen Form und Lage erfasst werden. Auch Bruchoberfldchen lassen sich aufgrund der
hohen Tiefenschirfe des REM hervorragend betrachten. So kann nach Temmel et
al.(2006 a) mit Hilfe von einem am REM angeschlossenem EDX, der den Bruch aus-
l6sende Einschluss gut charakterisiert werden. Auch das Verhalten von MnS wéhrend
einer mechanischen Belastung kann sogar in-situ in einem modernen REM betrachtet
werden. So beobachten Hosseini et al. (2007) im REM direkt die Ablosung eines MnS
von der Stahlmatrix unter Zugbelastung. Ebenfalls ldsst sich an einem mit einer auto-
matisierten Bildauswertungssoftware ausgestattetem REM mit EDX die Verteilung
von MnS im Stahl analysieren. Everett und Geltmacher (1999) konnen mit diesem
Verfahren in einem 16NiCrMol2-6 zeigen, dass die Verteilung von Querschnittsfla-
chen der MnS einer logarithmischen Normalverteilung gehorcht. Die Aussage, ob es
sich bei einem Einschluss um ein MnS oder um ein CaS oder um ein MnS mit Calci-
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uminhalt handelt, fallt an einem Lichtmikroskop schwerer und bedarf einiger Erfah-
rung. Anhand der EDX-Analyse kann beispielsweise Tomita (1994) eindeutig Ein-
schliisse als CaS oder MnS charakterisieren.
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Bild 2.13: Vergleichende Darstellung eines MnS im Lichtmikroskop (a) als tiirkis bis
hellgrauer Einschluss und im REM (b) als RiickstreuelektronenBild und
das zugehorende EDX-Spektrum des MnS (c) in martensitischer Matrix
eines 20MnCr5 im einsatzgehérteten Bereich.

Die Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) wird dann eingesetzt, wenn das
Auflosungsvermogen eines REM nicht mehr ausreicht und bis zur atomaren Struktur
eines Werkstoffs vorgedrungen werden soll. Im Gegensatz zum REM durchdringt der
Elektronenstrahl in einem TEM die Probe vollkommen, weshalb fiir TEM Analysen
nur Proben bis maximal 1 pm Dicke hergenommen werden, was wiederum den prépa-
rativen Aufwand gegeniiber einem REM erhoht. Da die Primérelektronen des TEM
mit dem Probenwerkstoff, wie im REM, eine Wechselwirkung eingehen, ist auch hier
eine EDX Analyse moglich. Der Vorteil liegt hier im relativ kleinen Probeanalysevo-
lumen von nur wenigen Kubikmikrometern. MnS werden in der Literatur nur in weni-
gen Féllen mit einem TEM analysiert. Hauptséchlich wird damit das chemische Nah-
feld eines Mangansulfideinschlusses untersucht.

Rontgencomputertomografien konnen auch an metallischen Werkstoffen wie bei-
spielsweise an Stidhlen durchgefiihrt werden. Sie stellen im Bereich der Industrie ein
weiteres Verfahren zur zerstorungsfreien inneren Werkstoffpriifung dar. Es lésst sich
damit sowohl die duBere Kontur als auch die innere Struktur von Proben gleichzeitig
raumlich abbilden. Auch entfillt bei dieser Methode eine aufwiandige Probenpréparati-
on, wie in den Arbeiten der Arbeitsgemeinschaft Metallguss (2009) gezeigt wird. Bei
einer Auflésung von 2 um lassen sich damit z.B. groere Fehlstellen und Einschliisse
in ihrer raumlichen Anordnung darstellen und deren zeitliche Entwicklung im Werk-
stoffinneren verfolgen.

Ultraschall wird fiir die zerstorungsfreie Werkstoffpriifung in Stihlen nach Bargel und
Schulze (2008) in der Regel in einem Frequenzbereich von 0,5MHz bis 10MHz ge-
nutzt. Der Schall wird dabei iiber ein Kopplungsmedium wie z.B. Ol oder Wasser in
die Probe gesendet, wobei haufig das Impuls-Echo Verfahren zur Anwendung kommt,
um Fehlstellen aufzuspiiren. Besonders empfindlich reagiert dieses Verfahren beim
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Ubergang von Metall in Luft; dabei reicht in der Regel schon ein Spalt von 1 nm aus,
um ein signifikantes Echo zu erzeugen. Um zerstorungsfrei die Haufigkeit von MnS in
Stahlen ermitteln zu konnen, beurteilen Temmel et al. (2009) die Anwendungsmog-
lichkeit einer Ultraschallpriifung an einem 50CrMo4 mit unterschiedlich grolen Man-
gansulfidauspragungen. Bei einer Frequenz von 50 MHz gelingt es, Echos an Clustern
von MnS ab einer Ausdehnung von etwa 300 pm im Stahl zu erzeugen. Eine Erhohung
der Frequenz auf 80 MHz, um noch kleinere GroBen feststellen zu konnen, bringt
aufgrund des ungiinstigen Signal-Rauschverhiltnisses keine weiteren brauchbaren
Ergebnisse. Obwohl das rdumliche Auflosungsvermogen des Ultraschallgerits ausrei-
chend ist, lassen sich einzelne gréfere MnS {iber das Impuls-Echoverfahren nicht
detektieren. Auch im Durchstrahlungsmodus wird keine Abschwichung des Schallsig-
nals durch MnS gemessen. Der Unterschied des Schallwiderstands zwischen MnS und
Stahlmatrix von immerhin 50 %, wird daher als nicht ausreichend betrachtet, um ein
signifikantes Signal zu generieren. Jedoch kann gefolgert werden, dass zwischen MnS
und Stahlmatrix im unbelasteten Zustand noch kein Spalt vorhanden ist, da dieser
deutliche Echos erzeugt hitte. Temmel et al. (2009) stellen in Aussicht, dass Frequen-
zen ab 200 MHz mdglicherweise MnS nachweisen konnten. Aufgrund des geringen
Analysevolumens bei dieser Frequenz wird diese Methode fiir analytische Zwecke
jedoch als nicht praxistauglich eingestuft.

Zur Beobachtung und gleichzeitigen Analyse von MnS sowohl im Schliff als auch auf
Bruchfldachen stellt sich die Rasterelektronenmikroskopie mit EDX als brauchbares
Verfahren hervor. Die Lichtmikroskopie kann jedoch mit herangezogen werden, wenn
Ubersichten von beispielweise MnS Gruppen und Anordnungen erstellt werden sollen.
Fiir Sonderfille in der Analytik sind das TEM fiir chemische Nahfeldanalysen an MnS
und die Rontgencomputertomografie fiir in-situ Beobachtungen innerhalb des Werk-
stoffs geeignet. Die zerstorungsfreie Beobachtung von MnS mit Hilfe der Ultraschall-
methode ist noch nicht fiir verldssliche Beobachtungen geeignet.

2.6 Umformsimulationen fiir Mangansulfide

Da das Studium des Verhaltens von Ausscheidungen wihrend einer Umformung und
deren Auswirkungen auf die mechanischen Bauteileigenschaften experimentell mit
teilweise erheblichem Aufwand verbunden ist, wire es vorteilhaft, dies durch Simula-
tionen vorhersagen zu konnen. Bereits Ende der 70er Jahre des zwanzigsten Jahrhun-
derts werden dazu erste physikalische Modellversuche iiber die Spannungsverhéltnisse
im Nahfeld von Einschliissen von Stahlberg (1979) durchgefiihrt. In einem speziellen
Wachs, das sich unter Druckspannung verféarbt, gelingt die Darstellung des zweidi-
mensionalen Spannungszustands um einen zylindrischen und starren Einschluss und
der Nachweis, dass sich Hohlrdume direkt neben den Ausscheidungen bilden. Weiter-
hin liefern die experimentell ermittelten Ergebnisse von z.B. Pickering (1958), Mal-
kiewicz und Rudnik (1963), Rudnik (1966), Maunder und Charles (1968), Baker und
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Charles (1972 a) und Vodopivec (1980) die Datenbasis, auf welche die ersten zweidi-
mensionalen FEM-Simulationen von z.B. Gilormini und Germain (1987) aufbauen.
Die gesteigerte Leistungsfihigkeit von Computern ermdglicht spéter die dreidimensio-
nale FEM-Simulation und eine feinere Vernetzung, insbesondere in der Nihe der
Ausscheidung.

Luo und Stahlberg (1998) modellieren dazu die Spannungszustinde an einem nicht
deformierbaren, kugeligen Einschluss bei einer auf die Stahlmatrix einwirkenden
Umformung. Bei senkrechter Druckbelastung fithren die FlieBspannungsunterschiede
zwischen Einschluss und Stahlmatrix zur Bildung von Zugspannungen in horizontaler
Richtung, wodurch sich Hohlrdume am Einschluss bilden. Spéter simulieren Luo und
Stahlberg (2000) und Luo und Stéhlberg (2001) die Verformung von nichtmetallischen
Ausscheidungen, insbesondere von Silikaten wahrend eines Warmwalzprozesses.
Dabei wird der von Malkiewicz und Rudnik (1963) und Murty et al. (1977) gemessene
relative Plastizititsindex vp, . aus Gleichung (2.2) zur Erstellung einer FlieBkurve
von Silikaten fiir die FEM-Simulation auf der Basis eines starr visko-plastischen Mo-
dells herangezogen, was die Ergebnisse von Stdhlberg (1979) bestétigt. Bei Betrach-
tung der Hohlraumbildung fillt auBerdem auf, dass ein leicht deformierbarer Ein-
schluss kaum zur Bildung von Hohlrdumen neigt. Das Verhalten von verformbaren
MnS wihrend des Warmwalzprozesses wird von Luo und Stéhlberg (2002) mit Hilfe
des selbst ermittelten relativen Plastizitatsindex simuliert. Es stellt sich heraus, dass
die FEM-Simulation in der Lage ist, das Strecken der urspriinglich globularen MnS
wihrend des Warmwalzens in Walzrichtung abzubilden. Gleichzeitig wird nachgewie-
sen, dass leicht gelidngte Einschliisse, die schridg zur Walzrichtung orientiert sind, sich
in die Walzrichtung drehen. Die in den Arbeiten von Luo und Stahlberg (2000) und
Luo und Stahlberg (2001) gewonnenen Erkenntnisse werden in einer 3-dimensionalen
Simulation von Luo (2001) verwendet, um das Verhalten von urspriinglich kugeligen
MnS wihrend der zweistufigen Warmumformung einer Getriebewelle aus 26CrNi 6-4
zu analysieren (Bild 2.14).

Bild 2.14: Simulation der Verformung kugeliger Mangansulfide (b) in einer Doppel-
bundwelle (a) durch Warmumformung senkrecht zur Wellenachse nach
Luo (2001).
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Die Umformung, die senkrecht zur Wellenachse verlduft, treibt in der ersten Stufe die
mittig angeordneten MnS im Schaftbereich von aulen nach innen, wihrend in der
zweiten Stufe ihre relative Lage kaum verdndert wird. Jedoch ist eine 1,5-fache Stre-
ckung der urspriinglich globularen MnS parallel zur Wellenachse zu erkennen. Die
Einschliisse im Bereich des Wellenbundes werden nun von innen nach auflen gedringt,
sowohl in der ersten als auch in der zweiten Stufe, wihrend sie sich gleichzeitig stre-
cken und senkrecht zur Wellenachse drehen. Sind in diesem Bereich die Einschliisse
im Ausgangszustand schon leicht in Richtung der Wellenachse gestreckt, dann werden
sie in die Bundebene um 90° gedreht und in dieser Ebene weiter geldngt. Durch eine
Simulation des Kaltwalzprozesses an einem rostfreien Stahl mit ,,LS-Dyna 2D* ver-
gleichen Yu et al. (2009) das Verhalten von duktilen Ausscheidungen mit nicht dukti-
len Einschliissen. Dabei stellt es sich heraus, dass an den Spitzen der nicht duktilen
Einschliisse durch hohe Spannungen Risse in der Stahlmatrix entstehen, wihrend diese
an den duktilen Ausscheidungen, unabhéngig von Form, Lage und Grof3e ausbleiben.
Um auch den Einfluss von Einschliissen auf die Bauteileigenschaften im Einsatz vor-
hersagen zu konnen, simulieren Melander (1997) und Melander (1998) die Span-
nungsverhéltnisse an verschiedenen Einschliissen unter einer Walzkontaktbelastung
von 2 GPa. Eine FEM Simulation ergibt, dass in Bezug auf die Wilzkontaktermiidung
gelingte MnS, die parallel zur Oberfliche verlaufen durch ihren ddmpfenden Effekt
bei der Rissausbreitung weniger gefahrlich sind als z.B. Titannitride oder Aluminium-
oxide.

Die Formadnderung von MnS wihrend einer Massivumformung ldsst sich mit Hilfe von
FEM Umformsimulationen abbilden, wodurch die zu erwartende veridnderte Geomet-
rie der Einschliisse danach in etwa dargestellt werden kann. Die Feinheit der Vernet-
zung reicht jedoch noch nicht aus fiir eine Modellierung der MnS in ihrer wahren
Grofle im Mikrobereich. Auch sind die Parameter fiir MnS fiir die Erstellung einer
FlieBkurve nicht bekannt, was die Darstellung der Forminderung eines MnS im Mik-
robereich wéahrend einer Massivumformung noch nicht erlaubt.

2.7 Zusammenfassende Bewertung zum Stand der Technik

Als Erkenntnisse mit gesichertem Charakter konnen die Untersuchungen zur Entste-
hung und Entwicklung der MnS, beginnend von der Stahlschmelze bis zum Warmwal-
zen gelten. Auch der Aufbau, die chemische Zusammensetzung und die Morphologie
von MnS sind bekannt, was eine Klassifizierung dieser Einschlussart ermoglicht.
Ebenfalls sind grundlegende mechanische Eigenschaften der MnS, wie beispielsweise
Dichte, thermischer Ausdehnungskoeffizient oder Schmelzpunkt erforscht, wobei auch
die Stirke der Anbindung von MnS an die umgebende Stahlmatrix eingehend analy-
siert ist. Chemisch beeinflusste Sulfide und deren Auswirkungen auf die mechanischen
Bauteileigenschaften sind ebenfalls beschrieben. Das Verhalten von chemisch manipu-
lierten und unbehandelten MnS und damit in ihren mechanischen Eigenschaften ver-
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dnderten MnS, wird anhand eines Umformprozesses, wie beispielsweise Walzen be-
schrieben. Die Auswirkungen von unterschiedlichen MnS Typen und Formen, wie
beispielweise gestreckter und globularer MnS auf die mechanischen Eigenschaften
sind ausgeleuchtet. Wihrend beispielsweise Zugfestigkeit (Ry,), Dehngrenze (Ry»)
und Elastizitdtsmodul bei nicht vergiiteten Stdhlen nur gering von der Orientierung
und Form der MnS beeinflusst werden, sind hingegen Bruchdehnung, Brucheinschnii-
rung, Kerbschlagarbeit und Dauerfestigkeit signifikant davon abhédngig und rufen eine
Anisotropie im Stahl hervor. Die fordernde Rolle der MnS bei der Hohlraumbildung
und bei der Entstehung eines duktilen Bruchs wird mit Hilfe der Rontgencomputerto-
mografie beschrieben. Die Kenngrofle Wilzkontaktfestigkeit wird einerseits von senk-
recht oder schrig austretenden Fasern negativ beeinflusst, andererseits haben MnS
durch die Kompensation von Spannungsiiberhohungen an spitzen Ausscheidungen
ddmpfende Eigenschaften und damit eine positive Auswirkung auf die dynamische
Wailzkontaktfestigkeit, wenn sie parallel zur Wélzkontaktoberflache verlaufen. Harte-
risse konnen von MnS ausgehen, wenn sie in ausreichender Anzahl im Stahl anwesend
sind. Fiir die Analyse von MnS und deren Verhalten steht heute ein weites Spektrum
sicherer Analysemethoden zur Verfligung. Es reicht von abbildenden Verfahren wie
beispielsweise der Licht- und Elektronenmikroskopie iiber taktile Methoden wie die
Nanoindentation bis zu Durchstrahlungstechnologien wie etwa die Rontgencomputer-
tomografie. Bei der Zerspanung sorgen MnS fiir eine Erhohung der Werkzeugstand-
menge durch ihre VerschleiBminderung, was in Stahlgruppen, die im Kraftfahrzeug-
bau Verwendung finden, genutzt wird.

Erkenntnisse mit weniger sicherem Charakter sind die Eigenschaften der MnS, wie
Harte, Elastizitdtsmodul oder die statischen Festigkeitskennwerte, die zwar betrachtet
werden, deren Werte jedoch groflere Streubreiten aufweisen. Dies wird am Beispiel
des Elastizitdtsmodus fiir MnS als Einschluss im Stahl mit 70 GPa bis 140 GPa deut-
lich. Die plastischen Eigenschaften von MnS in Relation zum Stahl sind von Raum-
temperatur bis etwa 1200 °C anhand des relativen Plastizititsindex nur grob anhand
gewalzter Stidhle ermittelt. Unsicherheiten beziiglich des Verhaltens von MnS im Stahl
bei kontinuierlich steigender Temperaturbelastung ohne Umformung sind auch vor-
handen. Die Ultraschallanalyse als zerstorungsfreies Priifverfahren bedarf fiir ihre
Verwendbarkeit als sicherer Nachweis von MnS im Stahl noch einer Weiterentwick-
lung. Anhand experimenteller Erkenntnisse wird mit der FEM versucht, das Umform-
verhalten von MnS anhand ihrer Plastizitdtsindices zu simulieren. Ausgehend von
globularen Einschliissen konnen damit die Auswirkungen eines zweistufigen -
dimensionalen Umformprozesses auf MnS in etwa simuliert werden. Weitere Unsi-
cherheiten entstehen hier, wenn das Umformverhalten von MnS in ihren realen Di-
mensionen im Mikrometerbereich abgebildet werden sollen. Die Simulation der Ver-
anderungen des Faserverlaufs durch eine Massivumformung erfolgt momentan durch
die Darstellung als Linie, die dem Werkstofffluss folgt. Eine einheitliche Definition
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des durch einen Umformprozess entstandenen Faserverlaufs im Stahl wird nicht gege-
ben. Aufgrund der zahlreichen unterschiedlichen Beschreibungen des Faserverlaufs, ist
es derzeit noch unsicher und nicht klar, auf was diese Struktur im Stahl zuriickzufiih-
ren ist.

Wenig bis keine Erkenntnisse liegen zum Verhalten und zur Forménderung von MnS
wiéhrend einer Umformung auBler Walzen vor. Gleichfalls fehlen gesicherte Erkennt-
nisse iiber die Auswirkungen von durch einen Umformprozess, wie beispielsweise
Stauchen verdanderten MnS auf den mechanischen Eigenschaften des Stahls. Ebenfalls
sind kaum Erkenntnisse zum temperaturabhéngigen Verhalten der MnS Einschliisse
im Stahl wihrend einer Umformung, auler Walzen vorhanden. Insbesondere wird die
bei der Warmmassivumformung von Stahl hiufig angewendete Temperatur von
1250°C in Bezug auf das Umformverhalten von MnS nicht betrachtet. Die Veréinde-
rung der mechanischen Eigenschaften von MnS, die sich durch Zugabe von chemi-
schen Elementen in den Stahl einstellen, ist kaum oder nur liickenhaft beschrieben.
Gleichfalls fehlen hier auch Beobachtungen zum Verhalten dieser chemisch manipu-
lierten Sulfide bei einer Umformung aufler Walzen. Auch stellen bislang die Untersu-
chungen in Bezug auf die Sulfidhdrte nur Einzelbeobachtungen an den jeweiligen
Stihlen dar. Eine umfassende thermodynamische Betrachtung zur Sulfidhirte mit allen
moglichen chemischen Elementen in Kombination mit den jeweiligen Stdhlen wird
nicht gefunden. Fiir den Werkstoff MnS sind zurzeit keine FlieBkurven als Basis fiir
eine FEM Umformsimulation, die das Verhalten von MnS wihrend einer Umformung
vorhersagt, verfiigbar. Ein experimenteller Nachweis fiir die Ursache des Faserverlaufs
im Stahl, wie er liblicherweise mit fiir die Qualititsbeurteilung von massiv umgeform-
ten Bauteilen pripariert und herangezogen wird, liegt nicht vor. Ob MnS auch fiir
Verziige in Stahlbauteilen verantwortlich sind, wird nicht beschrieben. Die vielfdltigen
Untersuchungsergebnisse zu mechanischen Eigenschaften, wie sie fiir unlegierte,
sowie Einsatz- und Vergiitungsstihle vorliegen, sind fiir die Gruppe der ausschei-
dungshirtende, ferritisch-perlitische Stdhle nicht in diesem Umfang vorhanden. Wi-
derspriichliches ergibt sich aus den Betrachtungen zur Walzkontaktfestigkeit und
Griibchenbildung. Einerseits wird den senkrecht zur Wélzkontaktfliche austretenden
MnS ein schidliches Potenzial in Bezug auf die erhohte Griibchenbildung zugeschrie-
ben, andererseits sollen sie in dieser Beziehung eine eher mildernde Wirkung aufwei-
sen.
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Daraus lassen sich folgende mogliche Potenziale fiir weitergehende Untersuchungen
ableiten, um Wissensliicken zu fiillen und Widerspriiche zu losen:

Darlegung der Ursachen fiir den Faserverlauf im Stahl.

Ermittlung des temperaturabhdngigen Forménderungsverhaltens von MnS im
Stahl bei einer Umformung aufler Walzen.

Bestimmung der Auswirkungen der durch einen Umformprozess verdnderten
MnS auf die mechanischen Eigenschaften des Stahls.

Darstellung des Verhaltens von gestreckten MnS im Stahl bei einer kontinuierlich
steigenden Temperaturbelastung.

Ermittlung von FlieBkurven fiir MnS und Erstellung einer FEM Umformsimula-
tion mit einem Vergleich zum realen Umformverhalten der MnS.

Analyse des Verhaltens von MnS in Bezug auf eine Umformung in ausschei-
dungshirtenden, ferritisch-perlitischen und weiteren Stéhlen.

Messung der Hérte und der mechanischen Eigenschaften an durch Zugabe von
chemischen Elementen verdnderten MnS.

Beitrag zur Losung des Widerspruchs beziiglich der Wirkung von MnS auf die
Bildung von Griibchen im Wilzkontakt.

Simulation des Verhaltens eines MnS wiéhrend einer Massivumformung, wie bei-
spielsweise Stauchen in Walzrichtung.



3  Zielsetzung und Vorgehensweise

Aus der Bewertung des Standes der Technik ergeben sich Untersuchungsmoglichkei-
ten, die einerseits dabei helfen sollen, festgestellte Wissensliicken zu schlieen, den
momentanen Kenntnisstand zu erweitern, und bestehende Widerspriiche zu 16sen. Um
diesen Bedarf zu befriedigen, werden in dieser Arbeit die folgenden Ziele und Vorge-
hensweisen angestrebt:

Da der Faserverlauf fiir die Untersuchungen und Ergebnisse dieser Arbeit in Bezug auf
die mechanischen Stahleigenschaften und die Umformung eine essentielle Rolle spielt,
werden im ersten Schritt die Ursachen fiir diese Struktur geklirt. Dies erscheint umso
dringlicher, da bislang dieser Sachverhalt nicht eingehend geklart ist und keine endgiil-
tige, befriedigende Definition dieser Struktur vorliegt. Erst wenn dargelegt werden
kann, was im Stahl fiir den Faserverlauf verantwortlich ist, konnen die Ursachen ein-
gehend weiter analysiert werden, um eine Aussage iiber ihr Verhalten bei einer Um-
formung und ihre Auswirkungen auf mechanische Eigenschaften des Stahls treffen zu
konnen. Ein erstes Ziel dieser Arbeit soll daher der experimentelle Nachweis der Her-
kunft des Faserverlaufs in heute eingesetzten Stdahlen sein. Aufgrund der bislang mehr-
fach vertretenen Vermutung, dass gestreckte MnS als Einschluss im Stahl fiir den
Faserverlauf verantwortlich sind, wird diese Hypothese mit Hilfe nasschemischer
Atzmethoden und der Rasterelektronenmikroskopie an Stahlbeispielen gepriift.

Ferner spielt der Faserverlauf im Stahl neben anderen Faktoren zur Bewertung eines
Umformergebnisses eine zentrale Bedeutung. Daher erscheint es sinnvoll zu untersu-
chen, wie sich diese Struktur und insbesondere deren Ursachen wihrend und nach
einer Massivumformung verhalten und wie sich diese auf die mechanischen Eigen-
schaften des Stahls auswirken. Damit lassen sich unter Umstidnden fiir eine spétere
Bauteilauslegung Ansitze fiir die Umformtechnik finden, die zu einem belastungsge-
rechten Design fiihren. Da Ausscheidungen, wie beispielsweise gestreckte MnS Auf-
falligkeiten zeigen, dass sie fiir den Faserverlauf verantwortlich sein konnten, wird das
Verhalten und die Auswirkungen dieser Ausscheidungen bei einer Massivumformung
des Stahls vertieft betrachtet. Daher stellt die Beschreibung des Verhaltens gestreckter
und globularer Sulfide im Stahl wéhrend einer Massivumformung einen weiteren
zentralen Untersuchungspunkt dar.

Das Massivumformverfahren des Walzens und dessen Auswirkungen auf Einschliisse
sind intensiv betrachtet. Bei anderen Verfahren ist dieser hohe Untersuchungsgrad
nicht nachzuweisen, daher wird hier das Verhalten von Ausscheidungen, wie bei-
spielsweise MnS wihrend eines zylindrischen Stauchens in Walzrichtung mit Hilfe der
Rasterelektronenmikroskopie an entsprechend préiparierten Langsschliffen analysiert.
Ferner soll betrachtet werden, wie sich diese Ausscheidungen im Stahl wéhrend des
Stauchens sowohl bei Raumtemperatur als auch bei einer Warmumformtemperatur
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von 1250° C verhalten. Um das Stauchen moglichst realitdtsnah abzubilden, werden
die Proben bei 1250° C auf einer mechanischen Presse und bei Raumtemperatur auf
einer hydraulischen Presse umgeformt. Insbesondere sollen dabei die MnS im Kern
der jeweiligen Stauchprobe betrachtet werden, da dort der hochste lokale Umformgrad
im Stahl und damit eine maximale Verdnderung der Form der MnS zu erwarten ist.
Das Bekanntwerden dieser Eigenschaften kann dafiir hilfreich sein, wenn die umform-
technisch relevanten Kennwerte fiir MnS, wie beispielsweise die FlieBkurve, fiir eine
FEM-Simulation einer Umformung bendétigt werden. Auch konnen diese Erkenntnisse
mit dabei helfen, das Schadigungspotenzial fiir den Stahl von durch eine Massivum-
formung verdanderten MnS abzuschitzen. Da sich insbesondere flache und spitze Ein-
schliisse bei entsprechender Bauteilbelastung durch ihre Kerbwirkung als schéidlich
erweisen, erscheint eine Vorhersage liber die Form und Orientierung von MnS nach
einer Umformung sinnvoll.

Um sicherzustellen, dass die zu erwartenden Verdnderungen an den MnS insbesondere
von der Massivumformung des Stahls stammen, wird zusétzlich betrachtet, wie sich
diese Einschliisse unter thermischer Belastung verhalten. Dies soll beim Abschitzen
helfen, wie stark der Einfluss des Stahls auf das Verhalten in Bezug auf die Forménde-
rung der MnS, insbesondere beim Warmmassivumformen ist oder ob rein thermisch
bedingte Faktoren auch mit einen signifikanten Einfluss haben.

In Bezug auf den Stahl sind die Verdnderungen an der Gestalt von MnS beim Walzen
eines 16MnCr5 eingehend beschrieben. Um diese Erkenntnisse zu erweitern, soll das
Verhalten der MnS beim Stauchen eines 16MnCr5 in Walzrichtung und eines
20MnCr5 in Querrichtung betrachtet werden. Damit die Verdnderung der MnS auch
mit dem Verhalten in anderen Stdhlen vergleichbar ist, wird ebenfalls der ausschei-
dungshirtende ferritisch-perlitische Stahl 30MnVS6 und zusitzlich ein 100Cr6 be-
trachtet. Ausscheidungshértende ferritisch-perlitische Stidhle werden heutzutage, auf-
grund der einfachen Integrierung ihrer Wiarmebehandlung in den Warmmassivum-
formprozess und ihres giinstigen Verhéltnisses von Festigkeit zu Zihigkeit, bevorzugt
in der Massivumformung eingesetzt. Daher erscheint eine Betrachtung dieses Stahls
ebenfalls sinnvoll. Da der 100Cr6 sowohl in einer isotropen Qualitit (IQ) als auch in
einer konventionellen Giite mit gestreckten MnS eingesetzt wird, liegt es nahe, diese
beiden Stdhle mit in die Untersuchungen einzubeziehen.

Analysen zu den Auswirkungen gestreckter MnS auf die mechanischen Eigenschaften
des gewalzten Stahls, wie beispielsweise die Kerbschlagarbeit sind an wenigen Stéh-
len, wie beispielsweise von 10Mn4, erforscht. Untersuchungen zur Kerbschlagarbeit
an den oben aufgefiihrten Stdhlen sind nicht anzutreffen. Daher soll sowohl an gewalz-
ten als auch an gestauchten Proben der oben genannten Stihle die Kerbschlagarbeit
bestimmt werden. Da gestreckte MnS zu einer Anisotropie der Kerbschlagarbeit fiih-
ren konnen, soll hier ferner gepriift werden, wie sich diese Anisotropie in Bezug auf
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die Massivumformung, wie beispielsweise das Stauchen verhilt. Aus diesem Grund
wird die Kerbschlagarbeit von sowohl lédngs als auch quer zur Walz- und Stauchrich-
tung entnommenen Proben gemessen und miteinander verglichen. Damit soll ein Bei-
trag fiir eine bessere Abschitzung des mechanischen Verhaltens des Stahls nach einer
Massivumformung geleistet werden. Eine Analyse der Bruchflichen der Kerbschlag-
proben soll kldren helfen, in wieweit die durch das Stauchen verdnderte Form der
MnS, weitere Einschliisse und sonstige Faktoren im Stahl die Kerbschlagarbeit beein-
flussen. Ein weiterer Grund fiir die Messung der Kerbschlagarbeit ist, dass die Zahig-
keit des Stahls, neben der Zugfestigkeit und weiteren wichtigen mechanischen Kenn-
werten bei vielen Bauteilen eine bedeutende Rolle spielt. Ferner reagiert dieser Kenn-
wert sehr empfindlich auf die Form und Orientierung sulfidischer Einschliisse. Damit
lassen sich auch bei kleinen Verdnderungen der Form und Orientierung der MnS im
Stahl deren Auswirkungen auf die Kerbschlagarbeit gut nachweisen. Weiter sind die
Praparation von Kerbschlagproben und die Durchfiihrung des Kerbschlagversuchs
weniger aufwéndig, als das Priifverfahren fiir beispielsweise die Dauerfestigkeit.

Eine Modellierung und Betrachtung abgeflachter Einschliisse soll am Beispiel eines
massivumgeformten Bauteils, wie es bei der Dieselkraftstoffeinspritzung zum Einsatz
kommt, veranschaulichen helfen, welches Schadigungspotenzial diese Form der Aus-
scheidungen haben kann. Ferner soll hier auch ein Weg aufgezeigt werden, wie deren
Morphologie und Lage durch die Umformung beeinflusst werden konnen, um die
schddliche Wirkung zu reduzieren. Ein Versuch zur Wilzfestigkeit soll ferner einen
Beitrag zur Kldrung des Einflusses von MnS auf die Griibchenbildung beim Wailzkon-
takt leisten. Die Erstellung einer FlieBkurve fiir das MnS soll bei einer FEM Simulati-
on helfen, die Forminderung von MnS wihrend einer Umformung zu berechnen.

Das Erkunden des Verhaltens von nichtmetallischen Einschliissen im Stahl (MnS)
wiahrend der Umformung und das Betrachten von deren Auswirkungen auf die mecha-
nischen Eigenschaften des Stahls, soll als Beitrag fiir eine Briicke zwischen der Um-
formung und den mechanischen Bauteileigenschaften dienen (Bild 3.1).
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Bild 3.1:  Schematischer Auszug der moglichen Zusammenhénge zwischen der
Form der Einschliisse im Stahl, seinem Faserverlauf, den mechanischen
Eigenschaften des Stahls und der Bedeutung der Umformung fiir diese
Punkte .



4 Werkstoffe und Versuchsmethoden

Im Folgenden werden nun die eingesetzten Werkstoffe, Probenherstellung, Umform-
versuche und Priifverfahren beschrieben.
4.1 Werkstoffe

Fiinf unterschiedliche Stidhle werden, wie in Tabelle 4.1 und Tabelle 4.2 beschrieben,
zur Untersuchung herangezogen.

Tabelle 4.1: Chemische Zusammensetzung der analysierten Stdhle in %(m).

C Si Mn Cr S A\ Mo P Ca
30MnVS6 0,27 0,54 1,24 0,07 0,037 | 0,080 | 0,01 0,009 | <0,0001
16MnCr5 0,17 0,21 1,15 0,96 0,023 | 0,010 | 0,06 0,012 | <0,0001
20MnCr5 0,19 0,22 1,30 1,24 0,073 | 0,011 | 0,06 0,010 | <0,0010
100Cr6 1Q 0,94 0,29 0,28 1,54 0,001 | 0,004 | 0,03 0,006 0,0013
100Cr6 0,97 0,29 0,37 1,42 0,006 -- 0,03 0,011 | <0,0001

Als Vertreter fiir die Gruppe der Einsatzstdhle werden der 16MnCr5 und der 20MnCr5
ausgewahlt. Fiir die ausscheidungshértenden ferritisch perlitischen Stdhle kommt ein
30MnVS6 in Betracht. Die niedriglegierten Stihle werden mit einem 100Cr6 und
einem 100Cr6 Stahl in isotroper Qualitdt (IQ) abgedeckt. Deren chemische Zusam-
mensetzungen sind in Tabelle 4.1 aufgefiihrt, wiahrend Tabelle 4.2 die Ausgangszu-
stainde und weitere Eigenschaften beschreibt. Dabei ist der Walzgrad W das Verhéltnis
zwischen der rechteckigen Querschnittsfliche der Stranggussbramme und der endgiil-
tigen Querschnittsfliche des rund gewalzten Rohmaterials.

Tabelle 4.2: Ausgangszustinde und weitere Eigenschaften der analysierten Stéhle.

Gusare | Avsangematie [Wagrad | Wale | [0 | e
30MnVS6 | Strangguss 178 x 178 17,5 warm 48 201 FP
16MnCr5 | Strangguss 265 x 265 38,8 warm 48 203 FP
20MnCr5 | Strangguss 240 x 240 17,4 warm 65 201 FP
100Cr6 IQ | Blockguss 494 x 494 396,0 warm 28 190 AC
100Cr6 Strangguss 240 x 240 76,0 warm 31 239 AC

4.2 Probenpriparation

Die Anfertigung polierter Schliffe beginnt mit dem Zerteilen der Proben auf der Nass-
trennmaschine Brillant 265 der Firma ATM mit Trennblittern der Firma Rhodius
400 x 3,5 mm. Zur weiteren Pridparation wird die Probe mit der Warmeinbettpresse
ProntoPress der Firma Struers in das elektrisch leitfahige Warmeinbettmittel Polyfast



50 Werkstoffe und Versuchsmethoden

der Firma Struers eingebettet. Die eingebetteten Proben werden fiir das Polieren mit
feiner werdendem Schleifpapier der Koérnungen 180, 400 und 1200 auf der Nass-
schleifmaschine Saphir 360 der Firma ATM vorbereitet. Das Polieren erfolgt mit Dia-
mantsuspension der Kérnung 0,3 um auf der Poliermaschine Phoenix 4000 der Firma
Buehler. Die Gefiigeanalysen erfolgen lichtmikroskopisch an mit Nital, d.h. 3 %(Vol.)
Salpetersdure und 97 %(Vol.) Ethanol, geétzten Schliffen.

Zur Préparation des makroskopischen Faserverlaufs (Bild 1.1) wird der Probekorper
nass getrennt, anschlieBend mit Sandpapier der Kérnung 180 nass geschliffen und fiir
10 Minuten in HC1 (31 %(Vol.)) bei 110 °C geitzt. Das Spiilen mit Wasser beendet die
Atzung, die abschlieBende Reinigung erfolgt mit Ethanol. Die chemische Reaktion von
MnS in sauren Chloridlésungen wird von Suter (1997) mit Hilfe der Reaktionsglei-
chung (4.1) beschrieben:

MnS+2H" < Mn™ + H,S 4.1)

Wihrend der Atzung werden MnS zuerst von der Salzsiure chemisch aufgeldst, wih-
rend die umgebende Stahlmatrix langsamer abgetragen wird. Nach der von Suter
(1997) aufgestellten Reaktionsgleichung (4.1) bildet sich Schwefelwasserstoff, der
eine katalytische Wirkung auf die Mangansulfidauflosung hat und somit die Auflésung
des MnS noch beschleunigt. Diese Methode wird als Faserverlaufsitzung bezeichnet,
da nach dieser Prozedur der Faserverlauf freidugig erkennbar ist.

Um MnS und andere nichtmetallische Einschliisse in ihrer dreidimensionalen Form im
Rasterelektronenmikroskop gut betrachten zu konnen, sind Tiefdtzmethoden erforder-
lich. Hier handelt es sich um einen nasschemischen Atzprozess, durch den der Ferrit in
der Stahlmatrix selektiv bis zur gewiinschten Tiefe aufgelost wird, ohne die Ausschei-
dungen anzugreifen. Die gewiinschte Schnittebene wird als polierter Schliff pripariert
und anschlieBend bei Raumtemperatur auf die erforderliche Tiefe im fliissigen Atzme-
dium geitzt. Damit die entstehenden Atzprodukte nach unten abfallen kénnen und
nicht auf der Fldche verbleiben, wird die Probe mit der zu analysierenden Fldche, wie
in Bild 4.1 dargestellt, stehend im Gefal} positioniert,.
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Bild 4.1:  Schematische Anordnung der Stahlprobe im Atzmedium zum Tiefétzen
im GefaB.

Die Tiefdtzmethode, welche zu einer brauchbaren Darstellung von Ausscheidungen im
Stahl fiihrt, wird von Pohl et al. (1975) und Pohl und Burchard (1977) beschrieben.
Hier wird fiir die Freilegung von Sulfiden und weiteren nichtmetallischen Einschliis-
sen in ferritisch-perlitischen Stdhlen eine Losung von 5 ml Brom in 95 ml Methanol
empfohlen. Die Atzdauer betriigt aufgrund der Atzrate von 2 pm/min bei Raumtempe-
ratur und der gewiinschten Atztiefe von 4 bis 5 um etwa 2-3 Minuten. Die Atzriick-
stinde werden durch einen Spiilprozess mit Ethanol entfernt und die Probe abschlie-
end griindlich in einem HeiBluftgebldse getrocknet. Da die Ausscheidungen danach
fast vollstindig frei auBBerhalb der Stahlmatrix liegen, fallen bei deren EDX Analyse
kaum Storsignale aus der Stahlmatrix an. Zusitzlich erlaubt die Tiefdtzmethode den
Faserverlauf auch freidugig zu erkennen.

Nach Rao und Pisharody (1976) besitzt MnS eine elektrische Leitfahigkeit, die der von
Halbleitern entspricht, was wiederum einer ausreichenden Ableitung der elektrostati-
schen Aufladung durch den Primirelektronenstrahl im REM gentigt. Dies ermoglicht
eine direkte Analyse von MnS und erspart das aufwédndige Bedampfen der Proben-
oberflache mit elektrisch leitfahigen Stoffen, wie beispielsweise Gold oder Kohle.

4.3 Versuchsdurchfithrung

Fiir den experimentellen Nachweis der Herkunft des Faserverlaufs in Stahl wird ein
zunichst polierter Schliff eines 30MnVS6 schrittweise mit der Methode der Priparati-
on des makroskopischen Faserverlaufs, wie in Abschnitt 4.2 beschrieben, gedtzt. Nach
jeweils 10s, 160 s und 700 s Atzzeit wird die Probe mit den AbmaBen 10 mm x
30 mm x 3 mm an der gleichen Position rasterelektronenmikroskopisch analysiert und
die Ergebnisse miteinander verglichen. Ein Ritzmuster auf der Probenoberfliche er-
leichtert das Wiederfinden der entsprechenden Stellen im Rasterelektronenmikroskop.

Das Verhalten des Faserverlaufs und dessen Auswirkungen auf die mechanischen
Eigenschaften soll anhand kalt- und warmmassiv umgeformter Stahlproben (Bild 4.2)
analysiert werden.
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Bild 4.2:  Schematische Darstellung der Werkzeuge und Werkstiicks (Probe) beim
Stauchen in Walzrichtung bei Raumtemperatur und 1250° C.

Die Proben fiir das Kaltstauchen werden durch Sdgen des warmgewalzten Rohmateri-
als vereinzelt. Strahlen mit Stahlkugeln im Schleuderradverfahren reinigt die Oberfla-
che der Rohlinge und erzeugt eine mittlere Rautiefe von Rz = 39,7um. Das zylindri-
sche Stauchen erfolgte ohne Schmierstoff in Walzrichtung auf der hydraulischen Pres-
se MP450 der Firma Exner bei einer Umformgeschwindigkeit von ¢ = 0,381 1/s bei
Raumtemperatur. Proben fiir das Warmstauchen werden durch Kaltscheren des warm-
gewalzten Rohmaterials vereinzelt. Stahlkugelstrahlen im Schleuderradverfahren rei-
nigt die Oberfliche der Probenrohlinge auf eine mittlere Rautiefe von R;=40,5 um,
welche anschlieend im Durchlauferwarmungsofen induktiv innerhalb von 2-3 Minu-
ten auf 1250 °C erwidrmt werden. Das zylindrische Warmstauchen in Walzrichtung
erfolgt ohne Schmierstoff auf einer mechanischen Excenterpresse Maxi der Firma
Eumuco bei einer Umformgeschwindigkeit von ¢ =10 1/s. Alle warmumgeformten
Proben kiihlen aus der Umformtemperatur an ruhender Luft ab und werden danach
durch Strahlen vom Zunder befreit. Fiir das Stauchen der Proben kommt sowohl bei
Raumtemperatur als auch bei 1250° C das gleiche Werkzeug zum Einsatz. Die unter-
schiedlichen Stauchhdhen beim Stauchen bei Raumtemperatur werden durch den Ver-
fahrweg der hydraulischen Presse eingestellt, wihrend bei 1250° C die Stauchhohe
durch Unterlegplatten entsprechender Dicke unter der Stauchplatte eingestellt werden.
Der Umformgrad ¢ wird nach Gleichung (4.2) berechnet. Da sich beim Stauchen ne-
gative Werte des Umformgrades ergeben, wird hier aufgrund der besseren Darstellung
in den Diagrammen der Betrag des Umformgrades genommen.

o, :| ln[%] | ;  n = Probennummer (1—-4) (4.2)
0
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Dabei ist h,, die jeweilige Stauchhdhe, wihrend hy die Anfangshohe der Probe darstellt.
Die jeweiligen Abmessungen der Stauchproben im gewalzten Ausgangszustand und
deren Umformgrade sind in Tabelle 4.3 zusammengefasst.

Tabelle 4.3: Abmessungen und Stauchgrad ¢, der in Walzrichtung gestauchten

Proben.
Werkstoff d Anfangs- Anffmgs- Umformgrad @, und Hoheniéinderung Ah,
urchmesser hohe

Jo/mm ho/mm @ Ahy | @2 Ahy | @3  Ahz | @4« Ahy
30MnVS6 (warm) 48,0 78,5 0,11: 8,5]0,30} 20,5| 0,53 32,5| 0,75 41,5
30MnVS6 (kalt) 48,0 78,5 0,11: 8,5]0,30; 20,5| 0,53 32,5| 0,75 41,5
16MnCr5 (warm) 48,0 78,5 0,11: 8,5]0,30: 20,5| 0,53 32,5| 0,75 41,5
16MnCr5 (kalt) 48,0 78,5 0,11: 8,5]0,30: 20,5| 0,53 32,5| 0,75 41,5
100Cr6 (warm) 31,0 75,0 0,14 9,7(033 21,2| 0,56 32,3| 0,83 42,2
100Cr6 (kalt) 31,0 75,0 0,23 154|042 255| 0,64 356/ 0,87 43,9
100Cr6 1Q (warm) 28,0 82,0 0,16 12,0{ 0,31 22,1| 0,57 35,6| 0,80 45,3
100Cr6 1Q (kalt) 28,0 66,0 0,11 6,9(0,29 16,6| 0,52 26,6| 0,75 34,9

Von den Rohlingen und gestauchten Proben wird jeweils ein Léngsschliff mit Faser-
verlauf, wie in Abschnitt 4.2 beschrieben, prapariert (Bild 4.3).

¢, =0,11 ¢, = 0,30 (¢5=0,53 ¢,=0,75

Bild 4.3:  Darstellung des Stauchvorgangs am Beispiel des 30MnVS6 bei 1250 °C.
Mit HCI geétzter Langsschliff der Proben zur freidugigen Darstellung des
Faserverlaufs.

Zusitzlich wird bei allen Stauchproben der Kernbereich im Langsschliff tiefengeétzt,
um die Verdnderungen des Faserverlaufs und der MnS nach der Umformung im Kern
darzustellen. Bild 4.4 zeigt am Beispiel der warmgestauchten Probe des 30MnVS6
eine VergroBerungsreihe in den Kernbereich. Dabei wird an der Probe der freisichtige
Faserverlauf geédtzt (Bild 4.4 a und b) und lichtmikroskopisch dargestellt. Bild 4.4 (c)
zeigt die rasterelektronenmikroskopische Abbildung eines MnS, das durch die Tiefen-
atzmethode des polierten Léangsschliffs praparierte wurde. Damit ldsst sich ein 3-
dimensionaler Eindruck der Form und Lage der MnS im Stahl gewinnen.
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Stauchrichtung |o

Bild 4.4:  Vergroferungsreihe in den Kernbereich eines warmgestauchten 30MnVS6
(p4=0,75).Mit HCI geitzter Faserverlauf im Langsschliff freidugig (a) und
lichtmikroskopisch (b). Tiefengeétzter Langsschliff im REM (c).

Fiir die Analyse des Umformverhaltens gestreckter MnS quer zu ihrer Langsrichtung
beim Warmumformen, wird der 20MnCr5 senkrecht zur Walzrichtung ohne Schmier-
stoff bei 1250 °C gestaucht. Dabei kommt das gleiche Stauchwerkzeug zum Einsatz,
wie es beim Stauchen in Walzrichtung herangezogen wird. Dazu wird ein warmge-
walzter Rohling mit einer Lange von 90 mm und einem Durchmesser dy = 65 mm auf
eine Scheibe mit einer Dicke von dy=14 mm und einer Kantenldnge von etwa
150 — 160 mm durch Stauchen bei 1250° C und einer Umformgeschwindigkeit von
¢ =10 1/s umgeformt (Bild 4.5).
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Bild 4.5:  Schematische Darstellung von Werkzeug und Werkstiick beim Querstau-
chen bei 1250° C.

Die entsprechenden Verhiltnisse im urspriinglichen und im gestauchten Zustand sind
als Ubersicht schematisch in Bild 4.6 (a bis d) dargestellt. Um das Forminderungsver-
halten der MnS bei unterschiedlichen Umformgraden ermitteln zu kénnen, werden aus
der gestauchten Scheibe (Bild 4.6 b und d) Proben aus unterschiedlichen Bereichen
mit entsprechendem Umformgrad entnommen.
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Bild 4.6:  Senkrecht zur Walzrichtung gestauchte Probe des 20MnCr5. Gewalzter
Rohling (a), gestauchte Probe (b) als Fotografie in Draufsicht und als
FEM Umformsimulation in perspektivischer Ansicht (c) und (d).

Mit Hilfe einer FEM Umformsimulation des Querstauchens wird der Umformgrad o,,
in Stauchrichtung z in den entsprechenden Bereichen der Probenentnahme des
20MnCr5 bestimmt (Bild 4.7). Dieser Wert wird spéter mit zur Auswertung der Form-
dnderung des Querschnitts gestreckter MnS senkrecht zu ihrer Lingsachse in z-
Richtung herangezogen. Die FEM Umformsimulationen fiir diese und alle weiteren
Simulationen wird mit Hilfe der Software Forge2011 der Firma Transvalor durchge-
fiihrt. Das Pre-Processing erfolgt dabei mit der Software GL-Pre, Version 3.3.0.18 der
Fa. Transvalor, wahrend das Post-Processing mit der Software GLview Inova, Version
0.0 der Fa. Ceetron durchgefiihrt wird. Ferner werden die FEM Umformsimulationen
sowohl im Stahl als auch im MnS elasto-plastisch und mit einer Tetraedervernetzung
aufgesetzt. Die Umformwerkzeuge werden als starr betrachtet.
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Bild 4.7: FEM Simulation der senkrecht zur Walzrichtung gestauchten Probe des
20MnCr5 zur Bestimmung des Umformgrades ¢, in Stauchrichtung z.
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4.4 Analyse und Priifverfahren

Hier werden die angewendeten Analytikverfahren, wie die Mikroskopie und die damit
durchgefiihrten Auswertungen beschrieben. Ferner werden auch die Methode der
Messung der Kerbschlagarbeit und die Probenlage der Kerbschlagproben angegeben.

Bedingt durch den Beugungseffekt des Lichts als elektromagnetische Welle liegt das
Auflosungsvermdgen von konventionell aufgebauten Lichtmikroskopen bei etwa
300 nm. Jedoch ist aufgrund seiner geringen Schérfentiefe das konventionelle Licht-
mikroskop nicht geeignet, tiefengeidtzte Proben oder Bruchflachen bei Vergroferungen
tiber 50-fach sinnvoll zu betrachten. Fiir die primére Erfassung von Mangansulfiden
reicht die lichtmikroskopische Betrachtung eines polierten Schliffes aus, da sich Man-
gansulfide durch ihre hellgraue Farbung von der umgebenden Stahlmatrix deutlich
abheben. Soll das umgebende Gefiige mit bestimmt werden, wird zusétzlich mit Nital-
16sung gedtzt und lichtmikroskopisch betrachtet. Priaparierte Schliffe und Gefiige wer-
den im Lichtmikroskop AXIO Imager.Alm der Fa. Carl Zeiss analysiert. Damit erfolgt
auch die Beurteilung der Giite polierter Schliffe fiir eine gegebenenfalls anschlieBende
Tiefendtzung.

Das Rasterelektronenmikroskop (REM) tibertrifft die Fahigkeiten des Lichtmikroskops
durch das hohere rdumliche Auflosungsvermogen, die groBere Tiefenscharfe und
zusitzliche Applikationen wie die energiedispersive Rontgenspektralanalyse (EDX).
In einem REM entstehen durch zeilenformiges Abtasten der Probenoberfliche mit
einem durch Hochspannung beschleunigten und durch magnetische Linsen gebiindel-
ten Primérelektronenstrahl diverse Signale, die fiir Analysezwecke genutzt werden.
Die entstehenden Sekundirelektronen dienen zur topografischen Abbildung der Pro-
benoberfliche, wahrend die um die Atomkerne der Probe gelenkten Riickstreuelektro-
nen grob die chemische Elementverteilung darstellen. Noch weiterfiihrende Informati-
onen iiber den chemischen Aufbau lassen sich mit der EDX gewinnen. Die Auswer-
tung der Sekundér- und Riickstreuelektronenbilder zusammen mit EDX ermoglicht die
qualitative und quantitative Bestimmung der chemischen Probenzusammensetzung.
Das REM des Typs EVO 50VP mit Wolframhaarnadelkathode der Firma Carl Zeiss
wird fiir herkdmmliche Betrachtungen herangezogen, wihrend hoch aufgeldste Auf-
nahmen mit dem Feldemitter REM des Typs Gemini Supra 55VP des gleichen Herstel-
lers getétigt werden. Das EDX Noran System Six Model 200 der Firma ThermoFis-
herScientific dient zur Charakterisierung der chemischen Zusammensetzung des zu
analysierenden Bereichs. Mit Hilfe der Rasterelektronenmikroskopie und EDX wird
hauptsichlich die Form, Grof3e, Lage und chemische Zusammensetzung der Ausschei-
dungen in polierten und tiefengedtzten Schliffen wie auch auf Bruchoberfldchen be-
stimmt.

Fiir die Auszdhlung und Bestimmung der Querschnittsflichen von MnS im Stahl wer-
den Bilder polierter Querschliffe im REM bei einer Vergroerung von 1000 bis 2500-
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fach und einer Auflosung von 3072 auf 2304 Pixel mit Hilfe des Riickstreuelektronen-
detektors aufgenommen. Dies fiihrt zu einem optimalen Kontrast zwischen Ausschei-
dung und Stahlmatrix (Bild 4.8 a), damit die anschliefende statistische Auswertung
gewlinschter MnS Parameter durch die Bildanalysesoftware verldssliche Ergebnisse
erzeugt. Die Analyse einer Gesamtfliche von etwa 0,5 mm? stellt dabei eine ausrei-
chende Anzahl von MnS fiir eine aussagekriftige Statistik zu Verfligung. Die MnS
Bestimmung und deren chemische Charakterisierung geschieht ferner mit Hilfe des
EDX. Weitere charakteristische Malle der MnS, wie beispielsweise deren Kriimmung,
werden durch Ausmessen der durch Tiefendtzung (Abschnitt 4.2) freigelegten MnS im
REM bei einer VergroBerung von 10.000- bis 25.000-fach gewonnen.
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Bild 4.8:  Polierter Querschliff des gewalzten 30MnVS6 im Riickstreuelektronen-
Bild fiir die quantitative Auswertung der MnS, wie beispielsweise deren
Dichte und Fliachen (a) und tiefengedtzter Langsschiff (b) des gestauchten
30MnVS6 als Beispiel fiir die Bestimmung des Kerbradius r, = d/2.

Die Bestimmung des mittleren Kriimmungsradius 1y erfolgt an 10 durch Tiefendtzung
fiir eine Vermessung geeignet frei gelegten MnS (Bild 4.8 b). An der Stelle der maxi-
malen Biegung wird ein Kreis, der sich an die Kriimmung anpasst, eingefiigt und des-
sen Durchmesser zur Bestimmung des Kriimmungsradius vermessen. Ein MnS mit
entsprechender Liange und mit mehreren Kriimmungen wird auch fiir mehrere Be-
stimmungen des Kriimmungsradius r, herangezogen.

Die kleinen Probengeometrien erfordern Kleinstproben (KLST) nach DIN 50115
(1991). Die Kleinstproben weisen eine Linge von 27 mm, eine Breite von 3 mm und
eine Tiefe von 4 mm auf. Der Kerb ist v-féormig und hat bei einem Kerbwinkel von 60°
und einer Kerbtiefe von 1 mm einen Kerbradius von 0,1 mm, was eine Sollbruchfldache
fiir den Kerbschlagbiegeversuch von 9 mm?® ergibt. Die Entnahme der Kleinstproben
erfolgt durch Zerspanen der Priitkoper wie in Bild 4.9 (a und b) schematisch darge-
stellt.
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Bild 4.9:  Schematische Anordnung der Lage und Entnahmestellen der Kerbschlag-
proben im gewalzten Material (a) und in den Stauchproben (b).

Aus einem Materialzustand der jeweiligen Probe werden jeweils 5 Priiflingen angefer-
tigt und deren Kerbschlagarbeitswerte gemessen. Die Messung erfolgt am Kerbschlag-
biegepriifgerit der Firma Mohr und Federhaff (Typ PSW5) mit einem Hammerarbeits-
vermdgen von 50 J.
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Etliche Autoren, wie z.B. Meyer et al. (2009) oder Exel und Tiirk (2010), sehen ge-
streckte MnS als Ursache fiir die Ausbildung des Faserverlaufs an. Hier wird experi-
mentell untersucht, was den Faserverlauf im Stahl wihrend der Priparation fiir die
Freidugigkeit pragt und die Hypothese gepriift, ob gestreckte MnS als Ausscheidung
mit fiir die Ausbildung des Faserverlaufs verantwortlich sind.

5.1 Die Herkunft des Faserverlaufs

Der Faserverlauf ist freidugig an einer unpréparierten Stahlprobe nicht zu erkennen.
Erst das in der Metallografie iibliche Atzen mit Salzsdure, wie in Abschnitt 4.2 be-
schrieben, legt den Faserverlauf fiir eine freidugige Betrachtungsweise frei. Die von
Suter (1997) aufgestellte chemische Reaktionsgleichung (4.1) zeigt die rasche Auflo-
sung von MnS in sauren Chloridlésungen. Dies flihrt zur Hypothese, dass gestreckte
MnS durch Atzen mit Salzsiure den Faserverlauf fiir eine freiiugige Beobachtung
zuginglich machen. Zur Uberpriifung dieser Annahme, wird eine Bruchfliche des
16MnCr5 analysiert und an einer Probe des 30MnVS6 der zeitliche Verlauf des Atz-
vorgangs mit HCl, wie in Abschnitt 4.3 beschrieben, schrittweise untersucht. Zusétz-
lich werden Faserverlaufsbilder von gewalzten und Strang gegossenen Stahlsorten mit
unterschiedlichem Schwefelgehalt angefertigt und verglichen.

Ein erstes Indiz fiir die Bestitigung der oben aufgefiihrten Hypothese sind holzfaser-
dhnliche Bruchoberflichen von Kerbschlagproben des 16MnCr5 (Bild 5.1 a und b)
und deren rasterelektronenmikroskopisch betrachtete Aufnahme (Bild 5.2 a und b).

Bild 5.1:  Holzfaserdhnliche Bruchoberfliche einer quer zur Walzrichtung orientier-
ten Kerbschlagprobe des warmgewalzten 16MnCr5 als Fotografie (a) und
im REM (b)

Unter Verwendung des EDX lassen sich nun die Bruchoberfliche und die darauf be-
findlichen, durch den Bruch frei gelegten Einschliisse weiterhin chemisch eindeutig
charakterisieren. Damit offenbart sich die holzfaserdhnliche Struktur (Bild 5.2 a) als
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eine parallele Anordnung gestreckter MnS (Bild 5.2 b), die in der gleichen Richtung
wie die ,,Fasern” der Bruchoberflidche bei geringer Vergrof3erung orientiert sind.

Walzrichtung i,
PN v

Bild 5.2:  Rasterelektronenmikroskopische = Aufnahme der holzfaserdhnlichen
Bruchstruktur (a) und weitere VergroBBerung (b) der Bruchoberfldche einer
Kerbschlagprobe des warmgewalzten 16MnCr5.

Ein zweites Indiz fiir die Ausbildung des Faserverlaufs durch gestreckte MnS beim
Atzen mit HCl ist die Entwicklung unterschiedlicher Oberflichen (Bild 5.3 a bis d) an
diversen Stidhlen.

Walzrichtung

/

Q | Stranggussrichtung | |T

S-Gehalt = 0,023 %(m) 5mm

Bild 5.3: Mit HCI geidtzte Langsschliffe der warmgewalzten Stihle 30MnVS6 (a),
100Cr6 (b), 100Cr6 IQ (c) und des stranggegossenen 16MnCr5 (d).
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Bild 5.3 (a bis ¢) stellt die zunehmend schwéchere Auspragung des Faserverlaufs mit
abnehmendem Schwefelgehalt im Stahl dar. Der Strangguss eines 16MnCr5 zeigt
entgegen seines Schwefelgehaltes von 0,023 %(m) keinen Faserverlauf. Offensichtlich
befinden sich in diesem Stahl die MnS in einer Form und Orientierung, die noch keine
freisichtige Darstellung des Faserverlaufs erlaubt. Bild 5.4 (a) und Bild 5.5 (b) zeigen
den polierten Liangsschliff des gewalzten 30MnVS6 vor Atzbeginn. Die Spektren des
EDX konnen die in Bild 5.4 (a) erkennbaren Einschliisse eindeutig als MnS
(Bild 5.4 b) und Titanvanadiumnitrid (Bild 5.4 c) identifiziert werden. Basierend auf
dieser Abbildung (Bild 5.4 a) wird nun schrittweise der Fortschritt der Atzung mit HCI
betrachtet und mit dem jeweiligen vorherigen Zustand verglichen. Gleichzeitig wird
auch das Verhalten der Ausscheidungen und Einschliisse in Bezug auf den Atzangriff
mit HCI analysiert. Es soll hier gepriift werden, welche Ausscheidung besonders inten-
siv mit HC] chemisch reagiert und aus der Stahlmatrix gelost wird. Nach der Reakti-
onsgleichung (4.1) von Suter (1997) sollten dies erwartungsgemall MnS sein.
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Bild 5.4:  Polierter Langsschliff eines warmgewalzten 30MnVS6 im REM (a) und
die EDX-Spektren von MnS (b) und Titanvanadiumnitrid (c).

Nach einer Atzzeit von 10 s (Bild 5.5 b) ist bereits das MnS durch den Siureangriff
aus der Stahlmatrix herausgeldst, was einen Atzgraben mit einer Breite von etwa 5 pm
hinterldsst. Das TiVN ist nicht herausgelost worden; die umgebende Stahlmatrix zeigt
hingegen nur einen leichten Atzangriff. Nach 160s Atzzeit (Bild 5.5 ¢) weist die
Stahlmatrix deutlich stirkere Anzeichen des Sdureangriffs auf, wihrend sich die Atz-
graben des ehemaligen MnS noch weiter verbreitern. Bedingt durch die fortschreitende
Atzung in die Tiefe der Stahlmatrix erscheinen noch weitere Atzgriben von tiefer
liegenden MnS, wie in Bild 5.5 (c) links oben zu erkennen ist. Eine Atzdauer von
700 s (Bild 5.5 d) fiihrt schlieBlich zur Freilegung von weiteren Atzgriiben, die sich in
unmittelbarer Nachbarschaft des urspriinglichen MnS befinden und parallel dazu ver-
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laufen. Im Liangsschliff bilden sich nun Strukturen mit einer Breite von mehr als
100 um, die bei Zuriicknahme der VergrofBerung freidugig wahrnehmbar werden
(Bild 5.5 e bis f) und damit als Faserverlauf freidugig erkennbar sind (Bild 5.5 f).
Somit wird die Hypothese angenommen, dass durch das Walzen gestreckte MnS fiir
die Bildung des Faserverlaufs beim Atzen mit HCI verantwortlich sind.

Bild 5.5:  Schrittweise Atzung mit HCI des polierten Langsschliffs (a) eines warm-
gewalzten 30MnVS6 nach 10 s (b), 160 s (c) und 700s (d) und bei abneh-
mender Vergrof3erung (e-f).

Betrachtungen am 100Cr6 offenbaren ferner, dass fiir die Ausbildung eines freidugi-
gen Faserverlaufs durch Atzen mit HCI ein Schwefelgehalt von bereits 0,006 %(m)
ausreichend sein kann. Weiterhin miissen gestreckte MnS parallel zueinander in
Clustern von etwa 5 bis 10 MnS vorliegen, wobei der Abstand zwischen den einzelnen
MnS innerhalb der Gruppe nicht mehr als 10 um betragen sollte. So treten beispiel-
weise in einem 19CrNiMo 7-6 mit einem Schwefelgehalt von 0,024 %(m) in den
Randbereichen keine Mangansulfidcluster auf. Damit ldsst sich durch Atzen eines
entsprechenden Langsschliffs mit HCI entgegen des ausreichenden Schwefelgehaltes
in den Randzonen des Stahls, kein freidugig erkennbarer Faserverlauf erzeugen.

Somit besteht die Mdglichkeit, den Faserverlauf in unterschiedlichen Ausprigungen
fir Beobachtungen darzustellen. Fiir eine freisichtige Betrachtungsweise empfiehlt
sich die Atzung mit HCI, die umgangssprachlich als Faserverlaufsitzung bezeichnet
wird. Diese Herangehensweise wird angewendet, um den Faserverlauf in massivumge-
formten Proben freidugig zu betrachten. Um die Form und Lage von MnS, welche den
Faserverlauf verursachen, im REM als weitestgehend freigelegte Einschliisse analysie-
ren zu konnen, wird die Methode der Tiefendtzung bevorzugt.
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5.2 Mikroskopische Analysen an Rohmaterialien

Um ein besseres Verstindnis der MnS Entwicklung wihrend der Stahlverarbeitung
vom Guss bis zum Walzen zu erhalten, werden tiefengeétzte Schliffe verschiedener
Stidhle im REM analysiert und miteinander verglichen.

Die tiefengeitzte Stranggussprobe des 16MnCrS5 (Bild 5.6 a) zeigt einen Cluster globu-
larer und ldnglicher MnS in regelloser Orientierung beziiglich der Stranggussrichtung.
Nach dem Warmwalzen orientieren und strecken sich die MnS in Walzrichtung
(Bild 5.6 b). Dabei bleiben die urspriinglich im Strangguss gruppierten MnS zusam-
men und bilden nach dem Warmwalzen Cluster gestreckter MnS, die fiir die Ausbil-
dung des freisichtigen Faserverlaufs beim Atzen mit HCI eine entscheidende Rolle
spielen.

Bild 5.6:  Verdnderung der MnS im 16MnCr5 Strangguss (a) durch Warmwalzen (b)
bei einem Walzgrad von W = 38,8.

Dieses Verhalten ist auch in anderen Stidhlen mit ausreichendem Schwefelgehalt zu
beobachten. So weisen sowohl der 30MnVS6 (Bild 5.7 a) als auch der 100Cr6
(Bild 5.7 b) gestreckte MnS in Clustern nach dem Warmwalzen auf. Im 30MnVS6
bilden sich auf der Oberfldche der MnS iiber die mikrolegierten chemischen Elemente
Titan und Vanadium zuséitzlich Titanvanadiumkarbonitride aus. Dieses Verhalten wird
von Kirby et al. (1992) ebenfalls an einem C40 beobachtet, wenn ein ausreichender
Vanadiumgehalt im Stahl vorhanden ist.



64 Charakterisierung des Faserverlaufs im Stahl

Bild 5.7:  Gestreckte MnS im warmgewalzten 30MnVS6 (a) und 100Cr6 (b) jeweils
im tiefengeétzten Langsschliff.

Bild 5.8 (a) zeigt beispielhaft, dass MnS im warmgewalzten Stahl nicht vollig ge-
streckt vorliegen, sondern bereits eine leichte Kriimmung mit einem Radius r, aufwei-
sen. Mit zunehmendem Walzgrad nimmt r, zu, was zu einer weiteren Streckung der
MnS fiihrt (Bild 5.8 b). Diese Beobachtungen weisen darauf hin, dass sich MnS durch
eine Warmmassivumformung in ihrer Ausrichtung und Form moglicherweise leicht
beeinflussen lassen.
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Bild 5.8:  Gestreckte MnS im gewalzten 30MnVS6 im tiefengedtzten Langsschliff
mit Kriimmungsradius 1, (a) und die Abhéingigkeit des Kriimmungsradi-
us 1, vom Walzgrad W und der Stahlsorte (b).

Weiterhin wird beobachtet, dass der Querschnitt von manchen MnS nach dem Walzen
keine vollige Kreisform aufweist, sondern auch verzerrt sein kann (Bild 5.9 a und b).
Insbesondere MnS ab einer Querschnittfliche von etwa 3 pm® zeigen diese Aufféllig-
keit.
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Walzrichtung

Bild 5.9:  Querschnitt aus dem Kernbereich des warmgewalzten 30MnVS6 mit
durch Tiefendtzung freigelegten MnS (a). VergroBerter Ausschnitt zur
Verdeutlichung der Abflachung der MnS (b).

Sowohl im 16MnCr5 als auch im 30MnVS6 sind die MnS von einer ferritisch perliti-
schen Matrix umgeben. Wahrend im 30MnVS6 gestreckte MnS hiufig von Ferrit
umgeben sind (Bild 5.10 a), ziehen sie im 16MnCr5 auch durch Perlitkolonien
(Bild 5.10 b). Auch Kirby et al. (1992) beobachten in einem 38MnVS6 nach dem
Abkiihlen des Stahls aus der Warmumformtemperatur eine verstdrkte Ferritbildung um
das MnS, wenn sich auf dem MnS Titanvanadiumkarbonitride befinden.

Bild 5.10: Tiefengeétzter Langsschliff mit gestreckten MnS im Ferrit des 30MnVS6
(a) und gestreckte MnS in Perlitkolonien des 16MnCr5 (b) als Vergleich.
Warmgewalzter Zustand.

Ein anderes Verhalten der Sulfide ist im 100Cr6 1Q mit abgesenktem Schwefelgehalt
zu beobachten. Durch die zusitzliche Calciumbehandlung sind in diesem Stahl nach
dem Warmwalzen ausschlieBlich globulare CaS anzutreffen. Wie Pohl (1982) berich-
tet, verandern sich CaS beim Walzen kaum in ihrer Form und orientieren sich nicht in
Walzrichtung (Bild 5.11 a). Bedingt durch die GKZ-Wairmebehandlung sind im
100Cr6 und 100Cr6IQ die darin enthaltenen Sulfide von kugeligen Eisen-Chrom-
Mischkarbiden umhiillt, wie in Bild 5.7 (b) und Bild 5.11 (b) gezeigt ist.
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Bild 5.11: Tiefengedtzter Langsschliff im 100Cr6IQ nach Warmwalzen mit CaS (a)
und dessen EDX-Spektrum (b)

Bedingt durch ihre vergleichsweise hohe Festigkeit in Bezug auf MnS werden Alumi-
nium-Magnesium-Mischoxide (Bild 5.12 a), Titannitride (Bild5.12b) und CaS
(Bild 5.11 a) durch das Warmwalzen nicht beeinflusst und behalten ihre urspriingliche
Form. Oxide und Nitride sind dabei sowohl im Ferrit als auch in Perlitkolonien zu
beobachten.

Bild 5.12: Tiefengedtzter Léngsschliff im warmgewalzten 30MnVS6. Freigelegter

Aluminium, Magnesium Mischoxideinschluss (a) und ein Titannitrid (b)
im 30MnV S6.

Weiterhin wird die Form von MnS, welche mit Calcium dotiert sind, durch Warmwal-
zen nur geringfiigig beeinflusst, wie in Bild 5.13 (a) dargestellt und von Picke-
ring (1992) gezeigt wird. Der Grund fiir den erhohten Umformwiderstand von CaS
und Mangan-Calcium Mischsulfiden liegt, wie von Biihler (1975) beschrieben, im
hoheren Anteil der starken Ionenbindung in MnS mit Calcium im Vergleich zum rei-
nen MnS. Ferner wird beobachtet, dass MnS mit Abmalen kleiner als etwa 1 um beim
Walzen ebenfalls nicht mehr verformt werden und ihre globulare Form behalten, was
die Beobachtungen von Baker et al. (1976) bestitigen. Hochaufgeldste Betrachtungen
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zeigen, dass sich in den kleinen MnS ca. 50-100 nm grofe silikatfreie Oxideinschliisse
befinden, die sich, wie bereits in Bild 5.12 (a) gezeigt, durch Warmwalzen nicht ver-
formen. Damit wire eine gewisse Formstabilisierung dieser kleinen MnS wihrend

einer Massivumformung durch die im Innern des MnS eingeschlossenen Oxide mit
hohem Umformwiderstand erklérbar.

Bild 5.13: Durch tiefengedtzter Léngsschliff freigelegtes Mangan, Calcium Misch-
sulfid im 16MnCr5 (a) und kleines MnS im 30MnVS6 (b). Warmgewalz-
ter Zustand.

Um feststellen zu konnen, ob und wie der Schwefelgehalt S im Stahl die Querschnitts-
flache A der Sulfide und deren Ausscheidungsdichte N beeinflusst, werden an polier-
ten Querschliffen die entsprechenden charakteristischen Merkmale bestimmt. Tabelle
5.1 stellt in einer Ubersicht die mit Hilfe der Rasterelektronenmikroskopie und EDX
an gewalzten Stidhlen gewonnenen Messergebnisse dar.

Tabelle 5.1: Querschnittsflichen und Flédchenanteil von MnS und CaS in warmge-
walzten Stdhlen.

Sulfidquer- Anzahl der Flﬁchfenanteil der
Stahl Sulfid | schnittsfliiche | _>Uilide pro ) Sulfide im Stahlquer-
A /Mmz Flachenemhzelt gﬁllfguliutt
Na/ (1/mm”) fa ! %
30MnVS6 (Rand) MnS 0,287 9105 0,261
30MnVS6 (Kern) MnS 0,502 7249 0,363
16MnCr5 (Rand) MnS 0424 4593 0,195
16MnCr5 (Kern) MnS 0,429 3722 0,159
100Cr6 (Rand) MnS 0,253 1829 0,046
100Cr6 (Kern) MnS 0,387 722 0,028
100Cr6 1Q (Rand) CaS 4,250 139 0,061
100Cr6 1Q (Kern) CaS 2,780 34 0,012
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Bei allen Stdhlen mit gestreckten MnS ist eine groflere mittlere Querschnittsfliche A
der MnS im Kernbereich als im Randbereich zu beobachten. Ferner ist im Gegenzug
die Anzahl der MnS pro mm’ im Bereich von 1 mm unter dem Rand deutlich héher als
im Kernbereich. Moglicherweise hat eine Umformung, wie das Walzen die MnS in der
duBeren Zone deutlich weiter gestreckt und damit im Querschnitt stirker ausgediinnt
als im Kernbereich des Stahls. Weiterhin scheidet sich Schwefel im Randbereich
schon beim Abkiihlen aus der Schmelze in feineren Mangansulfidstrukturen aus als im
Kern. Dies wird durch die Beobachtungen von Fliigge et al. (1977) an Strangguss-
brammen bestétigt und mit der rascheren Abkiihlung des Stahls in diesem Bereich von
Kim et al. (2000) erklért. Grobere MnS, wie sie im Kern anzutreffen sind, konnen sich
nach Oikawa et al. (1997) dann bilden, wenn sich die Ausbreitung der Erstarrungsfront
in der Schmelze verlangsamt.

Wie in den von Leslie (1983) analysierten Stdhlen beobachtet, nimmt auch bei den hier

betrachteten Stahlen (Tabelle 5.1) mit gestreckten MnS der Flichenanteil der ange-
schnittenen MnS £ im polierten Schliff mit steigendem Schwefelgehalt S im Stahl

zu (Bild 5.14).
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Bild 5.14: Abhingigkeit des Flidchenanteils £*"° von MnS vom Schwefelgehalt S im
Stahl.

Aufgrund der geringen Differenz zwischen der Ausgleichsgerade und den einzelnen
Messpunkten in Bild 5.14, kann ein etwa linearer Zusammenhang zwischen steigen-
dem Schwefelgehalt und des Fldchenanteils der MnS Querschnitte £ angenommen

werden, der in Gleichung (5.1) dargestellt ist.

S5= 81899 5.1)

%(m)

Dies deutet darauf hin, dass in allen hier betrachteten Stahlsorten mit gestreckten MnS
ausreichend Mangan anwesend ist, um den Schwefel im Stahl als MnS abzubinden.
Reicht beispielsweise der Mangangehalt im Stahl nicht aus, um den Schwefel als MnS
zu binden, dann kann es zur Bildung von Eisensulfid kommen und der Flichenanteil
der MnS £ nimmt bei weiter steigendem Schwefelgehalt nicht weiter linear zu.

5.3 Zusammenfassung

Der Nachweis, dass gestreckte MnS signifikant fiir die freidugige Darstellung des
Faserverlaufs im Stahl verantwortlich sind, wird durch das schrittweise Atzen eines
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polierten Schliffes mit HCI erbracht. Fiir eine erfolgreiche Préparation des Faserver-
laufs in Stahl sollten daher mehrere Voraussetzungen erfiillt sein. Zum Einen muss
iber einen ausreichenden Schwefelgehalt eine ausreichende Dichte von MnS vorliegen
und deren Form zum Anderen z.B. durch Walzen gestreckt sein. Weiterhin sollten sich
die gestreckten MnS parallel zueinander ausgerichtet in Gruppen befinden, wobei der
Abstand der einzelnen MnS innerhalb eines Clusters in idealer Weise etwa 2 bis 3 um
zueinander betridgt. Die vergleichsweise einfache Priparation ermoglicht vielféltige
Anwendungsmoglichkeiten der Faserverlaufsitzung besonders bei massiv umgeform-
ten Stdhlen. Obwohl in der Literatur fiir die Definition des Faserverlaufs mehrere
Alternativen in Betracht gezogen werden, kdnnen in heutigen Stéhlen fiir die freidugi-
ge Darstellung dieser Struktur durch Atzen mit HCI gestreckte MnS als Basis des
Faserverlaufs angenommen werden. Die Tiefendtzung bestdtigt die von Baker und
Charles (1972 b) festgestellte regellose Anordnung der MnS im Strangguss, wodurch
eine Darstellung des freisichtigen Faserverlaufs nicht moglich ist. Jedoch werden
durch Warmwalzen, in Abhéngigkeit vom Walzgrad, die MnS in Walzrichtung geldngt
und ausgerichtet. Dabei verbleibt im Stahl eine Restkriimmung der MnS, die mit stei-
gendem Walzgrad abnimmt. Andere Einschliisse, wie beispielsweise Titannitride,
Aluminium-Magnesium-Mischoxide und MnS kleiner als 1 um bleiben auch nach
einem Umformprozess wie beispielsweise Walzen eckig bzw. globular. Unabhéngig
vom Werkstoff nimmt bei ausreichendem Mangangehalt im Stahl der Flachenanteil
von MnS im Stahl proportional zum Schwefelgehalt zu.
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Die Form und Orientierung von MnS in Stahl ldsst sich durch einen Umformprozess,
wie beispielsweise Warmwalzen, von urspriinglich im Strangguss regellos orientiert in
gestreckt zur Walzrichtung hin ausgerichtet verdndern. Weiterhin ist in Bild 4.4 bei-
spielhaft dargestellt, dass sich die Morphologie gestreckter MnS durch zylindrisches
Stauchen bei 1250 °C in Walzrichtung modifiziert. Sowohl Vodopivec (1980) als auch
Murty et al. (1977) zeigen an warmgewalzten Proben, dass neben Umformgrad auch
die Temperatur das Umformverhalten der MnS beeinflusst. Daher werden die zylindri-
schen Stauchversuche, wie in Abschnitt 4.3 beschrieben, mit unterschiedlichen Um-
formgraden, Temperaturen und Stahlsorten in Walzrichtung durchgefiihrt. Damit soll
einerseits das Verhalten gestreckter MnS beziiglich einer Umformung in Walzrichtung
und quer dazu untersucht werden. Andererseits sollen auch die Einfliisse der Umform-
temperatur mit analysiert werden. Diese Erkenntnisse sollen mit dazu beitragen, die
Verdnderung von urspriinglich gestreckten MnS im warmgewalzten Zustand des
Stahls in umgeformten realen Bauteilen besser abschitzen zu konnen.

6.1 Thermische Belastung der Mangansulfide

MnS koénnen unter Warmeeinwirkung bei Temperaturen von iiber 1200 °C ihre Form
andern, wie beispielsweise Baker und Charles (1973) in ihrer Arbeit zeigen. Daher soll
hier mit analysiert werden, wie sich gestreckte MnS in den betrachteten Stdhlen ver-
halten, wenn sie zur Umformung auf eine Temperatur von 1250 °C induktiv erwidrmt
werden. Damit soll eine Einschitzung des Temperatureinflusses bei der Warmumfor-
mung auf die Morphologie der MnS ermdoglicht werden.

Ab einer Gliihdauer von mehr als 1,5 h und bei einer Temperatur von 1250 °C sind
sowohl beim 16MnCr5 als auch beim 30MnVS6 erste komplette Einformungen ein-
zelner gestreckter MnS in eine kugelige Gestalt zu beobachten (Bild 6.1 a). Auffallend
ist hier die perlenkettenartige Anordnung der globularen MnS in Richtung der vorher
gestreckten MnS (Bild 6.1 b). Eine vollstdndige Einformung bei 1250 °C ist bei ge-
streckten MnS mit einem Durchmesser von mehr als 3 pm auch nach einer Glithdauer
von 32 h weder im 16MnCr5 noch im 30MnVS6 zu beobachten. Lediglich beginnende
Einschniirungen an in Walzrichtung geldngten MnS mit einem Durchmesser von etwa
3 um sind nach 32 h festzustellen (Bild 6.2 b). Dies deutet darauf hin, dass gestreckte
MnS mit groBBeren Durchmessern einer noch langeren Gliihdauer oder héheren Tempe-
ratur bediirfen, um sich einzuformen.

Ferner ist zu beobachten, dass bei allen hier betrachteten Stidhlen nach einer raschen
induktiven Erwiarmung auf 1250 °C bei etwa 120 s Haltezeit und Abkiihlung an ru-
hender Luft noch keine nennenswerte Formverdnderung gestreckter MnS eintritt.
Offensichtlich reicht bei dieser Temperatur die Zeit nicht aus, um ein Einformen ge-
langter MnS in eine kugelige Gestalt zu ermdglichen.
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Bild 6.1: Einformung ehemals gestreckter MnS in eine kugelige Morphologie im
16MnCr5 (a) und im 30MnVS6 bei 1250° C und 1,5 h Haltezeit. Tiefen-
gedtzter Langsschliff.

Eine Umwandlung gestreckter MnS in eine globulare Form tritt beim 100Cr6 erst nach
eine Haltezeit von 8 h bei 1250° C ein (Bild 6.2 a). Dabei bilden sich im 100Cr6 teil-
weise MnS vom Typ II1, d.h. in einer eckigen Form aus. Mit abnehmender Temperatur
ist eine liberproportionale Zunahme der Glithdauer bis zum ersten Einformen der ge-
streckten MnS bei allen Stdhlen mit geldngten MnS festzustellen. Unterhalb einer
bestimmten Temperatur wird bei allen Stdhlen, auch bei entsprechend langer Glithdau-
er, gar keine Einformung mehr beobachtet. So findet beispielsweise im 16MnCr5 eine
Einformung gestreckter MnS unterhalb einer Temperatur von 900 °C nicht statt.

Bild 6.2: Einformung ehemals gestreckter MnS auf einem Aluminiumoxid im
100Cr6 nach 8 h Haltezeit und 1250° C (a) und beginnende Einschniirung
von MnS mit einem Durchmesser von mehr als 3 pum im 16MnCr5 nach
32 hund 1250° C (b). Tiefengedtzter Langsschlift.

Diese Beobachtungen decken sich in groben Ziigen mit den Erkenntnissen von McFar-
land und Cronin (1980), die an einem 10MnV4 gleichfalls eine nichtlineare Zeitver-
langerung bis zum Einformen der MnS bei abnehmender Temperatur messen. Da
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gestreckte MnS nachweislich bei 1250 °C erst ab einer Glithdauer von 1,5 h beginnen,
sich merklich einzuformen, wird davon ausgegangen, dass bei dieser Umformtempera-
tur bei rascher induktiver Erwdrmung, die Umformung die Gestaltinderung der MnS
bewirkt.

6.2 Einfluss des Umformgrades beim Stauchen in Walzrichtung

So wie die duBere Form am Rand einer zylindrischen Stauchprobe sich mit zunehmen-
dem Umformgrad immer weiter ausbaucht, wird angenommen, dass sich auch die im
Stahl befindlichen Sulfide dhnlich verhalten werden. Das bereits in Abschnitt 5.2 be-
schriebene Verhalten von MnS beim Warmwalzen des Stranggusses kann als ein Hin-
weis darauf gedeutet werden, dass sich gestreckte MnS beim zylindrischen Stauchen in
Walzrichtung in ihrer Form und Orientierung mit steigendem Umformgrad zunehmend
verdndern werden. Wie in Bild 4.3 am Beispiel eines 30MnVS6 in einer Stauchreihe
gezeigt, verdndert sich der Faserverlauf mit zunehmendem Umformgrad. Wéhrend
sich im Randbereich des Langsschnitts die Fasern in ihrer Kriimmung parallel zur
Ausbauchung anordnen, ist im Kernbereich der Proben eine eher unregelméfige Ori-
entierung bei zunehmendem Umformgrad anzutreffen. In Bild 6.3 ist beispielhaft
dieses Verhalten des Faserverlaufs im mit HCI geédtzten Léngsschliff des Kernbereichs
am warm gestauchten 30MnVS6 mit zunehmendem Umformgrad dargestellt.
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Bild 6.3: Veridnderung des mit HCI préparierten Faserverlaufs beim Warmstauchen
des 30MnVS6 im Kernbereich mit zunehmendem Umformgrad ¢, (a), ¢,
(b), @3 (c) und @4 (d) im Langsschlift.

Eine signifikante Verdnderung des Faserverlaufs von urspriinglich parallel zur Walz-
richtung gestreckt ist hier in der Probenmitte erst ab einem Umformgrad von ¢;= 0,53
festzustellen. Dabei scheinen sich die Fasern in der Probenmitte zu verbreitern und
regellos zu verteilen (Bild 6.3 d). Im 16MnCr5 und 100Cr6 ist ein vergleichbares
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Verhalten bzgl. des Faserverlaufs festzustellen. Auch bei kalt gestauchten Proben
treffen diese Feststellungen sowohl fiir den 30MnVS6 als auch fiir den 16MnCr5 und
100Cr6 zu. Der 100Cr6 IQ zeigt bereits im warmgewalzten Zustand keinen Faserver-
lauf, was sich auch nicht durch ein zylindrisches Stauchen verdndert. Da der Faserver-
lauf in Stahl von gestreckten MnS verursacht wird, sollen hier gezielt diese Ausschei-
dungen und deren Verdnderungen durch Stauchen im Folgenden betrachtet werden.
Obwohl CaS nicht zur Ausbildung eines freidugigen Faserverlaufs beitragen, soll der
Vollstindigkeit halber deren Umformverhalten in diesem Abschnitt mit betrachtet
werden. In Bild 6.4 ist die Verdnderung der MnS im Probenkernbereich mit steigen-
dem Umformgrad anhand tiefengedtzter Langsschliffe beispielhaft am 30MnVS6
dargestellt.

Stauchrichtung
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Stauchrichtung

Bild 6.4: MnS Veridnderung durch Stauchen bei 1250 °C des 30MnVS6 im Kernbe-
reich mit zunehmendem Umformgrad ¢, (a), ¢, (b), @3 (c) und @4 (d). Tie-
fengedtzter Langsschlift.

Die im warmgewalzten Stahl urspriinglich gestreckten MnS verformen und kriimmen
sich zunehmend mit steigendem Stauchgrad, was zur Ausbildung von Bogen mit ei-
nem Krimmungsradius r, (Bild 6.4 ¢) fiihrt. Nach der geringsten Umformung von
@ =0,11 ist bereits eine deutliche Kriimmung zu erkennen, die mit wachsendem
Stauchgrad weiter zunimmt. Die Verringerung der Kriimmungsradien r, der MnS im
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16MnCr5 und 30MnVS6 sowohl bei warm als auch bei kalt umgeformten Proben
zeigen die Diagramme in Bild 6.5 (a und b). Auffallend ist dabei die steile Abnahme
des Kriimmungsradius r, an gebogenen MnS nach einem Umformgrad von ¢ = 0,11
im Vergleich zum flacheren Verlauf der Kurve bei den folgenden héheren Umform-
graden. Dies wird sowohl bei 1250° C als auch bei Raumtemperatur umgeformten
Stauchproben beobachtet.
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Bild 6.5: Abhédngigkeit des Kriimmungsradius r, von MnS im Kernbereich vom
Umformgrad bei einer Umformtemperatur von 1250 °C (a) und bei Raum-
temperatur (b) gestauchten Proben.

Bei geringerer Vergroflerung im REM ist zu entdecken, dass im Kern der Probe die
urspriinglich gestreckte Orientierung der MnS (Bild 6.6 a) nicht die bauchige AuB3en-
form der Stahlproben annimmt, sondern sich eher in eine Art Schlangenlinie
(Bild 6.6 b) verdndert. Moglicherweise bedingt das Umformen durch Stauchen im
Kern der Probe ein Knicken und Umbiegen der nahezu gestreckten MnS. Unterstiit-
zend fiir das starke Biegen wirkt hier sicher noch die Vorkriimmung der MnS nach
dem Walzen.

Bild 6.6: Veridnderung der MnS Orientierung des 30MnVS6 im Kernbereich der bei
1250° C gestauchten Probe vom Ausgangszustand ¢, (a) bis @4 (b) im tie-
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fengedtzten Langsschlift.

Im Randbereich der Stauchproben ca. 1 mm unter der Oberfliche wird das Kriimmen
der urspriinglich gestreckten MnS nur teilweise und in erheblich schwicheren Malle
als im Kernbereich beobachtet (Bild 6.7 ). Daher folgt im Randbereich die Geometrie
der MnS bei vergleichbaren Umformgrad hauptsidchlich der AuBBenkontur der Zylin-
derstauchprobe und verindert sich beispielsweise im 30MnV S6 selbst bei einem Um-
formgrad von ¢4 = 0,75 nur gering.

a Rand-
bereich

20 mm

Bild 6.7:  Verhalten von MnS im Randbereich des 30MnVS6 beim Umformgrad von
¢4 = 0,75. Faserverlaufsiibersicht (a) und tiefengeétzter Langsschliff (b).

Analog zum Warmwalzen (Abschnitt 5.2), werden beim Zylinderstauchen bestimmte
Einschlussarten und Ausscheidungen bis zu einem Umformgrad von ¢, = 0,75 eben-
falls nicht mit umgeformt. Diese Unabhéngigkeit der Geometrie vom Umformgrad
zeigen hier Aluminiumoxide, Titanvanadiumkarbonitride und Mangan-Calcium-
Mischsulfide, wie in Bild 6.8 dargestellt. Gleichfalls davon betroffen sind kugelige
MnS mit einen Durchmesser von weniger als 1 um (Bild 6.8 a).
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Stauchrichtung

Bild 6.8: Nicht verformte Einschliisse im Kernbereich des 30MnVS6 (a) und im
16MnCr5 (b). Tiefengedtzter Langsschliff bei einem Umformgrad von
Oy = 0,75

Ebenfalls in ihrer Gestalt vom Stauchen nicht betroffen zeigen sich CaS im 100Cr6 1Q.
Hier wurde bis zu einem Umformgrad von ¢,= 0,80 keine Verdnderung (Bild 6.9 b)
der urspriinglich eher globularen CaS (Bild 6.9 a) in Stauchrichtung gefunden.

& T . - 11

Bild 6.9: Nicht verformtes CaS im Kernbereich des 100Cr6 IQ. Tiefengeitzter
Langsschliff. Urspriingliches CaS nach Warmwalzen (a) und CaS nach
Warmstauchen bei einem Umformgrad von ¢4 = 0,80 (b).

6.3 Einfluss der Umformtemperatur beim Stauchen in Walzrichtung

Der Faserverlauf zeigt bei allen warmgewalzten Stdhlen mit gestreckten MnS nach
dem zylindrischen Stauchen, sowohl bei Raumtemperatur Bild 6.10 (a) als auch bei
1250° C Bild 6.10 (b) einen in etwa vergleichbaren freisichtigen Verlauf. Bei geringer
VergroBerung sind jedoch im Kernbereich schon geringe Unterschiede in der Faserori-
entierung feststellbar, deren Ursachen durch eine mikroskopische Analyse geklart
werden.
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Stauchrichtung

¢,=0,75 | | 0,=0,75
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Bild 6.10: 30MnVS6 bei Raumtemperatur (a) und bei 1250° C (b) zylindrisch ge-
staucht. Mit HCI geétzter Langsschliff zur vergleichenden Darstellung des
freisichtigen Faserverlaufs.

Die MnS weisen im Kernbereich der Probe wéhrend des Stauchens bei Raumtempera-
tur ein anderes Verhalten auf als bei 1250° C. Bei Raumtemperatur féllt auf, dass sich
die urspriinglich gestreckten MnS beispielsweise im 30MnVS6 ab einem Umformgrad
von ¢, = 0,11 wie beim Umformen bei 1250 °C zuerst leicht kriimmen, dabei jedoch
schon ab einem Umformgrad von ¢,=0,30 einen ersten Anriss aufweisen
(Bild 6.11 b).

Bild 6.11: Veridnderung von gestreckten MnS (a) im 30MnVS6 wihrend des Stau-
chens bei Raumtemperatur mit zunehmendem Umformgrad von ¢, (a),
@, (b), @3 (c) und @4 (d). Tiefengedtzter Langsschliff, Kernbereich.
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Mit fortschreitender Umformung nimmt die Anzahl der Risse im MnS bei einem Um-
formgrad von @3 = 0,53 weiter zu (Bild 6.11 ¢), bis das MnS nach einem Umformgrad
von ¢4 = 0,75 komplett zerbrochen ist und damit eine vollig neue Gestalt angenommen
hat. (Bild 6.11 d). In dieser verdnderten spitzigen und eckigen Form weist das MnS bei
vergleichbarem Umformgrad noch engere Kriimmungsradien auf (Bild 6.5 b) als nach
der Umformung bei 1250 °C (Bild 6.5 a).

Im 100Cr6 IQ werden CaS bei Raumtemperatur ab einem Umformgrad von ¢4 = 0,75
in eine linsendhnliche Morphologie, die mit ihrer groBen Hauptachse quer zur Stauch-
richtung liegt, verformt (Bild 6.12 a und b), wiahrend bei 1250 °C dies nicht beobachtet
wird.

Bild 6.12: Verdnderung eines CaS (a) in eine linsendhnliche Form (b) im 100Cr6 1Q
beim Umformgrad von ¢4 =0,75 bei Raumtemperatur. Tiefengeétzter
Liangsschliff, Kernbereich.

Somit {iberschreitet die fiir die Umformung bei Raumtemperatur des 100Cr6 1Q herr-
schende Spannung von o = 1132 MPa im Kernbereich (Bild 6.13 b) die FlieBspannung
der CaS, so dass diese sich in ihrer Form verdndern. Die globularen Karbide sind von
der Kaltumformung bzgl. ihrer Gestalt nicht betroffen und behalten ihre kugelige
Ausgangsform. Durch das Umformen bei Raumtemperatur werden die globularen
Karbide teilweise sogar in das CaS eingedriickt (Bild 6.13 a).
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Bild 6.13: In CaS eingedriicktes (Fe, Cr)-Mischkarbid im 100Cr6 1Q nach Stauchen
bei Raumtemperatur und einem Umformgrad von ¢4 = 0,75 im tiefenge-
atzten Léangsschliff (a). FEM Umformsimulation des Stauchens des
100Cr IQ zur Ermittlung der lokal im Kern des Werkstoffs vorherrschen-
den Spannung (b).

Das Gefiige verbleibt wihrend der Umformung in seinem Ausgangszustand GKZ,
wahrend es sich beim Umformen bei 1250 °C nach der Abkiihlung in ein perlitisches
Geflige mit Korngrenzenzementit umwandelt.

Globulares Karbld

Bild 6.14: Aluminiumoxid im 100Cr6 (a) und Titannitrid im 100Cr6 IQ (b) beim
Umformgrad von ¢4 = 0,87 (100Cr6) und von @4 = 10,75 (100Cr6 1Q) bei
Raumtemperatur. Tiefengedtzter Langsschliff, Kernbereich.

Aluminiumoxide, Titannitride (Bild 6.14 a und b) und kugelige MnS mit einem Durch-
messer kleiner als 1 pm erfahren beim zylindrischen Stauchen sowohl bei Raum- als
auch bei Warmumformtemperatur keine Verdnderung in ihrer Gestalt. Nach der Kalt-
massivumformung ist das ferritisch perlitische Geflige des 16MnCr5 wie vor dem
Stauchen anzutreffen (Bild 6.15), wihrend die Umformung bei 1250 °C in diesem
Stahl, bedingt durch die Abkiihlung an Luft, zu einer bainitischen Mikrostruktur mit
etwa 30 % ferritisch-perlitischen Gefiigeanteil fiihrt.
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Bild 6.15: Verdnderung der MnS im 16MnCr5 im Kernbereich nach Stauchen bei
Raumtemperatur bei einem Umformgrad von ¢; =0,53 (a) und ¢4 =0,75
(b). Tiefengedtzter Langsschliff.

Es soll noch angemerkt werden, dass sich auch die Perlitkolonien teilweise wiahrend
der Umformung bei Raumtemperatur senkrecht zur Stauchrichtung etwas abflachen.
Die Form der Perlitkolonien erfihrt durch das Stauchen in Walzrichtung bei Raum-
temperatur eine erheblich geringere Verdnderung als MnS, wihrend Ferritkorner, die
in Stauchrichtung zwischen den Perlitkolonien liegen, abgeflacht werden. Befinden
sich in Umformrichtung zwischen zwei sich aufeinander zu bewegenden Perlitkolo-
nien gestreckte MnS, so werden diese von urspriinglich 1 pm Durchmesser auf eine
Starke von weniger als 0,1 um abgeflacht (Bild 6.15 b). MnS, die sich in einer Perlit-
kolonie befinden, bleiben dagegen in ihrer Gestalt wihrend der Umformung bei Raum-
temperatur weitestgehend unbeeinflusst (Bild 6.15 a). Eine schlangenliniendhnliche
Verformung der MnS wie beim Stauchen bei 1250 °C, konnte bei den hier betrachte-
ten Stdhlen nicht festgestellt werden.

6.4 Einfluss des Werkstoffs beim Stauchen in Walzrichtung

Eine Abhéngigkeit des Umformverhaltens gestreckter MnS von der umgebenden
Stahlmatrix kann sowohl bei der Kalt- als auch bei der Warmmassivumformung zwi-
schen dem 100Cr6 und den anderen Stihlen mit gestreckten MnS festgestellt werden.
Wihrend sich gestreckte MnS im 16MnCr5 und 30MnVS6 beim Stauchen bei 1250 °C
im Kernbereich vergleichbar stark kriimmen (Bild 6.4) und (Bild 6.5), weisen MnS im
100Cr6 bei dieser Umformtemperatur ein anderes Verhalten auf. Bei 1250 °C wird in
diesem Stahl bei Erreichen eines Stauchgrades von ¢4 = 0,83 ein Zerbrechen und eine
vollige Formianderung der MnS festgestellt (Bild 6.16). Moglicherweise wirkt hier die
Stahlmatrix bei 1250° C im austenitischen Bereich mit ihrem deutlich héheren Koh-
lenstoffgehalt stirker auf die MnS ein, als mit geringerem Kohlenstoffgehalt. Die
genaue Ursache fiir dieses Verhalten ist jedoch noch unbekannt.
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Bild 6.16: Verinderung der MnS im 100Cr6 im Kernbereich gewalzt (a) und umge-

formt bei 1250 °C mit einem Stauchgrad von ¢4 = 0,83 (b). Tiefengeétzter
Langsschliff.

Auch beim Umformen bei Raumtemperatur zeigen MnS im 16MnCr5 und 30MnVS6
ein anderes Umformverhalten als im Vergleich zum 100Cr6. Auffallend ist im 100Cr6
die langsamere Verdnderung der Form der MnS mit steigendem Umformgrad
(Bild 6.17 b) als im Vergleich zum 16MnCr5 und 30MnVS6. Wie beim 30MnVS6
zeigt sich auch hier ein erster Anriss im MnS bei einem Stauchgrad von ¢, = 0,42
(Bild 6.17 b); mit weiter zunehmendem Umformgrad behalten die MnS im 100Cr6
jedoch ihre urspriinglich gestreckte Form in Walzrichtung in etwa bei.
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Bild 6.17: Gestrecktes MnS nach Warmwalzen im 100Cr6 im Kernbereich (a) und
nach Stauchen bei Raumtemperatur bei einem Umformgrad von ¢, = 0,42
(b). Tiefengedtzter Langsschlift.

Sie werden jedoch in Umformrichtung gestaucht (Bild 6.18 a) und nur gering ge-
kriimmt. Dies konnte mit der stabilisierenden Wirkung der Karbide auf die gestreckte
Form der MnS wéhrend einer Umformung wie Stauchen erkldrt werden. Ab einem
Umformgrad von ¢4 = 0,87 zeigen die umgeformten MnS im 100Cr6 eine andere
Ausrichtung, wobei die Langsachse der MnS nun quer zur Stauchrichtung orientiert ist
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(Bild 6.18 b). Ob das beim Umformgrad von ¢; =0,64 in Walzrichtung in sich ge-
stauchte MnS noch weiter in Walzrichtung gestaucht wurde oder ob eine Drehung von
90° und eine zusétzliche Abflachung vorliegt, ist unklar.

Bild 6.18: Veridnderung der MnS im 100Cr6 im Kernbereich nach Umformung bei
Raumtemperatur und ¢;=0,64 (a) und ¢@,=0,87 (b). Tiefengedtzter
Langsschliff.

Die hier angewendeten Untersuchungsmethoden reichen nicht aus, eine befriedigende
Aussage zu treffen, ob das MnS sich nun bei einer Erhéhung des Umformgrades dreht,
oder ob es durch das Stauchen in sich vollig flach gepresst wird. Méglicherweise sorgt
wiahrend der Umformung bei Raumtemperatur die vollstindige Umhiillung der MnS
im 100Cr6 mit globularen Karbiden fiir eine gewisse Stabilisierung der Form der ge-
streckten MnS. Ein vergleichbares Verhalten der MnS ist im 16MnCr5 zu finden,
wenn sich die Ausscheidung innerhalb einer Perlitkolonie befindet (Bild 6.15 a). Ob-
wohl der lamellare Zementit nur iliber etwas verbreiterte Stellen das MnS kontaktiert
(Bild 6.19 b) und nicht in das MnS eindringt, reicht dies fiir eine Stabilisierung der
MnS Form wéhrend einer Umformung bei Raumtemperatur im 16MnCr5 bis zu einem
Umformgrad von ¢4 = 0,75 aus. Dies wird im 30MnVS6 seltener beobachtet, da in
diesem Stahl gestreckte MnS meist von nicht stabilisierendem, leichter verformbaren
Ferrit umgeben sind (Bild 5.10 a).
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Walzrichtung

If

Bild 6.19: Ankopplung von Zementitlamellen an ein gestrecktes MnS im warmge-
walzten 16MnCr5 (a) und bei hoherer VergroBerung (b). Tiefengeidtzter
Langsschliff.

Da im 30MnVS6 die MnS mit TiVCN belegt sind (Bild 6.20 a), befinden sich um das
MnS héufig ferritische Bereiche (Bild 6.20 b), wie auch Kirby et al. (1992) beobach-
ten.

Bild 6.20: TiVCN auf einem gestreckten MnS (a) und MnS mit TiVCN (b) im ferri-
tischen Bereich des Kernbereichs im 30MnVS6. Tiefengeidtzter Langs-
schliff.

Somit verlaufen gestreckte MnS im 30MnVS6 hauptsidchlich im Ferrit und werden
damit hiufiger zwischen den Perlitkolonien angetroffen als beim 16MnCr5. Entgegen
der Entfernung des Ferrits durch das Tiefenétzen, bleiben noch ausreichend ferritische
Bereiche fiir eine aussagekriftige Analyse stehen. Dies fiihrt im 30MnVS6 bei ver-
gleichbarem Umformgrad bei Raumtemperatur in Walzrichtung (Bild 6.11 d) zu einem
anderen Forménderungsverhalten der MnS als im Vergleich zum 16MnCr5
(Bild 6.15).
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6.5 Einfluss des Umformgrades beim Stauchen quer zur Walzrichtung

Um die Kenntnisse liber das Forménderungsverhalten gestreckter MnS bei 1250 °C im
Vergleich zum Stahl zu erweitern, wurde eine Probe aus 20MnCr5 (Abschnitt 4.1)
senkrecht bzw. quer zur Walzrichtung, wie in Abschnitt 4.3 beschrieben, gestaucht. Da
hier die MnS mit einer Bilderkennungssoftware erfasst und anschliefend statistisch
ausgewertet werden, ist es sinnvoll, mdglichst viele Ausscheidungen beobachten zu
konnen. Daher wurde der 20MnCr5 mit einem doppelt so hohem Schwefelgehalt wie
im 30MnVS6 ausgewihlt. In Langsschliffen der quer gestauchten Scheibe bei Stellen
mit unterschiedlichem lokalen Umformgrad ¢,, wurde dabei ein durchaus differenzier-
tes Umformverhalten der MnS gefunden. Bedingt durch das Stauchen senkrecht zur
Langsachse der Probe verdndert sich hier der urspriinglich anndhernd runde Quer-
schnitt der MnS zu anndhernd elliptisch, wie in Bild 6.21 (a und b) gezeigt. Insbeson-
dere groBere MnS mit einem anndhernd kreisformigen Querschnitt und einem ur-
spriinglichen Durchmesser von etwa 5 um (Bild 6.21 a) lassen sich in eine abgeflachte
Form bringen (Bild 6.21 b). Gestreckte MnS mit einem kleineren Durchmesser als
beispielsweise 1 um werden durch die Umformung senkrecht zur Walzrichtung kaum
beeinflusst und behalten ihre rundliche Querschnittsform (Bild 6.21 b). Ein vergleich-
bar hoher Umformwiderstand wurde sowohl beim Walzen als auch beim Stauchen in
Walzrichtung an globularen MnS mit einem Durchmesser kleiner als 1 pm beobachtet.
Um die Abhingigkeit des Umformwiderstandes von der Gréf3e des MnS darzustellen,
soll hier zundchst das Verhéltnis von Linge a zu Breite b des elliptischen MnS in
Abhidngigkeit vom lokalen Umformgrad ¢,, in Stauchrichtung betrachtet werden (vgl.
Bild 6.22 a und b).

B .

Bild 6.21: Verdnderung des Querschnitts gestreckter MnS im 20MnCr5 durch eine
Umformung bei 1250° C senkrecht zur Walzrichtung. Tiefengeitzter
Querschliff im Kernbereich. Warmgewalzter Zustand bei ¢,, =0 (a) und
bei ¢,, = 2,19 (b).
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Aufgrund der besseren grafischen Darstellbarkeit und Ubersichtlichkeit werden die
ermittelten Querschnittsflichen der MnS in Grofenklassen eingeteilt. Dabei wird bei
der kleinsten GroBlenklasse der Querschnittsfliche der MnS von Ap,s = 0,5 pmz be-
gonnen und in Schritten von jeweils 1 pm? bis 8,5 um” weiter verfahren und das jewei-
lige dazu gehorende Liangen- zu Breitenverhdltnis des MnS aufgetragen, was zu
Bild 6.22 (a und b) fiihrt.
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Bild 6.22: Verdnderung des Verhéltnisses von Linge a zu Breite b der MnS in Ab-
hiangigkeit von der MnS Querschnittsfliche bei einer Umformtemperatur
von 1250° C im 20MnCr5. Warmgewalzter Ausgangszustand bei ¢,, =0
und geringere (a) sowie hohere Umformgrade ¢,, > 1 (b).

Hierbei zeigt sich, dass im statistischen Mittel, die Querschnittsfliche von MnS selbst
im gewalzten Ausgangszustand nicht exakt kreisférmig, sondern bereits etwas abge-
flacht ist. Dies trifft insbesondere fiir MnS ab einer Querschnittsfliche von etwa
2,5 um” zu und scheint sich bei einem Lingen- zu Breitenverhltnis von 2 zu stabili-
sieren (Bild 6.22 a). Moglicherweise flihren die Walzbedingungen zu dieser geringen
Abflachung des Querschnitts der gestreckten MnS im warmgewalzten Stahl. Mit stei-
gendem lokalen Umformgrad und zunehmender Querschnittsfliche verdndert sich die
urspriingliche Querschnittsform der MnS in eine noch weiter abgeflachte Gestalt, was
durch das wachsende Linge- zu Breiteverhéltnis des MnS sichtbar wird (Bild 6.22 b).

Die Hohe des Abflachungsgrades der MnS héngt hier signifikant von ihrer Quer-
schnittsfliche ab. Bis zu Querschnittsflichen der MnS von etwa 4 pm” ist ab Umform-
graden von ¢,, = 1 ein linearer Zuwachs zu beobachten, der sich jedoch bei noch gro-
Beren Querschnittsflichen abschwécht. Ferner hingt die Hohe des Abflachungsgrads
und damit das Verhiltnis von Linge a zu Breite b eines MnS noch vom Umformgrad
©,, in etwa linearer Weise ab, wie beispielhaft fiir Querschnittsflichen von 1,5 umz
(Bild 6.23 a) und 6,5 pum”* (Bild 6.23 b) gezeigt. Auch hier zeigt sich durch die héhere
Steigung der Ausgleichsgerade bei einer Querschnittfliche von 6,5 pm® eine stirkere
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Forminderung der groBeren Mangansulfidquerschnittsflichen bei vergleichbarem

Umformgrad im Vergleich zur Querschnittsfliche von 1,5 pm®.
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Bild 6.23: Verinderung des Verhiltnisses von Lidnge a zu Breite b der MnS bei
1250° C in Abhéngigkeit vom Umformgrad bei einer Querschnittsfliche
der MnS von beispielsweise 1,5 pm? (a) und 6,5 um? (b).

Um das Formdnderungsverhalten der MnS im Vergleich zur umgebenden Stahlmatrix
zu bestimmen, wird nach Murty et al. (1977) anhand Gleichung (2.2) der relative Plas-
tizitdtsindex vp|, . fiir die MnS bestimmt. Um die hier ermittelten Verhéltnisse mit
dem Modell von Murty et al. (1977) vergleichen zu koénnen, werden MnS mit einer
Querschnittsfliche von 7,5 mm® analysiert. Dabei ergibt sich ein Wert fiir den relati-
ven Plastizititsindex von vp . = 0,42, der fiir einen Vergleich mit den Messungen
von Murty et al. (1977) im Diagramm in Bild 6.24 (a) eingetragen ist. Die Messungen
des relativen Plastizititsindex von Murty et al. (1977) in Abhédngigkeit von der Um-

formtemperatur lassen sich ferner modellhaft durch einen annéhernd parabelférmigen
Verlauf darstellen.
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Bild 6.24: Abhingigkeit des relativen Plastizititsindex vpj . nach Murty (1977) von
der Umformtemperatur mit eigener Messung bei 1250° C (a) und vom
Umformgrad ¢,, und der MnS-Querschnittsflache Ay,s bei 1250° C (b).
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Hier zeigt sich eine maximale Verformbarkeit der MnS im Vergleich zur umgebenden
Stahlmatrix bei etwa 950 °C bei einem relativen Plastizititsindex von vp| . = 0,7.
Sowohl bei geringerer als auch erhohter Umformtemperatur sinkt dieser Wert ab. Der
hier bestimmte Wert von vp; . = 0,42 fligt sich gut in das Modell von Murty et
al. (1977) ein und erweitert es bis auf eine Temperatur von 1250 °C. Wird der relative
Plastizititsindex vp, . in Abhdngigkeit vom Umformgrad ¢, und der Mangansulfid-
querschnittsfliche Ays betrachtet, dann zeigt sich seine signifikante Abhdngigkeit
von der Querschnittsfliche der MnS, was schematisch in Bild 6.24 (b) dargestellt ist.
Zur Verdeutlichung wird diese Abhéngigkeit als Schnitt durch die Fliche in
Bild 6.24 (b) bei einem Umformgrad von ¢,,=2,1 in einem separaten Diagramm
dargestellt (Bild 6.25).
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Bild 6.25: Abhingigkeit des relativen Plastizitdtsindexes vp; o, von der Querschnitts-
fliche der MnS. Bei 1250° C senkrecht zur Walzrichtung gestauchter
20MnCr5.

Die Abhéngigkeit des relativen Plastizitdtsindexes vp, ;. vom Umformgrad ¢,, wird
aufgrund seiner sehr geringen Verdnderung als nicht signifikant bewertet.

6.6 Zusammenfassung

Gestreckte MnS erweisen sich als vergleichsweise thermisch stabile Einschliisse und
verdndern ihre Gestalt durch Einformen erst ab Temperaturen iiber 1250 °C und einer
Haltezeit von mehr als 1,5 Stunden signifikant. Diese thermische Besténdigkeit und
Formstabilitit von MnS bis etwa 1250 °C erlaubt die Préparation des Faserverlaufs
auch an Proben, die nach der Massivumformung eine Warmebehandlung, wie bei-
spielsweise Vergliten durchlaufen haben.

Der zunehmende Umformgrad beim Stauchen verdndert im Kernbereich der warmge-
walzten Proben mit Faserverlauf die Form und Lage der urspriinglich gestreckten
MnS. Offensichtlich wirken hier, bedingt durch die Umformung, entsprechende Werk-
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stoffbewegungen auf die urspriinglich gestreckten MnS ein und bewirken damit eine
Verdnderung der Form dieser Einschliisse. Tiefengeédtzte Langsschliffe zeigen eine
weitere deutliche Zunahme der Kriimmung der MnS insbesondere beim 30MnVS6 und
16MnCrS5 bei einer Umformtemperatur von 1250 °C. Uberraschenderweise zerbrechen
MnS bei dieser Temperatur im 100Cr6, wéhrend globulare CaS im 100Cr6 1Q sich
nicht verformen. Gleichfalls nehmen an der Umformung die bereits genannten Ein-
schliisse, wie beispielsweise Aluminium-Magnesium-Mischoxide, MnS kleiner als
1 pm und MnS mit in sich gelostem Calcium nicht teil und behalten ihre urspriingliche
Geometrie. Ein Absenken der Umformtemperatur auf Raumtemperatur bewirkt im
16MnCr5 und im 30MnVS6 ein Zerbrechen der MnS durch das Stauchen. Im 100Cr6
hingegen werden die gestreckten MnS in sich gestaucht und kugelige CaS im
100Cr6 IQ ab der hochsten Umformstufe in Stauchrichtung leicht abgeflacht. Bemer-
kenswert ist auch die starke Abflachung der MnS im 16MnCr5 beim Stauchen bei
Raumtemperatur, wenn sich das MnS zwischen zwei Perlitkolonien befindet.

Das Stauchen senkrecht zur Walzrichtung bei 1250° C enthiillt ferner eine deutliche
Abhiangigkeit der Hohe der Verformung des MnS von seiner Querschnittsfliche und
ermoglicht die Messung des relativen Plastizitdtsindexes. Dabei zeigen MnS mit gro-
Beren Querschnittsflichen bis etwa 4,5 um® eine signifikant hohere Verformung als
MnS mit kleineren Querschnittsflaichen. Weiterhin erweitert der bei 1250 °C gemesse-
ne relative Plastizititsindex von MnS das Modell von Murty et al. (1977). Somit wei-
sen beispielsweise MnS mit einer Querschnittsfliche von 7,5 pm* bei 1250° C durch
den Wert von vp . = 0,42 eine reduzierte Formidnderung beim Umformen im Ver-
gleich zur umgebenden Stahlmatrix auf. Dies ermoglicht eine erste Abschétzung einer
FlieBkurve fiir MnS in der Stahlmatrix. Da diese Aussage nur fiir eine Mangansulfid-
querschnittsfliche von 7,5um” gilt, miissen, insbesondere fiir kleinere Querschnittsfla-
chen, jeweils die entsprechenden FlieBkurven ermittelt werden. Dadurch steigen fiir
eine zukiinftige Umformsimulation von MnS in der Stahlmatrix die Datenvorbereitung
und der Berechnungsaufwand erheblich. Fiir eine Erleichterung bei dieser Vorgehens-
weise wire es glinstig, ein Modell zu entwickeln, das die Abhédngigkeit der FlieBkurve
eines MnS von mehreren Parametern berechnet und gleich mit in die Simulation mit
einbindet. Diese Parameter wéren beispielsweise die chemische Zusammensetzung,
GroBe des MnS und Temperatur.
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7  Auswirkungen des Faserverlaufs auf mechanische Eigen-
schaften

Da gestreckte MnS hier als ursdchlich fiir den Faserverlauf betrachtet werden, ferner
gestreckte MnS auf bestimmte mechanische Eigenschaften, wie beispielsweise die
Kerbschlagarbeit Auswirkungen haben, kann angenommen werden, dass auch der
Faserverlauf diese Eigenschaften beeinflusst. In den Arbeiten von beispielsweise Spit-
zig (1983a) wird nachgewiesen, dass die Kerbschlagarbeit besonders signifikant durch
die Form, Lage und Orientierung von MnS beeinflusst wird. Daher wird im Folgenden
die Kerbschlagarbeit KV, wie in Kapitel 4 beschrieben, betrachtet, um auch geringe
Auswirkungen des Faserverlaufs und gestreckter MnS feststellen zu konnen. Um die
Anisotropie des Stahls beziiglich seiner Kerbschlagarbeit bestimmen zu kénnen, wird
der Anisotropiefaktor Ag in Gleichung (7.1) definiert.
KV,
AT (7.1)

q

In Gleichung (7.1) ist KV, die Kerbschlagarbeit der Probe ldngs orientiert zum Faser-
verlauf und KV die Kerbschlagarbeit der Probe quer orientiert zum Faserverlauf. Je
mehr sich dieser Faktor vom Wert 1 unterscheidet, desto hoher ist die Anisotropie des
Stahls in Bezug auf die Kerbschlagarbeit. Dies gestattet einen raschen Uberblick iiber
das isotrope bzw. anisotrope Verhalten des Stahls.

7.1 Gewalzter Zustand

Wie in Abschnitt 5.2 beschrieben, liegen MnS im gewalzten Stahl in Abhédngigkeit
vom Walzgrad nahezu ausschlieBlich in gestreckter Form vor. Gelingte MnS weisen
ferner eine, je nach Hohe des Walzgrades unterschiedliche Kriimmung auf, die von
threm urspriinglich regellosen Zustand im stranggegossenen Stahl stammt. Damit
erscheint eine Priifung, die den Einfluss dieser schwach gekriimmten MnS Form auf
die Kerbschlagarbeit in Lings- und in Querrichtung beriicksichtigt, sinnvoll. Dieses
Ergebnis kann als Basis fiir die Versuche der zylindrischen Stauchproben dienen und
bei der Interpretation der dort gewonnenen Ergebnisse helfen. Tabelle 7.1 listet die
ermittelten Werte der Kerbschlagarbeit KV fiir 1dngs und quer zur Walzrichtung orien-
tierten Kerbschlagproben der jeweiligen Stéhle auf. Nach Tabelle 7.1 zeigen die Stdhle
mit gestreckten MnS ein anisotropes Verhalten, wihrend der 100Cr6 IQ mit globula-
ren CaS nahezu véllig isotrop auftritt. Im weiteren Verlauf soll nun geklart werden,
welche Abhingigkeiten dabei bestehen.
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Tabelle 7.1: Kerbschlagarbeit von langs und quer zur Walzrichtung orientierten

Proben.
Walzgrad | Hiirte | Gefiige Sulfid Kerbschlagarbeit | Anisotropiefaktor
Stahl -- HB -- Art | Form | KVi/J | KV,/J Ax
30MnVS6 17,5 201 FP MnS | gestreckt | 6,50 2,17 3,00
(warm)
16MnCr5 38,8 203 FP MnS | gestreckt | 6,38 1,50 4,25
(warm)
100Cr6 76,0 239 GKZ |MnS | gestreckt | 2,16 1,44 1,50
(warm)
100Cr6 1Q 396,0 190 GKZ | CaS | globular | 2,40 2,46 0,98
(warm)

7.1.1 Einfluss der Mangansulfidorientierung

In Tabelle 7.1 werden die Unterschiede in der Kerbschlagarbeit zwischen ldngs —und
quer zur Walzrichtung orientierten Proben beim 16MnCr5, 30MnVS6 und 100Cr6
deutlich. Dabei ist bei diesen Stidhlen der gemessene Wert der Kerbschlagarbeit in
Langsrichtung grofler als der ermittelte Wert quer zur Walzrichtung, was zu einem
Anisotropiefaktor Ag grofler als 1 fiihrt. Vergleichbares wurde von Spitzig und Sober
(1981) am 10Mn4 mit ferritisch-perlitischem Gefiige beobachtet, wobei sie die Ani-
sotropie nicht den Ferrit- und Perlitzeilen zuschreiben. Sind im Stahl dagegen globula-
re CaS enthalten, sind die Werte der Kerbschlagarbeit in Lings- und in Querrichtung
nahezu gleich, was einem isotropen Verhalten des 100Cr6 1Q bzgl. der Kerbschlagar-
beit entspricht. Nach Hosseini et al. (2007) lassen sich MnS mit einer im Vergleich zur
Zugfestigkeit des umgebenden Werkstoffs sehr geringen Spannung von der Stahlmat-
rix ablosen. Daher kann sich, wie in Bargel und Schulze (2008) beschrieben, ein Riss
im Stahl entlang gestreckter MnS mit sehr geringer Energie leicht ausbreiten
(Bild 7.1 a).

Erneuter /MnS o 2 Riss\Y /MnS
Rissstart © .%
25 —_—
29 Erneute
c © .
L w Rissstarts
X o AW
« 1
a Walzrichtung I b Walzrichtung —

Bild 7.1:  Schematische Darstellung der Ausbreitung eines Risses in einer Kerb-
schlagprobe mit unterschiedlicher Orientierung der durch Warmwalzen
gestreckten MnS. In Walzrichtung orientierte MnS (a) und senkrecht zur
Walzrichtung ausgerichtete MnS (b). Nach Bargel und Schulze (2008).



Gewalzter Zustand 93

Trifft die Rissspitze auf quer zur Rissausbreitungsrichtung liegende MnS, dann wird
der Riss vorerst gestoppt (Bild 7.1 b). Fiir einen erneuten Rissstart wird weiterhin
Energie aus dem Vorrat des Hammerarbeitsvermogens abgezogen und der Riss kann
sich an einer Stelle hinter dem MnS weiter fortpflanzen. Damit wird in einer Probe mit
quer zur Rissausbreitungsrichtung orientierten MnS fiir eine vergleichbare Rissaus-
breitungslinge mehr Energie bendtigt, als bei lings dazu ausgerichteten MnS. Im
vorliegenden Kerbschlagversuch bewirkt dies ein Absenken der Kerbschlagarbeit bei
Proben, die quer zur Walzrichtung orientiert sind (Bild 4.9 a) und zu einer Erh6hung
der Kerbschlagarbeit bei langs zur Walzrichtung orientierten Proben.

g Richtung der Richtung der
3 Rissausbreitung VN Rissausbreitung

Bild 7.2:  Bruchoberfliche von Kerbschlagproben des warmgewalzten 16MnCr5
von in lings (a) und quer (b) zur Walzrichtung orientierten und unge-
stauchten Priiflingen. Die Richtung der Rissausbreitung ist durch die Lage
und Orientierung der Kerbe vorgegeben und ist aufgrund einer besseren
Orientierung eingetragen.

Die Betrachtung der Bruchoberflichen von Kerbschlagproben in Bild 7.2 zeigt, dass
sowohl ldngs als auch quer zur Walzrichtung orientierte Proben durch ihre Bruchwa-
benhéufigkeit Merkmale eines duktilen Gewaltbruchs aufweisen. Bei ldngs zur Walz-
richtung orientierten Proben (Bild 7.2 a) verlduft der Riss senkrecht zu den gestreckten
MnS und hinterlésst stark ausgepridgte und gleichmifig verteilte Bruchwaben ohne
erkennbare Vorzugsrichtung. Quer zur Walzrichtung orientierte Priiflinge weisen
dagegen stark gelidngte Bruchwaben entlang gestreckter MnS auf (Bild 7.2 b). Das
beweist, dass sich der Riss bei quer ausgerichteten Proben in Richtung gestreckter
MnS ausgebreitet hat, was zur Absenkung der Kerbschlagarbeit im Vergleich zu langs
ausgerichteten Proben fiihrt. Die Orientierung geldngter MnS hat somit einen signifi-
kanten Einfluss auf die Hohe der Kerbschlagarbeit.

7.1.2 Einfluss des Schwefelgehaltes und des Walzgrades

Da die Ausrichtung gestreckter MnS bedeutsam fiir den Wert der Kerbschlagarbeit ist,
wird vermutet, dass auch der Schwefelgehalt im Stahl und damit der Flachenanteil
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gestreckter MnS (Bild 5.14) eine Auswirkung auf die Kerbschlagarbeit hat. Nach
Bild 7.3 (a) steigt bis zu einem Schwefelgehalt von 0,023 %(m) beim 16MnCr5 der
Anisotropiefaktor Ax auf 4,25 an. Uberraschend ist jedoch der Abfall des Anisotropie-
faktors Ax auf 3,00 entgegen dem angestiegenem Schwefelgehalt beim 30MnVSé6.
Erwartungsgemél sollte ein Stahl mit einem hoheren Schwefelgehalt einen geringeren
Wert der Kerbschlagarbeit in Querrichtung besitzen, da hier mehr gestreckte MnS in
Rissausbreitungsrichtung eine stirkere Energieabsenkung verursachen. In Léngsrich-
tung stehen nun beim erhohten Schwefelgehalt mehr gestreckte MnS der Rissausbrei-
tung im Weg, was einer Energieerhohung fiir den Rissfortschritt bedarf. Diese beiden
Voraussetzungen sollten dann zu einer Erhohung des Anisotropiefaktors Ak fiihren,
was jedoch durch die vorliegende Messung nicht bestétigt wird.

An dieser Stelle sei darauf hingewiesen, dass ein Rissfortschritt, der senkrecht zu
gestreckten MnS stattfindet, durch deren Orientierung mehr Energie fiir seine weitere
Ausbreitung aufwenden muss. Jedoch kann durch eine Erhéhung der Anzahl gestreck-
ter MnS der Energiecaufwand nicht beliebig weit erhoht werden. Noch mehr gestreckte
MnS schwichen dann die Stahlmatrix durch die Reduzierung ihres Traganteils und
senken die Kerbschlagarbeit. Somit fiihrt dieser Vorgang ab einer gewissen Dichte von
geldngten MnS wieder zu einer Reduktion der Kerbschlagarbeit in langs zur Walzrich-
tung orientierten Proben.

Moglicherweise kann der Schwefelgehalt des Stahls nicht als einzelne Wirkung be-
trachtet werden, da noch weitere Faktoren, wie beispielsweise der Walzgrad W und
damit die leicht gekriimmte Form der gestreckten MnS den Anisotropiefaktor Ag mit
beeinflussen. Damit hdngt der Anisotropiefaktor Ax nicht nur ausschliefSlich vom
Schwefelgehalt im Stahl ab, sondern auch von der urspriinglich leicht gekriimmten
Form der MnS im gewalzten Stahl. Da sich, wie in Abschnitt 5.2 gezeigt, der Kriim-
mungsradius der gestreckten MnS (Bild 5.8 b) im Stahl mit steigendem Walzgrad
erhoht, wird nun versucht den Walzgrad W gemeinsam mit dem Schwefelgehalt S zu
betrachten. Gleichung (7.2) stellt somit einen moglichen Ansatz fiir einen, auf den
Walzgrad W korrigierten Schwefelgehalt S, dar.

S =w-S§ (7.2)

Der korrigierte Schwefelgehalt S, wird nun, wie in Bild 7.3 (b) gezeigt, in Relation
zum Anisotropiefaktor Ax gesetzt, was zu einem stetigen Anstieg des Anisotropiefak-
tors Ag bei zunehmendem korrigierten Schwefelgehalt Sy fiihrt.
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Bild 7.3:  Abhéngigkeit des Anisotropiefaktors Ax in warmgewalzten Stihlen vom
Schwefelgehalt S (a) und vom auf den Walzgrad korrigierten Schwefelge-
halt S, (b) nach Gleichung (7.2).

Daher sollten bei einer Abschitzung der Kerbschlagarbeit eines rund gewalzten Stahls
sowohl dessen Schwefelgehalt S als auch der Walzgrad W eine gemeinsame Beriick-
sichtigung finden. Aus den einzelnen Messergebnissen zur Kerbschlagarbeit KV und
des daraus ermittelten Anisotropiefaktors A ldsst sich eine Ausgleichsfliche ermit-
teln, die sowohl den Walzgrad W als auch den im Stahl vorhandenen Schwefelgehalt S
beriicksichtigt. Dies kommt in der empirisch ermittelten Gleichung (7.3), deren Graph
in Bild 7.4 dargstellt ist, zum Ausdruck. Mit Gleichung (7.3) lésst sich der zu erwar-
tende Anisotropiefaktor Ax im gewalzten Rohmaterial im Bereich des Schwefelge-
halts S von 0,001 %(m) bis 0,1 %(m) bzw. des Walzgrades W von 1 bis etwa 100
abschitzen.

! -§S+576 - !

A (S, W )=-107 558107 - W + 9,44 - :
%(m) %(m)

WS (13)
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Bild 7.4:  Veranschaulichte Darstellung der Abhingigkeit des Anisotropiefaktors Ay
in gewalzten Stidhlen von Schwefelgehalt S und Walzgrad W. Um eine
deutlichere Darstellung zu erhalten sind auf Skala der Anisotropie Ag
auch hoheren Werte mit aufgetragen.

Dadurch kann der erhohte Anisotropiefaktor Ax mit 4,25 beim 16MnCr5 in
Bild 7.3 (a) entgegen seinem geringeren Schwefelgehalt durch seinen hoheren Walz-
grad im Vergleich zum 30MnVS6 begriindet werden. Bild 7.5 (a und b) soll diesen

Effekt erklaren helfen.
Erneuter MnS 5 2 § MnS
Rissstart o rq:DJ
o = Erneuter
29 § Rissstart
S5 ®©
L n
o é’ v §
16MnCr5 . 30MnVS6 .
a WalzrichtungI Walzgrad W = 38,8 b WalzrichtungI Walzgrad W = 17,5

Bild 7.5:  Schematische Darstellung der Ausbreitung eines Risses in einer Kerb-
schlagprobe aus Stahl mit unterschiedlichen Kriimmungsradien der MnS.
Hoher Walzgrad mit geringer MnS Héufigkeit (a) und geringer Walzgrad
mit hoher MnS Haufigkeit (b). Zum besseren Verstindnis sind die Kriim-
mungen der MnS etwas liberhoht gezeichnet.

Aus Bild 7.5 und den Messergebnissen in Bild 6.5 ist ersichtlich, dass aufgrund des
hoheren Walzgrades im 16MnCr5 die MnS einen geringeren Kriimmungsradius
(Bild 7.5 a) und damit eine stirkere Streckung aufweisen als die MnS im 30MnVS6
(Bild 7.5 b). An den nun héufiger zur Rissausbreitungsrichtung vorkommenden und
schrig dazu liegenden MnS Anteilen muss nun der Riss erneut starten, was den Ener-
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giebedarf fiir die Rissausbreitung im Vergleich zu mehr gestreckten MnS mit weniger
schrigen MnS Anteilen steigen ldsst. Die stirker gekriimmten MnS erfordern bei der
Rissausbreitung entlang ihrer Langsorientierung somit wiederum mehr Energie, was
eine Erhohung der Kerbschlagarbeit bedeutet.

Der hohere Walzgrad des 16MnCr5 fiihrt daher in diesem Stahl zu groBeren Kriim-
mungsradien und damit einer hoheren Streckung der MnS, was dessen Kerbschlag-
energie in Querrichtung weiter herabsetzt als beim 30MnVS6 mit starker gekriimmten
MnS (Tabelle 7.1). Somit kdonnen bereits MnS, die sich mit ihrer Orientierung leicht
quer zur Rissausbreitungsrichtung anordnen, die Kerbschlagarbeit und das anisotrope
Verhalten entsprechend orientierter Proben signifikant beeinflussen. Offensichtlich
spielen die Form und Orientierung der MnS bei entsprechender Belastungsrichtung im
Kerbschlagversuch eine signifikante Rolle in Bezug auf den Anisotropiefaktor Ag. In
Abschnitt 6.2 wurde gezeigt, dass bereits eine leicht in Walzrichtung gestauchte Probe
schon zu einer leichten Verformung der MnS fiihrt. Das ldsst vermuten, dass Stauch-
proben mit einem geringen Umformgrad in Walzrichtung ebenfalls zu einer signifikan-
ten Verdnderung der Kerbschlagarbeit entsprechend orientierter Proben fiihren kon-
nen, was in den folgenden Abschnitten gezeigt werden soll.

7.1.3 Einfluss des Werkstoffs

Ein anisotropes Verhalten bzgl. der Kerbschlagarbeit wird bei allen hier untersuchten
Stahlen, die gestreckte MnS enthalten, gefunden. Jedoch sind die Werte der Kerb-
schlagarbeit in Langsrichtung der Stihle mit geringerem Kohlenstoffgehalt und einem
ferritisch-perlitischem Gefiige (16MnCr5 oder 30MnVS6) deutlich gréBer als die der
Stdhle mit hoherem Kohlenstoffgehalt und einem AC-Gefiige (100Cr6 oder
100Cr6 1Q). Damit ist die Auspridgung der Hohe der Anisotropie in Bezug auf die
Kerbschlagarbeit eines Stahls, sowohl von dessen Gefiige als auch von der in ithm
enthaltenen Anzahl gestreckter MnS abhingig. So zeigt die Bruchoberfliche beim
ferritisch perlitischem Gefiige am Beispiel des 16MnCr5 einen duktilen Bruch
(Bild 7.2 a) mit einer Kerbschlagarbeit von ldngs zur Walzrichtung orientierten Proben
von KV,=6,38 J. Hingegen weist das Gefiige des 100Cr6 mit globularem Zementit
(Bild 7.6) einen transkristallinen Sprodbruch mit wenigen restlichen Duktilititen auf,
was zum Absinken der Kerbschlagarbeit auf KV, = 2,16 J fiihrt. Ferner ist auffallend,
dass im 100Cr6 Restduktilititen und Bruchwaben meist in der unmittelbaren Umge-
bung gestreckter MnS auf der Bruchoberfldche zu finden sind (Bild 7.7). Das Erschei-
nen von feinen Bruchwaben und Restduktilitdten direkt neben den gestreckten MnS ist
weitestgehend unabhingig von der Orientierung der geldngten MnS zur Rissausbrei-
tungsrichtung. Ferner enthalten diese Bruchwaben dann kugelige Eisen-Chrom-
Mischkarbide; andere Ausscheidungen oder Einschliisse werden nicht gefunden. Ge-
meinsam mit der Mangansulfidausrichtung verursachen sie dennoch die Ausbildung
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einer gewissen Anisotropie im 100Cr6, die sich bei Vorliegen eines reinen Sprod-
bruchs nach Moeller (2007) nicht zeigt.

" . R AR ALK

Bruchausbreitung

Bild 7.6:  Bruchoberfliache der Kerbschlagproben ldngs zur Walzrichtung des warm-
gewalzten 100Cr6 (a) und 100Cr6 IQ (b). Die Richtung der der Bruchaus-
breitung ist durch die Lage und Orientierung der Kerbe vorgegeben und ist
zur besseren Orientierung mit eingetragen.

Breitet sich ein Riss beim Kerbschlagversuch transkristallin entlang von Spaltflichen
quer zu gestreckten MnS aus, dann bewirkt dies ein Absenken der Kerbschlagarbeit.
Damit nimmt bei Vorliegen eines Sprodbruchs der Einfluss der Form und der Orientie-
rung von MnS auf die Hohe der Kerbschlagarbeit und Anisotropie ab. Liegt dagegen
ein duktiler Bruch vor, dann steigt die Wirkung der Form und Orientierung der MnS
auf die Kerbschlagarbeit und Anisotropie wieder an.

Bild 7.7:  Bruchoberflache der Kerbschlagproben ldngs (a) und quer (b) zur Walz-
richtung des warmgewalzten 100Cr6. Die Richtung der Bruchausbreitung
ist durch die Lage und Orientierung der Kerbe vorgegeben und ist zur bes-
seren Orientierung mit eingetragen.
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7.2 Zylindrisch gestauchte Proben in Walzrichtung

Ein Umformprozess, wie beispielsweise das zylindrische Stauchen der Proben in
Walzrichtung verdndert die MnS Form. Weiterhin hat sich in Abschnitt 7.1 herausge-
stellt, dass sowohl die Form als auch die Orientierung der MnS auf die Kerbschlagar-
beit einen signifikanten Einfluss haben. Dabei bewirken bereits geringfiigig in ihrer
Form bzw. Kriimmung verénderte MnS eine deutliche Verdnderung der Kerbschlagar-
beit. Daher sollte auch betrachtet werden, wie sich die Kerbschlagarbeit bei Vorlage
stark umgeformter MnS nach einem zylindrischen Stauchversuch, wie in Abschnitt 4.3
beschrieben und in Bild 4.3 dargestellt, veridndert.

7.2.1 Einfluss des Umformgrades

Auf einen zunehmenden Umformgrad ¢ in Stauchrichtung reagiert die Kerbschlagar-
beit am Beispiel des 16MnCr5 in Bild 7.8 (a und b) von in ldngs zur Stauchrichtung
orientierten Proben KV, mit einer besonders starken Abnahme, sowohl bei Raumtem-
peratur Bild 7.8 (a) als auch bei 1250 °C Bild 7.8 (b). Dagegen spricht die Kerbschlag-
arbeit von quer zur Stauchrichtung orientierten Proben KV  nur mit einer leichten
Zunahme auf den wachsenden Umformgrad ¢ bei 1250 °C an, wéhrend sie bei Raum-
temperatur kaum eine Abhéngigkeit zeigt. Durch die Annéherung der Kerbschlagar-
beitswerte in Léngs- als auch in Querrichtung mit zunehmenden Umformgrad, erfahrt
der Anisotropiefaktor Ax eine Reduktion von 4,25 auf nahezu 1 bei ¢ =0,75 und
1250 °C. Damit verdndert sich das Werkstoffverhalten bzgl. der Kerbschlagarbeit von
anisotrop im warmgewalzten Zustand zu isotrop im gestauchten Fall bei Proben, die
aus dem Kernbereich stammen.
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Bild 7.8:  Verdnderung der Kerbschlagarbeit KV und des Anisotropiefaktors Ay in
Abhiangigkeit vom Umformgrad ¢ im 16MnCr5 bei Raumtemperatur (a)
und einer Umformtemperatur von 1250 °C (b).

Eine Erklarung fiir die Anndherung der Kerbschlagarbeit an den isotropen Fall kann
der Vergleich der Bilder der Bruchoberflachen des warmgewalzten Ausgangszustands
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(Bild 7.2) mit denen der ersten Stauchstufe bei ¢ =0,11 (Bild 7.9 a,b) und bei
¢ =0,75 (Bild 7.10 a, b) liefern. Hier zeigt sich die zunehmende Angleichung der
Bilder der Bruchoberflachen von lings und quer zur Stauchrichtung orientierten Pro-
ben bei 1250 °C Umformtemperatur.
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Bild 7.9: Bruchoberflichen der Kerbschlagprobe des bei 1250 °C gestauchten
16MnCr5 bei ¢ = 0,11. Langs zur Stauchrichtung orientierte Probe (a) und
quer liegende Probe (b). Die Richtung der Bruchausbreitung ist durch die
Lage und Orientierung der Kerbe vorgegeben und ist zur besseren Orien-
tierung mit eingetragen.

Auffallend ist hier bei quer zur Stauchrichtung orientierten Proben im 16MnCr5 die
Verdnderung von urspriinglich entlang gestreckter MnS orientierten und geldngten
Bruchwaben im warmgewalzten Zustand (Bild 7.9 b) zu kelchférmigen Bruchwaben
bei @4 = 0,75 (Bild 7.10 b).
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Bild 7.10: Bruchoberflichen der Kerbschlagprobe des bei 1250 °C gestauchten
16MnCr5 bei ¢ = 0,75. Langs zur Stauchrichtung orientierte Probe (a) und
quer liegende Probe (b). Die Richtung der Bruchausbreitung ist durch die
Lage und Orientierung der Kerbe vorgegeben und ist zur besseren Orien-
tierung mit eingetragen.
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Die Bruchoberflachen beider Probenausrichtungen weisen bei ¢4 = 0,75 vergleichbare
Merkmale des duktilen Bruchs auf, wobei die Bruchwaben der quer zur Stauchrich-
tung orientierten Proben feiner erscheinen als die der in ldngs zur Stauchrichtung ori-
entierten Proben. Eine weitere Erklarung fiir die Verdnderung des Anisotropiefaktors
Ak in Bezug auf die Kerbschlagarbeit, konnen die in Kapitel 6 durch das Stauchen
festgestellte Verdnderungen der Mangansulfidform, von gestreckt in schlangenlinien-
formig gekriimmt in Stauchrichtung, bieten (Bild 6.4 d). Mit steigendem Stauchgrad
ergeben sich durch diese schlangenlinienférmigen MnS in Querrichtung immer mehr
Mangansulfidanteile, die quer zur Rissausbreitung ausgerichtet sind. Trifft ein Riss auf
nun vermehrt quer liegende Mangansulfidanteile, dann fiihrt dies zu einer Erhohung
des Energiebedarfs fiir die Rissausbreitung und damit zur Steigerung der Kerbschlag-
arbeit in quer zur Stauchrichtung orientierten Kerbschlagproben. In ldngs orientierten
Kerbschlagproben hingegen sinkt der Anteil von urspriinglich quer zur Rissausbrei-
tungsrichtung liegenden MnS, wihrend die Rate der ldngs zur Rissausbreitungsrich-
tung ausgerichteten MnS durch das Stauchen zunimmt. Beide Faktoren senken den
Energiebedarf fiir die Rissausbreitung und damit die Kerbschlagarbeit KV, in ldngs zur
Stauchrichtung ausgerichteten Kerbschlagproben.

Ferner ist festzustellen, dass mit wachsendem Stauchgrad bei 1250 °C Umformtempe-

ratur der Kriimmungsradius der MnS abnimmt (Bild 6.5 a), was auf eine verstérkte

Auspragung der Schlangenlinienform hinweist. Fiir Werte von 1, zwischen 0,5 pm bis

25 um wurde eine lineare Abhdngigkeit zwischen Anisotropiefaktor Agx und Kriim-

mungsradius 1, modelliert, was in Gleichung (7.4) und Bild 7.11 (a) dargestellt ist.
0,143

AK,Theorie = 0’866 + rK (74)
um

Weiterhin wird der Kriimmungsradius 1, wie in Bild 6.5 (a) gezeigt, durch den Um-
formgrad ¢ beeinflusst, was in Gleichung (7.5) modellhaft zum Ausdruck gebracht
wird.

v =1749 - um- """ (7.5)

Wird Gleichung (7.5) in (7.4) eingesetzt, dann fiihrt dies zu einem Modell fiir die
Abhingigkeit des Anisotropiefaktors Arpeoie vVom Umformgrad ¢ fiir den 16MnCr5
und 1250 °C Umformtemperatur in Gleichung (7.6).

Ag 1roorie = 0,866 40,251 7" (7.6)
Bild 7.11 (b) zeigt den Graph von Ag theorie @us Gleichung (7.6) im Vergleich zu den

Messwerten fiir A, wobei insbesondere bei Werten von ¢ gréBer als 0,1 das Modell
gut zu den Messwerten passt. Fiir eine Erweiterung dieses Modells wird spédter in



102 Auswirkungen des Faserverlaufs auf mechanische Eigenschaften

Abschnitt 8.1 noch darauf eingegangen, in wie weit die Form und Orientierung der
MnS eine zusitzliche signifikante Rolle spielen.
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Bild 7.11: Abhéngigkeit des Anisotropiefaktors Arneoe Vom Kriimmungsradius der
MnS und Umformgrad ¢ im 16MnCr5 bei 1250 °C.

Das in Gleichung (7.6) genannte Modell erlaubt iiber die Formdnderung der MnS nun
eine Abschitzung des anisotropen Verhaltens des 16MnCr5 in Bezug auf seine Kerb-
schlagarbeit. Darliber hinaus bestitigt die Messung des Anisotropiefaktors Ay
(Bild 7.11 b) die in Abschnitt 7.1.2 getroffene Hypothese, dass ein geringer Umform-
grad in Walzrichtung zu Beginn des Stauchens bereits zu einer signifikanten Veridnde-
rung des Anisotropiefaktors Ak fithren kann.

7.2.2 Umformtemperatur

Gestreckte MnS reagieren in Bezug auf ihr Umformverhalten im Kernbereich einer
Stahlprobe differenziert auf die Umformtemperatur. Welchen Einfluss die unterschied-
lichen Formen der MnS auf die Kerbschlagarbeit und das diesbeziigliche anisotrope
Verhalten des Stahls haben, soll hier betrachtet werden.

Am Beispiel des 16MnCr5 fallen in Bezug auf die Kerbschlagarbeit und die Anisotro-
pie von ldngs und quer zur Stauchrichtung ausgerichteten Proben Unterschiede zwi-
schen bei Raumtemperatur (Bild 7.8 a) und 1250 °C (Bild 7.8 b) umgeformten Proben
auf. Dabei fillt der tendenziell steilere Abfall des Anisotropiefaktors Agx bei Raum-
temperatur bei steigendem Umformgrad im Vergleich zur Umformung bei 1250 °C
auf. So nimmt bei Raumtemperatur der Anisotropiefaktor Ax ab einem Umformgrad
von ¢, = 0,30 Werte von 0,17 und damit kleiner als 1 an, was eine Umkehrung des
anisotropen Verhaltens im Vergleich zum gewalzten Ausgangszustand bedeutet. Dies
wird durch den starken Abfall der Kerbschlagarbeit auf einen Wert von KV, =0,26J
von in ldngs zur Stauchrichtung orientierten Proben ab einem Umformgrad von
¢, = 0,30 erreicht, wobei die Kerbschlagarbeit in quer zur Umformrichtung orientier-
ten Proben gering schwankend auf einem Niveau von KV =1,51] verbleibt. Eine
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Erklarung fiir den raschen Abfall der Kerbschlagarbeit mit steigendem Umformgrad
bei Raumtemperatur in langs zur Stauchrichtung orientierten Proben kann die Betrach-
tung der Bruchoberfldchen der Kerbschlagproben (Bild 7.12 bis Bild 7.13) liefern.
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Bild 7.12: Bruchoberflichen der Kerbschlagprobe des bei Raumtemperatur gestauch-
ten 16MnCr5 bei ¢ = 0,11. Probenorientierung ldngs zur Stauchrichtung
(a) und quer dazu (b). Die Richtung der Bruchausbreitung ist durch die
Lage und Orientierung der Kerbe vorgegeben und ist zur besseren Orien-
tierung mit eingetragen.

Wihrend die Bruchoberfliche des bei Raumtemperatur gestauchten 16MnCr5 bei
einem Umformgrad von ¢; = 0,11 (Bild 7.12) noch vergleichbar mit der des gewalzten
Ausgangszustands ist (Bild 7.2), tritt bereits ab einem Umformgrad von ¢, = 0,30 eine
Verdnderung des Bruchbildes der lédngs orientierten Kerbschlagprobe ein (Bild 7.13 a).
Dabei wandelt sich das ErscheinungsBild der Bruchoberflache von duktil (Bild 7.12 a)
in einen transkristallinen Sprodbruch (Bild 7.13 a), was zu einer signifikanten Herab-
setzung der Kerbschlagarbeit 1dngs zur Stauchrichtung KV, von 6,38 J auf 0,26 J fiihrt.

Im Vergleich dazu verdndert sich das BruchBild bei quer zur Umformrichtung ausge-
richteten Proben geringfiigiger. Es treten hier bis zu einem Umformgrad von ¢, = 0,30
sowohl Bruchwaben als auch Spaltfldchen auf (Bild 7.12 b) und (Bild 7.13 b).
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Bild 7.13: Bruchoberflachen der Kerbschlagprobe des bei Raumtemperatur gestauch-
ten 16MnCr5 bei ¢, = 0,30. Probenorientierung ldngs zur Stauchrichtung
(a) und quer dazu (b). Die Richtung der Bruchausbreitung ist durch die
Lage und Orientierung der Kerbe vorgegeben und ist zur besseren Orien-
tierung mit eingetragen.

Wird bei Raumtemperatur der Umformgrad im 16MnCr5 noch weiter erhoht, dann
zeigen sich bei einem Umformgrad von ¢4 =0,75 auf der Bruchfliche lings zur
Stauchrichtung orientierter Proben, Spaltflaichen entlang der durch den Umformvor-
gang flach gedriickten Ferritkdrner (Bild 7.14 a).

Auffallend ist beim Kerbschlagversuch die Umlenkung der Rissausbreitungsrichtung
bei quer zur Umformrichtung orientierten Proben um nahezu 60°. Damit breitet sich
der Riss auch in diesem Fall entlang stark abgeflachter ferritischer Korngrenzen aus
(Bild 7.15), wobei leichte Duktilititen am Ferrit auftreten (Bild 7.14 b).
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Bild 7.14: Bruchoberflichen der Kerbschlagprobe des bei RT gestauchten 16MnCr5
bei @4=0,75. Probenorientierung lings zur Stauchrichtung (a) und quer
dazu (b). Die Richtung der Bruchausbreitung ist durch die Lage und Ori-
entierung der Kerbe vorgegeben und ist zur besseren Orientierung mit
eingetragen.
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Der erhohte Kerbschlagarbeitswert von KV, = 1,5 kann hier liber den zusitzlichen
Energiebedarf fiir die Rissumlenkung beim Kerbschlagversuch erkldrt werden und
wird damit nicht mehr durch die Form und Orientierung der MnS beeinflusst. Vergli-
chen mit den Umformergebnissen bei 1250 °C spielen die Ausrichtung und die Form
der MnS nach der Umformung bei Raumtemperatur fiir die Rissausbreitungsrichtung
eher eine untergeordnete Rolle. Das kann damit begriindet werden, dass bei beiden
Probenorientierungen weder duktile Bruchwaben, ausgehend von MnS, noch MnS
direkt auf der Buchoberfliche beobachtet werden konnten. Vielmehr orientiert sich
hier die Rissausbreitungsrichtung an der Orientierung der sehr flach gedriickten Ferrit-
korner und verlduft entlang deren Korngrenzen. Weiterhin ist beim Umformen des
16MnCr5 bei Raumtemperatur mit zunehmendem Umformgrad eine stetige Zunahme
der Brinellhidrte HB von 190 HB bis 265 HB zu beobachten, was durch die Kaltverfes-
tigung begriindet wird (Bild 7.16 b). Durch das Umformen bei Raumtemperatur verlie-
ren auch hier MnS an Einfluss auf das anisotrope Verhalten durch das deutliche An-
steigen der Hérte mit wachsendem Umformgrad.

Bild 7.15: Langsschliff durch die quer liegende Kerbschlagprobe des bei Raumtem-
peratur gestauchten 16MnCr5 bei @4 = 0,75. Rissfortpflanzung entlang der
abgeflachten Korngrenzen des Ferrits. Nital geitzt.

Damit verbunden ist die Ausbildung eines Sprodbruchs auf der Bruchoberfldche der
Kerbschlagproben, der, wie in Moeller (2007) beschrieben, den Einfluss der MnS
signifikant schmélert. Es soll jedoch nicht ausgeschlossen werden, dass zwischen den
Ferritkornern liegende, groBBe und extrem abgeflachte MnS die Rissausbreitung zusitz-
lich begilinstigen, wie Sabih und Nemes (2009) beschreiben.
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Bild 7.16: Verdnderung der Hirte und des Anisotropiefaktors Ag mit steigendem
Umformgrad im 16MnCr5 bei 1250 °C (a) und Raumtemperatur (b).

Bei 1250 °C Umformtemperatur hingegen ist, wie zu erwarten, kein Anstieg der Harte
mit dem Umformgrad beim 16MnCr5 zu beobachten (Bild 7.16 a). Das Vorliegen
eines duktilen Bruchs erlaubt in diesem Fall der verdnderten Geometrie der MnS einen
ausgeprigten Einfluss auf die Kerbschlagarbeit zu nehmen.

7.2.3 Werkstoff

Gestreckte MnS konnen in Abhingigkeit von der Stahlmatrix und des sie umgebenden
Gefliges durch Stauchen in ihrer Form unterschiedlich verdndert werden. Somit sollte
die Art der Verdnderung des Anisotropiefaktors Ax mit steigendem Umformgrad ¢
von der Stahlsorte beeinflusst werden.

Bei einer Umformtemperatur von 1250 °C reagiert der Anisotropiefaktor des
16MnCr5 mit einer signifikanten Abnahme auf den steigenden Umformgrad
(Bild 7.17 a), wihrend er im 30MnVS6 eine langsamere Verringerung zeigt.
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Bild 7.17: Verdnderung des Anisotropiefaktors Ay iiber den Umformgrad ¢ bei
1250 °C im 16MnCr5 und 30MnVS6 (a) bzw. 100Cr6 und 100Cr6 1Q (b).
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Bedeutend schwicher spricht der Anisotropiefaktor Ax des 100Cr6 auf den Umform-
grad ¢ an und im 100CR6 IQ zeigt sich so gut wie keine Abhdngigkeit mehr
(Bild 7.17 b). Werden die Werkstoffgefiige miteinander verglichen, dann kann das
unterschiedliche Verhalten des Anisotropiefaktors Ax zwischen 16MnCr5 und
30MnVS6 bei steigendem Umformgrad ¢ (Bild 7.17 a) nicht hinreichend mit der un-
terschiedlichen MnS Héaufigkeit und Kriimmungsradien erklart werden. Aufgrund der
nahezu doppelten Mangansulfiddichte im 30MnVS6 und deren geringeren Kriim-
mungsradien, wére eine im Vergleich zum 16MnCr5 deutlich raschere Abnahme des
Anisotropiefaktors Agx zu erwarten. Moglicherweise bieten hier die unterschiedlich
erzielten Gefligezustinde nach dem Abkiihlen an Luft der bei 1250 °C gestauchten
Proben eine hinreichende Erklidrung. Wihrend im 30MnVS6 nach der Umformung ein
ferritisch-perlitisches Gefiige im ausscheidungsgehirtetem Zustand vorliegt, finden
sich im umgeformten 16MnCr5 neben Ferrit und Perlit zusitzliche bainitische Anteile.
Womdglich reagiert das ferritisch perlitische Gefiige mit Bainit im 16MnCr5 empfind-
licher auf die Mangansulfidform als die Mikrostruktur mit Ausscheidungshéartung im
30MnVS6. Offensichtlich wirkt sich die Form der MnS aufgrund der Kerbspannungs-
empfindlichkeit in unterschiedlichen Gefiigen verschieden stark auf den Anisotropie-
faktor Ag aus. Der 100Cr6 enthilt im gewalzten Ausgangszustand ebenfalls wie der
16MnCr5 gestreckte MnS, jedoch weisen die MnS im 100Cr6 mit einem Anteil von
0,028 % an der Querschnittsfliche im Vergleich zum 16MnCr5 mit 0,159 % eine
geringere Mangansulfidhdufigkeit auf (Tabelle 5.1). Dies fiihrt im 100Cr6 zu einem
deutlich schwécher ausgepriagten Anisotropiefaktor Ax als im 16MnCr5. Da der
100Cr6 IQ keine gekriimmten MnS, sondern nur nahezu unverformte globulare CaS
enthilt, zeigt dieser Stahl keine signifikante Verdnderung seines Anisotropiefaktors Ag
durch Stauchen bei 1250 °C (Bild 7.17 b).

Sowohl beim 16MnCr5 als auch beim 30MnVS6 ndhert sich der Anisotropiefaktor Ag
bei einem Umformgrad von ¢ =0,75 einem Wert von etwa 1 an, was einem isotropen
Verhalten in Bezug auf die Kerbschlagarbeit entspricht (Bild 7.17 a). Die Betrachtung
der Bruchoberflachen der Kerbschlagprobe des 16MnCr5 (Bild 7.10 a und b) und des
30MnVS6 (Bild 7.18 a und b) zeigt ebenfalls eine Angleichung der Bruchcharakteris-
tik von quer und lédngs zur Stauchrichtung orientierten Proben beider Stihle. Im unge-
stauchten Zustand unterscheiden sich die Bruchoberflichen zwischen ldngs
(Bild 7.2 a) und quer (Bild 7.2 b) zur Stauchrichtung orientierten Proben durch die
Bruchwabencharakteristik an den jeweiligen MnS. Mit zunehmendem Stauchgrad
verdndert sich insbesondere die Bruchwabencharakteristik der quer zur Stauchrichtung
orientierten Proben von geldngten Bruchwaben entlang gestreckter MnS (Bild 7.2 b)
zu kelchférmigen Bruchwaben (Bild 7.10 b). Diese Angleichung in der Bruchwaben-
charakteristik kann durch den bekannten Bruchausgang im Kerb und Bruchverlauf mit
als Begriindung fiir das Erreichen eines nahezu volligen isotropen Zustandes durch das
Stauchen in Walzrichtung bei beiden Stéhlen dienen.
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Richtung der
Bruchausbreitung

Bild 7.18: Bruchoberflichen der Kerbschlagprobe des bei 1250 °C gestauchten
30MnVS6 bei ¢ =0,75. Probenorientierung liangs zur Stauchrichtung (a)
und quer dazu (b). Die Richtung der Bruchausbreitung ist durch die Lage
und Orientierung der Kerbe vorgegeben und zur besseren Orientierung mit
eingetragen.

Eine Abnahme des Anisotropiefaktors Ax wird zwar auch beim 100Cr6 beobachtet,
jedoch wird ab einem Umformgrad von ¢ = 0,4 der Wert des Anisotropiefaktors von
A = 1 unterschritten. Steigt der Umformgrad auf ¢ = 0,83 an, dann sinkt A sogar auf
einen Wert von 0,46 ab, was eine Umkehrung des anisotropen Verhéltnisses in Bezug
auf die Kerbschlagarbeit im Vergleich zum gewalzten Ausgangsmaterial bedeutet. Die
Betrachtung des Anisotropiefaktors Ax in Abhdngigkeit vom Kriimmungsradius der
umgeformten MnS bietet dabei eine mogliche Erklarung fiir die Umkehrung der Ani-
sotropie an.
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Bild 7.19: Abhingigkeit des Anisotropiefaktors Ax vom Kriimmungsradius r, der
MnS bei 1250°C gestauchten Proben. Ubersicht (a) und Ausschnittsver-
grofBerung (b).

Sowohl beim 16MnCr5 als auch beim 30MnVS6 und 100Cr6 zeigt sich ein Ansteigen
des Anisotropiefaktors mit wachsendem Kriimmungsradius r, der entsprechend umge-



Zylindrisch gestauchte Proben in Walzrichtung 109

formten MnS (Bild 7.19 a). Jedoch ist in der Steigung und Art der Zunahme des Ani-
sotropiefaktors A ein Unterschied zwischen den 3 Stihlen zu erkennen. Dabei weisen
die Messungen darauf hin, dass ab Werten des Kriimmungsradius 1y kleiner als 1,5 pm
die Anisotropie insbesondere beim 100Cr6 und 30MnVS6 stérker fillt, als bei grof3e-
ren Kriimmungsradien.
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Bild 7.20: Verdanderung der Kerbschlagarbeit in Abhédngigkeit vom Umformgrad
¢ bei 1250°C gestauchten Proben. Probenorientierung ldngs zur Stauch-
richtung (a) und quer dazu (b).

Ferner zeigt sich am Beispiel des 100Cr6 (Bild 7.19 b), dass es ab Kriimmungsradien
von ry kleiner als 0,4 pm zu einer Umkehrung des Anisotropiefaktors Ag im Vergleich
zum gewalzten Ausgangszustand kommt. Offensichtlich bewirkt die Abnahme des
Kriimmungsradius der MnS ein Absenken der erforderlichen Rissausbreitungsenergie
fiir den Kerbschlagversuch von in ldngs zur Stauchrichtung orientierten Proben
(Bild 7.20 a). Quer orientierte Proben hingegen (Bild 7.20 b) zeigen dabei nur eine
schwache Abhéngigkeit. Die Verringerung der Kerbschlagenergie von in lings zur
Stauchrichtung orientierten Kerbschlagproben mit abnehmendem Kriimmungsradius
der MnS ist in Bild 7.21 (a) dargestellt. Dabei reagiert die Kerbschlagenergie des
16MnCr5 empfindlicher auf gekriimmte MnS als die des 30MnV Sé6.
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Bild 7.21: Abhéngigkeit der Kerbschlagarbeit KV, in ldngs zur Stauchrichtung orien-
tierten Proben vom Kriimmungsradius (a) und als Ausschnittsvergrof3e-
rung (b) bei einer Umformtemperatur von 1250° C.

Jedoch bewirkt eine Verringerung der Kriimmungsradien r, im Bereich von r, = 6 um
bis etwa r, = 1 um in beiden Stihlen kaum eine Reduktion der Kerbschlagarbeit K'V.
Erst bei einer weiteren Verringerung des Kriimmungsradius auf einen Wert kleiner als
I um sinkt die Kerbschlagarbeit im 30MnVS6 merklich weiter auf KV, = 3,3 J ab.

Richtung der W~ ! Richtung der
% Bruchausbreitung L /’ Bruchausbreitung
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Bild 7.22: Bruchoberflichen der Kerbschlagprobe des bei 1250 °C gestauchten
100Cr6 bei ¢4 =0,83. Probenorientierung lings zur Stauchrichtung (a)
und quer dazu (b). Die Richtung der Bruchausbreitung ist durch die Lage
und Orientierung der Kerbe vorgegeben und ist zur besseren Orientierung
mit eingetragen.

Die Betrachtung der Bruchbilder der Kerbschlagproben des 100Cr6
(Bild 7.22 aund b) und des 100Cr6 IQ (Bild 7.23 aund b) gestaucht auf ¢, = 0,83
sollten fiir die Erkldrung des in Bild 7.17 (b) gefundenen Verhaltens auch mit herange-
zogen werden, da diese unterschiedlich im Vergleich zum duktilen Bruch des
16MnCr5 (Bild 7.10) ausfallen. Dabei zeigen sowohl der 100Cr6 (Bild 7.22 a und b)
als auch der 100Cr6 1Q (Bild 7.23 aund b) unabhéngig von der Probenorientierung
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einen Uiberwiegend transkristallinen Sprodbruch mit nur sehr wenigen interkristallinen
Anteilen. Dies erklért das isotrope Verhalten bzgl. der Kerbschlagarbeit beim hochsten
Umformgrad der beiden Stéhle.

Bild 7.23:

Bruchoberflachen der Kerbschlagprobe des bei 1250 °C gestauchten

100Cr6 1Q bei ¢4 = 0,80. Probenorientierung ldngs zur Stauchrichtung (a)
und quer dazu (b). Die Richtung der Bruchausbreitung ist durch die Lage
und Orientierung der Kerbe vorgegeben und ist zur besseren Orientierung
mit eingetragen.

Obwohl beim 100Cr6 ein Sprodbruch auf der Bruchoberfliche der Kerbschlagprobe
anzutreffen ist, wird der Anisotropiefaktor noch durch MnS mit Kriimmungsradien
kleiner als 1 um beeinflusst. Die Auswirkung des Sprodbruchs zeigt sich hier eher in
der geringen Hohe der jeweiligen Kerbschlagarbeit KV fiir den 100Cr6 (Bild 7.24 a)
und 100Cr6 1Q (Bild 7.24 b). Wihrend sich beim 100Cr6 noch ein geringer Unter-
schied in der Kerbschlagarbeit zwischen ldngs und quer zur Stauchrichtung orientier-
ten Proben zeigt, verschwindet beim 100Cr6 1Q diese Differenz vollig.
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Bild 7.24: Abhingigkeit der Kerbschlagarbeit und des Anisotropiefaktors Ax vom
Umformgrad ¢ bei 1250 °C im 100Cr6 (a) und 100Cr6 1Q (b).
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Nach der Umformung und Abkiihlung von 1250 °C Umformtemperatur auf Raumtem-
peratur, bildet sich im 100Cr6 und 100Cr6 1Q ein perlitisches Geflige mit Sekundér-
zementit an den Korngrenzen aus. Mdglicherweise erlaubt diese Mikrostruktur bei
einer Harte von 356 HB im 100Cr6 noch eine Beeinflussung des Anisotropiefaktors
durch MnS mit einem Kriimmungsradius kleiner als 1 pum, wéhrend dies bei einer
Hartesteigerung durch Kaltverfestigung eher nicht mehr moglich erscheint. Somit ist
das Gefiige derart sprode, dass sowohl die Ausrichtung als auch die Form der MnS fiir
die Rissausbreitung keine Rolle mehr spielen.

7.3 Zusammenfassung

Eine deutliche Anisotropie gewalzter Stihle offenbart sich durch die Messungen der
Kerbschlagarbeit von ldngs und quer zur Walz- bzw. Stauchrichtung orientierten Pro-
ben, was insbesondere fiir Stdhle mit gelangten MnS zutrifft. Die Hohe der Anisotro-
pie im gewalzten Zustand wichst mit steigendem Schwefelgehalt und zunehmendem
Walzgrad des jeweiligen Stahls.

Beim Stauchen verringert sich der Grad der Anisotropie mit zunehmendem Umform-
grad, sowohl bei 1250 °C Umformtemperatur als auch bei Raumtemperatur und nihert
sich dem isotropen Zustand an. Betrachtungen der Bruchfldchen der Kerbschlagproben
und tiefengedtzter Langsschliffe liefern die Erkenntnis, dass die gekriimmte Form der
MnS nur bei 1250 °C gestauchten Proben die Reduktion der Anisotropie verursacht.
Bei Raumtemperatur umgeformten Kerbschlagproben entsteht ein Sprodbruch, wo-
durch sich der Einfluss der verdnderten MnS Form auf die Kerbschlagarbeit auf ein
sehr geringes Mal3 verringert.

Nach Stauchen bei 1250° C wirkt sich die Kriimmung der MnS in Abhdngigkeit vom
Gefiige der umgebenden Stahlmatrix unterschiedlich stark auf die Anderung der Ani-
sotropie aus. So reagieren der 100Cr6 und 30MnVS6 auf gekriimmte MnS deutlich
schwicher mit einer Verringerung der Anisotropie als vergleichsweise der 16MnCrS5.
Féllt der Kriimmungsradius der MnS schlielich unter 1 um, dann reagieren die Stihle
30MnVS6 und 100Cr6 unmittelbar und mit einem signifikant stirkeren Abfallen der
Anisotropie auf eine weitere Abnahme der Kriimmungsradien. Im Fall des 100Cr6
drehen sich die anisotropen Verhéltnisse durch MnS mit Kriimmungsradien kleiner als
0,5 um sogar um. Offensichtlich konnen MnS mit sehr geringen Kriimmungsradien
eine gravierende Absenkung der Rissausbreitungsenergie in Kerbrichtung bewirken.
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Die durchgefiihrten Beobachtungen am gewalzten Rohmaterial und an den zylindri-
schen Stauchproben zeigen die relativ starke Beeinflussung der Kerbschlagarbeit
durch die Form und Orientierung der MnS. Wihrend gestreckte MnS im warmgewalz-
ten Zustand fiir eine ausgeprigte Anisotropie der Kerbschlagarbeit sorgen, kann diese,
durch Warmstauchen in Walzrichtung und der damit verbundenen Verdnderung der
Mangansulfidform, in einen nahezu isotropen Zustand iiberfiihrt werden.

Die Messung und grafische Darstellung des Kriimmungsradius r, der gebogenen MnS,
sowie deren Umorientierung aus dem Stauchversuch ist hilfreich, das Erreichen des
isotropen Zustandes zu erkldren. Auch durch die Auswertung der Bruchbilder der
Kerbschlagproben wird die Verdnderung der Anisotropie nachvollziehbar. Jedoch
erscheint eine Erweiterung des Messbereichs der Kriimmungsradien 1, der MnS hilf-
reich, um die weitere Entwicklung der Abhéngigkeit des Anisotropiefaktors vom
Kriimmungsradius fiir ein erweitertes Modell heranziehen zu konnen. Insbesondere
beim 30MnVS6 und 16MnCr5 wire die Ausweitung auf noch kleinere Kriimmungsra-
dien wiinschenswert, um feststellen zu konnen, ob es beim Unterschreiten eines kriti-
schen Kriimmungsradius r, eine Umkehrung der Anisotropie gibt.

Das zylindrische Stauchen bei Raumtemperatur bringt zum Vorschein, dass selbst
MnS mit extrem kleinen Kriimmungsradien von 1, deutlich kleiner als 0,5 um nur
einen geringen Einfluss auf die Kerbschlagarbeit stark umgeformter Proben haben.
Hier sollten weitere Versuche klaren helfen, ob hier weiter verringerte Kerbradien den
Einfluss der Mangansulfidform erhdhen. Bei solch stark kaltmassiv umgeformten
Proben wire weiterhin eine Analyse iiber das Vorliegen einer Riss begiinstigenden
Textur der Stahlmatrix hilfreich. Damit konnte der Einfluss der Mangansulfidform bei
Vorlage dieser Struktur noch besser abgeschitzt werden. Auch sollte der Einfluss
extrem stark abgeflachter MnS auf die Kerbschlagarbeit in Proben mit einem noch
hoheren Umformgrad als hier dargestellt, untersucht werden.

Damit das Formédnderungsverhalten von MnS im Vergleich zur Stahlmatrix noch im
Bereich von Raumtemperatur bis 750 °C bekannt wird, sollte in weiteren Arbeiten der
relative Plastizititsindex von MnS fiir dieses Intervall zur Erweiterung des Modells
von Murty et al. (1977) bestimmt werden. Damit wird bekannt, ob sich die Verform-
barkeit von MnS im Vergleich zum Stahl nochmals erhéht oder fallt, wodurch beim
Umformen bei Raumtemperatur das sprode Verhalten von MnS, wie beispielsweise
die Rissbildung im MnS, besser verstanden wird.

8.1 Schidigung des Werkstoffs durch Mangansulfide

Die Versuche beim Stauchen ldngs zur Walzrichtung zeigen, dass urspriinglich ge-
streckte MnS beim Massivumformen in eine Morphologie mit Kriimmungsradien von
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<5 um tiberfiihrt werden. Auch beim Stauchen senkrecht zur Walzrichtung veréandert
sich die Querschnittsform der MnS von rundlich in stark elliptisch mit ebenfalls klei-
nen Kerbradien. Da sich MnS nach Hosseini et al. (2007) leicht von der Stahlmatrix
ablosen, konnen MnS mit einer spitzen Form modellhaft als Kerben in der umgeben-
den Stahlmatrix betrachtet werden. Fiir die Abschdtzung des Schiadigungspotenzials
von MnS erscheint es somit hilfreich, die Spannungsiiberh6hung an der Spitze des
MnS bei entsprechender Belastung in einem ersten Schritt fiir ein Modell vorab linear
elastisch zu betrachten.

Dafiir soll das im Querschnitt abgeflachte MnS in Bild 8.1 (b) fiir die Abschitzung der
Spannungsiiberh6hung an seiner Spitze mit einem Kerbradius von r, = 0,25 pm und
einer Liange von ca. 9,3 um modellhaft als elliptisches Loch in der Stahlmatrix
Bild 8.1 (a) betrachtet werden.

" Relevantes MnS

Bild 8.1:  Schematische Darstellung des Modells fiir ein elliptisches Loch in der
Stahlmatrix (a). Bei 1250° C quer zur Walzrichtung gestauchte Probe des
20MnCr5 mit einem Umformgrad von ¢,, = 2,19. Tiefengeitzter Langs-
schliff des Kernbereichs mit abgeflachtem MnS (b).

Fiir eine mathematische Betrachtung der Spannungsiiberhhung bzw. des Spannungs-
intensititsfaktors K; an der Spitze des MnS wird Gleichung (8.1) nach Murakami
(2002) verwendet.

2
AR CA (8.1)
o 7, a

Im Fall eines MnS mit anndhernd kreisrundem Querschnitt liefert Gleichung (8.1)
einen Wert fiir die Spannungsiiberhdhung von ¢,,/c = 3 unabhingig vom Durchmes-
ser. Bei einer Zugbelastung senkrecht zur Querschnittslangsachse (Bild 8.1 a) des
modellhaft elliptisch abgeflachten MnS in Bild 8.1 (b) ergibt sich an der Spitze des
MnS eine Spannungsiiberh6hung von 9,6.
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Noch stéirker abgeflachte MnS, wie sie beispielsweise nach dem Stauchen bei Raum-
temperatur im Kernbereich des 30MnVS6 (Bild 8.2 aundb) oder des 16MnCr5
(Bild 6.15) anzutreffen sind, haben bei einer Langsausdehnung von bis zu 10 um einen
Kerbradius von nur noch 0,05 um. Mit diesen Abmessungen liefert Gleichung (8.1)
eine Spannungsiiberh6hung an der MnS Spitze von 21. Dieser relativ hohe Wert der
Spannungsintensitdt an der Spitze eines abgeflachten MnS deutet darauf hin, dass ab
einem gewissen Abflachungsgrad und kleinen Kriimmungsradius MnS unter Umstin-
den als Risse in der Stahlmatrix betrachtet werden konnen.

Bild 8.2:  Abgeflachte MnS (a) und (b) im Kernbereich des bei Raumtemperatur in
Walzrichtung gestauchten 30MnVS6 bei einem Umformgrad von
@4 = 0,75. Tiefengedtzter Langsschliff.

Zur Kldrung dieser Hypothese wird ein MnS beispielhaft als Anriss im Stahl betrachtet
und nach Gross und Seelig (2011) das Spannungsfeld im Bereich seiner Rissspitze mit
Hilfe der Gleichungen (8.2) und (8.3) ermittelt. Modellhaft befindet sich dazu ein stark
abgeflachtes MnS, senkrecht zur Spannungsrichtung in der Stahlmatrix liegend, mit
einer scheibenformigen Ausdehnung von d, = 50 um (Bild 8.3). Aus den Gleichungen
(8.2)und (8.3) nach Gross und Seelig (2011) lésst sich die Spannung c,, in der Nihe
der Spitze des abgeflachten MnS als Feld in der x-z Ebene berechnen.

o = J% -cos(gj - [1+ sin(gj - sin[%)] 8.2)

K,==-0-\rn-d, (8.3)

SRS

Einsetzen von Gleichung (8.3) in Gleichung (8.2) liefert Gleichung (8.4), in der die
Spannung c,, an der Spitze um das MnS auf die anliegende Spannung im Stahl nor-
miert ist. Aufgrund der Ubersichtlichkeit wird die Spannung o, auf die vorherrschen-
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de Spannung o im gesamten Werkstoff durch Gleichung (8.4) normiert, was in
Bild 8.3 grafisch dargestellt ist.

0. _y2-d, i[gj(z . @ . (LQD (8.4)

o /4 r 2

Neben der idealisierten Betrachtung des abgeflachten MnS in einer linear elastischen
Stahlmatrix wird hier darauf hingewiesen, dass im streng mathematischen Sinn, Glei-
chung (8.4) fiir r =0 und damit unmittelbar an der Spitze des MnS einen unendlich
hohen Wert liefert. Daher kann die Spannungsiiberh6hung nicht direkt an der Spitze
des MnS bestimmt werden, sondern es wurde dazu eine radiale Entfernung von etwa
0,1 um gewihlt. Damit ergeben sich Werte fiir die Spannungsiiberhdhung von 28,
wodurch der Wert des Modells fiir das stark abgeflachte MnS Bild 8.1 (b) mit einem
Kerbradius von 0,05 um iibertroffen wird. Dennoch sollte die Hypothese, abgeflachte
MnS als Riss oder Anriss in der umgebenden Stahlmatrix zu betrachten, nicht auler
Acht gelassen werden. Somit konnen stark ausgediinnte MnS ein relativ hohes Schédi-
gungspotenzial bei entsprechend anliegender Belastung im Bauteil aufweisen.
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/o)

a
N

HEN
N
N

a 25um | MnS b

Bild 8.3:  Schematische Darstellung der Verteilung der in z-Richtung anliegenden
Spannung c,, im Nahbereich der Spitze eines extrem abgeflachten MnS
(a). Diese ist auf die gesamt anliegende Spannung o in der x-z Ebene

normiert. Schematische Darstellung der Spannungen und Orientierung des
MnS Modells dazu (b).

Das lasst die Vermutung aufkommen, dass besonders stark abgeflachte MnS, gemein-
sam mit ihrer geringen Anhaftung an die Stahlmatrix, als Anrisse im Grundwerkstoff
betrachtet werden konnen. Steigt die Héaufigkeit dieser ausgediinnten MnS in der
Stahlmatrix an, dann erhoht sich damit die Wahrscheinlichkeit der Rissinitiierung und
einer energetisch giinstigen Rissweiterleitung bei entsprechender Belastung. Temmel
et al. (2008c) weist darauf hin, dass bei entsprechender Dauerwechselfestigkeitsbelas-
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tung abgeflachte MnS und insbesondere, wenn diese noch in Clustern auftreten, die
Dauerwechselfestigkeit um bis zu 50 % herabsetzen konnen.

Da hier nur ein einzelnes abgeflachtes MnS und dessen Spannungsfeld betrachtet wird,
soll mit Hilfe der FEM noch analysiert werden, wie sich die Spannungen bei Annéhe-
rung von mehreren Kerben verhalten. Dieser Effekt kann auftreten, wenn sich ein
durch Umformung, wie beispielsweise Stauchen mehrfach umgebogenes MnS, zu
einer Schlangenlinien dhnlichen Form verdndert, wie beispielhaft in Bild 6.4 (d) dar-
gestellt. Dazu wird aus Griinden der minimalen Feinheit beim Vernetzen das MnS mit
Dimensionen im Millimeterbereich sinusformig im Stahl liegend modelliert (Bild 8.4).
Hier zeigen FEM Spannungsanalysen im linear elastischen Bereich an der Spitze des
MnS eine in etwa dhnliche Form der Spannungsverteilung in der x-z Ebene (Bild 8.4),
wie sie Gleichung (8.4) in (Bild 8.3) liefert.

c,, | MPa

c =31,8 MPa
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Bild 8.4: FEM Simulation (Pro/ENGINEER Wildfire) der Spannung o,, an den
Spitzen eines gestauchten MnS Modells in der Mitte einer Stahlprobe. Das
MnS wird sinusférmig mit einem Durchmesser von 0,5 mm, einer Ampli-
tude von 6 mm, einer Periode von 3 mm und einem Kerbradius von
0,07 mm modelliert.

Ferner zeigt sich, dass bei raumlicher Anndherung der MnS Kriimmungen in Span-
nungsrichtung, deren Felder an den Spitzen beginnen, sich im Werkstoff zu iiberlagern
und weiter auszudehnen. Dies fiihrt bei entsprechend anliegender Belastung zu einer
zusdtzlichen Schwichung der umgebenden Stahlmatrix. Dies ist beispielsweise dann
der Fall, wenn sich die MnS durch Stauchen in Walzrichtung schlangenliniendhnlich
kriimmen und sich die Kriimmungsradien bei relativ hohem Umformgrad auf einige
Mikrometer verringern.

Anhand eines Bauteils fiir die Dieselkraftstoffeinspritzung soll beispielhaft gezeigt
werden, welche Auswirkungen stark abgeflachte MnS auf das Festigkeitsverhalten
haben konnen. Diese Bauteile werden als Hochdruckspeicher fiir Dieselkraftstoffe
eingesetzt, der modellhaft als Rohr betrachtet werden kann (Bild 8.5 a und b). Gleich-
zeitig ldsst sich anhand dieses Beispiels der Schidigungsgrad dieser Mangansulfid-
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form (Bild 8.5 ¢) auf den warmmassivumgeformten Stahl veranschaulichen. Raedt et
al. (2012) beschreiben, dass bei der Pulspriifung und damit einer vergleichsweise ho-
hen Innendruckbelastung p von mehr als 1000 bar dieser Bauteile Risse in vergleichs-
weise gering belasteten Bauteilbereichen im Bereich des Ubergangs in den Grat auftre-
ten. Die Analyse des entsprechenden Schliffs durch den belasteten Bauteilbereich zeigt
die durch die Warmumformung entstandenen, stark abgeflachten MnS (Bild 8.5 ¢ und
Bild 8.6 b). Weiterhin wird durch eine Betrachtung des Risses und der Bruchoberfli-
che im REM mit EDX nachgewiesen, dass diese abgeflachten MnS als rissauslosende
Faktoren bei der Pulspriifung wirken (Bild 8.6 a).

Bohrung Riss Grat

o
a 20 mm b

Bild 8.5: Modellhafte Darstellung eines liegend geschmiedeten Hochdruckspeichers
fiir Dieselkraftstoff aus Stahl mit Grat und Innenbohrung, die durch
Zerspanung nach dem Abgraten eingebracht wird (a). Aufgrund der besse-
ren Verstiandlichkeit ist der Grat noch am Bauteil. Ausschnittsvergrof3e-
rung des Ubergangsbereichs in die Gratbahn (b). Durch das EinflieBen des
Stahls in den Grat und den hohen Umformgrad abgeflachtes MnS (c).

Die Wirkung dieser ausgediinnten MnS verstérkt sich, wenn diese sehr nahe an der
Innenwand der Bohrung zum liegen kommen und beim Zerspanen angeschnitten wer-
den. Der Querschnitt (Bild 8.5 ¢ und Bild 8.6 b) eines solch stark abgeflachten MnS
kann ein Verhéltnis von Lénge a zu Breite b von bis zu 100:1 aufweisen. Da die Um-
formrichtung, wie beim Versuch zum Querstauchen der MnS (Abschnitt 6.5), auch
hier senkrecht zu den urspriinglich gestreckten MnS steht, die MnS jedoch noch stér-
ker abgeflacht sind, hat hier ein erheblich hoherer Umformgrad gewirkt. Die starke
Abflachung der MnS fiihrt zu einem starken Anstieg der projizierten Querschnittsfla-
che der MnS, die nun senkrecht zur Belastungsrichtung steht. Zusammen mit der ge-
ringen Anhaftung der MnS an die Stahlmatrix, wird damit der Anteil des tragenden
Stahls verringert, was zur lokalen Schwichung des Bauteils beitrdgt. Ferner weisen
diese extrem ausgediinnten MnS Kerbradien bis zu 50 nm an ihren Enden und Seiten
auf (Bild 8.6 b). Dies fiihrt, bei entsprechender Priifbelastung, zusétzlich zu einer
starken Kerbwirkung und damit zu einer vergleichbaren Spannungsiiberhéhung an
diesen Stellen wie an den MnS in Bild 8.2 (a und b).
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Stauchrichtung

Bild 8.6:  Stark abgeflachtes MnS als beglinstigender Faktor fiir die Rissausbreitung
im 38MnVS6 auf der Bruchoberflache liegend (a) und im tiefengeétzten
Schliff (b) im Ubergangsbereich vom Kérper in den Grat eines pulsge-
priften Hochdruckspeichers flir Dieselkraftstoff.

Diese beiden Faktoren, stark abgeflachte MnS und extrem kleine Kerbradien, erh6hen
an dieser Stelle durch ihre gemeinsame Wirkung erheblich die Wahrscheinlichkeit fiir
eine Rissinitiierung oder das Risswachstum bei der vorliegenden Innendruckbelastung.
Dies wird durch das Auffinden der abgeflachten Mangansulfidform an den Rissaus-
gangsstellen bestdtigt. Eine Moglichkeit, die abgeflachten MnS aus der durch den
vorherrschenden hohen Innendruck des Dieselkraftstoffs hoch belasteten Zone zu
bringen, besteht in einer Verdickung des Gratansatzes am Schmiedeteil. Dadurch wird
der Umformgrad beim Schmieden im Ubergangsbereich in den Grat reduziert und die
MnS werden nicht mehr so stark abgeflacht, was zu groferen Radien an den Spitzen
der MnS fiihrt. Zusétzlich steigt dadurch in diesem Bereich die Wandstarke des Hoch-
druckspeichers an, was wiederum die mechanischen Spannungen an den MnS senkt
und damit gleichzeitig auch die Wahrscheinlichkeit einer Rissinitiierung am MnS
reduziert.

Am Beispiel des Wilzkontaktes wird hier die Auswirkung der Orientierung gestreckter
MnS auf die Rissausbreitungsrichtung anhand eines Rollentests (Bild 8.7) mit dem
16MnCr5 betrachtet (Bagh 2010). Dazu laufen jeweils 2 Rollen mit einem Aufen-
durchmesser von 42 mm und unterschiedlicher Ausrichtung der gestreckten MnS in
Bezug auf die Rollendrehachse mit einer theoretischen Hertzschen Pressung von
1,1 GPa mit Schmierstoff im Wailzkontakt aufeinander (Bild 8.8). Primires Ziel ist
dabei die Bestimmung der unterschiedlichen Lastwechselzyklen bis zur Griibchenbil-
dung an der Walzkontaktoberflaiche. Weiterhin soll gekliart werden, in wieweit ge-
streckte MnS an der Griibchenbildung beteiligt sind.



120 Ergebnisbewertung und Hinweise auf Anwendungen

Rollenpriifstand (Zwei-Scheiben-Priifstand)

Priifrolle
(zylindrisch)

Gegenrolle |-
(bombiert)

Priifstandskomponenten

1 Elektromotor

2 Schmierungseinheit

3 Prafbox

4 Druckschwinge

5 Druckkolben

6 Druckaufbereitungseinheit
7 Kupplung

8 Austauschverzahnung

9 Getriebe

Bild 8.7:  Darstellung des Rollenpriifstandes fiir den Wilzkontaktversuch. Die Priif-
rolle ist zylindrisch, wihrend die Gegenrolle eine Bombierung von
166 mm aufweist. Rollenwerkstoff: 16MnCr5. Die Rollen haben eine
Einsatzhartetiefe von 1,3 mm und eine Hiarte von 61 HRC. Nach
Bagh (2010).

Als Grenzlastspielzahl werden 30 Millionen Lastwechselzyklen festgelegt. Im REM
werden die dabei gebildeten Griibchen an ihrer Oberfliche und auch im Querschliff
betrachtet. In erster Linie ergeben sich nach Bagh (2010) zwar nur geringfiigig héhere
Lastwechselzyklen von etwa 3,3 % bei Rollen mit Rollendrehachse in Faserrichtung
(Bild 8.8 a) im Vergleich zu den senkrecht dazu ausgerichteten (Bild 8.8 b).

Rollendrehachse = MnS

a b c ' 40 mm

Bild 8.8:  Orientierung gestreckter MnS bzw. des Faserverlaufs zur Rollendrehachse
(a) und (b). Beispielhafte Fotografie eines Rollenpaares (c).

Auch konnen an der maximal belasteten Oberfldache keine MnS gefunden werden, die
nachweislich direkt zur Griibchenbildung beitragen (Bild 8.9). Jedoch zeigt die Be-
trachtung gebildeter Anrisse im Rollenstahl im polierten Schliff unmittelbar unterhalb
der Wilzkontaktoberflache einen signifikanten Einfluss der Ausrichtung gestreckter
MnS auf den Rissfortschritt (Bild 8.10 a).
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Bild 8.9: REM Bilder von Griibchen auf der Wilzkontaktfliche einer mit 30 Milli-
onen Lastwechselzyklen gelaufenen Priifrolle. Ansatz eines sich entwi-
ckelnden Griibchens (a). Griibchen mit Fortsatz durch einen interkristalli-
nen Sprddbruch (b) und Griibchen in Ubersicht (c). Es sind keine MnS an
den Anrissen im einsatzgehérteten 16MnCrS5 zu finden.

Die Betrachtung der Anrisse im polieren Querschliff mit Hilfe des REM und EDX
zeigt die bevorzugte Rissausbreitung entlang gestreckter MnS, wenn sich die MnS mit
einem Winkel von 30° bis 40° zur Tangente der Wilzkontaktoberflache ausrichten
(Bild 8.10 a), was auch Beynon (1996) feststellt. Es ist kein Weiterleiten des Risses zu
beobachten, wenn sich geldngte MnS senkrecht zur Tangente der Wilzkontaktoberfla-
che ausrichten. Bei paralleler Orientierung gestreckter MnS zur Tangente der Walz-
kontaktoberfliche ist eher ein Rissstopp an den geldngten MnS festzustellen
(Bild 8.10 b). Weiterhin werden keine MnS ermittelt, die als Rissinitiatoren wirken,
was Enekes (1972) in einem 100Cr6 ebenfalls beobachtet.

Walzkontaktoberflache Walzkontaktoberflache MnS

Bild 8.10: Orientierung der Anrisse und MnS nach 30 Millionen Lastwechselzyklen
im 16MnCr5 im polierten Schliff senkrecht zur Rollenachse im REM. Im
Winkel von ca. 30° zur Tangente der Wilzkontaktoberflache (a) und pa-
rallel dazu (b) orientierte MnS.

Damit fordern MnS, die in etwa 30° zur Wailzkontaktoberfliche orientiert sind
(Bild 8.10 a) die Weiterfiihrung eines bereits ausgeldsten Risses. Offensichtlich liegen
in diesem Fall des Wilzkontaktes entsprechende Spannungsverhiltnisse vor, die in
Richtung der schrédg orientierten MnS zeigen (Bild 8.11).
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Bild 8.11: FEM Simulation (Pro/ENGINEER Wildfire) der in der Priifrolle vorherr-
schenden Spannungsverhiltnisse in der polierten Schlifffliche in
Bild 8.10. Das Maximum der Spannungsfeldkeule verlduft in einem &hnli-
chen Winkel zur Tangente der Wilzkontaktfliche wie die gebildeten Ris-
se, die von der Oberfliche kommend in den 16MnCr5 weiter verlaufen.

8.2 FEM Simulation und Massivumformung

Da MnS, wie in Abschnitt 8.1 gezeigt, bei entsprechender Mangansulfidform und
Bauteilbelastung ein hohes Schéidigungspotenzial im Stahl aufweisen, empfiehlt es
sich, dies bereits bei der Bauteil- und Prozessauslegung zu beachten. MnS sind auf-
grund ihrer giinstigen Eigenschaften fiir die Zerspanung noch héufig in den heute
eingesetzten Stihlen anzutreffen. Somit bietet es sich gerade in der Massivumformung
an, schon bei der Gestaltung des Umformprozesses die Verdnderung der MnS mit zu
beriicksichtigen. Dies setzt die Kenntnis der zu erwartenden Bauteilbelastung voraus,
um eventuelle Schwachpunkte vorherzusehen. So ist es beispielsweise denkbar, ent-
sprechend ungiinstig abgeflachte MnS, durch den Umformprozess aus dem belasteten
Bereich heraus in Zonen mit einem geringeren Umformgrad zu verlagern. Oder es
gelingt, den Umformprozess fiir das Bauteil so zu gestalten, dass keine abgeflachten
MnS mehr entstehen. Um das Entstehen stark abgeflachter MnS abschitzen zu kon-
nen, bietet es sich an, den mit Hilfe einer FEM Umformsimulation ermittelten lokalen
Umformgrad, beispielsweise senkrecht zum gestreckten MnS, zu betrachten. Wie in
Abschnitt 6.5 gezeigt, kann schon ein lokaler Umformgrad von ¢,, = 2,12 ausreichen,
um MnS mit einer elliptischen Querschnittsfliche und Kriimmungsradien von
1, = 0,25 um zu formen (Bild 8.1 b). Bei noch héheren lokalen Umformgraden bilden
sich noch stirker abgeflachte MnS mit entsprechend kleineren Kriimmungsradien aus,
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die ein noch groBeres Schidigungspotenzial beinhalten (Bild 8.2). Entsprechendes gilt
fiir eine Umformung in Richtung der Langsachse gestreckter MnS, um die Hohe der
Mangansulfidkrimmung abschitzen zu konnen. Dies wiederum setzt die Kenntnis der
dafiir relevanten Mangansulfidparameter, wie Haufigkeit, Gr6e und Orientierung in
der Stahlmatrix des gewalzten Rohmaterials voraus. Damit liee sich unter Umstdnden
eine grobe Aussage formulieren, die, bei bekanntem lokalen Umformgrad, hilfreich ist
fiir eine Abschitzung des Verformungsgrades und Schadigungspotenzials der MnS.

Momentan wird der Faserverlauf in FEM Umformsimulationen als Linien, welche
bestimmte Knoten im FEM Netz miteinander verbinden, dargestellt (Bild 8.12 a).

Werkstlick Faserverlauf

Werkzeug

Bild 8.12: FEM Simulation der Umformung eines Gabelstlickes aus16MnCr5 bei
1250° C. Der Faserverlauf ist als dunkle Linien im Werkstiick dargestellt
und wird mit dem Werkstofffluss in seiner Richtung umgelenkt. Das
Werkstiick ist fiir die Massenvorverteilung bereits vorgestaucht (a) und
wird im Zuge der Umformung (b) auf seine endgiiltige Kontur gebracht
(c). Im Bereich 1 in (c) tritt der Faserverlauf senkrecht zur Oberflache aus,
wiéhrend im Bereich 2 in (¢) die Orientierung nicht eindeutig ist.

Bei einer FEM Umformsimulation folgen diese Linien den durch die Umformung
bedingten Werkstofffluss und bilden die Umorientierung und Lage der urspriinglich
gestreckten MnS in erster Ndherung ab (Bild 8.12 b und ¢). Eine Aussage, wie stark
die jeweiligen MnS durch die Umformung gekriimmt oder abgeflacht werden, kann
diese FEM Umformsimulation nicht liefern. Diese Art der Darstellung des Faserver-
laufs kann jedoch hilfreich sein, wenn die Lage und Orientierung der Mangansulfidfa-
sern im Bauteil nach einer Umformung beurteilt werden soll. Damit kann eine Aussa-
ge getroffen werden, ob spiter am Bauteil entsprechend anliegende mechanische Be-
lastungen sich unter Umstéinden ungiinstig auf die Festigkeit auswirken. So sollte
beispielsweise eine Zugbeanspruchung, die im Bereich 1 in Bild 8.12 (c¢) an der Ober-
fliche anliegt aufgrund der senkrecht austretenden Mangansulfidfasern vermieden
werden. Weiterhin besteht im Bedarfsfall die Moglichkeit, den Umformprozess und
die Umformwerkzeuge so auszulegen, dass die Fasern im entsprechend belasteten
Bereich nicht mehr senkrecht zur Oberfliche austreten, sondern sich parallel dazu
ausrichten. Jedoch ist es mit Hilfe der FEM Umformsimulation beispielsweise im
Bereich 2 in Bild 8.12 (¢) nicht méglich, eine Aussage zu treffen, wie die Mangansul-
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fidfasern dort orientiert sind und ob die Umformung die MnS auch in ihrer Gestalt
verdndert.

Zukiinftige FEM Umformsimulationen sollten hier zusitzlich noch die Mdglichkeit,
die Verdnderung der Mangansulfidform gleichzeitig mit der Stahlumformung zu
bestimmen. Um ein MnS bei einer FEM Umformsimulation mit erfassen zu konnen,
wird seine FlieBkurve, neben anderen Parametern, wie beispielsweise seine Streck-
grenze mit bendtigt. Eine Mdoglichkeit, die FlieBkurve fiir MnS zu bestimmen, bietet
der in Abschnitt 6.5 fiir MnS ermittelte, relative Plastizitdtsindex vp;_ . Das Umstel-
len von Gleichung (2.2) liefert Gleichung (8.5), mit deren Hilfe der Umformgrad des
in der Stahlmatrix befindlichen MnS @y,s, aus dem fiir die FlieBkurve des Stahls be-
reits gemessenen Umformgrad @g.p, abgeschitzt werden kann.

A,

3 .
¢MVIS = E ' VPl,reL ’ (oStahl ’ mit : CDMnS - ln[i_/J (85)

s

Bei gleichbleibender Umformtemperatur T und Umformgeschwindigkeit ¢ gilt fiir die
FlieBspannung k¢ des MnS:

k}lﬂs = f((oMnS) (86)

Einsetzen von Gleichung (8.5) in Gleichung (8.6) liefert Gleichung (8.7):

n 3
kj/y s = f(} : VPI.,reL ' (DStahlj (87)

Mit Gleichung (8.7) ldsst sich bei bekannter FlieBkurve der Stahlmatrix, wie bei-
spielsweise des 20MnCr5 und des relativen Plastizitdtsindexes vp; ;. der im 20MnCr5
befindlichen MnS, eine Darstellung der moglichen FlieBkurve fiir MnS im 20MnCr5
(Bild 8.13) zur spateren Anwendung in FEM Umformsimulationen bestimmen.

Der in Bild 8.13 dargestellte Graph vergleicht die iiber Gleichung (8.7) ermittelten
FlieBkurven fiir MnS mit einer Querschnittsfliche von 7,5 um” und 1,5 pm? mit der
FlieBkurve des 20MnCr5. Wie in Bild 6.25 dargestellt, hingt der relative Plastizitéts-
index bei gleicher Umformtemperatur signifikant von der Querschnittsfliche der MnS

ab. Somit ergeben sich fiir die beiden MnS Querschnittsflichen signifikant unter-
schiedliche FlieBkurven (Bild 8.13).
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Bild 8.13: FlieBkurven des 20MnCr5 und von zwei MnS bei 1250 °C und ¢ = 10
mit unterschiedlichem relativen Plastizititsindex aufgrund ihrer verschie-
denen Querschnittsflichen. Ermittelt nach Gleichung (8.7) aus der gemes-
senen FlieBkurve des 20MnCr5 im Vergleich

Bei geringen Umformgraden setzen MnS mit einer Querschnittsfliche von 7,5 pm® bei
1250 °C, im Vergleich zur Matrix des 20MnCr5, der Umformung eine nahezu doppel-
te Spannung entgegen. Ab einem Umformgrad von ¢ = 0,27 gleicht sich der Wert der
FlieBspannung des MnS an und sinkt bei hoheren Umformgraden unter den der FlieB3-
spannung des 20MnCr5 ab. Dies konnte mit bei der Erklarung helfen, weshalb sich
gestreckte MnS zu Beginn einer Warmumformung in Walzrichtung im Vergleich zur
Stahlmatrix nur eine gerne Formadnderung zeigen, jedoch bei hoheren Umformgraden
zu so extrem abgeflachten Formen gelangen.

Die nach Gleichung (8.7) ermittelten und in Bild 8.13 dargestellten FlieBkurven fiir
MnS werden fiir eine FEM Umformsimulation herangezogen und anschliefend die
simulierte Forminderung der MnS mit der im REM beobachteten Gestaltdnderung
verglichen. Dazu werden gestreckte, zylinderformige MnS mit einem Durchmesser
von 1 mm an zwei Positionen in einem 20MnCr5 modelliert und das Stauchen in
Walzrichtung bei 1250° C simuliert (Bild 8.14 a und b).
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Stempel
20MnCr5
Untere
<= Stauchplatte
MnS

a

—_

’ MnS
b

Bild 8.14: Modell einer FEM Umformsimulation zur Betrachtung des Verhaltens
gestreckter MnS im  20MnCr5 wihrend des Stauchens in Walzrichtung
bei 1250° C. Das MnS wird zu Beginn der Umformsimulation im Innern
in der Ndhe des Kerns (a) und im duBeren Bereich in der Néhe des Randes
(b) der Probe positioniert.

Aus Griinden der minimalen Tetraedervernetzungsgréf3e von 0,1 mm im Nahbereich
des MnS wird die Ausscheidung mit einem Durchmesser von 1 mm zylindrisch model-
liert. In der elasto-plastischen FEM Simulation der Umformung wird der 20MnCr5 als
Zylinder mit einem Durchmesser von 80 mm und einer Ausgangshohe von
hy =25 mm auf 12 mm gestaucht.

' |

18 mm

a | MnS im Innenbereich b | MnS im Innenbereich

C | MnS im Randbereich d | MnS im Randbereich

Bild 8.15: FEM Simulation des Stauchens des 20MnCr5 mit gestreckt modelliertem
MnS in Walzrichtung bei einer Umformtemperatur von 1250° C. Fortge-
schrittener Stauchvorgang (a und c¢) und beim Erreichen der endgiiltigen
Stauchhdhe von 12 mm (b und d).
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Dies entspricht einem Umformgrad von ¢ = 0,73 und somit in etwa dem maximalen
Umformgrad ¢4 = 0,75 beim Stauchen des 16MnCr5 bei 1250° C. Es wird anhand der
FEM Simulationsergebnisse gepriift, ob die aus dem relativen Plastizititsindex nach
Gleichung (8.5) ermittelte FlieBkurve des MnS geeignet ist, die im REM beobachteten
Verdnderungen der MnS Form nach einer Umformung bei 1250° C wiederzugeben.
Daher steht wahrend der FEM Simulation insbesondere die Verdnderung der Morpho-
logie des MnS und deren Vergleich mit den beobachteten Formen im Mittelpunkt der
Betrachtungen.

Dabei kriimmt sich das urspriinglich zylindrisch gestreckte MnS im Innenbereich der
Probe in Werkstoffflussrichtung nach auflen zum Rand hin. Die charakteristische Aus-
bildung von mehrfachen Biegungen, wie es beispielsweise in Bild 8.16 (a) nach dem
Stauchen im Kernbereich zu beobachten ist, bleibt aus (Bild 8.17 aund b). Jedoch
wird die Form einer einzelnen Biegung des MnS nach dem realen Stauchen bei
1250° C, wie in Bild 8.16 (b) gezeigt, durch die FEM Simulation des MnS im Randbe-
reich des 20MnCr5 bei ¢ = 0,73 in groben Ziigen nachgestellt (Bild 8.17 b).

Insbesondere ist die Stelle der maximalen Kriimmung des simulierten MnS im Rand-
bereich des 20MnCr5 in ihrer Gestalt vergleichbar ausgebaucht (Bild 8.17 b), wie bei
der im REM beobachteten MnS Form Bild 8.16 (b).

Stauchrichtung

Bild 8.16: Beobachtetes Kriimmen eines urspriinglich gestreckten MnS nach dem
Stauchen bei 1250° C im Kernbereich des 16MnCr5. Mehrfache Kriim-
mungen bei einem Umformgrad von ¢; =0,53 (a) und einfache Kriim-
mung bei @4 = 0,75 (b). Tiefengedtzter Langsschliff.

Wird die Form der mit einer FEM Umformsimulation bei ¢ = 0,73 gestauchten MnS
aus dem Innenbereich (Bild 8.17a) mit der beobachteten MnS Morphologie
Bild 8.16 (b) verglichen, so ist noch keine befriedigende Anndherung der simulierten
Form an die beobachtete festzustellen. Zur Erklarung der stirkeren Ausbauchung der
gekriimmten MnS (Bild 8.17 b) wird im 20MnCr5 die Geschwindigkeit der Netzkno-
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tenpunkte in Richtung der x-Achse vy an der Stelle des MnS mit der jeweils starksten
Kriimmung betrachtet (Bild 8.18 a und b).

Pz
0,80
MnS l 0,75
Randbereich 0,70
0,65
0,60
0,55
0,50
0,45
| o040
035
[ 0,30
_ 0,25
0,02
z 0,15
0,10

X 0,05

MnS
" Innenbereich

Stauchrichtung
4—

2 mm

Bild 8.17: Einzeldarstellung einer FEM Umformsimulation von urspriinglich ge-
streckten MnS mit einem Plastizititsindex von vp; e = 0,420 nach dem
Stauchen bei 1250° C im 20MnCr35.

Es fillt der hohere Wert der Geschwindigkeit der Netzknotenpunkte von
vy = 182 mm/s im Randbereich der Probe (Bild 8.18 a) im Vergleich zum Innenbe-
reich mit einem Wert von vy =65 mm/s (Bild 8.18 b) auf. Dieser hohere Wert der
Geschwindigkeit vy in der Probenmitte kann mit dafiir verantwortlich sein, dass die
Kriimmung des MnS im Randbereich deutlich stirker ausfillt, als die des MnS im
Innenbereich. Somit beeinflusst wihrend einer Umformung neben dem Umformgrad
selbst auch die damit verbundene WerkstoffflieBgeschwindigkeit und deren Richtung
die Form der MnS. Dies ist besonders signifikant, wenn das MnS mit seiner Langsach-
se senkrecht zur FlieBrichtung des umgeformten Werkstoffs orientiert ist.

vy / mm/s
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Vi Vw
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a0 | Zt

0 b | MnS im Randbereich X
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a | MnS im Innenbereich X

o

Bild 8.18: FEM Simulation der FlieBgeschwindigkeit vy der Netzknotenpunke des
20MnCrS5 in x-Richtung beim Erreichen der Stauchhdhe von 12 mm. MnS

mit einem Plastizitatsindex von vp g = 0,420 im Innenbereich (a) und im
Randbereich (b).

Damit konnten die im REM nach dem Stauchen bei 1250° C beobachteten mehrfachen
Kriimmungen der MnS mit ein Resultat von moglicherweise inhomogenen oder turbu-
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lenten Werkstoffbewegungen auf mikroskopischer Ebene wéhrend der Umformung
sein.

Der Vergleich des Verhaltens von MnS mit unterschiedlichem Plastizititsindex zeigt
wiéhrend einer FEM Umformsimulation sowohl im Kernbereich als auch im Randbe-
reich keine signifikanten Unterschiede in der Form nach dem Stauchvorgang
(Bild 8.19 a und b).
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Bild 8.19: Einzeldarstellung einer FEM Umformsimulation von urspriinglich ge-
streckten MnS nach dem Stauchen (¢4 =0,75) bei 1250° C im 20MnCr5
im Randbereich der Probe mit einem Plastizititsindex von vp; . = 0,420
(a) und vpy 1. = 0,125 (b).

Somit reichen die aus dem relativen Plastizitdtsindex abgeleiteten FlieBkurven fiir
MnS aus Gleichung (8.7) nicht aus, um das beobachtete Formanderungsverhalten von
urspriinglich gestreckten MnS in die geschlédngelte Morphologie wihrend einer Um-
formung abzubilden.

MnS sind jedoch meist nicht vollig geradlinig in Walzrichtung orientiert, sondern
weisen schon nach dem Walzen eine leicht gekriimmte Gestalt auf (Bild 5.8 a). Daher
wird anhand einer FEM Umformsimulation das Verhalten dieser urspriinglich mehr-
fach gekrimmten Form wihrend des Stauchens bei 1250°C betrachtet
(Bild 8.20 a und b).
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Bild 8.20: Modell fiir eine FEM Simulation zur Betrachtung des Verhaltens eines
urspriinglich gekriimmten MnS im warm gewalzten 20MnCr5 (a) und
nach dem Stauchen bei 1250° C (b).

Die urspriingliche Form des MnS nach dem Walzen wird fiir die FEM Umformsimula-
tion so modelliert, dass es mit der beobachteten MnS Morphologie nach dem Walzen
im MafBstab von etwa 1000:1 vergleichbar ist (Bild 8.21 a und f).
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Bild 8.21 Beobachtete Formverdnderungen der MnS durch Stauchen in Walzrich-
tung bei 1250° C des 16MnCrSim tiefengedtzten Léngsschliff (a-e) und
durch die FEM Umformsimulation im 20MnCr5 mit einem Plastizititsin-
dex des MnS von vp; . = 0,420 (f-)) jeweils im Kernbereich.

Damit ergibt sich sowohl fiir das MnS in der FEM Simulation als auch fiir den beo-
bachteten Zustand das gleiche Verhéltnis zwischen Kriimmungsradius und Abstand
der maximalen Kriimmung in Walzrichtung d, (Bild 8.20 a und Bild 8.21 f) von 1:1,2
im gewalzten Ausgangszustand. Wie in der Analyse des 16MnCr5 im Kernbereich
(Bild 8.21 abise)  festgestellt, zeigt auch die = FEM Umformsimulation
(Bild 8.21 f bis j) die Verkleinerung der Kriimmungsradien r, der MnS mit zunehmen-
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dem Umformgrad beim Stauchen in Walzrichtung. Gleichzeitig nimmt dabei auch der
Abstand der maximalen Kriimmung in Walzrichtung d, ab.

Die FEM Umformsimulation zeigt ferner, dass kein signifikanter Unterschied in der
Form zwischen MnS mit einem relativen Plastizitdtsindex von vpi = 0,125 und
Vpirel. = 0,420 besteht (Bild 8.22 a und b). So weist beispielsweise beim Umformgrad
von @4 = 0,75 in Walzrichtung das MnS mit dem kleineren relativen Plastizititsindex
nur einen geringfiigig héheren Umformgrad von Ag,, = 0,0075 an der Stelle mit der
hochsten Kriimmung auf als das MnS mit dem groBeren relativen Plastizitdtsindex.
Ungeachtet dieser geringen Differenz werden fiir die weiteren Betrachtungen und
Vergleiche zwischen FEM Umformsimulation und Beobachtung, MnS mit einem
Plastizititsindex von vp; . = 0,420 und vp; ;. = 0,125 herangezogen.
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Bild 8.22: Einzeldarstellung einer FEM Umformsimulation von urspriinglich mehr-

fach gekriimmten MnS nach dem Stauchen (¢ = 0,75) mit einem Plastizi-
tiatsindex von vp; . = 0,420 (a) und vp . = 0,125 (b) bei 1250° C im
Kern des 20MnCrS5.

Um einen Vergleich zwischen den Ergebnissen aus der FEM Umformsimulation und
den Beobachtungen herzustellen, wird nach Gleichung (8.8) ein auf den nach dem
Walzen vorhandenen, urspriinglichen Kriimmungsradius r, normierter Kriimmungsra-
dius R definiert.

Pn
= rk

R

(8.8)

Po
e

r: Urspriinglicher Kriimmungsradius des MnS nach dem Walzen bei oo,

r?: Krimmungsradius des MnS beim entsprechenden Umformgrad ¢, des Stauchens.
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Der Vergleich zwischen den normierten Kriimmungsradien R der beobachteten MnS
aus zwel Stdahlen und den Werten der MnS aus der FEM Umformsimulation unter
Beriicksichtigung der beiden verschiedenen relativen Plastizititsindices ist in Bild 8.23
dargestellt.

Dabei zeigt sich, dass signifikant unterschiedliche relative Plastizititsindices der MnS
zwar zu deutlich unterschiedlichen FlieBkurven (Bild 8.13) fiihren; in der FEM Um-
formsimulation bewirkt dies jedoch keinen signifikanten Unterschied zwischen den
entsprechenden normierten Kriimmungsradien (Bild 8.23). Ferner zeigt Bild 8.23,
wenn ¢ = 0 nicht beriicksichtigt wird, bei Umformgraden von ¢ < 0,5 eine deutliche
Differenz zwischen den beobachteten normierten Kriimmungsradien der beiden Stdhle
16MnCr5 bzw. 30MnVS6 und dem Ergebnis aus der Simulation. Dies kann mogli-
cherweise einerseits an der unterschiedlichen Stahlmatrix der beiden Stdhle im Ver-
gleich zum 20MnCr5 liegen, andererseits kann auch eine nicht mit der Realitdt exakt
tibereinstimmende FlieBkurve dafiir verantwortlich sein.
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Bild 8.23: Abhingigkeit des normierten Kriimmungsradius R nach Gleichung (8.8)
vom Umformgrad ¢ beim Stauchen in Walzrichtung bei 1250° C. Ver-
gleich der gemessenen normierten Kriimmungsradien der MnS des
16MnCr5 (Rigmncrs) und 30MnVS6 (R3gmavs) mit den Werten der MnS
aus der FEM Umformsimulation (Rg;yuiert)-

Ab einem Umformgrad von ¢ > 0,5 gleichen sich die gemessenen und durch die
FEM Umformsimulation gewonnenen Werte besser an. Somit sind die mit Hilfe des
relativen Plastizititsindex ermittelten und in Bild 8.13 dargestellten FlieBkurven der
MnS fiir eine FEM Umformsimulation nur teilweise ausreichend, um die wirkliche
Forminderung der MnS wiéhrend des Stauchens in Walzrichtung abzubilden. Insbe-
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sondere bei geringen Umformgraden von ¢ < 0,5 ist in der Realitéit ein im Mittel deut-
lich stiarkeres Kriimmen der MnS zu beobachten als sich durch die
FEM Umformsimulation ergibt. Das weist darauf hin, dass bei diesen geringen Um-
formgraden entweder die FlieBkurve der MnS noch nicht vollstindig realititsnah ab-
gebildet wird, oder zusitzliche Werkstoffbewegungen auf mikroskopischer Ebene
stattfinden, die nicht in der FEM Umformsimulation abgebildet werden.
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9  Zusammenfassung und Ausblick

Der Faserverlauf im Stahl nimmt in der Umformtechnik neben anderen Beurteilungs-
faktoren eine zentrale Bedeutung ein. Da diese Struktur in der Literatur jedoch nur
ansatzweise definiert ist, wird in dieser Arbeit die Herkunft des Faserverlaufs nachge-
wiesen. In der Massivumformung weisen die heute eingesetzten Stihle einen hohen
Reinheitsgrad auf, wobei aufgrund der positiven Wirkung auf die Zerspanung des
Stahls dieser MnS enthélt. Daher kann dargestellt werden, dass gestreckte MnS Aus-
scheidungen ursdchlich fiir den Faserverlauf verantwortlich sind. Da die meisten
Wiérmebehandlungen andere Strukturen im Stahl, wie beispielsweise eine Textur oder
eine Ferrit Perlit Zeiligkeit auflésen, danach aber immer noch ein Faserverlauf darge-
stellt werden kann, kommen diese Strukturen als Ursache fiir den Faserverlauf nicht in
Betracht.

Da gestreckte MnS die mechanischen Eigenschaften des Stahls, wie beispielsweise die
Kerbschlagarbeit beeinflussen, wird untersucht, wie sich die Form und Orientierung
der MnS durch eine Massivumformung verdndert, und welche Auswirkungen dies auf
die mechanischen Eigenschaften des Stahls hat. Eine Umformung bei unterschiedli-
chen Temperaturen, wie beispielsweise der zylindrische Stauchversuch in Walzrich-
tung oder das Stauchen quer dazu, verdndert signifikant die Form und Ausrichtung der
MnS. Die durch das Stauchen des Werkstiicks in Walzrichtung stark gekriimmten MnS
beeinflussen, insbesondere bei einer Umformtemperatur 1250° C, signifikant die
Kerbschlagarbeit. Wird dabei ein bestimmter Umformgrad erreicht, dann fiihrt dies,
von einem urspriinglich anisotropen Werkstoffverhalten in Bezug auf die Kerbschlag-
arbeit, zu einem nahezu isotropen Zustand im Kernbereich der Stauchprobe. Ferner ist
bei 1250 °C Umformtemperatur ein von der umgebenden Stahlmatrix und deren Koh-
lenstoffgehalt abhingige Verformung der MnS zu erkennen. Wihrend MnS im
16MnCr5 und 30MnVS6 bei 1250° C rissfrei ihre Gestalt dndern, zeigen MnS im
100Cr6 zunichst Risse und bei hoheren Umformgraden ein Zerbrechen. CaS hingegen
verformen sich bei 1250 °C bis zu einem Umformgrad von 0,8 nicht; bei Raumtempe-
ratur ist jedoch ein leichtes Abflachen in Umformrichtung zu erkennen. Bei Raumtem-
peratur umgeformte Proben zeigen in allen hier betrachteten Stihlen zwar ebenfalls
eine Abhingigkeit der Isotropie in Bezug auf die Kerbschlagarbeit; jedoch tritt bei
diesen Proben aufgrund ihres sproden Bruchverhaltens kein signifikanter Einfluss der
MnS auf. Die Ursachen dafiir sind hier eher sowohl im Gefiige als auch in der Form
und Lage der Korner in der Stahlmatrix zu suchen. Aluminiumoxide, Titannitride und
MnS mit einem Durchmesser kleiner als 1 um dndern ihre Form bis zu einem Um-
formgrad von 0,8 weder bei Raumtemperatur noch bei einer Umformtemperatur von
1250° C.

Das Stauchen senkrecht zur Walzrichtung ermoglicht weiterhin die Analyse der Form-
dnderung von MnS im Vergleich zur umgebenden Stahlmatrix. Dabei stellt sich eine
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Abhingigkeit der Verformbarkeit von MnS von seiner GroBe bzw. seiner Quer-
schnittsflache heraus, wobei kleine MnS bei gleichem Umformgrad ihre Form signifi-
kant weniger dndern als groBere MnS. Eine maximale Forminderung bei vergleichba-
rem Umformgrad stellt sich ab einer Querschnittsfliche von etwa 6 pm? ein. Aus die-
ser Betrachtung ldsst sich mit Hilfe des relativen Plastizititsindexes ein Verlauf der
MnS-FlieBkurve in Stahl bei 1250 °C fiir eine FEM Umformsimulation von MnS
skizzieren.

Die Betrachtung der Bruchflichen der Kerbschlagbiegeproben der bei 1250 °C in
Walzrichtung gestauchten Proben, zeigt MnS als rissauslosende und rissweiterleitende
Elemente. Insbesondere die extreme Abflachung der MnS verursacht sehr kleine Kerb-
radien im Stahl, die gemeinsam mit der geringen Anhaftung von MnS an die Stahlmat-
rix, bei entsprechender Bauteilbelastung die Rissinitiierung und Rissausbreitung be-
giinstigen. Somit konnen extrem abgeflachte MnS eine vorschidigende Wirkung auf
den Werkstoff Stahl ausiiben und bei entsprechender mechanischer Belastung zum
vorzeitigen und unerwarteten Ausfall des Bauteils beispielsweise wihrend einer Belas-
tungspriifung fiihren.

Daher sollte fiir eine optimale Bauteilauslegung in Bezug auf die Belastbarkeit neben
anderen wichtigen Konstruktionsmerkmalen auch dem Faserverlauf im Stahl Beach-
tung geschenkt werden. Da der Faserverlauf in den heute eingesetzten Stdhlen ge-
streckten MnS zu zuschreiben ist, empfiehlt sich schon bei der Auslegung eines Bau-
teils und dessen Fertigungsprozesses, auch diese Ausscheidungen, sowie deren endgiil-
tige Form und Lage im Bauteil in Bezug auf die zu erwartende Belastung mit zu be-
rliicksichtigen.

Das Umformverhalten von MnS innerhalb der Stahlmatrix wihrend einer Umformung
bei 1250° C lasst sich fiir ein vollstdndiges Bauteil mit heutigen FEM Umformsimula-
tionen nur schwer bis gar nicht mit endlichem Rechenaufwand prognostizieren. Be-
friedigend gelingt heutzutage nur die Simulation der Verdnderung der Lage und Orien-
tierung des Faserverlaufs im Werkstiick wihrend einer Umformung. Die Simulation
des Forménderungsverhaltens von urspriinglich gestreckten und mehrfach gekriimm-
ten MnS ist fiir das Stauchen in Walzrichtung im Ansatz moglich. Damit lassen sich
die Verdnderungen der Kriimmungen der MnS bis zu einem Umformgrad von ¢ = 0,75
in Walzrichtung abschétzen.

Das Verstindnis des Umformverhaltens von MnS kann unter anderem dann hilfreich
sein, wenn es um die Interpretation und Kliarung der Ausfallursache bei der mechani-
schen Bauteilpriifung von Musterteilen geht. Wiinschenswert wére daher nicht nur die
Moglichkeit der vollstindigen Simulation der Forminderung von MnS bei einer Um-
formung, sondern auch eine anschlieBende Ausgabe des Schiadigungsgrades fiir das
Bauteil bei bekannter mechanischer Belastung. Aufgrund des hohen Rechenaufwandes
bei einer FEM Simulation wire es auch denkbar, nur den fiir die Last kritischen Teil-
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bereich umformtechnisch zu betrachten und zu simulieren, damit die Rechenzeit auf
ein ertragliches Maf} reduziert wird. Dazu miissen jedoch in Zukunft, neben schnelle-
ren Rechnern und feineren Vernetzungen, noch realitdtsndhere FlieBkurven von MnS
ermittelt werden. Gleichfalls werden dazu noch Modelle fiir die Schiadigung des Werk-
stoffs Stahl durch unterschiedliche Mangansulfidformen benétigt. Dies kdnnte dann
ein weiteres niitzliches Werkzeug fiir die Bauteilentwicklung darstellen, insbesondere
wenn MnS auch zukiinftig aufgrund der Zerspanung des Stahls verbleiben.
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