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Kurzfassung:

Steigende Anforderungen der Automobilindustrie bezliglich Gewichtsreduktion durch Mate-
rialeinsparung und der damit verbundenen Reduktion des Kraftstoffverbrauchs treiben den
Einsatz von hochfesten Werkstoffen voran. Im Bereich hochfester Crash-Komponenten mit
komplexer Geometrie, wie der B-Sdule, haben sich presshartende Stahle aufgrund ihrer ho-
hen Festigkeit bei gleichzeitig gutem Verformungsverhalten und geringer Rickfederung be-
wahrt. Es hat sich gezeigt, dass die Kennwerte des Dreipunktbiegeversuchs, vor allem der
Biegewinkel bei Maximalkraft, mit den Ergebnissen von Seitenaufprall-Tests korrelieren. Im
Vorfeld durchgefiihrte Untersuchungen kamen zum Schluss, dass Proben der direkt mit ei-
nem Vorkihlschritt geharteten Legierung 20MnB8 ein schlechteres Biegeverhalten aufwei-
sen als jene der indirekt geharteten Legierung 22MnB5. Ziel dieser Masterarbeit war es, die-
se beiden verzinkten presshartenden Stahle miteinander zu vergleichen und die Unterschie-
de im Biegeverhalten zu erkldren. Gefligeuntersuchungen zinkschichtnaher Bereiche zeigten
Ferritinseln im sonst vollmartensitischen Gefilige des 20MnB8. Messungen des Harteverlaufs
mittels Nanoindentierung ergaben groRe Harteunterschiede aufgrund dieser Ferritinseln,
welche bei Belastung zu Spannungsspitzen fiihren und dadurch das Biegeverhalten zu ver-
schlechtern scheinen. Eine Einschlussanalyse zeigte kettige in Walzrichtung ausgerichtete
Nitride beim 22MnB5, welchen die schlechteren Biegewerte dieses Stahls in Langsrichtung

zugeschrieben werden.

Abstract:

Increasing requirements of the automotive industry with regard to weight reduction by ma-
terial savings and the associated reduction in fuel consumption are promoting the use of
high-strength materials. In the field of high-strength crash components with complex geom-
etries, such as the B-pillar, press-hardening steels have proven suitable due to their high
strength, good deformation behaviour and low springback. It has been shown that the char-
acteristic values of the three-point bending test, in particular the bending angle at maximum
force, correlate with the results of side impact tests. Preliminary investigations clearly show
that samples of the alloy 20MnB8, hardened directly with a pre-cooling step, showed poorer
bending behaviour than those of the indirectly hardened alloy 22MnB5. The aim of this mas-
ter thesis was to compare these two zinc coated press-hardening steels and to explain the
differences in bending behaviour. Microstructural investigations of areas close to the zinc
layer showed ferrite islands in the otherwise fully martensitic structure of the 20MnBS.
Measurements of the hardness profile by means of nanoindentation showed large differ-

ences in hardness due to these ferrite islands, which lead to stress peaks under load and



thus seem to deteriorate the bending behaviour. An inclusion analysis showed a chain-like
arrangement of the nitrides in rolling direction in 22MnB5, presumeably causing poorer

bending values of this steel in longitudinal direction.
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Akronyme und Formelzeichen I

Akronyme und Formelzeichen

(o B UUURRR maximaler Biegewinkel

O e Martensit

Y ceeeeeeeereeeeeeeeeeeeen Austenit

BSE oo Rickstreuelektronen (engl.: backscattered electrons)
ECD..coovrvvveeeen, flachengleicher Kreisdurchmesser (engl.: equivalent circle diameter)
[0 COR energiedispersive Rontgenspektroskopie

Frnaxe:eeeeereeemmmnnnnn. Maximalkraft beim Biegeversuch

]/ ] Lichtmikroskop

LMIE ....cccvveeeenne Flissigmetallversprodung (engl.: Liquid Metal Induced Embrittlement)
PHS....ccovreeea. presshartender Stahl

REM...ccovvvvveeeenn. Rasterelektronenmikroskop

SE i, Sekundarelektronen

TRIP e, engl.: TRansformation Induced Plasticity

WDX..ovveeeeeeeine wellenldangendispersive Rontgenspektroskopie

ZTU i Zeit-Temperatur-Umwandlung
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1. Einleitung und Zielsetzung

Steigende Anforderungen der Automobilindustrie beziiglich Gewichtsreduktion durch Mate-
rialeinsparung und der damit verbundenen Reduktion des Kraftstoffverbrauchs treiben den
Einsatz von hochfesten Werkstoffen voran. Im Bereich hochfester Crash-Komponenten mit
komplexer Geometrie, wie der B-Sdule haben, sich presshartende Stahle (PHS), aufgrund
ihrer hohen Festigkeit bei gleichzeitig gutem Verformungsverhalten und geringer Riickfede-

rung, bewahrt [1,2].

Das Besondere am Herstellprozess von PHS, im Vergleich zu konventionell geharteten Stah-
len, ist die Kombination von Formgebung bei gleichzeitiger martensitischer Gefligeeinstel-
lung durch Abschreckung. Dies ermoglicht endkonturnahe Fertigung hochfester Stiahle mit
Zugfestigkeiten bis zu 2000 MPa. Der Werkstoff 22MnB5, ein borlegierter Stahl, der eine
gute Durchhartbarkeit besitzt, wird seit Jahren standardmaRig als PHS eingesetzt. Zur Ver-
besserung der Korrosionsbestandigkeit dieses niedriglegierten Stahls werden Beschichtun-
gen eingesetzt. AlSi-beschichtete Bauteile, deren Beschichtung einen reinen Barriereschutz
bieten, werden im direkten presshartenden Verfahren hergestellt. Zink-beschichtete Bautei-
le, die den Vorteil eines aktiven Korrosionsschutzes bieten, werden hauptsachlich im indirek-
ten Verfahren hergestellt. Beim indirekten Verfahren geht dem Austenitisierungsschritt eine
Kaltumformung voraus, welche zwar die Wirtschaftlichkeit senkt, aber bisher aufgrund der
Gefahr des Auftretens von Fliissigmetallversprodung (engl. Liquid Metal Induced Embrittle-
ment = LMIE) unverzichtbar war. LMIE tritt auf, wenn fliissiges Metall, in diesem Fall niedrig-
schmelzendes Zink, infolge von hohen Zugspannungen, wie sie beim Umformen auftreten,
die Korngrenzen eines festen Metalls benetzt und so bei anschlieRender Abschreckung zu

einer Versprodung fuhrt [3-5].

Seit Jahren gibt es Bestrebungen verzinkte Bauteile im wirtschaftlicheren direkten Verfahren
herzustellen. Um LMIE bei direkt hergestellten Bauteilen zu vermeiden, hat voestalpine das
direkte Verfahren mit Vorkiihlung entwickelt. Bei diesem Prozess wird LMIE verhindert, in-
dem der Warmumformung ein Vorkihlschritt vorgeschalten wird, welcher das Bauteil auf
Temperaturen vorkihlt, bei der kein flissiges Zink vorliegt. Durch die Vorkiihlung wird die
kritische Abklhlzeit zur Erzielung eines vollkommen martensitischen Gefliges beim 22MnB5
allerdings nicht mehr erreicht. Dies fiuhrte zur Entwicklung des adaptierten Werkstoffs
20MnB8, welcher aufgrund seiner trageren Umwandlungskinetik einen stabileren Prozess

garantiert [6-9].

Ausgehend von Untersuchungen des Biegeverhaltens, die zum Schluss kamen, dass der mit
Vorkihlschritt direkt gehartete Werkstoff 20MnB8 niedrigere maximale Biegewinkel erreicht
als der indirekt gehartete 22MnB?5, zielt diese Masterarbeit darauf ab, die beiden Stahle zu

vergleichen, zu untersuchen und dieses unterschiedliche Verhalten zu ergriinden. Des Wei-
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teren wurde beim 22MnB5 eine Anisotropie der Biegewerte festgestellt, welche ebenfalls

untersucht werden soll.

Flir diese Masterarbeit wurden jeweils drei Platinen beider Stdhle von voestalpine zur Verfi-
gung gestellt. Daten, der im Vorfeld durchgefiihrten mechanischen Priifungen, wurden ana-
lysiert. Mit Hilfe von unterbrochenen Biegeversuchen wurde der Schadigungverlauf von PHS
wahrend des Biegens untersucht und der Bruchcharakter bestimmt. Gefligeuntersuchungen
zeigten Unterschiede in der Mikrostruktur auf, Gber Pikrinsdauredtzung wurde die GroRRe der
ehemaligen Austenitkdrner verglichen und eine Seigerungszeilenanalyse wurde durchge-
fihrt. Hartemessungen mittels Nanoindentierung zeigten eventuelle Inhomogenitaten im
Harteverlauf zinkschichtnaher Bereiche auf. Durch eine Einschlussanalyse wurden die nicht-
metallischen Einschlisse charakterisiert. Mit Hilfe dieser Untersuchungen wurde eine Korre-
lation zwischen der Mikrostruktur und dem Biegeverhalten von PHS hergestellt und eine
Optimierung des Herstellprozesses und somit eine Erweiterung des Einsatzgebietes dieser

Stahlsorte ermdglicht werden.
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2. Theoretische Grundlagen
2.1 Einsatzgebiet und Eigenschaften

Die weltweite CO,-Emission tragt malRgeblich zum globalen Klimawandel bei. Nach der Ener-
gieerzeugung ist der Personen- und Warentransport der zweitgroRte Verursacher von CO,-
Emissionen, wobei annadhernd 90 % dieses Anteils auf den Automobilbereich zurlickfallen.
Die Europdische Union hat sich zum Ziel gesetzt, die Werte von 1990 bis 2020 um 20 % zu
senken. Die Vorgaben fiir 2020 liegen bei 95 g/km. Die Reduktion des Fahrzeuggewichts ist
eine Moglichkeit, Kraftstoff und somit CO,-Emissionen einzusparen, wobei eine Reduktion
von 100 kg Fahrzeuggewicht die Reichweite eines Personenkraftwagens um etwa 1 km/I er-
hoht [10-12].

Flir den Einsatz als sicherheitsrelevante Bauteile haben sich presshartende Stahle im Bereich
hochfester Bauteile bewahrt. Diese Werkstoffklasse erreicht Zugfestigkeiten bis zu 2000 MPa
und bietet gegeniber kaltumgeformten Teilen den Vorteil von deutlich geringerer Riickfede-
rung [2]. Der Anteil an warmumgeformten hochfesten Stahlen in der Karosserie nahm in den
letzten Jahren deutlich zu. Dieser ist beispielsweise von 6 % im VW Golf VI auf 28 % im neuen
VW Golf VII gestiegen [13]. In Abbildung 2-1 ist das Einsatzgebiet von PHS in einem moder-
nen PKW abgebildet [10].

Dachverstirkung Scheibenverstarkung

f \ &  HeckstoRstange
4

Tiirbalken 9 A \ B-Sdule
FrontstoRstange Schweller

A-Saule

Quertrager

Abbildung 2-1: Uberblick iiber den Einsatz presshirtender Bauteile in der Karosserie eines modernen PKW [10].

Das Besondere am presshartenden Verfahren ist die Kombination aus Formgebung und
gleichzeitiger Gefligeeinstellung, wodurch endkonturnahe Fertigung aufgrund geringer Riick-
federung ermoglicht wird. Als Ausgangsmaterial dient ein kaltgewalztes Band, welches ein
ferritisch/perlitisches Geflige und eine Harte von etwa 270 HV aufweist. Dieses Band wird

bei circa 900 °C austenitisiert und anschlieBend abgeschreckt, wodurch ein verspann-
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tes, martensitisches Geflige mit einer Harte von bis zu 480 HV erreicht wird [14]. Abbil-
dung 2-2 (a) zeigt das Geflige eines PHS vor dem Harten. Die Gefligebestandteile sind ferri-
tisch (weiRe Bereiche) und perlitisch (braune Bereiche), wobei eine Vorzugsorientierung auf-

grund des Walzvorgangs zu erkennen ist. Beim Pressharten wandelt das Geflige, wie in Ab-

bildung 2-2 (b) dargestellt ist, in Martensit um.

Abbildung 2-2: Lichtmikroskopische (LIMI) Aufnahme des Gefiiges eines PHS: a) kaltgewalztes Ausgangsmaterial, Ferrit
(weif3) und Perlit (braun), b) nach dem Héirten (Martensit) [14].

Die Zugfestigkeit dieser Stahle erhoht sich von etwa 600 MPa des ferritisch/perlitischen Aus-
gangsmaterials auf circa 1500 MPa im gehéarteten Zustand, mit einer Bruchdehnung von
5-7 % [2]. Abbildung 2-3 zeigt die Lage dieser Stahle im Vergleich mit anderen Stdhlen, die

in der Automobilindustrie eingesetzt werden.

50

40 1
6 M\ High strength

30+

PHS
10 Ausgangszustand

Bruchdehnung [%]

PHS
gehdrtet

0 200 400 600 800 1000 1200 1400 1600
Zugfestigkeit [MPa]

Abbildung 2-3: Lage der PHS; PHS erreichen im gehdrteten Zustand hohe Festigkeit bei geringer Bruchdehnung [2].

Um eine vollstandige martensitische Umwandlung zu ermdglichen, muss ein umwandlungs-
trager Werkstoff verwendet werden. Dabei hat sich der Einsatz von mit Bor legierten Man-
ganstahlen bewahrt, da Bor die Durchhartbarkeit stark verbessert [15]. Die Legierungsele-

mente Mangan und Chrom erhéhen die Durchhartbarkeit ebenfalls. Im Bereich der PHS hat
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sich vor allem der Stahl 22MnB5 durchgesetzt [2]. Das kontinuierliche Zeit-Temperatur-
Umwandlungs (ZTU)-Diagramm dieser Legierung, welches in Abbildung 2-4 (a) zu sehen ist,
zeigt ihr umwandlungstrages Verhalten. Verglichen mit einer borfreien Legierung ahnlicher
Zusammensetzung in Abbildung 2-4 (b) kann die kritische Abkihlrate durch Zugabe von etwa

50 ppm Bor von 100 °C/s auf 30 °C/s verringert werden [16].

1 000
a
800

600

400

Temperatur [°C]

A
100 C/s

0.1 1 10 107 10° 10* 0.1 1 10 107 107 10°
Zeit [s]

Abbildung 2-4: Kontinuierliches ZTU-Diagramm einer a) 22MnB5 Legierung mit 50 ppm Bor (kritische Abkiihlrate 30 °C/s)
und b) borfreien Legierung Ghnlicher Zusammensetzung (kritische Abkiihlrate 100 °C/s) [16].

2.2 Korrosionsschutz

Presshartende Stahle gehoren zur Gruppe der niedriglegierten Stahle. Der Einsatz in der Au-
tomobilindustrie erfordert ein Mindestmall an Korrosionsbestandigkeit. Um diese Eigen-
schaften zu erreichen, miissen pressgehartete Bauteile zusatzlich beschichtet werden. Be-
schichtungen werden bereits vor der Austenitisierung aufgetragen, da der Werkstoff
dadurch zusatzlich vor Oxidation wahrend der Austenitisierung geschiitzt wird und eine
nachtragliche Auftragung zu Anlasseffekten fiihren wirde. Die Herstellung dieser Beschich-
tungen ist von groRem technischem Interesse, da diese beispielsweise Werkzeugverschleild
und SchweiRbarkeit des Bauteils beeinflussen. Auf dem Gebiet der Beschichtungstechnik
wird unter anderem versucht, den Beschichtungs- und Austenitisierungsvorgang zu kombi-
nieren [17]. Gegenwartig kommen hauptsachlich AlSi- und Zink-Beschichtungen zum Einsatz,
wobei aber auch Kombinationen dieser beiden Beschichtungsklassen getestet werden
[18-22].

2.2.1 Aluminium-Silizium-Beschichtung

Das Konzept, PHS mit einer AlSi-Legierung zu beschichten, wird gegenwartig bevorzugt an-
gewendet. Der kaltgewalzte Stahl wird dabei schmelzgetaucht und das aluminierte Stahl-

band anschlieRend austenitisiert. Wahrend des Austenitisierungsvorgangs bilden sich alumi-
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niumreiche, thermodynamisch stabile Oxide des Typs MO und M,0s, welche den Stahl vor
weiterer Oxidation schiitzen. Der groBe Warmeeintrag fordert die Diffusion zwischen Eisen
und Aluminium. Eisenatome diffundieren hierbei von dem Stahlsubstrat in Richtung der
Schichtoberflache, wahrend Aluminiumatome in Richtung des Substrats diffundieren. Der
sich bildenden Al-Fe-Mischkristall und intermetallische Phasen wachsen in Richtung der
Oberflache und schitzen die Beschichtung aufgrund ihres hohen Schmelzpunkts, im Ver-
gleich zu Aluminium, vor dem Schmelzen [19]. Abbildung 2-5 zeigt die rasterelektronenmik-
roskopische (REM)-Aufnahme eines AlSi-beschichteten PHS, in der intermetallische Phasen

mit unterschiedlichem Fe-Gehalt vorhanden sind.

/" i i .
R L AlFe IRESSL(Y o
vl ta =, -
Al-,Si-reiche ferritische Fe-Schicht
Martensit
10 pm
—t

Abbildung 2-5: REM-Aufnahme im Riickstreuelektronenkontrast (BSE) eines AlSi-beschichteten 22MnB5 der bei 920 °C fiir
6 min austenitisiert und anschliefSend abgeschreckt wurde [19].

Der Vorteil dieses Beschichtungskonzepts ist die hohe Prozessstabilitdt. Die Nachteile sind
die schlechte Kaltumformbarkeit und die Tatsache, dass diese Beschichtungen aufgrund ih-
rer Lage in der elektrochemischen Spannungsreihe lediglich einen passiven Korrosionsschutz
bieten. Dadurch wird der Grundwerkstoff nur an Bereichen intakter Beschichtung geschitzt
und geringe Beschadigungen, zum Beispiel in der Form von Kratzern, machen den darunter-

liegenden Werkstoff fir Korrosion anfillig [2].

2.2.2 Zink-Beschichtung

Als Korrosionsschutz kaltumgeformter Automobilbleche kommen hauptsachlich Zink-
Beschichtungen zum Einsatz. Dieses Beschichtungskonzept wird auch auf PHS angewendet,
jedoch in geringerem AusmaR als bei anderen Stahlsorten. Hierbei sind ebenfalls die Verhin-
derung der Hochtemperatur-Oxidation sowie der Korrosionsschutz der Bauteile von Bedeu-
tung. Die Zinkschicht wird via Feuerverzinkung aufgebracht. Ahnlich wie bei AISi-
Beschichtungen bilden sich auch hier wahrend des Austenitisierens vor Hochtemperatur-
Oxidation schiitzende Oxide [19]. Durch Diffusion entstehen wahrend des Austenitisierungs-
vorganges ein Mischkristall und intermetallische Phasen. Der Eisengehalt der substratnahen

Bereiche ist dabei, wie aus Abbildung 2-6 hervorgeht, héher als jener der substratfernen. Die
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eisenreichen Bereiche erscheinen hierbei aufgrund der hoheren Massenzahl von Eisen im
Vergleich zu Zink im BSE-Kontrast des REM dunkler [18]. Der Vorteil dieser Beschichtungsva-
riante liegt im unedlen Charakter von Zink. Dies flhrt zu einem aktiven Korrosionsschutz, da
auch bei leichten Beschadigungen immer zuerst das unedle Zink angegriffen wird und nicht
der Grundwerkstoff. Des Weiteren besitzen verzinkte Bleche eine bessere Kaltumformbar-
keit als jene, die mit AlSi beschichtet sind. Der Nachteil dieser Technik ist die mit Zink einher-

gehende Gefahr der Flissigmetallversprodung, die im Folgenden erldautert wird [18,23—-25].

Abbildung 2-6: REM-Aufnahme im BSE-Kontrast eines bei 950 °C fiir 150 s austenitisierten, zinkbeschichteten 22MnB5.
Eisenarme Bereiche erscheinen aufgrund der geringeren Massenzahl von Zink heller [18].

2.2.3 Flissigmetallversprodung

Als Flissigmetallversprodung wird im Allgemeinen die Reduktion der maximal ertragbaren
Dehnung eines unter Zugspannung stehenden duktilen Metalls bezeichnet, dessen Korn-
grenzen von einer fllssigen Phase eines niedrigschmelzenden Metalls benetzt sind [26]. Ver-
zinkte PHS sind aufgrund des niedrigen Schmelzpunkts von Zink und den hohen Zugspan-
nungen, welche beim Umformprozess herrschen, besonders gefiahrdet. Wie im Phasendia-
gramm in Abbildung 2-7 zu erkennen ist, findet die peritektische Reaktion einer Eisen-Zink-
Legierung bei einer Temperatur von 782 °C statt. Die Austenitisierungstemperatur konventi-
oneller PHS liegt bei circa 850-950 °C, woraus die Gefahr eines Vorliegens von fllissigem Zink
vor der Umformung resultiert. Betroffen sind Zusammensetzungen der Eisen-Zink-Legierung
die im Phasendiagramm grau markierten sind. LMIE kann daher ab einem Zink-Anteil von
30 Massenprozent auftreten. Die Soliduslinie ist die Grenze zwischen dem festen a-Fe-
Mischkristall und dem Bereich wo fliissige- und feste Zinkphasen im Gleichgewicht vorliegen
und somit LMIE auftreten kann [27].
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Fliissig
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LMIE Bereich
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Abbildung 2-7: Fe-Zn-Phasendiagramm. Die grauen Bereiche markieren Zusammensetzungen, bei denen bei 950 °C fliissige

Anteile vorliegen und welche daher von LMIE betroffen sind [5].

Liegen am Ende der Austenitisierung fliissige Anteile der Zinkbeschichtung vor, kann die
Schadigung, wie von Cho et al. [27] beschrieben und in Abbildung 2-8 dargestellt, ablaufen.
Bei beginnender Umformung der Bleche reiRen die a-Fe(Zn) Bereiche an der Oberflache auf-
grund ihrer niedrigen Festigkeit auf und legen das austenitische Grundmaterial (y), das nun
in direktem Kontakt mit fliissigem Zn(Fe), wie in Abbildung 2-8 (a) ersichtlich ist, frei. Entlang
dieser Austenitkorngrenzen kénnen Zinkatome diffundieren und da Zink ein Ferritstabilisator
ist, wandelt der Austenit an den Korngrenzen teilweise in Ferrit (a-Fe(Zn)) um, was in Abbil-
dung 2-8 (b) verdeutlicht wird. Diese ferritischen Bereiche besitzen wiederum eine geringere
Festigkeit als der Austenit, das ein AufreiBen entlang dieser Bereiche entlang der Korngren-
zen, wie in Abbildung 2-8 (c) zu sehen ist, zur Folge hat. Durch die Kapillarwirkung dringt das
flissige Zink, wie in Abbildung 2-8 (d) dargestellt, weiter vor und der Austenit an der Riss-
spitze wird wiederum in a-Fe(Zn) umgewandelt, wodurch der Riss weiter wachsen kann. In-
folge der Abschreckung wandelt das fliissige Zn(Fe) entsprechend der peritektischen Reakti-
on teilweise in die sprode I-FesZn;g Phase um. Das austenitische Grundmaterial wird mar-
tensitisch (a’). An den Korngrenzen ist diese martensitische Umwandlung aufgrund der vor-
handenen a-Fe(Zn) Phase, wie in Abbildung 2-8 (e) zu sehen ist, allerdings nicht moglich, das
nach der Abschreckung zu ferritischen Bereichen niedriger Festigkeit entlang der Korngren-

zen im sonst martensitischen Material fiihrt. Der weiche Ferrit und die sprode -FesZnyo Pha-
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se sorgen flir eine deutliche Verschlechterung der mechanischen Eigenschaften des fertigen
Bauteils [27].

a) b) <) d) e)

fl. Zn(Fe) fl. Zn(Fe) fl. Zn(Fe) fl. Zn(Fe) r-FesZnqg

—_— \
a-! e(Zn) a-Fe(Zn a-Fe(Zn a-Fe(Zn a-Fe(Zn)
Pa— —

/A
4 4 Y ' 4

Y ?’/ 4 a a
a-Fe(Zn) a-Fe(Zn) /V
a-Fe(Zn

Abbildung 2-8: Schematischer Schddigungsverlauf bei LMIE. a) Die niedrigfeste a-Fe(Zn)-Phase bildet Risse. b) Zinkatome
diffundieren entlang der Korngrenzen ins austenitische Grundmaterial (y) und sorgen fiir eine Umwandlung y 2 a-Fe(Zn).
¢) Entlang des weichen a-Fe(Zn) kommt es zur Rissbildung. d) Fliissiges Zink benetzt die Korngrenzen und sorgt fiir sténdige
Umwandlung der Rissspitze von y = a-Fe(Zn). Dies ldsst den Riss weiter wachsen. e) Beim Abschrecken wandelt das fliissige

Zn(Fe) teilweise in die spréde -Fes;Zn;,-Phase um und das austenitische Grundmaterial (y) in Martensit (o) [27].

Um LMIE zu verhindern, darf wahrend des Umformens kein flissiges Zink vorhanden sein.
Dies kann unter anderem durch langere Gliihzeiten erreicht werden, da dadurch mehr Diffu-
sion von Eisen und Zink stattfindet, das einen festen a-Fe(Zn) Mischkristall zur Folge hat. Ab
einem Eisenanteil von 70 % liegt bei 950 °C keine fllissige Phase mehr vor (Abbildung 2-7).
Dies fiihrt allerdings zu einer Veredelung der Zinkschicht, wodurch die Korrosionsbestandig-

keit des spateren Bauteils verschlechtert wird [5].

2.3 Herstellung

2.3.1 Indirekter Prozess

Derzeit werden verzinkte presshartende Bauteile hauptsachlich lber den indirekten Prozess,
welcher in Abbildung 2-9 dargestellt ist, hergestellt. In diesem Prozess wird das verzinkte
Stahlband bereits vor der Austenitisierung entsprechend der gewlinschten Bauteilgeometrie
kaltumgeformt. AnschlieRend wird das Bauteil, abhangig von der Geometrie, bis zu einige
Minuten lang auf der Austenitisierungstemperatur von circa 900 °C gehalten. Die anschlie-
Rende Hartung und gleichzeitige Fixierung der Bauteilgeometrie, die sogenannte Formhar-
tung, wird in gekiihlten Werkzeugen durchgefiihrt. Ein optionaler Konditionierungsschritt
sorgt abschliefend fiir die gewlinschten Bauteileigenschaften. Durch die vorgelagerte Kalt-
umformung wird LMIE verhindert, da die Voraussetzungen dafiir, hohe Spannungen in Ge-

genwart von flissigem Zink, nicht gegeben sind. Aufgrund der schlechten Kaltumformbarkeit
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von AlSi-Beschichtungen beschrankt sich dieses Verfahren auf die Herstellung verzinkter
Bauteile [28].

Platine n ,
(optional lasergeschweiBt)  Kaltumformung .
mit finalem Beschnitt  Austenitisierung
il Pressharten Optionale

Konditionierung

Abbildung 2-9: Schematische Darstellung des indirekten Prozesses zur Herstellung verzinkter presshértender Bauteile [28].
2.3.2 Direkter Prozess

Im Gegensatz zu Zink-beschichteten Bauteilen werden AlSi-beschichtete vorwiegend im di-
rekten Prozess hergestellt [24]. Wie in Abbildung 2-10 ersichtlich ist, wird die Platine in die-
sem Prozess ohne vorgeschaltete Kaltumformung austenitisiert. Das Blech wird anschlieRend
in gekihlten Werkzeugen umgeformt und nach der Presshartung endbearbeitet [7]. Der Vor-
teil dieses Verfahrens ist seine Wirtschaftlichkeit, da im Gegensatz zum indirekten Prozess
auf die Kaltumformung verzichtet werden kann. Seit Jahren gibt es Bemihungen, die direkte
Presshartung auch fir verzinkte Bleche anzuwenden. Dem Problem des LMIE wurde versucht
durch Variation der Austenitisierungstemperatur bzw. —zeit beizukommen. Durch diese
Malnahmen wurde eine vollstdndige Umwandlung in festes a-Fe(Zn) gewahrleistet und so-
mit das Vorhandensein von fliissigem Zink, das Voraussetzung fir LMIE ist, verhindert. Der
Nachteil dieses Ansatzes ist jedoch der deutlich herabgesetzte Korrosionsschutz durch die

Anreicherung der Zinkschicht mit Eisen [9].

S

| _ ‘ a__ —
Platine
Austenitisierung f
Warmumformung Beschnitt optionale
und Abschreckung

Konditionierung

Abbildung 2-10: Schematische Darstellung des direkten Prozesses zur Herstellung AlSi-beschichteter presshértender Bautei-
le [8].
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2.3.3 Direkter Prozess mit Vorkiihlung

Ein vielversprechender Ansatz verzinkte Bauteile direkt zu harten, ist der in Abbildung 2-11
dargestellte Einbau eines Vorkiihlschritts [7]. Das Grundprinzip hinter diesem Verfahren ist
es, die Warmumformung bei einer Temperatur durchzufiihren, wo kein fllssiges Zink mehr
vorliegt. Die verzinkte Platine wird auf 900 °C erwarmt und, abhangig von der Blechdicke, fiir
bis zu einige Minuten lang gehalten. Das austenitisierte Blech wird mit Luft kontaktlos auf
etwa 550 °C vorgekihlt. Bei der anschlieRenden Warmumformung liegen somit keine fllssi-
gen Zink-Phasen vor, wodurch die Bildung von Rissen in Folge von LMIE verhindert wird. Der
Prozess endet wiederum mit dem Beschnitt und einer optionalen Konditionierung. Der Vor-
teil dieses Prozesses liegt in der Integrierbarkeit der bereits bestehenden Warmumfor-

mungsanlagen, da lediglich der Vorkihlschritt vorgeschaltet werden muss [7].

e Austenitisierung ' A '
der Platine Hontaktlose W Beschnitt
Vorkiihlung mlet optionale

formung

Konditionierung

Abbildung 2-11: Schematische Darstellung des direkten Prozesses mit Vorkiihlung zur Herstellung Zink-beschichteter press-
hdrtender Bauteile [8].

Die Einfihrung einer Vorkiihlstufe auf 550 °C fiihrt dazu, dass beim Transfer zur Warmum-
formung die Gefahr einer unerwiinschten, vorzeitigen Phasenumwandlung aufgrund der
verringerten Platinentemperatur gegeben ist. Wie im isothermen ZTU-Diagramm des
22MnB?5 in Abbildung 2-12 mit einem roten Pfeil dargestellt, beginnt der Werkstoff bei einer
Vorkihltemperatur von 550 °C bereits nach 2 s diffusionsgesteuert umzuwandeln. Diese kur-
ze Zeit sorgt fiir eine deutliche Verschlechterung der Prozessstabilitat beim Transfer, da fir
die vollmartensitische Umwandlung eine moglichst homogene, austenitische Mikrostruktur
vor der Abschreckung vorhanden sein muss. Um die Prozessstabilitdt zu erhéhen, hat vo-
estalpine die chemische Zusammensetzung des 22MnB5 adaptiert und den Stahl 20MnB8
entwickelt. Aufgrund des hoheren Mangangehalts startet die Umwandlung bei der fiir den
Prozess typischen Transfertemperatur von 550 °C, wie in Abbildung 2-13 ersichtlich, erst

nach circa 20 s [8].
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Abbildung 2-12: Isothermes ZTU-Diagramm des Werkstoffs 22MnB5. Die Umwandlung startet bei einer Vorkihltemperatur
von 550 °C nach 2 s [8].
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Abbildung 2-13: Isothermes ZTU-Diagramm des adaptierten Werkstoffs 20MnB8. Die Umwandlung startet bei einer Vorkiihl-
temperatur von 550 °C nach 20 s [8].
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2.4 Biegeverhalten presshartender Stahle

2.4.1 Bedeutung des Biegeverhaltens

Presshartende Stahle werden vor allem in Crash-Komponenten eingesetzt. Es hat sich ge-
zeigt, dass die Kennwerte des Dreipunktbiegeversuchs, vor allem der Biegewinkel bei Maxi-
malkraft, mit den Ergebnissen von Seitenaufprall-Tests korrelieren [8]. Dadurch kénnen Bie-
geversuche die sehr aufwandigen Crash-Tests teilweise ersetzen. Beim Dreipunktbiegever-
such wird eine auf Rollen gelagerte, plattchenférmige Probe von einem Biegestempel, wie in
Abbildung 2-14 schematisch dargestellt ist, bis zum Versagen belastet. Der Verlauf der Kraft
in Abhangigkeit des Weges wird aufgezeichnet und daraus der maximale Biegewinkel a, ent-
sprechend der Norm VDA 238-100 [29], berechnet.

a) b)
Stempel

Biegewinkel

Rollen

Abbildung 2-14: a) Aufbau des Biegeversuch nach der Norm VDA 238-100 [29]. b) Darstellung der Probe nach dem Biegever-
such mit dem maximalen Biegewinkel a [8,29].

2.4.2 Schadigungsverlauf im Biegeversuch

Zur Klarung des Schadigungsmechanismus wahrend des Biegens von presshartenden Stahlen
wurden in einer Arbeit von Benedyk [30] Untersuchungen an verzinkten Proben der Legie-
rung 22MnB5 durchgefiihrt. An Proben, bei denen der Biegversuch bei verschiedenen Bie-
gewinkeln unterbrochen wurde, konnte der Schadigungsverlauf dabei gut beobachtet wer-
den [30]. Die Schadigung beginnt, wie in Abbildung 2-15 (b) dargestellt ist, mit Rissbildung in
der weichen Fe(Zn)-Phase und es kommt zur Bildung von Kerben, von denen Scherbander
ausgehen. Bei zunehmender Belastung werden die Kerben groBer und der Martensit in der
Nadhe der Kerben wird, wie in Abbildung 2-15 (c) verdeutlicht wird, umgeformt. Der zum Ver-
sagen flihrende Anriss bildet sich aufgrund von oberflichennahen Defekten wie Poren und
nichtmetallischen Einschliissen aus, welche sich in der in Abbildung 2-15 (d) dargestellten

Zone der Scherbander befinden. Anrissbildung und der folgende Rissfortschritt finden dann
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unter circa 45 ° zur Oberflache statt. Ein dhnlicher Schadigungsverlauf wurde auch bei Nicht-

eisenmetallen beobachtet [31,32].

a) ohne Verformung b) Kerbenbildung ¢) Kerbenwachstum
LT WL l|[|\/| 1]
7 ! " i E ;
| FeznPhase @ \ \ @ V\
Grundmaterial j Scherbander ) .':ﬂn;?tz:)srir:‘ter‘
[ (Martensit) { { { ;

d) Anriss- und Porenbildung e) Risswachstum

AL imin{giiin

Abbildung 2-15: Schematischer Schddigungsverlauf eines verzinkten presshértenden Stahls wdhrend des Biegever-
suchs: a) Zu Beginn ist die Probe unverformt. b) Die Kerbenbildung beginnt in der weichen Fe(Zn)-Phase und Scherbdnder
entstehen an Kerben. c) Die Kerben wachsen. d) Es kommt zur Anrissbildung in der Zone der Scherbdnder aufgrund von

Poren oder nichtmetallischen Einschliissen. e) Der Riss schreitet unter 45° fort [30].

2.4.3 Einflussfaktoren auf das Biegeverhalten

Bei Aluminiumlegierungen wurde beobachtet, dass das Geflige einen groRBen Einfluss auf das
Biegeverhalten hat. Stranggegossenes Material besitzt aufgrund des grobkornigen Gefliges
und Ausscheidungen an den Korngrenzen sehr schlechte Biegeeigenschaften. Gleichzeitig
wurde eine ausgepragte Anisotropie der Biegeeigenschaften bei gepresstem und kaltgewalz-
tem Material festgestellt [33]. Andere Untersuchungen zeigten, dass aufgrund von langge-
streckten Einschliissen Langsproben schlechtere Biegewerte aufwiesen als Querproben [34].
Es wurde festgestellt, dass langgestreckte inkoharente Partikel in Al-Mg-Legierungen die
Rissgeschwindigkeit erhéhen konnen [35]. Grobe primare Einschliisse kénnen die Scher-
bandbildung beeinflussen und so zur Rissinitierung fihren [30,36]. In Stahlen kdnnen nicht-
metallische Einschllisse, wie zum Beispiel Titannitride, Ausgangspunkt flir Porenwachstum

sein. Im Bereich der Scherbander kann dies zum Versagen fihren [30].

Da die Schadigung beim Biegeversuch von der Oberflache bzw. oberflichennahen Bereichen
ausgeht, sind diese Bereiche von besonderem Interesse. In hochfesten Stdhlen wurde durch
kiinstlich eingebrachte Oberflachenrisse die kritische Risslange wahrend des Biegeversuchs
abgeschatzt. Es zeigte sich, dass die kritische Risslange mit der Harte der Stdhle ab-
nimmt [37]. Versuche an ,TRansformation-Induced-Plasticity” (TRIP) Stahlen zeigen, dass
sich oberflachennahe bandartige Hartphasen im Zugbereich besonders negativ auf das Bie-

geverhalten auswirken. Ferrit/Martensit-Phasengrenzen konnen ebenfalls rissauslésend wir-
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ken [38]. Versagen an Ferrit/Martensit-Grenzflachen wird auch bei Dualphasen-Stahlen beo-
bachtet [30].

Es gibt verschiedene Ansatze, die Biegeeigenschaften presshartender Stahle zu verbessern.
Biegeversuche an bei 450 °C angelassenen PHS zeigen einen deutlichen Anstieg des maxima-
len Biegewinkels, allerdings bei gleichzeitiger Festigkeitsabnahme [30]. Gezieltes Entkohlen
unbeschichteter Proben, durch Variation der Glihzeiten, beeinflusst das Biegeverhalten laut
Choi et al. positiv [39]. Der in Abbildung 2-16 dargestellte entkohlte Bereich reicht etwa
30 um in das Grundmaterial. Mit steigender Entkohlungstiefe steigt nicht nur der maximale
Biegewinkel, sondern es dandert sich auch der Schadigungsverlauf, wodurch es zu einem Ver-

sagen ohne vorhergehende Kerbenbildung kommt [30].

Abbildung 2-16: REM-Aufnahmen im Sekunddrelektronenkontrast (SE) einer a) unbeschichteten nicht entkohlten vollmarten-

sitischen Probe und b) unbeschichteten entkohlten Probe mit einer Entkohlungstiefe von 30 um [39].
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3. Experimentelles

3.1 Material

3.1.1 Herstellung und Zusammensetzung

Die untersuchten Legierungen, 22MnB5 und 20MnB8, werden beide groRtechnisch bei vo-
estalpine Stahl GmbH hergestellt. Ausgangsmaterial sind 210 mm dicke Brammen, die im
StofRofen auf 1200 °C erhitzt werden. Die Brammen werden mittels funf reversierender Sti-
che am Vorgerist und sieben anschliefenden Stichen auf der FertigstraBe auf die gewlinsch-
te Banddicke warmgewalzt, anschliefend abgekihlt und gehaspelt. Nach dem Durchlaufen
der Beize werden die Bander Kaltwalzwerk auf ihre endgtiltige Dicke von 1,5 mm gewalzt. In
der Feuerverzinkungsanlage werden die Bander anschlieRend rekristallisiert und verzinkt. Im
Zuge der Verzinkung werden die Bander gezielt randentkohlt. Das ferritisch/perlitische Aus-
gangsmaterial wird danach in Platinen mit 600 mm Kantenlange geschnitten. Diese Tafeln
werden in einem Durchlaufofen bei circa 900 °C austenitisiert. Die Austenitisierungszeit
wurde beim 22MnB5 mit 45 s und beim 20MnB8 mit 45 s und 200 s festgelegt. Die fir 200 s
austenitisierten Proben sollten Aufschluss (iber den Zusammenhang zwischen KorngroRe
und Austenitisierungszeit geben. Die austenitisierten Platten des 22MnB5 wurden dann in
einem geklhlten Plattenwerkzeug gehartet. Beim 20MnB8 wurde zusatzlich ein Vorkinhl-
schritt durchgefiihrt. Das Ergebnis der chemischen Analyse der beiden Stahlsorten ist in Ta-

belle 3-1 zu sehen.

Tabelle 3-1: Ergebnis der chemischen Analyse der beiden Stdhle.

C Si Mn P S Al Cr LL B N

[m%] [m%] [m%] [m%] [m%] [m%] [m%] [m%] [m%] [m%]

74\ [h4i:k3 0,206 | 0,19 | 1,23 | 0,012 | 0,0007 | 0,05 | 0,22 | 0,036 | 0,0029 | 0,0032

20018 0,186 | 0,18 | 2,00 | 0,011 | 0,0007 | 0,05 | 0,04 | 0,032 | 0,0036 | 0,0052

3.1.2 Untersuchte Platinen

Im Zuge dieser Masterarbeit wurden insgesamt jeweils drei verschiedene Platinen beider
Legierungen untersucht. Diese drei Platinen wurden jeweils demselben Band entnommen.
Platine 1 diente zur Werkstoffcharakterisierung und an ihr wurden keine mechanischen Pri-
fungen durchgefiihrt. An Proben der Platine 2 wurden im Vorfeld Zug- und Biegeversuche
durchgefihrt. Die Ergebnisse dieser Priifungen dienten als Ausgangspunkt der in dieser Mas-
terarbeit behandelten Problemstellung. An Proben, die der Platine 3 entnommen wurden,

wurden unterbrochene Biegeversuche durchgefiihrt.
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3.2 Mikrostrukturcharakterisierung

3.2.1 Lichtmikroskopie

Es kam ein LIMI des Typs Imager M1M mit einer Kamera des Typs AxioCam MRc5 der Firma
Zeiss zum Einsatz. Fur die Untersuchungen wurden Langs- und Querproben mit einer Kan-
tenlange von circa 10 mm in ein leitfahiges Kunstharz (Polyfast) an einer Citopress-20 der
Firma Struers eingebettet und danach mit einer Schleifmaschine des Typs Tegramin-30 ge-

schliffen und auf 1 um poliert. Die Schliffe wurden anschlieRend fiir etwa 3 s nitalgeatzt.

3.2.2 Stereomikroskopie

Zur Untersuchung der Bruchoberflachen wurde ein Stereomikroskop des Typs Discovery V20

mit der Kamera AxioCam MRc5, beide von der Firma Zeiss, verwendet.

3.2.3 Gefiige und Bruchflaichenuntersuchung

Zur Gefugebeurteilung und fir die Untersuchung der Bruchflachen kam ein REM des Typs
EVO 50 der Firma Zeiss zum Einsatz. Die Beschleunigungsspannung betrug 30 kV und es wur-

den Aufnahmen im BSE- und im SE-Kontrast angefertigt.

3.2.4 Seigerungszeilenanalyse

Auch die Seigerungszeilenanalyse wurde am REM des Typs EVO 50 der Firma Zeiss durchge-
flhrt. Zur qualitativen Bestimmung der Konzentrationsanderung der Elemente kamen so-
wohl energiedispersive Rontgenspektroskopie (EDX) als auch wellenlangendispersive Ront-
genspektroskopie (WDX) Systeme des Typs Inca Plattform der Firma Oxford Instruments zum
Einsatz. Die zu untersuchende Probe wurde dafiir zuerst wie fiir die Mikrostrukturuntersu-
chung prapariert, geadtzt und im LIMI untersucht. Die damit sichtbargemachte Seigerungszei-
le wurde mittels Harteeindriicke oberhalb und unterhalb dieser Zeile markiert. Der Schliff
wurde danach wieder aufpoliert, ausgebettet und der Bereich zwischen den Harteeindri-

cken wurde im REM untersucht.

3.2.5 Einschlussanalyse

Die Analyse der nichtmetallischen Einschliisse wurde am Lehrstuhl fir Eisen- und Stahlmetal-
lurgie der Montanuniversitat Leoben an einem REM des Typs 7200F der Firma JEOL durchge-
fuhrt. Die geschliffenen Querproben wurden mit einem Diamantpoliertuch Quick Step der
Firma Industrieservice Siegmund Bigott auf 9 um und 3 um wasserfrei poliert. Bei der Ein-
schlussanalyse wird die Probe mit zurilickgestreuten Elektronen nach einem vorab eingestell-
ten Muster abgerastert. Da sich die Atommassen der nichtmetallischen Einschlisse von je-
nen der Eisenmatrix unterscheiden, weisen diese eine andere Graustufe auf. Diese Graustu-

fen werden mittels EDX-Detektor chemisch analysiert. Das Abrastern erfolgte durch das Pro-
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gramm Atec V3.3 der Firma Oxford Instruments. Darin wurden auch alle Parameter fir die
automatische Merkmalanalyse eingestellt. Die nachtragliche Auswertung der Datensatze
erfolgte Uber eine vom Lehrstuhl flr Eisen-und StahImetallurgie entwickelte Einschlussklassi-
fizierung, bei welcher Messartefakte und Fehlmessungen ausgesondert wurden. Der

kleinstmdglich messbare Partikeldurchmesser betragt etwa 1 um.

3.3 Zugversuch

Die Zugpriufungen wurden bei der voestalpine Stahl GmbH (Linz) an einer Priifmaschine des
Typs RKM 400/10 der Firma Roell & Korthaus durchgefiihrt. Geprift wurden Flachzugproben
mit einer Bezugslange von 30 mm und einer Dicke von 1,5 mm in Anlehnung an die Norm
DIN EN ISO 6892-1 [40].

3.4 Biegeversuch

Die Biegeprufungen wurden auf einer Prifmaschine des Typs RKM 400/10 der Firma Ro-
ell & Korthaus, ebenfalls bei voestalpine Stahl GmbH (Linz), nach der Norm VDA 238-100 [29]
durchgefiihrt. Der Biegestempel verlauft bei Langsproben parallel zur Walzrich-
tung (Abbildung 3-1) (a) und bei Querproben normal darauf (Abbildung 3-1) (b). Die Proben-
lange betrug 60 mm und die Probenbreite betrug 30 mm. Die Probendicke entsprach der
Blechdicke (1,5 mm).

a) Langsprobe b) Querprobe
Stempel ;
_ Stempel
RS
Probe Probe
Biegelinie Biegelinie

Abbildung 3-1: Definition von a) Léngsproben und b) Querproben beim Dreipunktbiegeversuch [29].

Die unterbrochenen Biegeversuche wurden an Proben der Platine 3 durchgefiihrt. Hierbei
wurden zur Bestimmung der Maximalkraft fir jede Legierung jeweils zwei Langs- und Quer-
proben bis zum Versagen gepriift. Ausgehend von diesen Daten wurden an der kraftgeregel-
ten Prifmaschine Werte knapp unter dieser Maximalkraft angesteuert und beim Erreichen

dieser der Biegeversuch gestoppt. Um bei Werten zu stoppen die knapp tUber der Maximal-
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kraft liegen, wurde die Maschine so eingestellt, dass sie bei einem bestimmten Kraftabfall

stoppt.

3.5 Nanoindentierung

Nanoindentierung ist ein Harteprifverfahren, welches wie die klassischen Verfahren auf
dem Prinzip der Eindringung eines harten Prifkorpers in das zu testende Material basiert.
Wahrend bei Verfahren wie beispielsweise der Vickerspriifung ein verbleibender Eindruck
des Prifkorpers in Folge der plastischen Verformung optisch vermessen wird, wird bei der
Nanoindentierung Kraft und Eindringtiefe kontinuierlich gemessen. Diese kontinuierliche
Messung ermoglicht die Bestimmung der mechanischen Eigenschaften, vorwiegend des
E-Moduls und der Harte, selbst fiir sehr kleine Eindriicke, die optisch schwer zu vermessen
waren. Somit eignet sich dieses Verfahren besonders zur Messung kleiner Phasenanteile
oder dinner Schichten [41-43]. Um aussagekraftige Messergebnisse zu erhalten wird eine
glatte, saubere, verformungsfrei praparierte Oberflache vorausgesetzt. Die Proben wurden
daher circa drei Stunden mittels OPS-Suspension an einer Poliermaschine des Typs Vibro-

met 2 der Firma Buehlert vibropoliert.

Die Bestimmung der mechanischen Kennwerte erfolgt Gber die Auswertung der Kraftein-
dringkurve, die in Abbildung 3-2 schematisch dargestellt ist, nach dem Ansatz von Oli-
ver und Pharr [43]. Die Harte H ist als der Quotient der Kraft F und der Kontaktflache A. defi-

niert.

H==L (3.1)

c

Fiir die Berechnung von A, muss die Kontakttiefe h. bekannt sein. Diese ergibt sich aus der
Eindringtiefe h, der dazugehorigen Kraft F, einem Geometriefaktor € und der Kontaktsteifig-
keit S. Die Kontaktsteifigkeit ist die Steigung der an die Entlastungskurve angelegten Tangen-
te, wie in Abbildung 3-2 schematisch dargestellt ist.

hczh—e*g (3.2)

Die Kontaktflache kann nun mit Hilfe einer von der genauen Spitzengeometrie abhdngigen
Flachenfunktion und der Kontakttiefe h, berechnet werden. Fiir einen idealen dreiseitigen
Berkovich-Indenter aus Diamant, welcher auch im Zuge dieser Masterarbeit zum Einsatz

kam, lautet diese beispielsweise
Ac = 24,56 * h¢? (3.3)

Das Einsetzen in Formel 3.1 ergibt dann die Harte H. Durch Kenntnis des E-Moduls E; und der
Querkontraktionszahl v; sowie der Querkontraktionszahl der Probe v, kann (ber den redu-

zierten Modul
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_yr, S
Er=—x— (3.4)

ebenfalls der E-Modul der Probe berechnet werden [41,43,44].

. 2 1 1-vi?,_q
E=(1-v?)* -] (3.5)

r 3 ,
__________________________ Ir
Fmax Belastung /I
L 4 :
— Entlastung : i
/S

J'r i I

h h h h

f c  max

Abbildung 3-2: Schematische Darstellung einer Krafteindringkurve mit den charakteristischen Kennwerten [41].

Im Zuge dieser Masterarbeit wurde ein intrinsisch kraftgeregelter Keysight Nanoindenter
G200 mit CSM-Modul (continuous stiffness measurement) verwendet. Dieses erlaubt es die
Kontaktsteifigkeit und somit Harte und Modul durch ein sinusoidal Gberlagertes Kraftsignal
kontinuierlich tiefenabhangig zu ermitteln. Die Maximalkraft ist 500 mN. Alle Eindriicke wur-
den mit einer Indentierungsdehnrate von 0,05 st gemessen, wobei die Eindringtiefe je nach

Messfeld zwischen 100 und 200 nm, bei gréReren Eindriicken 2500 nm betrug.
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4. Ergebnisse

4.1 Gefligecharakterisierung

4.1.1 Nitalatzung

Zur Charakterisierung des Gefliges der PHS wurden LIMI-Aufnahmen angefertigt. Da die
Schadigung wahrend des Biegeversuchs von der Oberflache beginnt, war besonders das Ge-
flige knapp unter der Zinkschicht von Interesse. Es wurden die Geflige aller drei Platinen un-
tersucht, wobei sich Platine 1 und 2 nicht unterschieden. Eine Anisotropie, die durch den
Walzprozess entstehen kann, konnte bei den LIMI-Aufnahmen nicht festgestellt werden,
weswegen die folgenden Ergebnisse fir Langs- und Querproben reprasentativ sind. Das Ge-
flge des Schliffs der Legierung 22MnB5, welches in Abbildung 4-1 (a) zu sehen ist, ist voll-
martensitisch. Im Gegensatz dazu sind bei gleicher VergréRerung im Schliffbild des 20MnBS,
wie in Abbildung 4-1 (b) dargestellt ist, weille inselférmige ferritische Bereiche in der mar-
tensitischen Matrix zu erkennen. Diese Inseln sind bis etwa 20 um unter der Zinkschicht zu
finden und einige Mikrometer groR. In Schliffen, die der Platine 3 entnommen wurden, sind
bei beiden Legierungen Ferritinseln zu erkennen, wie in Abbildung 4-1 (c) und (d) ersichtlich
ist. Die Mikrostruktur des 22MnB5 unterscheidet sich somit zwischen den Platinen, obwohl
diese vom selben Band stammen. Die Zinkschicht ist in allen Schliffbildern durch die Nitalat-

zung stark angegriffen.
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Abbildung 4-1: Schliffbilder der Legierungen: a) 22MnB5 der Platine 2 (vollmartensitisch), b) 20MnB8 der Platine 2 (mit
Ferritinseln), c) 22MnB5 der Platine 3 (mit Ferritinseln) und d) 20MnB8 der Platine 3 (mit Ferritinseln).

4.1.2 Pikrinsduredtzung

Zur Sichtbarmachung der ehemaligen Austenitkorngrenzen wurde eine Pikrinsduredtzung
angewendet. Diese gab Auskunft Giber GrolRe und Morphologie der ehemaligen Austenitkor-
ner. Wie in Abbildung 4-2 ersichtlich ist, wurde die Zinkschicht durch die Atzung in beiden
Werkstoffen vollkommen abgetragen. Die ehemaligen Austenitkorner des 22MnB5 in Abbil-
dung 4-2 (a) haben eine KorngrofRe von etwa 10 um. Die Morphologie der Koérner unter-
scheidet sich nicht und es ist keine Vorzugsrichtung in der Kornorientierung durch das Wal-
zen zu erkennen. Ahnliches gilt auch fiir den in Abbildung 4-2 (b) dargestellten 20MnB8. Ge-
nerell liefert die Atzung bei diesem Stahl ein deutlich schwicheres Atzergebnis und die Kér-
ner sind mit etwa 15-20 um grofRer als jene des 22MnB5. Eine bevorzugte Kornorientierung
aufgrund des Walzens ist auch hier nicht zu erkennen. In Abbildung 4-3 ist ein mit Pikrinsau-
re gedtzter Schliff eines flir 200 s auf Austenitisierungstemperatur gehaltenen 20MnB8 dar-
gestellt. Die ehemaligen Austenitkorner sind in diesem Schliff geringfligig groRer als jene des

flr 45 s austenitisierten.
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Zinkschicht

20 um

Abbildung 4-2: Mit Pikrinsdure gedtzter Schliff eines fiir 45 s auf Austenitisierungstemperatur gehaltenen a) 22MnB5 und
b) 20MnBS.

Abbildung 4-3: Mit Pikrinsdure gedtzter Schliff eines fiir 200 s auf Austenitisierungstemperatur gehaltenen 20MnB8.
4.1.3 Rasterelektronenmikroskopie

Zur hoheren Auflosung des Gefliges und zur besseren Bestimmung der Morphologie der Fer-
ritinseln wurden REM-Aufnahmen angefertigt. Es wurden Proben der Platine 1 untersucht.
Ferritische Bereiche werden von der Atzung stirker angegriffen als martensitische. Dies fiihrt
zu einem Relief, welches im REM mittels SE-Kontrast abgebildet werden kann. Aus Abbildung
4-4 (a) ist ersichtlich, dass auch in der REM-Aufnahme des 22MnB?5 kein Ferrit nachzuweisen
ist. Im Gegensatz dazu sind beim 20MnB8, der in Abbildung 4-4 (b) dargestellt ist, Ferritin-
seln zu erkennen. Sie erscheinen als Vertiefungen im sonst martensitischen Grundgefiige.
Die GroRe dieser Bereiche nimmt mit kleiner werdender Distanz zur Zinkschicht zu. Um eine
Anderung des Gefiiges durch unterschiedlich lange Gliihzeiten zu eruieren, wurde ebenfalls
ein Schliff eines fur 200 s gehaltenen 20MnB8 im REM untersucht, ohne Unterschiede fest-

zustellen.
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Zinkschicht

-4

Ferritinseln

Abbildung 4-4: REM-Aufnahmen im SE-Kontrast des Randbereichs der Legierungen a) 22MnB5 und b) 20MnB8 der Platine 1.

4.1.4 Seigerungsanalyse

Im Zuge der LIMI-Aufnahmen wurden auch randferne Bereiche des Blechs untersucht. In
Abbildung 4-5 ist die Aufnahme eines geatzten Langsschliffs des Werkstoffs 22MnB5 zu se-
hen. Auffallend dabei ist der gerade, schmale, weiRe Bereich, der sich mittig liber die gesam-
te Probenlange erstreckt. Solche Seigerungszeilen waren in mehreren Proben beider Stahle

sowohl in den Langs- als auch den Querschliffen zu erkennen.

Abbildung 4-5: Seigerungszeilen im Lédngsschliff eines 22MnB5.

Um die chemische Zusammensetzung der Seigerungszeile zu analysieren, wurden Scans mit-
tels EDX und WDX im REM durchgefiihrt. In Abbildung 4-6 (a) ist der mittels Harteeindriicke
markierte, etwa 80 um groRe abgescannte Bereich dargestellt. Abbildung 4-6 (b) zeigt die
Ergebnisse dieses Scans, welche allerdings nur qualitative, keine quantitativen Aussagen zu-
lassen. In der Grafik steht jede Farbe fiir ein Element, wie in der Legende in Abbildung
4-6 (b), zu sehen ist. Die Vermerke Kal bedeuten, dass mittels EDX gemessen wurde, beim
Vermerk WD wurde mittels WDX gemessen. Das Diagramm zeigt einen leichten Anstieg der
Counts des Elements Mangan (ber einen Bereich von circa 20 um, wahrend die Counts an-

derer Elemente wie Chrom oder Silizium nicht ansteigen. Um zu klaren wie sich diese Man-



Ergebnisse 25

ganseigerung auf den Mangangehalt der restlichen Probe auswirkt, wurden ebenfalls Scans
an anderen Bereichen des Blechs durchgefiihrt. Es stellte sich heraus, dass die Seigerungszei-
le keine Auswirkung auf den Mangangehalt der restlichen Probe, vor allem nicht auf die fir

das Biegeverhalten relevanten, zinkschichtnahen Bereiche hat.

10 2 0 40 50 60 70 80
pr

Mangan Kal, Mangan ‘WD

Abbildung 4-6: Ergebnis der Untersuchung der Seigerungszeile: a) abgescannter Bereich und b) chemische Analyse.
4.2 Zugversuch

4.2.1 Mechanische Kennwerte

Die Zugversuchsergebnisse des Stahls 22MnB5 von jeweils acht Proben sind in Tabelle 4-1
angegeben. Die Kennwerte des Zugversuchs wie die Dehngrenze bei 0,2 % plastischer Ver-
formung (Rpo2), die Zugfestigkeit (Ry), die GleichmaRdehnung (Ag) und die Bruchdehnung
(A3p) unterscheiden sich zwischen Langs- und Querproben kaum. Die Standardabweichung
der Kennwerte Ry, und R, sind sehr gering und bewegen sich in der GréBenordnung von

1%, die Standardabweichung der Gleichmal3- und Bruchdehnung sind allerdings deutlich
Rm_Rb
Rm
beschreibt, zeigen die starkste Richtungsabhangigkeit. Der Bereich zwischen R, und Ry, ist

hoher. Die Bruchspannung (Rp) und damit der Wert , welcher das Einschniirverhalten

jener, in dem der Werkstoff einschniirt und die geometrische Entfestigung gréRer ist als die
Werkstoffverfestigung. Dies lasst auf eine Richtungsabhangigkeit des Einschnirverhaltens

schlieRen.

Tabelle 4-1: Kennwerte des Zugversuchs des Werkstoffs 22MnB5 der Platine 2, L,=30 mm, Anzahl der gepriiften Proben=8.

Rp0,2 Rm Rb Ag

[MPa] [MPa] [MPa] [%] [%]

gl 1126 £17 | 1517+11 | 1044 +44 | 3,65+0,23 | 7,76+0,30 | 0,31+0,03

O[Tl 1106+ 11 | 1512+ 8 1103+60 |3,66+0,25 |7,50+£0,55 | 0,27 +£0,04
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Auch die Zugversuchskennwerte des 20MnB8, die in Tabelle 4-2 dargestellt sind, zeigen nur

eine geringe Richtungsabhangigkeit. Die Bruchspannung der Querproben ist, wie beim
22MnB5, im Vergleich zu den Langsproben héher, das zu kleineren Werten von @ flhrt.

m

Auch bei diesem Werkstoff streuen die Werte der jeweils acht Proben kaum. Vergleicht man
die Kennwerte der beiden Werkstoffe 22MnB5 und 20MnBS8, so erkennt man, dass sowohl

Rpo,2, Rm, Ag und Aszg beim 22MnB5 geringfligig héher sind, wahrend der Werkstoff 20MnB8
Rm_Rb

hohere Bruchfestigkeiten zeigt. Dies flihrt wiederum zu niedrigeren Werten von , womit

m

sich das Einschnurverhalten der Stahle unterscheidet.. Die Kennwerte des fiir 200 s auf Aus-
tenitisierungstemperatur gehaltenen 20MnB8, die in Tabelle 4-3 zu sehen sind, unterschei-

den sich kaum von jenen des fiir 45 s gehaltenen.

Tabelle 4-2: Kennwerte des Zugversuchs des fiir 45 s auf Austenitisierungstemperatur gehaltenen Werkstoffs 20MnB8 der
Platine 2, L,=30 mm, Anzahl der Proben=8.

Rpo,2 Rm

[MPa] [MPa] [MPa]

gl 1066 £24 | 1472 +23 | 1085+22 | 3,53+0,16 | 7,24+ 0,20 | 0,26 + 0,01

O o]0 1077 £20 | 1489+13 |1142+38 |3,65+0,21 | 7,25+0,44 | 0,23 +0,03

Tabelle 4-3: Kennwerte des Zugversuchs des fiir 200 s auf Austenitisierungstemperatur gehaltenen Werkstoffs 20MnB8 der
Platine 2, L,=30 mm, Anzahl der Proben=8.

Rp(),z Rm Rb Ag A30
[MPa] [MPa] [MPa] [%] [%]

ENE el s 1058 £23 | 1458 £21 | 1103 £39

3,65+0,20 | 7,38+0,52 | 0,24 £ 0,02

(O[Tl sl 1065 +15 | 1465+ 8 1129+52 |3,35+0,29 | 6,84+0,53 | 0,23 +0,03

4.2.2 Bruchfldchen

Die Auswertung der mechanischen Kennwerte lasst Unterschiede im Einschnirverhalten der
Werkstoffe vermuten. Zur Beurteilung der Einschniirung und der Versagensursache der
Werkstoffe wahrend des Zugversuchs wurden die Bruchflachen im REM untersucht. Der fir
das Biegeverhalten besonders interessante dullere Bereich der Probe weist, wie in Abbildung
4-7 (a) und in Abbildung 4-7 (c) ersichtlich ist, bei beiden Werkstoffen einen abgescherten

Bereich knapp unter der Zinkschicht auf. In mittigen Bereichen der Zugprobe, welche in Ab-
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bildung 4-7 (b) und Abbildung 4-7 (d) dargestellt sind, erscheint der Bruchcharakter vollstan-
dig duktil mit tiefen Waben. Mit einem EDX-Scan wurde, wie in Abbildung 4-8 zu sehen ist,
ein titanhaltiger Einschluss, allem Anschein nach ein Titannitrid, in einer Wabe im mittigen
Bereich der Zugprobe nachgewiesen.

abgescherter Bereich Sl

wabenartiger Bruch [ :' _

Abbildung 4-7: REM-Aufnahmen im SE-Kontrast der Zugversuchs-Bruchfléchen des Werkstoffs 22MnB5: a) Randbereich und
b) Probenmitte; sowie des Werkstoffs 20MnB8:c) Randbereich und d) Probenmitte.

=

n

T S W
B titanhaltiger Ein
F

& 1
schluss
’ — .

Abbildung 4-8: Titanhdltiger Einschluss in einer Wabe der Bruchflédche einer Zugprobe des 20MnBS.
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4.3 Biegeversuche

4.3.1 Mechanische Kennwerte

Es wurden Biegeversuche an zwei verschiedenen Platinen beider Werkstoffe durchgefiihrt.
Proben der Platine 2 wurden bis zum Versagen geprift. An Proben der Platine 3 wurden un-
terbrochene Biegeversuche durchgefiihrt, um den Schadigungsverlauf wahrend des Biegens
zu untersuchen. Um den Rissfortschritt zu beobachten, wurden dabei einige Proben lber das
Kraftmaximum hinaus belastet. Somit konnten sowohl das Kraftmaximum als auch der ma-
ximale Biegewinkel nachtraglich aus den Rohdaten des Biegeversuchs dieser Platine berech-
net werden. Die Ergebnisse dieser Auswertungen, verglichen mit den Kennwerten der Plati-
ne 2, sind in Tabelle 4-4 wiedergegeben. Aus dieser Tabelle ist ersichtlich, dass der Werkstoff
22MnB?5 bei beiden Platinen hohere Werte der Maximalkraft in Querrichtung aufweist als in
Langsrichtung. Diese Anisotropie ist beim 20MnB8 nicht feststellbar. Die Kraftmaxima des
22MnB?5 liegen generell bei beiden Platinen hoher als jene des 20MnB8. Des Weiteren errei-
chen Biegeproben der Platine 3 des 20MnB8 geringfligig hohere Werte als jene, die der Pla-
tine 2 entnommen wurden. Dieser Unterschied zwischen den Platinen wird beim 22MnB5
nicht beobachtet. Die Standardabweichung ist bei beiden Werkstoffen gering. Vergleicht
man die maximalen Biegewinkel beider Werkstoffe, so stellt man fest, dass sich die Aniso-
tropie des 22MnB5 auch an den maximalen Biegewinkeln beider Platinen widerspiegelt.
Querproben dieser Legierung erreichen bei beiden Platinen deutlich héhere Biegewinkel als
Langsproben. Diese Anisotropie ist beim 20MnB8 geringer ausgepragt und bewegt sich in
der GroRenordnung der Standardabweichung. Wahrend sich die Werte der maximalen Bie-
gewinkel beim 20MnB8 zwischen den beiden Platinen kaum unterscheiden, ist beim
22MnB5 eine deutliche Abhangigkeit des Biegewinkels von der Platine zu beobachten. Pro-
ben, die der Platine 2 entnommen wurden, weisen ein vollmartensitisches Geflige auf und
erreichen héhere maximale Biegewinkel als Proben der Platine 3, welche Ferritinseln ent-
halt. Die Biegewerte von Proben des 22MnB5 und des 20MnB8, die der Platine 3 entnom-
men wurden und somit Ferritinseln zeigen, unterscheiden sich nur noch geringfligig vonei-
nander. Die Standardabweichung ist wiederum bei beiden Werkstoffen dhnlich. In Abbil-

dung 4-9 sind die maximalen Biegewinkel beider Stahle aufgetragen.
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Tabelle 4-4: Maximal aufgezeichnete Kraft und maximaler Biegewinkel im Biegeversuch der beiden Werkstoffe 22MnB5 und

20MnBS8 jeweils in Léngs- und Querrichtung der Platinen 2 und 3.

Platine 2 Platine 3

Fmax [N]

Qmax [°] Frmax [N]

PN 5280 +192 (n=8) | 65,3+3,0 (n=8) | 5249+ 110 (n=9) | 53,3 +2,0 (n=9)

Qmax [°]

b1V 1ok | 5435+ 117 (n=8) | 71,6 +2,0 (n=8) | 5406 * 85 (n=11) | 57,9 0,7 (n=11)

RN S 5002 72 (n=8) | 51,2+1,5(n=8) | 5137 +120 (n=11) | 49,6 + 1,8 (n=11)

101 o k| 4996 + 107 (n=8) | 52,6 +1,7 (n=8) | 5166 + 118 (n=10) | 51,9 + 2,2 (n=10)

- Vergleich der maximalen Biegewinkel

Hlangs mQuer

maximaler Blegewinks! [*]
8

22MnB5 P2 22MnB5 P23 20MnBE P2 20MnB8 P3

Abbildung 4-9: Vergleich der maximalen Biegewinkel der beiden Stéhle fiir die Platinen 2 und 3.
4.3.2 Bruchflachen

Zur Beurteilung der Versagensursache wahrend des Biegeversuchs wurden gebrochene Pro-
ben der Platine 3 beider Stahle untersucht. Der oberflachliche Riss der Langsprobe des
22MnB5, der in Abbildung 4-10 (a) dargestellt ist, verlauft geradlinig. Im Gegensatz dazu
zeigt die in Abbildung 4-10 (b) dargestellte Querprobe einen stufenférmig verlaufenden Riss.
Bei diesem Werkstoff ist somit eine Anisotropie feststellbar. Der Riss bei Proben des 20MnB8
verlauft sowohl bei Langs- als auch bei Querproben in Abbildung 4-10 (c) und Abbil-
dung 4-10 (d) stufenférmig. Die Stufigkeit ist bei Proben des 20MnB8 starker ausgepragt als
bei der Querprobe des 22MnB5. Die Anisotropie des 22MnB5 spiegelt sich auch auf den
Bruchflachen wider. Die Bruchfldache der Langsprobe, wie in der REM-Aufnahme in Abbildung
4-11 (a) dargestellt, verlduft in einer Ebene durch die Probe. Im Gegensatz dazu weist die in

Abbildung 4-11 (b) dargestellte Bruchflache der Querprobe mehrere Erhhungen und Vertie-
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fungen. Im zugseitigen Randbereich sind stufenformige Bereiche erkennbar. Die Anisotropie
der Biegeeigenschaften, die bereits aus der Auswertung der Biegekennwerte hervorging,

resultiert somit auch in einem unterschiedlichen Bruchbild. Der Bruchcharakter aller Proben

ist duktil, mit abgescherten Bereichen in den Randzonen, dahnlich wie bei den Zugproben.

.
geradliniger Verlauf stufiger Verlauf

.
stufiger Verlauf stufiger Verlauf

Abbildung 4-10: Oberfldchliches Schédigungsbild im Stereomikroskop des Werkstoffs 22MnB5 einer a) Ldngs- und
b) Querprobe, sowie des Werkstoffs 20MnB8 einer c) Léngs- und d) Querprobe.

eine Bruchebene

mehrere Bruchebenen

Abbildung 4-11: REM-Aufnahmen im SE-Kontrast der Bruchflichen der Biegeproben einer a) Ldngs- und b) Querprobe des
Werkstoffs 22MnB5.
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4.3.3 Unterbrochene Biegeversuche

Um den Schadigungsverlauf beider Werkstoffe wahrend des Biegeversuchs zu dokumentie-
ren, wurden unterbrochene Biegeversuche an Proben der Platine 3 durchgefiihrt. Die Biege-
versuche wurden kraftgesteuert gefahren und bei voreingestellten Werten gestoppt. Von
besonderem Interesse waren dabei Werte um die maximal ertragbare Kraft F,.,. Zur Be-
stimmung dieser wurden daher vorab Referenzproben bis zum Versagen gebogen. Schliffbil-
der von Biegeproben des 22MnB5, die bei verschiedenen Werten gestoppt wurden, sind in
Abbildung 4-12 dargestellt. Abbildung 4-12 (a) zeigt die Schadigung einer knapp unter Fax
gestoppten Probe des 22MnB5. An dieser ist bereits Kerbenbildung an einigen Stellen der
Oberflache zu beobachten. Eine tiefe Schadigung des Grundmaterials ist allerdings noch
nicht festzustellen. Aus Abbildung 4-12 (b) geht hervor, dass bei F,.x bereits Anrissbildung an
Kerben ins Grundmaterial erfolgt. Bei einem Abfall der Maximalkraft um 1 % ist der Riss un-
ter einem Winkel von circa45° bereits etwa 20 um ins Grundmaterial vorgedrungen (siehe
Abbildung 4-12 (c)). Der Riss verlauft bei der durchgebogenen Probe anfangs zickzackformig
und nimmt, wie in Abbildung 4-12 (d) zu sehen ist, nach etwa 500 um eine geradlinigen Ver-

lauf durch die Probe.
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ins Gr

*] Riss u

durchgebogen

Abbildung 4-12: Schédigungsverlauf wdhrend des Biegeversuchs beim 22MnB5: a) Knapp unter F,, ist die Bildung von
Kerben zu beobachten. b) Bei F,,, bilden sich Anrisse an diesen Kerben. c) Féllt die Kraft um 1 % ab, ist der Riss bereits etwa
20 um unter einem Winkel von circa 45° ins Grundmaterial vorgedrungen. d) Der Riss verlduft bei der durchgebogenen Probe

zuerst zickzackférmig und danach gerade.

Der Schadigungsverlauf beim 20MnB8 unterscheidet sich kaum von jenem des 22MnB5. Aus
Abbildung 4-13 (a) geht allerdings hervor, dass der Riss bereits bei F,x einige Mikrometer ins
Grundmaterial vordringt. Fallt die Kraft, wie in Abbildung 4-13 (b) ersichtlich, um 1% ab,
betragt die Risslange unter einem Winkel von etwa 45° bereits circa 100 um. Der Riss schrei-
tet damit schneller fort als im 22MnB5. Des Weiteren sind die Kerben, von denen die Risse
ausgehen, im 20MnB8 deutlich breiter und reichen tiefer ins Grundmaterial als beim
22MnBS.
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Abbildung 4-13: Schédigungsverlauf wéhrend des Biegeversuchs beim 20MnB8: a) Bei F,,, ist der Riss einige Mikrometer ins
Grundmaterial vorgedrungen. b) Bei 1 % Kraftabfall betrdgt die Rissldnge bereits circa 100 um und geht von einer breiten,

tiefen Kerbe aus.

Von besonderem Interesse ist die Rolle der Ferritinseln bei der Rissbildung. Der Rissinitiie-
rung geht beim Schadigungsverlauf von PHS die Bildung von Kerben voraus, welche tief ins
Material vordringen. Da die Ferritinseln allerdings nur circa 10—20 um ins Grundmaterial
reichen, war es schwierig, ihre Rolle bei der Rissinitiierung zu untersuchen. Im Randbereich
herrscht ein zweiachsiger Spannungszustand und das Material kann Spannungen mittels
plastischer Deformation abbauen, weswegen Risse deutlich kiirzer sind als in mittigen Berei-
chen. Deshalb wurden Schliffe vom Randbereich der Biegeproben, wie in Abbildung 4-14 (a)
dargestellt, angefertigt. Des Weiteren ist in diesen Randbereichen auch die Kerbenbildung
deutlich schwacher ausgepragt. Der in Abbildung 4-14 (b) dargestellte Riss im Randbereich
einer Biegeprobe des 20MnB8 ist nur etwa 5 um lang und dringt ohne vorhergehende Ker-
benbildung ins Grundmaterial ein. Die Rissbildung erfolgt scheinbar entlang der Phasen-

grenzflache von Ferrit und Martensit.

E el e & A = SN

Riss entlang F/M Phasengrenze
- 4 L -
L

a)

Randbereich

Abbildung 4-14: a) Aufnahme einer Biegeprobe. Im Randbereich kann das Material die Spannungen durch plastische Defor-
mation abbauen. b) REM-Aufnahme eines 20MnB8 im SE-Kontrast. Der Riss scheint an der Phasengrenze zwischen Ferrit und

Martensit fortzuschreiten.
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4.4 Einschlussanalyse

Nichtmetallische Einschliisse spielen beim Versagen von Stdhlen eine entscheidende Rolle.
Bei PHS kdnnen vor allem zinkschichtnahe nichtmetallische Einschlisse rissinitiierend wirken
und das Biegeverhalten, wie im theoretischen Teil beschrieben, verschlechtern. Bei den LI-
MI-Untersuchungen gedtzter Proben wurden bei beiden Werkstoffen Titannitride beobach-
tet. Diese erscheinen im geatzten Schliffbild, wie in Abbildung 4-15 ersichtlich, eckig und

goldfarben und weisen eine Kantenldange von einigen Mikrometern auf.

Die chemische Analyse ergab, dass sich der Stickstoffgehalt der beiden Werkstoffe unter-
scheidet. Wahrend der 22MnB5 durchschnittlich 32 ppm Stickstoff enthalt, weist der
20MnB8 einen Stickstoffgehalt von 52 ppm auf. Dies warf die Frage auf, ob der erhdhte
Stickstoffgehalt im 20MnB8 auch zu einer héheren Anzahl von Nitriden im Werkstoff fiihrt.

" '5.
4‘--%‘5- Tltannltrlde
ol

Abbildung 4-15: LIMI-Aufnahme eines a) 22MnB5 und b) 20MnB8 mit Titannitriden.

Um die Anzahl der nichtmetallischen Einschliisse im Allgemeinen und jene der Nitride im
Speziellen zu bestimmen, wurde eine Einschlussanalyse an Proben der Platine 1 durchge-
flhrt. Hierbei wurde jeweils ein Langsschliff beider Werkstoffe im REM untersucht. Die Er-
gebnisse der Einschlussanalyse, die in Tabelle 4-5 dargestellt sind, zeigen, dass sich die An-
zahl und der Flachenanteil der nichtmetallischen Einschliisse bei beiden Werkstoffen kaum
unterscheiden. Der flaichengleiche Kreisdurchmesser (engl. Equivalent Circle Diameter = ECD)
der ein Mal fiir die GroRe eines Einschlusses ist, unterscheidet sich ebenfalls kaum zwischen
den beiden Werkstoffen. Die farbig hinterlegte Zeile in Tabelle 4-5 hebt die nitridischen Ein-
schlisse hervor, welche von besonderem Interesse waren und den mit Abstand am haufigs-
ten detektierten Einschlusstyp darstellen. Einschliisse dieses Typs wurden im 20MnB8 ge-
ringfligig haufiger detektiert und weisen auch einen etwas groferen ECD auf. Der deutlich
hohere Anteil von Stickstoff im 20MnB8 resultiert allerdings nicht in einer signifikant hohe-
ren Anzahl von Nitriden. Da der ECD nur die durchschnittliche GréRe der Einschliisse angibt,

jedoch nichts Gber die GroBenverteilung aussagt, wurden zusatzlich Histogramme der GroRRe
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der Nitride angefertigt. Aus diesen Histogrammen, die in Abbildung 4-16 dargestellt sind,
geht hervor, dass sich die GroRenverteilung der Nitride in beiden Werkstoffen ebenfalls

kaum unterscheidet. Demnach weist der Grof3teil der Einschliisse eine GroRe von 1,5 um

und kleiner auf.

Tabelle 4-5: Ergebnisse der Einschlussanalyse der beiden Werkstoffe.

Werkstoff 22MnB5 20MnB8
Einschlusstyp ECD Anzahl Flache ECD Anzahl Flache
[um] [N/mm?] | [um?/mm?] [um] [N/mm?] | [um?/mm?]
Oxide 1,67 10,90 29,40 1,80 6,91 23,36
Sulfide 1,15 4,67 5,34 1,08 4,46 4,24
Oxisulfide 2,40 8,38 65,40 2,44 8,40 53,88
- 1,55 73,53 175,51 1,64 68,80 186,36
Oxinitride 2,10 1,26 5,61 1,50 2,29 5,28
Nitrosulfide 1,43 2,40 4,53 1,36 6,00 10,08
Oxinitrosulfide 2,00 0,66 2,55 1,93 2,23 8,77
1,62 101,80 275,64 1,68 99,09 267,84
a) o Nitride:22MnB5 b) Nitride: 20MnB8
400 - 400 -
= 300 - 300 -
200 - 2 200 -
100 - 100 -
0 - 0 -
AAE SR G SRS B égf‘ AGINS LA SR A é@é
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Abbildung 4-16: Gréfsenverteilung der Nitride in den Werkstoffen a) 22MnB5 und b) 20MnB8.

Um festzustellen, ob sich die Morphologie der Nitride zwischen den Werkstoffen unter-
scheidet, wurden Aufnahmen von titanhaltigen Nitriden miteinander verglichen. Die Titan-
nitride im 22MnB?5 sind, wie in Abbildung 4-17 (a) dargestellt, oftmals kettig in Walzrichtung
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angeordnet. Im Gegensatz dazu ist die Anordnung der Nitride im 20MnB8, wie in

Abbildung 4-17 (b) zu sehen ist, einzeln und gleichmaRig verteilt.

a) | ‘ ‘ b)

>
>

]
¥
’

Walzrichtung
Walzrichtung

2 pm 4 um

Abbildung 4-17: REM-Aufnahmen im BSE-Kontrast von Titannitriden a) Im 22MnB5 sind die Titannitride hdufig kettig ange-
ordnet. b) Im 20MnB8 wurde keine kettige Anordnung gefunden.

Im Zuge der Einschlussanalyse wurden ebenfalls die Positionen der nichtmetallischen Ein-
schliisse auf der Schliffoberflache aufgezeichnet. Um die kettige Anordnung der Nitride zu
visualisieren, wurden deren Positionen nachgezeichnet, wobei die Blechdicke, zur besseren
Erkennung der Nitride, gestreckt wurde. Die kettige Anordnung der Nitride am Schliff des
22MnBS5 ist in Abbildung 4-18 (a) zu erkennen. Im Gegensatz dazu ist die Nitridverteilung in
der Probe des 20MnB8, die in Abbildung 4-18 (b) dargestellt ist, gleichmaRiger. Die Nitrid-
dichte wirkt beim 20MnB8 deutlich héher, was allerdings zum GrofSteil der gréReren abge-
rasterten Probenflache zuzuschreiben ist. Der weille Bereich im rechten oberen Eck der Ab-
bildung 4-18 (b) ist messtechnisch bedingt. Die fiir die Auswertung bendtigte Anzahl an
nichtmetallischen Einschliissen war vor dem Abrastern dieser Flache erreicht und die Mes-

sung wurde daher gestoppt.
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Abbildung 4-18: Darstellung der Nitridanordnung auf der Schliffoberflidche beim a) 22MnB5 und am b) 20MnB8.

Zur Klarung der Frage welche Nitride zur Kettenbildung neigen und ob es eine Korrelation
zwischen der NitridgroRe und deren Position gibt, wurden diese ebenfalls dargestellt. Wie
aus Abbildung 4-19 (a) ersichtlich, ordnen sich vor allem kleine Nitride, die in der Grafik blau
und griin dargestellt sind, kettig an. Die groBeren Nitride, die in der Grafik rot und schwarz
dargestellt sind, sind gleichmaRig verteilt. Die Verteilung der Nitride im 20MnB8 ist in Abbil-
dung 4-19 (b) dargestellt. Auch hier scheint keine Korrelation von Position und NitridgroRRe

Zu bestehen.
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a) GroBenverteilung der Nitride: 22MnB5
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Abbildung 4-19: Gréfienverteilung der Nitride (iber das Blech beim a) 22MnB5 und beim 20MnB8.
4.5 Nanoindentierung

4.5.1 Nanoindentierung an ungebogenen Proben

Die Untersuchungen des Gefliges der Platinen 1 und 2 ergaben, dass sich die Werkstoffe
hauptsachlich durch die Ferritinseln nahe der Zinkschicht unterscheiden. Réche et. al zeigte,
dass sich oberflaichennahe Hartphasen und der daraus resultierenden Harteunterschiede
negativ auf das Biegeverhalten auswirken kénnen [38]. Das Ziel der Nanoindentierung war
es, die Harte der ferritischen und martensitischen Bereiche zu bestimmen und Harteunter-
schiede aufzuzeigen. In Abbildung 4-20 (a) ist das Harteprofil einer vollmartensitischen Probe
der Platine 1 des 22MnB5 knapp unter der Zinkschicht zu sehen. Die Entfernung von der
Zinkschicht steigt hierbei mit steigender Nummer des Harteeindrucks. Der Héarteverlauf ist
sehr homogen, wobei sich die Hartewerte bis zum Harteeindruck Nummer 10, der circa
10 um von der Zinkschicht entfernt liegt, im Bereich von 6-8 GPa bewegen und mit zuneh-
mender Entfernung von der Zinkschicht steigen. Im Gegensatz dazu sind im Harteverlauf des
20MnB8, der ferritische Bereiche besitzt und in Abbildung 4-20 (b) dargestellt ist, groBe Har-
tespriinge zu beobachten. Diese Hartespriinge sind vor allem in zinkschichtnahen Bereichen

zu beobachten. Mit weiterer Entfernung von der Zinkschicht ist der Harteverlauf konstanter.
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a) Harteprof 22MnB5 {volimartensitisch] b) Hirteprofi 20MnB8
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Abbildung ~ 4-20: Durch  Nanoindentierung  gemessener  Hdrteverlauf von  Proben der Platine1l des
a) 22MnBS5 (vollmartensitisch) und b) 20MnB8 (mit Ferrit).

Um die Frage zu kldren, in welche Phase die jeweiligen Harteeindriicke beim 20MnB8 trafen,
wurde mit dem Ziel die Hartespriinge zu erklaren, REM-Bilder aufgenommen. Die in Abbil-
dung 4-21 dargestellte REM-Aufnahme des indentierten Bereichs zeigt, dass sowohl ferriti-
sche als auch martensitische Bereiche von den Harteeindriicken getroffen wurden. Die Har-
tewerte des weit im Grundmaterial befindlichen, ferritfernen Bereichs liegen hierbei relativ
konstant im Bereich von 7-9 GPa. Lediglich ein Wert liegt mit circa 6 GPa etwas niedriger. Die
Hartewerte der ferritnahen martensitischen Bereiche liegen im Bereich von 11 GPa und sind
damit harter als die ferritfernen martensitischen Bereiche. Die Ferritinseln zeigen eine Harte

von circa 4-5 GPa.
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Abbildung 4-21: REM-Aufnahme im SE-Kontrast des nanoindentierten Bereichs des 20MnB8.
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Um den Einfluss der Ferritinseln auf die Homogenitat des Harteverlaufs zu tiberprifen, wur-
den ebenfalls Proben des 22MnBS5, die der Platine 3 entnommen wurden und daher Ferritin-
seln aufweisen, indentiert. Aus Abbildung 4-22 geht hervor, dass der 22MnB5 &hnliche
Spriinge im Harteprofil aufweist wie der 20MnB8 in Abbildung 4-20 (b). Die Hartewerte zwi-
schen benachbarten Harteeindriicken, beispielsweise Nummer 7 und 8 oder Nummer 21

und 22, wechseln teilweise von lber 13 GPa auf circa 5 GPa.
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Abbildung 4-22: Durch Nanoindentierung gemessener Hdrteverlauf eines 22MnB5 mit Ferritinseln.

Auch von dieser Probe wurden REM-Bilder des indentierten Bereichs gemacht. Die in Abbil-
dung 4-23 dargestellte Aufnahme des 22MnB5 zeigt, dass die Hartewerte der Ferritinseln in
einem Bereich von circa 4-5 GPa liegen. Martensitische Bereiche sind deutlich harter. Die
Héarteeindriicke Nummer 4, 5, 6 und 7 deuten auf eine Abhangigkeit der Hartewerte von der
Entfernung zur Ferritinsel hin. Der Abstand zwischen dem Harteeindruck Nummer 7 und der
Ferritinsel ist am geringsten. Der Hartewert liegt mit 13,4 GPa hoher als jener des Eindrucks
Nummer 4, der etwas weiter vom Ferrit entfernt liegt. Die Eindriicke Nummer 5 und 6 wei-
sen den groBRten Abstand zur Ferritinsel auf. lhre Hartewerte sind mit 9,7 GPa und 10,4 GPa
geringer als jene die nahe an den Ferritinseln liegen. Den groRen Harteunterschied zwischen
ferritnahem Martensit und dem Ferrit verdeutlichen die Eindriicke Nummer 21 und 22. Die
Héarte nimmt hierbei, bei einem Abstand von weniger als 1 um zwischen den Eindriicken, von
13,4 GPa auf 5,4 GPa ab. Ein dhnlich hoher Hartesprung ist zwischen den Eindriicken Num-
mer 7 und 8 zu beobachten. Da die Moduli anndhernd konstant sind, werden die Hartewerte

als verlasslich angesehen.
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Abbildung 4-23: REM-Aufnahme im SE-Kontrast des nanoindentierten Bereichs des 22MnB5 der Platine 3.

Die Krafteindringkurven eines Eindrucks im Martensit und im Ferrit sind in Abbildung 4-24

dargestellt. Die durch die Tiefenregelung aufgenommene Belastungskurve des Martensits,

die in Abbildung 4-24 (a) zu sehen ist, erreicht hierbei einen deutlich hoheren Wert der Ma-

ximalkraft als die Belastungskurve des Ferrits, die in Abbildung 4-24 (b) dargestellt ist. Der

deutlich steilere Anstieg dieser Kurve beim Martensit verdeutlicht den, im Gegensatz zum

Ferrit, hoheren Widerstand des Materials gegen das Eindringen und somit die héhere Harte.

Die Entlastungskurve ist beim Ferrit steiler und fiihrt daher zu einer grofReren plastischen

Verformung. Dies deckt sich mit den Beobachtungen aus Abbildung 4-23, da der Eindruck

Nummer 22 deutlich gréRer ist als jener mit der Nummer 21. Der kleinere Eindruck Num-

mer 21 ist deutlich héarter als jener mit der Nummer 22, wahrend die Moduli konstant sind.
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Abbildung 4-24: Die Krafteindringkurven eines Hdrteeindrucks a) im Martensit und b) im Ferrit.
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4.5.2 Nanoindentierung an Scherbdndern

Die Pikrinsdauredtzung wurde auch an gebogenen Proben beider Werkstoffe angewendet.
Ziel war es dabei, Scherbander an Kerben in Form von langgestreckten ehemaligen Austenit-
kornern sichtbar zu machen. Wie in Abbildung 4-25 (a) zu sehen ist, sind die Austenitkorner,
die sich in Bereichen befinden, wo Scherbander zu vermuten sind, deutlich gestreckt und
kaum noch als solche zu erkennen. Ahnliches war auch an Kerben des 20MnB8 zu beobach-
ten, wobei das Atzergebnis, wie in Abbildung 4-25 (b) zu sehen ist, deutlich schlechter als
beim 22MnB5 ausfiel.
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Abbildung 4-25: Pikrinsduredtzung an gebogenen Proben an Kerben der Werkstoffe a) 22MnB5 und b) 20MnB8.

Um festzustellen, wie sich die Scherbander auf die Festigkeit bzw. Harte des Werkstoffs an
Kerben auswirken, wurden Bereiche, an denen Scherbander zu vermuten sind, nanoinden-
tiert. In Abbildung 4-26 (a) ist die REM-Aufnahme des indentierten Bereichs an einer Kerbe
des 20MnB8 zu sehen. Diese Linie liegt nahe an der Kerbe und erfasst den gesamten Bereich,
an dem das Scherband vermutet wird. Der Harteverlauf der Linie ist in Abbildung 4-26 (b)
dargestellt. Die Hartewerte der Eindriicke Nummer 4, 5 und 7 liegen mit knapp 11 GPa etwas
Uber den Werten des restlichen Bereichs. Auch die Hartemessungen an der Spitze eines An-
risses in Abbildung 4-27 flhrte zum Ergebnis, dass die Harte im Scherbandbereich nicht signi-
fikant ansteigt. Der Harteverlauf, der in Abbildung 4-27 (b) dargestellt ist, ist anndhernd kon-

stant.
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Abbildung 4-26: Hdrtemessung an einer Kerbe des Werkstoffs 20MnB8: a) REM-Aufnahme des Messbereichs und

b) Hérteverlauf des Messbereichs.
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Abbildung 4-27: Hdrtemessung an einem Anriss des Werkstoffs 22MnB5: a) REM-Aufnahme des Messbereichs und

b) Hdrteverlauf des Messbereichs.



Diskussion 44

5. Diskussion

Das Ziel dieser Arbeit war es, die beiden Stahle 22MnB5 und 20MnB8 hinsichtlich ihres Bie-
geverhaltens zu vergleichen und das unterschiedliche Verhalten zu erklaren. Untersuchun-
gen ergaben, dass der direkt mit Vorkihlschritt gehdrtete Stahl 20MnB8 ein schlechteres
Biegeverhalten aufweist als der indirekt gehartete 22MnB5. Des Weiteren zeigen Proben der
Legierung 22MnB5 eine Anisotropie der Biegewerte. Die im Zuge dieser Masterarbeit durch-
geflhrten Untersuchungen sollten Grinde fiir diese Unterschiede aufzeigen, Korrelationen
zwischen der Mikrostruktur und dem Biegeverhalten von PHS herstellen und zeigen, welche

Einflussfaktoren sich auf das Biegeverhalten auswirken.

Die Auswertung der durchgefiihrten Biegeversuche, welche in Tabelle 4-4 zusammengefasst
sind, zeigt, dass der 22MnB5 héhere maximale Biegewinkel bei einer hoheren Maximalkraft
erreicht. Wahrend sich die Biegekennwerte beim 20MnB8 zwischen den Platinen 2 und 3
kaum unterscheiden, wurden beim 22MnB5 deutliche Unterschiede festgestellt. Proben, die
der Platine 3 entnommen wurden, erreichen geringere maximale Biegewinkel als jene der
Platine 2. Diese Werte liegen nur noch geringfligig héher als jene des 20MnB8. Querproben
des 22MnB5 erreichen einen hoheren maximalen Biegewinkel als Langsproben. Diese Aniso-
tropie wurde beim 20MnB8 nicht festgestellt. Die Auswertung der Zugversuchsdaten (Tabel-
le 4-1 bis Tabelle 4-3) zeigte, dass die Legierung 22MnB5 beziiglich Streckgrenze, Zugfestig-
keit, GleichmaBdehnung und Bruchdehnung geringfligig hohere Werte erreicht als die Legie-
rung 20MnB8. Die Bruchspannung ist allerdings geringer, was Unterschiede im Ein-
schnirverhalten vermuten lasst. Diese Unterschiede spiegeln sich auf den Bruchflachen
nicht wider. Der Bruchcharakter sowohl der Biege- als auch der Zugproben beider Werkstof-

fe ist duktil.

Unterbrochene Biegeversuche wurden durchgefiihrt, um den Schadigungsverlauf von PHS
wahrend des Biegeversuchs zu beobachten. Der theoretische Versagensablauf wahrend des
Biegens wurde flir den 22MnB5 in der Literatur bereits beschrieben [30] und deckt sich mit
den Ergebnissen dieser Masterarbeit. Die Untersuchungen zeigten, dass sich die beiden
Stdhle hier kaum voneinander unterscheiden, der Riss beim 20MnB8 jedoch schneller
wachst. Wahrend des Biegeversuchs kommt es, wie in Abbildung 4-12 zu sehen ist, zuerst zu
Kerben- und danach zur Rissbildung an diesen Kerben unter einem Winkel von circa 45°.
Auch der Zick-Zack-Verlauf des Risses bei deutlichem Uberschreiten der Maximalkraft ist
charakteristisch. Messungen des Harteverlaufs an Kerben mittels Nanoindentierung sollten
klaren, ob im dort vermuteten Scherbandbereich eine Verfestigung auftritt. Eine merkliche

Verfestigung konnte jedoch nicht nachgewiesen werden.

Mit Hilfe einer Pikrinsdureatzung wurden die ehemaligen Austenitkorngrenzen sichtbar ge-

macht. Ein feineres Ausgangsgeflige resultiert in einem feineren Martensit [45], welcher
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nach dem Hall-Petch-Gesetz zu einer héheren Festigkeit fiihrt. Die Ergebnisse dieser Atzung
der beiden fir 45 s auf Austenitisierungstemperatur gehaltenen Stahle sind in Abbildung 4-2
dargestellt. Der Vergleich zeigt, dass die Korner des 22MnB5 mit circa 10 um kleiner sind als
jene circa 15 um groflen Korner des 20MnB8. Dies korreliert mit den Ergebnissen der me-
chanischen Prifungen, in denen der 22MnB5 eine hohere Biege- als auch Zugfestigkeit er-
reicht. Langere Glihzeiten resultieren, wie in Abbildung 4-3 zu sehen, in Kornwachstum. Un-
terschiede der Kornmorphologie oder ein Einfluss der Walzrichtung konnten nicht festge-
stellt werden. Nitalatzung von Schliffen beider Stahle machten Seigerungszeilen in der Mitte
der Bleche sichtbar. Deren Analyse fiihrte zum Ergebnis, dass der Mangangehalt in diesen
Bereichen erhoht ist. Eine Untersuchung zeigt, dass ein erhéhter Mangangehalt die Marten-
sitstarttemperatur senkt und somit die Umwandlungskinetik beeinflusst [46]. Eine ausge-
pragte mittige Seigerung zieht im Umkehrschluss Mangan von den Randbereichen ab und
lasst diese an Mangan verarmen. Dies fluhrt wiederum zu einer veranderten Umwandlungs-
kinetik der Randbereiche, welche die Eigenschaften des Martensits beeinflusst. Da diese
Seigerungszeile, wie in Abbildung 4-6 zu sehen ist, jedoch sehr schmal und der Mangangeh-
alt nur leicht erhoht ist, hat eine solche Zeile keinen Einfluss auf den Mangangehalt der fir
das Biegeverhalten relevanten Randzone. Oberflachennahe Messungen des Mangangehalts

bestatigen dies.

Die Gefligeuntersuchungen von Schliffen der Platinen 2 und 3 beider Stahle zeigten Unter-
schiede in der Mikrostruktur auf. Wahrend das Gefilige des 22MnB?5 der Platine 2, wie in Ab-
bildung 4-1 (a) zu sehen ist, vollmartensitisch bis unter die Zinkschicht ist, sind im Geflige des
20MnB8 beider Platinen (Abbildung 4-1 (b) und Abbildung 4-1 (d)), sowie beim 22MnB5 der
Platine 3 (Abbildung 4-1 (c)) Ferritinseln zu erkennen. In der Literatur wurden ferritische Be-
reiche an unbeschichteten Proben des 22MnB5 dokumentiert [39]. Im Zuge einer Dissertati-
on wurden Proben der Legierung 22MnB5 auBerdem gezielt randentkohlt, um ferritische
Bereiche unter der Zinkschicht zu erhalten und deren Auswirkungen aufs Biegeverhalten zu
untersuchen [30]. Die maximalen Biegewinkel stiegen dabei mit steigender Entkohlungstie-
fe [30]. Um einen weicheren Martensit zu erhalten und somit die Biegeeigenschaften zu ver-
bessern, wurden die in dieser Masterarbeit untersuchten presshartenden Stdhle standard-
maRkig wahrend der Verzinkung gezielt randentkohlt. Die mdégliche Entstehung von Ferrit
wird dabei als unkritisch angesehen. Dies steht jedoch im Widerspruch mit den Ergebnissen
dieser Arbeit, da der Werkstoff mit Ferritinseln beim Biegetest schlechter abschnitt. Wah-
rend die ferritischen Bereiche in diesen Vero6ffentlichungen [30,39], wie aus Abbil-
dung 2-16 (b) hervorgeht, groBe einheitliche Bereiche knapp unter der Zinkschicht darstel-
len, erscheinen die ferritischen Bereiche in dieser Arbeit klein, inselférmig und ungleichma-
Rig verteilt. Dies warf die Frage auf, ob die weichen Ferritinseln zu einer Inhomogenitat der

Harte der Randbereiche fiihren. In der Literatur werden Spannungsspitzen aufgrund von
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Héarteunterschieden als rissinitierend angesehen, was mit einer Verschlechterung des Biege-
verhaltens einhergeht [38]. Hartemessungen wurden im Zuge dieser Arbeit mittels Nano-
indentierung durchgefihrt. Es stellte sich heraus, dass die Martensithdrte mit steigender
Entfernung zur Zinkschicht anstieg, das wiederum auf den niedrigeren Kohlenstoffgehalt der
Randzone infolge der Entkohlung zuriickzufiihren ist. Des Weiteren wurde festgestellt, dass
vor allem die martensitischen Bereiche, die direkt an eine Ferritinsel grenzen, deutlich harter
waren als jene, in deren Nahe kein Ferrit zu finden war. Dies legt die Vermutung nahe, dass
der sich wahrend der Abkiihlung bildende Ferrit aufgrund seiner niedrigen Kohlenstofflos-
lichkeit den direkt angrenzenden austenitischen Bereich mit Kohlenstoff anreicherte. Der
kohlenstoffreiche Austenit wandelte wahrend der Abkihlung in kohlenstoffreichen Marten-
sit um, welcher aufgrund des héheren Kohlenstoffgehalts deutlich harter ist als ferritferner
Martensit. Die in Abbildung 4-23 dargestellten Ergebnisse zeigen eine Abhangigkeit der Mar-
tensitharte vom Abstand zur Ferritinsel und unterstiitzen somit diese Vermutung. Die in Ab-
bildung 4-24 dargestellten Krafteindringkurven zeigen das unterschiedliche Verhalten der
beiden Phasen im Be- und Entlastungsfall. Anhand der flacheren Entlastungskurve lasst sich
ein deutlich elastischeres Verhalten des Martensits im Gegensatz zum Ferrit ableiten. Diese
Tatsache hat zur Folge, dass die Harteeindriicke im Martensit deutlich kleiner sind als im
Ferrit. Die hohen Harteunterschiede an den Grenzflichen von Ferrit und Marten-
sit (Abbildung 4-23) und das unterschiedliche Verhalten der beiden Phasen bei Belastung
fihren allem Anschein nach zu rissinitierenden Spannungsspitzen wahrend des Biegens. Die-
se These wird durch Abbildung 4-14 (b), in der ein Riss an der Phasengrenze von Ferrit und
Martensit zu wachsen scheint, unterstiitzt. Ein weiteres Indiz dafiir, dass Ferritinseln das
Biegeverhalten verschlechtern, liefern die Ergebnisse der Biegeversuche von Proben der Pla-
tine 3 des 22MnB5. Diese Platine zeigte, obwohl sie vom selben Band stammte wie die Plati-
nen 1 und 2, aus unbekannten Griinden ebenfalls Ferritinseln (Abbildung 4-1). Die maximal
erreichten Biegewinkel von Proben dieser Platine sind deutlich geringer als jene der vollmar-
tensitischen Platine 2. Der direkte Vergleich der Biegewerte dieser zwei Platinen des Werk-
stoffs 22MnB5, die sich nur durch die Mikrostruktur knapp unter der Zinkschicht unterschie-
den, flihrt zum Schluss, dass inselférmige ferritische Bereiche das Biegeverhalten von press-

hartenden Stahlen negativ beeinflussen.

In der chemischen Analyse wies die Legierung 20MnB8 einen erhohten Stickstoffgehalt auf.
Zur Klarung der Frage, ob ein erhohter Stickstoffgehalt zu mehr Titannitriden fiihrt, welche
zu Poren- und Rissbildung fihren konnen [30], wurde eine Einschlussanalyse durchgefiihrt.
Aus Tabelle 4-5 geht hervor, dass sich sowohl Anzahl als auch Grofle der Nitride zwischen
den Stdhlen kaum unterscheidet. Die Untersuchung der Morphologie der Nitride zeigte je-
doch, dass die Nitride beim 22MnB5, wie in Abbildung 4-17 (a) ersichtlich, vorwiegend kettig

angeordnet sind. Diese Kettigkeit der Nitride wird auch in der Literatur, als Folge des Warm-



Diskussion 47

walzens, beschrieben [47]. Beim 20MnB8 war diese kettige Anordnung nicht feststellbar. Die
Nitride sind, wie in Abbildung 4-18 (b) dargestellt, zufallig verteilt. Die Nitridketten sind beim
Biegeversuch einer Langsprobe parallel zum Biegeschwert ausgerichtet, wahrend sie bei ei-
ner Querprobe normal zur Ausrichtung des Biegeschwerts stehen. Wahrend eine solche
Anisotropie in der Literatur meist langgestreckten Mangansulfiden zugeschrieben wird [48],
konnten hier entlang von oberflachennahen, kettig in Biegeschwertrichtung angeordneten
Titannitridketten Spannungsspitzen entstehen, die zu friihzeitiger Rissinitiierung und in wei-
terer Folge zum Versagen fiihren. Der gerade, oberflachliche Rissverlauf der Langsprobe des
22MnB5, welcher in Abbildung 4-10 (a) dargestellt ist, unterstiitzt die Vermutung, dass der
Riss an kettig angeordneten Nitriden verlauft und so zu einer Anisotropie der Biegeeigen-

schaften fuhrt.
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6. Zusammenfassung

In dieser Masterarbeit wurden die presshartenden Stahle 22MnB5 und 20MnB8 ausgehend
von ihrem unterschiedlichen Biegeverhalten miteinander verglichen. Auswertungen von Bie-
gedaten ergaben fiir die indirekt gehartete Legierung 22MnB5 héhere maximale Biegewinkel
als fur die direkt mit Vorkihlschritt gehartete Legierung 20MnB8. AuRerdem wurde eine
Anisotropie der Biegewerte beim 22MnB5 dokumentiert. Auf Basis dieser Daten, wurden an
insgesamt drei Platinen beider Stahle Untersuchungen durchgefiihrt. Diese umfassten Aus-
wertungen der Ergebnisse mechanischer Prifverfahren, Untersuchungen des Schadigungs-
verlaufs durch unterbrochene Biegeversuche sowie eine grundlegende Werkstoffcharakteri-
sierung durch Untersuchungen der Mikrostruktur und des Bruchcharakters. Des Weiteren
wurden die nichtmetallischen Einschllisse charakterisiert und Hartemessungen mittels Nano-
indentierung durchgefiihrt. Mit Hilfe der Ergebnisse dieser Untersuchungen sollten die Ein-
flussfaktoren bestimmt werden, die das Biegeverhalten des 20MnB8 im Gegensatz zum
22MnB5 negativ beeinflussen. Ferner sollten Griinde angefiihrt werden, die die starker aus-

gepragte Anisotropie der Biegeeigenschaften des 22MnB5 erklaren.

Die Auswertung der mechanischen Priifungen zeigte, dass sich die Werkstoffe hinsichtlich
ihrer Zugversuchskennwerte kaum unterschieden. Einzig die Bruchdehnung war beim
22MnBS5 niedriger, das bei gleichzeitig geringfiigig hoherer Zugfestigkeit auf Unterschiede im
Einschniirverhalten schlieRen lasst. Die Legierung 22MnB5 erreichte beim Biegeversuch ho-
here maximale Biegewinkel bei hoherer Maximalkraft, jedoch wurde bei diesem Stahl eine
Abhangigkeit des maximalen Biegewinkels von der entnommenen Platine festgestellt. Eine
Anisotropie wurde nur beim 22MnB5 festgestellt. Die Bruchflachen unterschieden sich kaum

voneinander. Der Bruchcharakter war bei beiden Stahlen duktil mit abgescherten Bereichen.

Die Untersuchungen von Proben, an denen unterbrochene Biegeversuche durchgefiihrt
wurden, zeigten, dass der Schadigungsverlauf mit dem in der Literatur beschriebenen Ver-
lauf Ubereinstimmt. Hierbei kam es wahrend des Biegens zuerst zu Kerben- und Rissbildung
unter circa 45°. Der Riss schien im 20MnB8 schneller fortzuschreiten, ansonsten unterschie-

den sich die Stahle hinsichtlich des Schadigungsverlaufs kaum.

Die Mikrostrukturuntersuchungen zeigten, dass die ehemaligen Austenitkérner beim
22MnB?5 etwas kleiner waren und mit der hoheren Biege- und Zugfestigkeit korrelierten. Die
Analyse einer mittig in der Probe sichtbar gemachten Manganseigerungszeile ergab, dass

diese die Verteilung der Legierungselemente nicht wesentlich beeinflusst.

Die Gefligeuntersuchungen zeigten des Weiteren, dass alle Platinen des 20MnB8 und eine
Platine des 22MnB5 Ferritinseln unter der Zinkschicht aufweisen. Da Proben dieser Platinen

geringere maximale Biegewinkel als die vollmartensitischen Proben erreichten, wurde ver-
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mutet, dass sich diese Inseln negativ auf das Biegeverhalten auswirken. Um Harteunter-
schiede an der Ferrit/Martensit-Grenzflache zu untersuchen, wurden Hartemessungen mit-
tels Nanoindentierung an zinkschichtnahen Bereichen durchgefiihrt. Diese ergaben, dass
martensitische Bereiche, die nahe an Ferritinseln lagen, deutlich harter waren als Bereiche,
die weit von Ferritinseln entfernt lagen. Des Weiteren konnte eine Abnahme der Marten-
sithdrte mit steigender Entfernung von der Zinkschicht gezeigt werden. Durch Auswertung
der Krafteindringkurven wurde aulRerdem das unterschiedliche Verhalten der beiden Phasen
im Be- und Entlastungsfall gezeigt. Den Hartunterschieden zwischen Ferrit und Martensit
und den daraus folgenden Spannungsspitzen wadhrend des Biegeversuchs werden die

schlechteren Biegeeigenschaften zugeschrieben.

Eine Analyse der nichtmetallischen Einschliisse zeigte, dass der erhohte Stickstoffgehalt im
20MnB8 zu keiner groReren Anzahl an Nitriden fiihrt. Wahrend die Nitride in der Langsprobe
des 20MnB8 zufallig verteilt waren, wurde beim 22MnB?5 eine kettige Anordnung der Nitride
dokumentiert. Diese kettige Anordnung wird, unterstiitzt durch den geraden, oberflachli-
chen Rissverlauf, als mitverantwortlich fiir die Anisotropie der Biegewerte beim 22MnB5

angesehen.
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