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Kurzfassung

Die Verbesserung der mechanischen Eigenschaften und folglich der Lebensdauer von
Druckgusswerkzeugen erfolgt {blicherweise durch Hochdruckgasabschreckung und
mehrmaliges Anlassen. Die Finite-Elemente-Methode (FEM) wird verwendet, um den
Wiérmebehandlungsprozess hinsichtlich verbesserter Materialeigenschaften, geringerer
Figenspannungen und  geringerer  Risswahrscheinlichkeit zu  optimieren. Das
thermomechanische Modell beriicksichtigt martensitische und bainitische
Phasenumwandlungen, die Formulierung transformationsinduzierter Plastizitdt und eine
inverse Optimierungsroutine zur Anpassung der thermischen Randbedingungen des
Vakuumofens. Die Abschrecksimulation wird durch Labortests kalibriert und durch
industrielle Wairmebehandlungen von Testgeometrien validiert, wobei
Eigenspannungsmessungen durchgefiihrt werden. Ausreichend hohe und gleichméBig
verteilte Héartewerte sind wiinschenswert, um die Leistung von Druckgusswerkzeugen
wihrend der Lebensdauer zu verbessern. Zu diesem Zweck wird ein umfangreiches
Testprogramm geschaffen, das viele Kombinationen von Glithzeiten und Temperaturen
umfasst. Die gemessenen Hairtewerte nach dem Glithen bilden die Grundlage fiir ein
Hartevorhersagemodell fiir eine Warmarbeitsstahlsorte, das in das Finite-Elemente-Modell

implementiert werden kann.
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Abstract

To improve the mechanical properties and consequently the service life of die casting tools,
high-pressure gas quenching is usually carried out followed by several annealing steps. The
finite element method (FEM) is used to optimize the heat treatment process with the goal to
improve material properties, reduce residual stresses and lower the risk of crack formation.
The thermomechanical model accounts for martensitic and bainitic phase changes, the
formulation of transformation-induced plasticity and an inverse optimization routine for
adapting the thermal boundary conditions of the vacuum furnace. The quenching simulation is
calibrated by laboratory tests and validated by industrial heat treatments of test geometries,
with residual stress measurements being performed. Sufficiently high and evenly distributed
hardness values are desirable in order to improve the performance of die casting tools over
their service life. For this purpose, an extensive test program is created that includes many
combinations of annealing times and temperatures. The measured hardness values after
annealing form the basis for a hardness prediction model for a hot-work steel grade, which

can be implemented into the finite element model.
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Einleitung

1 Einleitung

Der Wiarmebehandlungsprozess stellt einen der wichtigsten Schritte in der Produktionskette
von Stahlbauteilen dar. Ziel ist es immer, die fiir die jeweilige Anwendung
malgeschneiderten Materialeigenschaften einzustellen. Im Bereich der Formenwerkstoffe ist
das Hochdruckgasabschrecken [1], [2] Stand der Technik und es ermoglicht die Herstellung
von Bauteilen mit homogenen Hérteverteilungen, sauberen Oberflachen, geringerem Verzug
und geringeren Eigenspannungen im Vergleich zu fliissigen Abschreckmedien [3]. Zu hohe
Eigenspannungen konnen einerseits zu Gewaltbriichen wéhrend der Wérmebehandlung
filhren, oder im Einsatz aufgrund der hohen Anzahl an thermomechanischen Lastzyklen die
Ausbildung von HeiBrissnetzwerken fordern. [4]. Diese Rissnetzwerke beeinflussen die
Oberfliachenqualitdt der Gussteile in negativer Art und Weise und fiihren dazu, dass die
Formen selbst regelméfig oberflaichentechnisch nachbearbeitet bzw. ausgetauscht werden
miissen. Ausfille von Formen stellen einen grofen Kostenfaktor dar, deshalb ist es
insbesondere fiir neue Formen von grofler Bedeutung, dass diese im Vorhinein auf kritische

Geometriebereiche untersucht werden konnen.

Ziel dieser Arbeit ist es, die Vorginge bei den verschiedenen Wérmebehandlungsschritten
besser zu verstehen und eine Software-Losung mittels Finiter-Elemente-Simulation zu
implementieren. Diese soll pradiktive Aussagen iiber die zu erwartenden Eigenspannungen

und Materialeigenschaften liefern und damit helfen die Lebensdauer der Formen zu steigern.

1.1 Warmarbeitsstahle

Warmarbeitsstihle zdhlen neben den Kaltarbeitsstahlen und Schnellarbeitsstdhlen zur Klasse
der Werkzeugstdhle. Sie liegen vom Temperatureinsatzbereich in der Mitte der genannten
Stahlsorten. Warmarbeitsstdhle werden iiblicherweise bis 400°C Oberflaichentemperatur
eingesetzt, Kaltarbeitsstdhle finden bis 200°C Anwendung und Schnellarbeitsstihle bis
600°C. [5] Sie zeichnen sich durch hohe Zidhigkeit, Hérte, Warmfestigkeit und
Korrosionsbestidndigkeit aus [6]. Diese Materialeigenschaften sind wichtig, da
Warmarbeitsstdhle im Formenbau eingesetzt werden und hierbei aggressiven Schmelzen,
hohen Temperaturgradienten und abrasiven Kriften ausgesetzt sind. Die klassischen

Warmarbeitsstahlsorten, die sich durch sehr ausgewogene Materialeigenschaften auszeichnen,
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Einleitung

entsprechen den Bezeichnungen H11 (DIN 1.2343) bzw. H13 (DIN 1.2344) [7]. Die Sorte
H13 enthélt mehr Vanadium und Kohlenstoff. Vanadium bewirkt dhnlich wie Chrom bessere
Hartbarkeit, wobei Vanadium als Karbidbildner auch fiir die ndtige Warmfestigkeit sorgt. Die
Zunahme an Hérte und somit VerschleiBfestigkeit, bei gleichzeitiger Abnahme der Zéhigkeit
ist auf die hoheren Gehalte an Kohlenstoff und Vanadium zuriickzufiihren. Zusitzlich muss
auch sichergestellt sein, dass die Eigenschaften {iber einen langen Zeitraum erhalten bleiben,
da groBe Formen nur bei hoher Lebensdauer und somit hoher Schusszahl wirtschaftlich

eingesetzt werden konnen.

1.2 Wirmebehandlung

Erst die optimal abgestimmte Wérmebehandlung in Abb. 1 ermdglicht die Einstellung von
hoher Hirte und bestmdglicher Zahigkeit [8], [9]. Die entscheidenden Prozessschritte bei der

Wairmebehandlung sind das Hérten gefolgt von einer dreistufigen Anlasswarmebehandlung.

Wiarmebehandlungsschema / Heat treatment sequence

o Hérten / Hardening
(O]
° 2. Vorwarmestufe / | uftabkiihlung /
N g
ggg 2nd preheat stage \\4,, cooling
2 B 2. Anlassen auf
ﬁ 1. Vorwarmestufe / i \ Arbeitsharte / & Ayl an)
g ¢t preheat stage \ . 2nd tempering g‘gl?:r;x;gft
& i Warmbad / working hardness 5
@ \_\\‘ Hot quenching 1. Anlassen / for stress relief
~ Ofenabkiihlung / 1%t tempering
5 Cooling in furnace .
g N\
E‘ Spannungs-
& armglithen /
= Stress relief
Zeit / Time Reinigen / Harteprifung /  Harteprifung /
Cleaning Hardness test Hardness test

Abb. 1: Typische Wiarmebehandlung eines Warmarbeitsstahls [10]

1.2.1 Hirten

Ausgehend von einem spannungsarmgegliihten Geflige wird das zu wirmebehandelnde
Werkstiick tiber mehrere Haltestufen von Raumtemperatur aufgeheizt. Dabei wandelt das
anfanglich ferritische Gefiige ab der Umwandlungstemperatur in Austenit um. Bei ca. 1000°C
[11] wird das Bauteil je nach Gréfe mehrere Stunden auf Austenitisierungstemperatur
gehalten. Ziel ist es die Karbide aufzulésen und ein moglichst gleichmiBiges Gefiige

einzustellen. Die anschlieBende schnellere Kiihlung erfolgt {blicherweise unter
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Hochdruckabschreckung in Stickstoffatmosphire. Es ist von Vorteil, wenn die Abkiihlung
moglichst schnell durchgefiihrt wird, da sich dabei hohe Hartewerte in Verbindung mit hohen
Zahigkeitswerten einstellen [12]. Der Nachteil von schnellem Abschrecken ist vor allem bei
grolen Formen, dass die Gefahr von Hérterissen steigt. Der Grund sind die hdheren
Temperaturgradienten zwischen Oberfliche und Kern, die in Verbindung mit den ablaufenden
Phasenumwandlungen zu héheren Spannungen im Bauteil fiihren. Die zu erwartenden Phasen

bei Raumtemperatur sind Martensit, Bainit und Restaustenit.

1.2.2 Anlassen

Die gehirtete Form wére zu sprode um sie sofort einsetzen zu konnen. Deshalb folgt auf den
Harteprozess ein dreistufiger Anlassprozess um die metastabilen Phasen Martensit und Bainit
in einen Gleichgewichtszustand mit geringerer Hérte zu iiberfithren und um den verbliebenen
Restaustenit umzuwandeln [13]. Beim Anlassen finden mehrere Prozesse gleichzeitig statt.

Die wichtigsten sind [14]:

¢ Umwandlung von tetragonalem in kubischen Martensit
¢ Umwandlung des Restaustenits in Ferrit und Zementit
e Koagulation des Zementits

e Ausscheidung von Sekundérhértekarbiden

55
= - 4/"—\

50 \

45 \
0 \

s \

30

Harte in HRC / Hardness HRC

20 300 400 500 600 700°C
68 572 752 932 1112 1292°F

Anlasstemperatur / Tempering temperature

Abb. 2 Sekundérhérteverhalten eines Warmarbeitsstahls (H11) [10]
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Die Fihigkeit des gehérteten Gefiiges zur Ausscheidung von Sekundirhértekarbiden [15] ist
der entscheidende Faktor zur Ausbildung der Warmfestigkeit. Das volle Potential schopft man
erst durch eine zweite Anlassbehandlung aus. Hier scheidet der umgewandelte Restaustenit,
der beim ersten Anlassen noch nicht zur Ausscheidungshirtung beigetragen hat,
Sekundirhértekarbide aus [16]. Das dritte Anlassen dient in weiterer Folge der Entspannung
des Gefiiges. Die Entwicklung der Hérte wihrend des Anlassens ist in Abb. 2 dargestellt. Die
Harte nimmt bei der Anlasstemperatur von ca. 500°C ein Maximum ein. Dieser Bereich sollte
allerdings vermieden werden, da die Entwicklung der Z&higkeit negativ beeinflusst wird.

Stattdessen wird iiblicherweise bei hoheren Temperaturen angelassen [17].

1.3 Ofentechnik

Hochlegierte Warmarbeitsstidhle konnen mit gasformigen Medien abgeschreckt werden da sie
aufgrund ihrer Legierungslage auch bei langsameren Abkiihlraten martensitisch umwandeln.
In Abb. 3 ist ein typischer Vakuumofen fiir massive Bauteile dargestellt. Das zu héartende
Werkstiick wird iiber die radial angeordneten Diisen mit dem Prozessgass unter Driicken bis
10 bar umstromt. Die Vakuumtechnologie kommt bei wéhrend der Austenitisierungsphase

zum Einsatz [18] und verhindert das Verzundern der Werkstiickoberflache.

Abb. 3: Vakuum-Ofen mit Druckgussform und simuliertem Temperaturfeld an der
Formoberfliche
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Ein Vorteil von Gasen in der Hértetechnik ist, dass sie keinen Leidenfrosteffekt wie fliissige
Medien aufweisen [19] und das Werkstiick somit gleichmaBiger iiber der Zeit abgekiihlt wird.
Das gleichmédBige Abschrecken flihrt zu geringeren Spannungen wéhrend der

Wirmebehandlung und senkt auch das Risiko fiir unerwiinschten Verzug [20].

1.4 Stand der Technik

Im Bereich der Warmebehandlungssimulation von Bauteilen aus Warmarbeitsstdhlen sind

grundsétzlich Modelle auf zwei Ebenen zur Verfiigung zu stellen:

1. Die Bauteilebene auf Basis von Finite Elemente Modellen
2. Die Materialpunktsebene auf Basis von Modellen zur Berechnung der

Phasenzusammensetzung sowie der Ausscheidungskinetik von Karbiden

Im Bereich der Finite Elemente Methode ist das vorrangige Ziel die Bestimmung der
Eigenspannungen und der Phasenfraktionen. In [21] wird ein Modell fiir den
Abschreckprozess vorgestellt und mit experimentellen Z&higkeitsmessungen verglichen. Eser
bildet mit seinen Modellen die gesamte Waiarmebehandlung ab, d.h. Hérten und
Austenitisieren, wobei, in den Modellen klassische Mischungsregeln fiir das FlieBverhalten
verwendet werden. In [22] wird die Phasenentwicklung und Eigenspannungsberechnung mit
Materialkennwerten berechnet, die mithilfe von Ausscheidungsberechnungen und
metallkundlichen Gleichungen bestimmt wurden [23]. In [24] wird ein Kinetik Modell auf
Basis des Ansatzes von Johnson-Mehl-Avrami-Kolmogorow (JMAK) zum Hérten von
Warmarbeitsstahl entwickelt, dass eine Vorhersage der Eigenspannungen ermdglicht. Jung
untersuchte verschiedene Gasabschreckprozesse und validierte seine Modelle hinsichtlich

Verzug und Héarteentwicklung [25].

Die Bestimmung der Ausscheidungskinetik in Warmarbeitsstdhlen wird vorrangig mit dem
Softwarepaket MatCalc® durchgefiihrt. Die verwendeten Modelle basieren auf einer Reihe
von Arbeiten: [26], [27], [28], [29] und [30], wobei in [31] die Modelle an einer

Warmarbeitsstahlsorte validiert werden.
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Offene Forschungsfragen

Es ist generell wenig Literatur zur Warmebehandlungssimulation mit der Methode der
Finiten-Elemente mit dieser Stahlklasse vorhanden. Arbeiten zu Simulationen an realen
Formen findet man iiberhaupt nicht. Dies liegt zum einen an der hohen Komplexitit der
metallurgischen Prozesse wihrend der Phasenumwandlungen und zum anderen am Wunsch
der Industrie, die beteiligten Prozesse und Informationen geheim zu halten. In dieser Arbeit
wurde versucht, diese Liicke zu schlieen und realistische Warmebehandlungen an massiven
Testgeometrien und an Realformen durchzufiihren. Das Verhalten dieser groBen Werkstiicke
unterscheidet sich im Abkiihlverhalten grundsitzlich von kleinen Laborproben. Es ist ein
weiteres Ziel dieser Dissertation, teilweise bereits vorhandene und in der Literatur

dokumentierte Information von der Laborebene auf die Bauteilebene zu iibertragen.

Die  vollstindige  Simulation = von  massiven  Realgeometrien  mit  einem
Umwandlungskinetikmodell, welches auf die Details der Multiphasentransformation in
Verbindung mit den jeweils damit einhergehenden TRIP Effekten ist ebenfalls in der Literatur
noch nicht dokumentiert und soll daher in dieser Arbeit in Angriff genommen werden. Das
kontrdre Verhalten von kleinen und massiven Geometrien wurde in [32] gezeigt und hilft den
beteiligten Industriepartnern, die Vorginge wéihrend der Wéarmebehandlung noch besser zu
verstehen. Die speziell fiir unterschiedliche Abkiihlraten gestaltete 840kg-Testgeometrie
ermoglicht es, verschiedene Werkstoffgruppen in ihren Harte- und Z&higkeitseigenschaften zu
vergleichen und bietet fiir den Projektpartner die Moglichkeit diese Materialkennwerte seinen
Kunden zu présentieren. Ein Héirteprognosemodell wiederum dient dazu, dem Formenbauer
wertvolle Informationen iiber die Tauglichkeit von groBen Geometrien zu liefern und soll es
ermoglichen, kritische Bereiche an den Formen zu erkennen. Dadurch soll in der Praxis die

Wahrscheinlichkeit von Brandrissen, die zu vorzeitigen Ausféllen fiithren, verringert werden.
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Materialeigenschaften

2 Materialeigenschaften

Wiahrend der Warmebehandlung (WBH) sind im Stahl je nach aktueller Temperatur und
Temperaturgeschichte verschiedene Gefiigezustinde anzutreffen. Die beteiligten Phasen
unterscheiden sich sowohl in den thermischen als auch in den mechanischen Eigenschaften
teilweise deutlich, weshalb es notwendig ist, die einzelnen Phasen getrennt zu
charakterisieren. Zusétzlich ist auch die temperaturabhingige Messung samtlicher
MaterialgroBen von Interesse, da deren Temperaturabhéngigkeit einen nicht zu
vernachlédssigenden Einflussfaktor auf Phasenentwicklung, Ausbildung von Eigenspannungen

und Hirteentwicklung darstellt.

2.1 Untersuchte Werkstoffe

Im Rahmen dieser Dissertation wurden 3 unterschiedliche Warmarbeitsstahlsorten untersucht.
Die chemische Analyse erfolgte mittels Funkenspektroskopie in Kooperation mit dem Institut
fiir Nichteisenmetallurgiec der MUL. Das Gerdt wurde unter Verwendung des
Geriteherstellerstandards ICAL kalibriert und anschlieBend mit der Stahlprobe SUS 1 7225 B

standardisiert.

Tab. 2.1: Chemische Zusammensetzung in Gewichtsprozent [wt%]

Werkstoff [ C Si ([Mn| P S Cr | Ni |[Mo| Al | Cu | Co Vv W

1 [Stahl 10.33[0.31 {0.22]0.003]|<0.0104.98(0.12]1.3210.010]0.033]0.008 { 0.47 [<0.007

2 [Stahl20.33|0.18 {0.51{0.010]<0.010 {5.05{0.07(1.940.017({0.050]0.011 | 0.48 | 0.001

3 | Stahl 30.40|0.20 {0.59(0.017[<0.0005|5.14]0.22]1.6410.011(0.080{0.037 [ 0.55 [<0.007

Die beiden Sorten Stahl 1 und Stahl 2 entsprechen der Bezeichnung X37CroMoV5-1 (H11),
Stahl 3 weist im Unterschied dazu einen erhohten Kohlenstoff- , Chrom- und Vanadiumgehalt

aufund fillt somit in die Klasse X40CroMoV5-1 (H13).
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2.2 Thermophysikalische Eigenschaften

Die Thermophysik beschreibt Materialeigenschaften, die entweder selbst aktiv die transiente
Temperaturentwicklung bestimmen, oder durch die Temperatur selbst beeinflusst werden. Die
experimentelle Charakterisierung von Warmarbeitsstdhlen hinsichtlich der
thermophysikalischen Eigenschaften wird sehr detailliert u.a. in [33] erldutert. Um die
Materialkennwerte der Reinphasen zu bestimmen, muss das Probenmaterial selbst eine
gezielte Wiarmebehandlung durchlaufen. Fiir die Phasen Bainit und Martensit wurden

folgende Temperaturpfade gewéhlt:

Tab. 2.2: Wiarmebehandlung der martensitischen Proben

Werkstoff | Austenitisierung | Abschrecken | Tiefkiihlen

Stahl 1 990°C / 40 min N2, 5 bar -70°C/1h
Stahl 2 1010°C /30 min | N2, 5 bar -70°C/1h
Stahl 3 1020°C /30 min | N2, 5 bar -70°C/1h

Die Hartetemperaturen wurden in Tab. 2.2 gemdBl den Herstellerangaben gewihlt, wobei
zusiétzlich zur schroffen Abkiihlgeschwindigkeit bei -70°C tiefgekiihlt wurde, damit der in
den Proben enthaltene Restaustenit mdglichst gut in Martensit umwandelt. Die Proben mit
dem bainitischen Endzustand (Tab. 2.3) wurden von denselben Hértetemperaturen aus im
Warmbad sanfter abgeschreckt und mit einer 24h langen Haltephase im bainitischen
Umwandlungsbereich (ca. 10°C iiber Ms, fiir Stahl 2 und Stahl 3) beaufschlagt. Anschlieend
erfolgt ein schroffes Abschrecken um das Gefiige zu stabilisieren Die isotherme
Haltetemperatur fiir Stahl 1 ist mit 30°C iiber Ms etwas hoher, da diese Sorte eher zu

Seigerungen neigt.
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Tab. 2.3: Wiarmebehandlung der bainitischen Proben

Isothermes
Werkstoff | Austenitisierung | Temperaturabsenkung Abkiihlen
Halten
Stahl 1 990°C / 40 min N2, Warmbadhértung 350°C /24 h | N2, 5 bar
Stahl 2 1010°C /30 min | N2, Warmbadhértung 310°C /24 h | N2, 5 bar
Stahl 3 1020°C /30 min | N2, Warmbadhértung 330°C/24h | N2, 5 bar

Alle Proben enthalten trotz der speziell angepassten WBH teils grole Mengen an
Restaustenit. Dieser wurde mit einer linearen Mischungsregel herausgerechnet und in spéterer

Folge in die Modelle implementiert.

Tab. 2.4: Restaustenit der thermophysikalischen Proben

Harte und Restaustenit der Proben

.. Harte HV10 / | Restaustenit
Werkstoff | Gefiligezustand A HRC %]
Stahl 1 0,4 589 /54,5 4,7
Martensit
Stahl 2 (kontinuierlich) 0,4 672 /59 3,0
Stahl 3 0,4 700/ 60 5,8

Werkstoff | Gefiigezustand Temp. | Hérte HV10/ | Restaustenit

[°C] HRC [%]

Stahl 1 350 512 /50 28,2
Bainit

Stahl 2 (isotherm) 310 493 / 48,5 19,2

Stahl 3 330 543 /52 19,8

2.2.1 Temperaturleitfahigkeit

Die Temperaturleitfdhigkeit a ist der zentrale Parameter bei der instationédren
Wirmeleitungsgleichung (2.1) und beschreibt die Féhigkeit Temperaturgradienten umso

schneller auszugleichen je hoher die Temperaturleitfahigkeit ist. Das heifit: Eine hohe
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Temperaturleitfahigkeit hilft Spitzentemperaturen an der Werkzeugoberflache schnell wieder

abzubauen und somit das Risiko fiir Brandrisse zu minimieren. [34]

Jt

T t) _ (9°T(xt) 0°T(xt) 0°T(xt)
“oc e T *

dy?

0z2

(2.1)

Die experimentelle Messung dieses Parameters erfolgt mithilfe der Laserflash-Methode.

Hierbei wird eine scheibenférmige Probe mittels Laserimpuls (LFA 427 der Firma Netzsch)

aufgeheizt und aus der Halbwertszeit des max. Temperaturanstieges wird a berechnet. Die

schlechtere Temperaturleitfahigkeit des Bainits gegeniiber dem Martensit ist durch den hohen

Restaustenigehalt bedingt, wobei die Temperaturleitfahigkeit bei Stahl 1 und Stahl 2 etwas

hoher ist als bei Stahl 3. Die Temperaturleitfadhigkeit des Austenits ist bei allen drei

Werkstoffen vergleichbar groB3. (Abb. 4).
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Abb. 4: Gemessene Temperaturleitfahigkeit der drei untersuchten Stdhle
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2.2.2 Spezifische Wirmekapazitiit

Die spezifische Warmekapazitit cp bezeichnet die Energiespeichermenge eines Materials und
ist als Enthalpieéinderung mit der Temperatur definiert. Zur Messung wurde eine DSC 404
»Pegasus® der Firma Netzsch verwendet, welche die Differenz der Wiarmestrome zwischen
der Probe und einer Referenzsubstanz (Saphir) als Funktion der Temperatur misst. Die
gemessene spezifische Wérmekapazitit ist bei allen drei Werkstoffen vergleichbar grof.

(Abb. 5)

0.8 0.8
& 0.6
o
=2
UQ
= Bainit_Aufheizen 7 —C— Bainit_Aufheizen
0.4 1 Martensit_Aufheizen 0.4+ Martensit_Aufheizen
—2—W_Austenit —~— Auslenit
T T T T T T T T T
0 200 400 600 800 1000 0 200 400 600 800 ‘IOIDO
TI°Cl T[°C]
0.8

—C— Bainit_Aufheizen
Martensit_Aufheizen
—£— Austenit

0.4 4

0 200 400 600 800 1000
TC]

Abb. 5: Gemessene spezifische Warmekapazitit der drei untersuchten Stéhle

2.2.3 Latente Wirme

Bei der y-a-Umwandlung wird latente Warme AH frei. Diese freigewordene Enthalpiemenge

kann durch Integration der cp,-Kurve berechnet werden.
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Tab. 2.5: Latente Wiarme experimentell bestimmt

Stahl 1

Stahl 2

Stahl 3

72,7 [J/g]

68,7 [J/g]

67,6 [J/g]

2.2.4 Thermische Ausdehnung

Der linear thermische Ausdehnungskoeffizient o hat eine gewisse Sonderstellung unter den

thermophysikalischen Eigenschaften, da er das Temperaturfeld — unter den gegebenen

Randbedingungen kann man eine entkoppelte Betrachtung annehmen — nicht beeinflusst,

sondern die GroBe der linearen thermischen Dehnung ¢ bestimmt, die ein Korper bei einer

Temperaturdnderung AT aufweist.

e =aAT

(2.2)

Bainit weist aufgrund des hoheren Restaustenitgehalts gegeniiber dem Martensit groBere

thermische Dehnungen auf. Die Knicke in den Kurven lassen sich auf Anlasseffekte

zuriickfiihren, wobei die vorwiegend bainitischen bzw. martensitischen Kurven nach einer

Glithbehandlung nahezu identisch sind. (Abb. 6)
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Abb. 6: Gemessener technischer Ausdehnungskoeftizient der drei untersuchten Stéhle

2.2.5 Dichte

Mithilfe der Dichte p, der Temperaturleitfahigkeit a und der spezifischen Wirmekapazitdt cp
kann aus (2.3) die Wiarmeleitfihigkeit A bestimmt werden, welche ebenso einen Input-

Parameter im FEM-Solver Abaqus darstellt. [35]

iz (2.3)

2.3 Umwandlungsverhalten

Bei der Bestimmung des Umwandlungsverhaltens der beteiligten Werkstoffe liegt der Fokus

auf der martensitischen und der bainitischen Phasenumwandlung. In grofen Gussformen
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treten beim Abschrecken aufgrund der groen Unterschiede in den Kiihlraten des Kerns und

der Oberflidche iiblicherweise beide Phasenumwandlungen auf.

2.3.1 Dilatometrie und ZTUs

Durch die unterschiedlichen thermischen Ausdehnungskoeffizienten von Austenit und Ferrit
kommt es beim Aufheizen einer Stahlprobe iiber die Ac3-Temperatur und nachfolgendem
Abkiihlen auf die Ausgangstemperatur zu einer charakteristischen Hysterese. Diese
sogenannte Dilatometerkurve ist von groem Interesse, da man dadurch Information iiber den
Volumensprung bei der Phasenumwandlung erhdlt [36], welcher entscheidend fiir das
mechanische Verhalten beim Abkiihlen ist. Zusdtzlich kann man mit dem Hebelgesetz [37]

die Anteile aller beteiligten Phasen einfach graphisch ermitteln.

10000 x
¥ Dilatometerkurve
8000 -
o L
6000 —ownsem=an | 1100% Kiz 7 AusSd ehnu ng
';. 4000 7::am|umkamue - . \1{ /tﬁﬁé‘ £ ] - .
s VI o Kubischraumzentrierte Phase
@ g =]
g 2000 o0% ek D%kl 177 T100% kfZ
B P | —""30%kz>1"}
s 100% kfz
£ 2000 -
15%kfe, S
4000 [{B5%kz_. Ausdehnu ng
-6000 [ \ustanit
100P%6 kfz
-8000
0 200 400 600 800 1000 1200 1400

Temperatur [°C]

Abb. 7: Anwendung des Hebelgesetzes bei Dilatometerexperimenten

Die Dilatometerkurven wurden mit einem DIL 805D der Firma Baehr aufgenommen. Zuerst
werden die zylindrischen Proben auf die jeweilige Austenitisierungstemperatur aufgeheizt und
30 Minuten auf dieser Temperatur gehalten. Im Anschluss erfolgt eine kontinuierliche
Abkiihlung mit unterschiedlichen Kiihlraten zwischen A=1 und A=36. Die Zahl 4 steht fiir die
Zeit in Sekunden zwischen 800°C und 500°C geteilt durch 100 [38]. Der Kohlenstoff
stabilisiert den Austenit und es stellen sich Restaustenitgehalte bis zu 20% ein. In Abb. 8ist
die Kurvenschar fiir Stahl 1 abgebildet, wobei klar zu erkennen ist, dass die Kurven nach dem

Abkiihlvorgang bei geringeren Dehnungen liegen und somit kein geschlossener Umlauf
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herauskommt. Dies liegt an den mit langsamen Kiihlraten steigenden Gehalten des

Restaustenits im Gefiige. Der Vergleich der ZTU-Diagramme in Abb. 9 zeigt, dass Stahl 1 die

hochste Martensit-Start-Temperatur Ms aufweist und der Bainitumwandlungsbereich zu

kiirzeren Zeiten verschoben ist. Stahl 2 liegt, wenn man die Hértbarkeit betrachtet in der Mitte

der drei Werkstoffe.

Der perlitische Umwandlungsbereich wird

in dieser Arbeit

vernachléssigt, da man diesen nur mit {iberaus langsamen Kiihlraten erreichen wiirde (ca.

1=50).

14;
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Abb. 8: Experimentelle Dilatometerkurven exemplarisch fiir Stahl 1 fiir verschiedene

Kiihlraten
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Abb. 9: Experimentell bestimmte ZTU-Diagramme der drei Stahlsorten

2.3.2 Umwandlungsplastizitit

Wihrend einer Phasenumwandlung in der eine wesentlich hértere Tochterphase in einer
weichen Mutterphase zu wachsen beginnt wird durch die vielen Keime ein kompliziertes
Spannungsfeld in der Mutterphase induziert. Unter zusétzlicher Anwesenheit einer dufleren
Last liberlagern sich beide Spannungszustdnde und flihren dazu, dass die Mutterphase bereits
bei duleren Spannungen, die kleiner als die FlieBspannung sind, plastisches Verhalten zeigt.
Dieser zusitzliche Dehnungsterm wird als Transformations- oder Umwandlungsplastizitét
(kurz TRIP) bezeichnet und muss auftreten, damit das mechanische System statisch bestimmt
ist. In Abb. 10 ist dieses Phdnomen an einem Drahtmodell dargestellt, das wihrend einer
Phasenumwandlung durch eine duflere Last beansprucht wird. Ohne den TRIP-Effekt wiirde
der Draht sogar an Linge einbiilen, durch den Effekt kommt es aber in diesem Beispiel zu

einer Verldngerung des Drahtes, welche man auch in der Realitdt beobachten wiirde.
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Abb. 10: Schematische Darstellung der Dehnungsanteile eines Kiihlvorganges unter
mechanischer Last [39]

Zur Beschreibung des TRIP-Effekts in den Modellen bendtigt man den sogenannten
Greenwod-Johnson-Parameter Krp [40], siehe (3.22), welcher durch Dilatometerversuche
unter Last ermittelt wird. Dazu werden mehrere Dilatometerproben sowohl martensitisch bzw.
bainitisch abgeschreckt und gleichzeitig durch eine Léngsspannung belastet, die aber
unterhalb der klassischen plastischen FlieBgrenze der weicheren Phase Austenit liegen muss.
Die Restdehnungen trdgt man iiber der duBleren Spannung auf und die Steigung der gefitteten
Gerade entspricht eben dem Greenwood-Johnson-Parameter. In Abb. 11 ist die prinzipielle
Vorgangsweise gezeigt wobei sich folgende Parameter laut Tab. 2.6 fiir die unterschiedlichen

Kombinationen ergeben.

Tab. 2.6: Experimentelle Greenwood-Johnson-Parameter

Krp Stahl 1 Stahl 2 Stahl 3
Bainit 7.68¢-05 [MPa'] | 6.71e-05 [MPa'] | 4.38¢-05[MPa’']
Martensit 5.43e-05 [MPa'] | 3.41e-05 [MPa'] | 3.49¢-05 [MPa'']
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Abb. 11: Bestimmung des Greenwood-Johnson-Parameters durch lineare Regression
(Martensitische Kiihlung, exemplarisch fiir Stahl 3)

2.4 Mechanisches Verhalten

Die mechanischen Eigenschaften sind bei gegebener thermischer Bauteilgeschichte ein
wichtiger Einflussfaktor fiir die sich einstellenden Belastungsspitzen und Eigenspannungen.
Deren Charakterisierung bendtigt dhnliches Vorgehen wie bei den thermophysikalischen
Proben, da auch das mechanische Verhalten stark phasenabhingig ist. Die Herstellung der

martensitischen und bainitischen Proben erfolgte analog zu den thermophysikalischen Proben.

2.4.1 Elastizititsmodul

Der Elastizitdtsmodul (E-Modul) stellt das Verhéltnis von Spannung und Dehnung dar und ist
neben der Querkontraktion die mechanische Kennzahl, welche das mechanische Verhalten
eines ideal elastischen Kdorpers beschreibt. Die Messung des E-Moduls erfolgt spannungslos
mittels Elastomat der Firma Forster. Die E-Moduln der drei Stahlsorten unterscheiden sich
kaum voneinander (Abb. 12), da der E-Modul in erster Linie durch die Bindungskréfte der
beteiligten Atome bestimmt wird und Legierungsvariationen wie in diesem Fall nur einen

geringen Einfluss haben.
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Abb. 12: Experimentell bestimmter E-Modul der drei untersuchten Stéhle

2.4.2 WarmflieBkurven und Verfestigung

Das FlieBverhalten der Phasen ist insbesondere bei hoheren Temperaturen von Bedeutung, da
die Phasen hier eine deutlich herabgesetzte FlieBgrenze aufweisen und somit auch groBere
plastische Dehnungen entstehen. Die FlieBkurvenmessung des Austenits ist klarerweise nur
iiber der M;-Start-Temperatur moglich, bei tiefer liegenden FlieBkurven wiirde man
zwangsldufig eine betrdchtlich hohere FlieBgrenze aufgrund der Anteile von Martensit bzw.
Bainit messen. Klar zu sehen ist in Abb. 13, dass bei sehr hohen Temperaturen das
FlieBverhalten nahezu ideal-plastisch ist. Je tiefer die Temperaturen werden, umso starker
nimmt die Verfestigung zu. Die Messungen wurden wie auch die TRIP-Versuche an einer
Gleeble 3800 durchgefiihrt. Die FlieBkurven bei tieferen Temperaturen werden genauer in

Kapitel 3 vorgestellt.
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Abb. 13: Experimentelle WarmflieBkurven des Austenits, exemplarisch fiir Stahl 2

2.5 Harteentwicklung

Insbesondere bei groen Formen spielt das Anlassen eine gewichtige Rolle, da nur durch
diesen weiteren WBH-Schritt die Eigenspannungen nach dem Hérten bzw. die Bruchzihigkeit

der kritischen Materialbereich auf ein akzeptables Niveau gebracht werden kénnen.

Die Hirte von Warmarbeitsstihlen nimmt insbesondere bei hohen Temperaturen durch die
Vergroberung von Sekundérhértekarbiden ab. Dies hat einen negativen Einfluss auf die
Widerstandsféhigkeit gegen Verschleill was die Lebensdauer klarerweise herabsetzt. Deshalb
ist es natiirlich von groBem Interesse den Startwert des Hartefeldes nach abgeschlossener

Wirmebehandlung an kritischen Positionen der Form zu kennen.

Dazu wurde in Abb. 14 ein Versuchsprogramm mit 252 Quadern (20x20x20mm, Stahl 3)
entwickelt, die einem Block entnommen wurden, um eine Vielzahl an
Kombinationsmoglichkeiten von Abschreckgeschwindigkeit, Haltezeiten und

Haltetemperaturen abzudecken.
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" 1. Anlassen 2. Anlassen
Harten
T [°C]|{[min bzw. h]nur HérterHirten + 1. Anlasse Vorgesehen fur 2. Anlassen T[°C] |[min bzw. h
10 A91 Al A2 A3 A4 10 Al | A1l | A21 | A3
20 A92 All | A12 | A13 | A14 | AlS 20 A2 | A12 | A22 | A32 | A42
40 A93 A21 | A22 | A23 | A24 | A25 | A6 40 A3 | A13 [ A23 | A33 | Ad3 | AS3
1 A31 | A32 | A33 | A34 | A35 | A36 | A37 | 590 1 Ad | A14A [ A24 | A34 | Ad44 | ASA | AB4
2 Ad2 | A43 | Ad4 | A4S | A4G | A7 2 AlS | A25 | A35 | A45 | AS5 | AGS
4 A53 | A54 | AS5 | AS6 | AS57 4 A26 | A36 | A46 | AS6 | ABB
Lambda=0,6 550 8 AB4 | AGS | ABE | AG7 8 A37 | A47 | AS7 | AGT
10 B91 B1 B2 B3 B4 10 Bl | B11 | B21 | B31
20 B92 B1l1 | B12 | B13 | B14 | B15 20 B2 | B12 | B22 | B32 | B42
40 B93 B21 | B22 | B23 | B24 | B25 | B26 40 B3 B13 | B23 | B33 | B43 | B33
1 B34 B31 | B32 | B33 | B34 | B35 | B36 | B37 | 610 1 B4 | B14 | B24 | B34 | B44 | B34 | BG4
2 B95 B42 | B43 | B44 | B45 | B46 | B4A7 2 B15 | B25 | B35 | B45 | B55 | B6S
4 B9 B53 [ B54 | B55 | B56 | B57 4 B26 | B36 | B46 | B56 | B66
= 8 B97 B&4 | B65 | B66 | B67 8 B37 | B47 | B57 | B67
i 10 91 1 cz o] ca 10 G |cn1fcx|c3
% 20 92 €11 | C12 | Ci3 | €14 | €15 20 € | c12 | C22 | €32 | cA2
H 40 93 €21 | C22|C23| CM4|C25| C26 40 a €13 €23 | C33 | C43| €53
E 1 €31 C32|C33|C34]C35]| C36 | €37 | 590 1 C4 | C14[C24 | C34|Ca4| CHA | Cea
E 2 C42 | Ca3| Cca4 | Ca5 | C46 | CA7 2 €15 | €25 | €35 €45 | G55 | €65
E 4 C53 | C54 | €55 | €56 | C57 4 €26 | C36 | C46 | C56 | C66
Lambda =12 g 550 8 Cea | Ce5 | Ce6 | C67 8 €371 C47 | C57 | C67
et 10 D91 D1 D2 D3 D4 10 D1 | D11 [ D21 | D31
T_:‘ 20 D92 D11 | D12 | D13 | D14 | D15 20 D2 | D12 | D22 | D32 | D42
E 40 D93 D21 | D22 | D23 | D24 | D25 | D26 40 D3 | D13 (D23 | D33 | D43 | D33
= 1 D34 D31|D32 | D33|D34)D35]| D36 D37 610 1 D4 | D14 | D24 | D34 | D44 | D34 | D64
; 2 D95 D42 | DA3 | D44 | D45 | D46 | DA7 2 D15 | D25 | D35 | D45 | D55 | D65
o 4 D9 D53 | D54 | D55 | D56 | D57 4 D26 | D36 | D46 | D56 | D66
o 8 D97 D64 | D65 | D66 | D67 8 D37 | D47 | D57 | D67
10 ES1 E1 EZ B3 E4 10 El | Fi1 | E21 | E31
20 E92 E11 | E12 | E13 | E14 | E15 20 E2 | E12 | E22 | E32 | E4A2
40 E93 E21 | E22 | E23 | E24 | E25 | E26 40 B E13 | E23 | E33 | E4A3 | E53
1 E31 | E32 | E33 | E34 | E35 | E36 | E37 | 590 1 E4 | E14 | E24 | E34 | E44 | E54 | EB4
2 E42 | E43 | E44 | E45 | E46 | E47 z E15 | E25 | E35 | E45 | E55 | E6S
4 ES3 | ES4 | ESS | ES6 | ES7 4 E26 | E36 | E46 | E56 | EBB
Lambda =28 550 8 E64 | EBS | EGG | EG7 8 E37 | E47 | ES7 | E67
10 Fo1 F1 F2 F3 F4 10 F1 | F11 [ F21 | F31
20 F32 F11 | F12 | F13 | F14 | F15 20 F2 | F12 | F22 | F32 | F42
40 FS3 F21 | F22 | F23 | F24 | F25 | F26 40 F3 | F13 [ F23 | F33 | F43 | F53
1 FS4 F31 | F32 | F33 | F34 | F35 | F36 | F37 | 610 T FA | F14 | F24 | F34 | Fa4 | F54 | F64
2 FS5 F42 | F43 | F44 | F45 | F46 | F47 2 F15 [ F25 | F35 | F45 | F55 | F65
4 F9% F53 | F54 | F55 | F56 | F57 4 F26 | F36 | F46 | F56 | F66
8 F37 F6d4 | F65 | F66 | F67 8 F37 | F47 | F57 | F67

Abb. 14: Versuchsmatrix zur Analyse der Hérteentwicklung beim Anlassen, Stahl 3

Direkt nach dem Hairten wurde die Ansprungshirte von Quadern mit unterschiedlicher
Abkiihlgeschwindigkeit gemessen. Es konnte in Abb. 15 (a) ein leichter Abfall von 2 HRC
zwischen 4=0.6 und /=12 gemessen werden. Nach dem ersten Anlassen (Abb. 15 (b)) waren
selbst jene Proben mit sehr kurzen Anlasszeiten auf demselben Niveau wie langer angelassene
Proben. Erst nach ldngeren Anlasszeiten iiber 100 Minuten kommt es zu einer erneuten

Abnahme der Hirte um 2 HRC.
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Abb. 15: Hirteabfall nach dem Hérten (a) und nach dem 1. Anlassen (b), Stahl 3

In Abb. 16 ist die Hirteentwicklung fiir alle Kombinationsmoglichkeiten wihrend des zweiten

Anlassens dargestellt. Bei der Anlasstemperatur von 610 °C ist der Harteabfall deutlich

ausgepragter. Somit ist gleichméBiges Durchwirmen entscheidend fiir die Endhérte.
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Abb. 16: Harteverlauf bei verschiedenen Anlasszustinden, Stahl 3

2.6 Messung der Zihigkeit

Die Zihigkeit von Druckgussformen ist eine wichtige Kenngrofle wenn es um die
Vermeidung von katastrophalen GrofBrissen geht. Dies betrifft vor allem sehr frithe Ausfille

nach wenigen Druckgusszyklen. Insbesondere die Reinheit und die Feinheit der
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Gefiigebestandteile haben einen hohen Einfluss auf die Zahigkeitswerte. Es gibt zwei

etablierte Methoden in der Technik um sie zu messen:

Der Kerbschlagbiegeversuch (auch Charpy-Versuch) ist gilinstig und einfach durchzufiihren,
jedoch sehr sensitiv in punkto Probengrofle, Aufprallgeschwindigkeit und Temperatur. Somit
liefert der Kerbschlagbiegeversuch keine echte MaterialkenngroBe, sondern eine
technologische GrofBe, die jedoch in der Praxis weit verbreitet ist. Beim Versuch trifft ein
Pendelhammer auf die Riickseite einer gekerbten Probe und der Energieverlust des
ausschwingenden Pendelhammers durch den Bruchvorgang wird gemessen.

Im Gegensatz dazu ist die Bruchzdhigkeit als Materialkenngro3e anzusehen und liefert im
Allgemeinen verldsslichere Werte bei hoherem Priifaufwand. Lediglich der Trend, dass
langsamere Abkiihlraten zu geringeren Bruchzdhigkeitswerten fiihren, ist laut Abb. 17 fiir alle
drei Werkstoffe giiltig. Das Verhalten der Bruchzédhigkeit iiber der Abkiihlrate ist bei den
Werkstoffen Stahl 1 und Stahl 2 duBerst nichtlinear, da die Zdhigkeit von der Hoch- in die
Tieflage abfillt. Stahl 3 weist eine schwach abfallende Zéhigkeit auf niedrigerem Niveau (ca.

70 MPam™'?) auf.

Die genaue Korrelation von Bruchzihigkeit und Kerbschlagarbeit ist fiir diese hochlegierten
Werkstoffe im Allgemeinen nicht moglich. Die Auftragung der Bruchzihigkeit {iber der
Kerbschlagarbeit zeigt diesen Sachverhalt in Abb. 18 deutlich. Nur bei Stahl 3 ist ein linearer
Zusammenhang zwischen Bruchzihigkeit und Kerbschlagarbeit im Messbereich erkennbar.
Der Grund dafiir sind die deutlich geringeren Schwankungen in den Kennwerten weil sich
Stahl 3 aufgrund der hoheren Legierungsgehalte von C und V bei allen Kiihlraten eher in der
Tieflage befindet.
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—a— Stahl 1_40HRC
—e—Stahl 1_42HRC
—a~— Stahl 1_44HRC

Bruchzahigkeit (MPa*sqrt(m))
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Abb. 17: Bruchzéhigkeit iiber A-Wert fiir alle drei Werkstoffe
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Abb. 18: Bruchzéhigkeit iiber Kerbschlagarbeit fiir alle drei Werkstoffe

Kerbschlagarbeit [J]
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2.7 Bruchzihigkeit und Hiirte der 840kg-Testgeometrie

Im Rahmen dieser Arbeit sind Versuche an grolen Testgeometrien durchgefiihrt worden. Die
Geometrie in diesem Fall, die 840kg-Testgeometrie (810x510x350mm), ist in ihrer Form so
gewihlt, dass wihrend einer Abschreckung im Vakuumofen ein moglichst breites Spektrum
an Abkiihlraten auftritt. Am deutlich exponierten Steg werden sich niedrige A-Werte mit
vorwiegend martensitischer Mikrostruktur einstellen, im Gegensatz dazu wird im massiven
Kern beim Abschrecken mehr Bainit gebildet. In Abb. 19 ist die genaue Lage der im
Anschluss an die Wéarmebehandlung entnommenen Kerbschlag- und Kic-Proben abgebildet.
Zu erwihnen ist, dass bei oberflichennahen Proben die Kerbe immer von der Oberfliche weg
orientiert ist, damit man die Schichten im Oberflachenbereich ebenfalls misst. Diese sind in
Bezug auf die Verhinderung von Brandrissen entscheidend. Der gewihlte Werkstoff fiir diese
Form ist Stahl 3 und wird gehédrtet und dreimal angelassen (1. Anlassen: 6h auf 550°C, 2.
Anlassen: 6h auf 590°C, 3. Anlassen: 6h auf 550°C).

il

55.9 (45.2)
/| 58.3 (44.4) 62.5 (44.4)
I 46.6 (44.2
525 (44.1) \y//77 /} ) 81.0 (43.8)
|ar2(442) (Y / 7 439 (44.5) 701 (43.2)
. [a0a@ae) | ¥
N? ———— ' 54.3 (44.7) e
38.7 (45.2) |~/ | e 7
-L_ ) = 4 ’ _‘ / 14'8,7 (45.5) ~ e / | 87.5 (44.2)
60.4 (44.9) s 50.7 (45.2) [P A2 o 15 (446)
; /¢ Y 72.0 (45.1)
50.0 (44.6) 54.9 (44.5) I =
55.5 (45.2) ;i
Harte (HRC): 43.2-455
Kic: 38.7 - 87.5 [MPaym]

Abb. 19: Bruchzihigkeit (schwarze Zahlen) und Hérte (rote Zahlen) der 840kg-Testgeometrie
nach Anlasswarmebehandlung 1. Anlassen: 6h auf 550°C, 2. Anlassen: 6h auf 590°C, 3.
Anlassen: 6h auf 550°C, Stahl 3
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Die Hirteverteilung ist sehr homogen und liegt im gesamten Bereich iiber 43 HRC. Die

Bruchzéhigkeit nimmt in den Zonen mit groerer Abkiihlgeschwindigkeit groBere Werte bis
knapp 90 MPam'!? an. Dies deckt sich gut mit den Werten aus Abb. 17. Lediglich die

Bruchzihigkeit im Kernbereich ist mit ca.40 MPam!?

niedriger als bei den gezielt

wiarmebehandelten Einzelproben. Der Grund ist die deutlich langsamere Abkiihlung der

Kernbereiche einer massiven Form vor allem im Bainitumwandlungsbereich (300°C-450°C).

Die Charpy-Versuche streuen weniger als die Kic-Versuche und die Kerbschlagarbeit nimmt

Werte zwischen 12J und 17J an. Pro Messpunkt wurden jeweils drei Proben gepriift und von

diesen Werten der Mittelwert bestimmt.

it N 14.8 (45.2)
it 1
i T 16.3 (44.7)
/| 16.3 (44.7) i
e (-44 5 a‘l | & 14.8 (44.5) 16.3 (44.4)
——— A /] 15.9 (44.8)
(12040 |63/ K {158 4s.)
1200 @5y R
——— (450 4 “ = 14.8 (45.2) a *
139 (44.5) 7%/ | . 7
~n \ 14.5 (44.5) | — 16.8 (44.8)
136 (45.6) NS 77%er——1-L/ 7 16.5 (45.6) {15.7 (44.8)
e \ﬁ i 160 (459
13.3 (45.5) e 15.3 (45.7)
’ 13.5 (46.2) 13.6 (46.6) 147 (45.5)
13.5 (46.2) |
Harte (HRC): 44.4-46.6
A 12.0 - 16.8 [J]

Abb. 20: Kerbschlagarbeit (schwarze Zahlen) und Hérte (rote Zahlen) der 840kg-
Testgeometrie nach Anlasswarmebehandlung 1. Anlassen: 6h auf 550°C, 2. Anlassen: 6h auf
590°C, 3. Anlassen: 6h auf 550°C, Stahl 3
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3 Modellbildung

Das Finite Elemente Modell muss die wesentlichen Effekte, die bei der Warmebehandlung
von groflen Gussformen auftreten bestmoglich beschreiben. Insbesondere beim Hérten treten
zahlreiche Effekte auf die einen wesentlichen Einfluss auf die Gefiigezusammensetzung und

die Ausbildung von Eigenspannungen haben.
Prinzipiell gibt es drei Moglichkeiten um thermisch induzierte Spannungen zu erhalten.

1) Die erste Variante entspricht einer mechanischen Dehnungsbehinderung, die beim
Erwédrmen des Korpers zu Druckspannungen fiihren wiirde.

2) Im zweiten Fall wirkt ein Temperaturgradient wobei der kiihlere Kernbereich von der
wérmeren Oberflache unter Zug gesetzt wird. Diese Art der thermischen Last tritt auch
beim Hérten von Gussformen auf. Wenn es dabei zu plastischer Verformung kommt,
verbleiben auch trotz Wegnahme des Gradienten Eigenspannungen im Korper.

3) Die dritte Variante entspricht einem Materialverbund bei dem wihrend einer
Temperaturdnderung durch die unterschiedlichen  Ausdehnungskoeffizienten

Spannungen induziert werden.

a-AT

1) Mechanische Dehnungsbehinderung

a- AT

2) Temperaturgradient

a-AT,

i s AT
3) Unterschiedliche thermische
Ausdehnungskoeffizienten

&, AT

Abb. 21 Moglichkeiten der Entstehung von thermisch induzierten Spannungen [41]
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3.1 Mechanische Berechnung

3.1.1 Elastizitit

Bei rein elastischem Verhalten nimmt ein belasteter Korper nach dem Wegnehmen einer
duleren Last wieder seine Ausgangsform ein. Hierbei ist das Hookesche Gesetz giiltig,

welches in Tensornotation folgende Gestalt besitzt:

el

IC}
I
[11]txs
16

3.1)

Dabei geht nur die elastische Dehnung ein. Der vollstaindige Dehnungstensor beinhaltet
zusitzlich plastische, thermische, metallurgische und umwandlungsplastische Anteile, welche

im Fall kleiner Verformungen linear aufsummiert werden diirfen.

I1tn

ges — gel +§p + gth + gtr +§tp (3‘2)

Der Zusammenhang zwischen den Verzerrungen und den Verschiebungen (3.3) bringt weitere

6 Gleichungen:

g=1((vw)" +vu). (3.3)

Unter Berticksichtigung, dass sich jeder Materialpunkt im Gleichgewicht befinden muss,

liefert die Gleichgewichtsbedingung (unter Vernachldssigung von Volumskréften)

\Y

[

=0 (3.4)

die letzten drei der insgesamt 15 Gleichungen der Elastizitdtstheorie.

3.1.2 Plastizitit

Ein plastisch verformter Korper nimmt nach Wegnahme einer dufleren Last nicht mehr seinen

Ausgangszustand ein. Der kritische Wert, ab dem ein metallischer Korper dieses
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Materialverhalten zeigt, ist die FlieBgrenze o,. Die einfachstmdgliche Form einer

FlieBbedingung lautet wie folgt:
f(g)=0eq—0,<0 (3.5)
Im Falle plastischen FlieBens befindet sich der Spannungszustand eines Materialpunktes auf

der Flache

f(g)zo, (3.6)

wobei die Konsistenzbedingung erfiillt sein muss:

f(e)=o. (3.7)

Die Vergleichsspannung g,, wird im Falle des von-Mises-Kriteriums im einfachsten Fall

folgendermalien berechnet, wobei @’ den deviatorischen Spannungsanteil symbolisiert:

~
~

(3.8)

Il
N| W
IS
IS

Sie besagt, dass ein eindimensional belasteter Korper dieselbe Gestaltinderungsenergie haben
muss wie ein Korper unter einem mehrdimensionalen Spanungszustand. Metallische
Werkstoffe zeichnen auBerdem durch ein charakteristisches Verfestigungsverhalten wihrend
des FlieBvorganges aus. Im Fall isotroper Verfestigung kann dies mithilfe einer modifizierten

FlieBbedingung beriicksichtigt werden:

f(g)=%q—@—Rso (3.9)

Die mit plastischer Verformung groer werdende FlieBortkurve wird {iber den Parameter

R()=Q(1—e™) (3.10)
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gesteuert, welcher beim FlieBbeginn null ist und bei grofer werdender plastischer

Vergleichsdehnung p gegen den Sattigungswert Q strebt.

,2
p=] §§”:§Pdt (3.11)

Die plastische Vergleichsdehnung kann mit (3.11) unter Beriicksichtigung der plastischen

Dehnraten &P aufintegriert werden.

3.2 Umwandlungskinetik

Beim Transformationsverhalten von Stdhlen gibt es grundsitzlich zwei Typen von
Phasenumwandlungen. Einerseits diffusionskontrollierte Umwandlungen [42], wie z.B. die
ferritische, oder  perlitische = Phasentransformation, =~ welche bei  hochlegierten
Warmarbeitsstdhlen nur bei sehr langsamen Kiihlraten auftreten. Andererseits treten auch
athermische Umwandlungen auf. Der prominenteste Vertreter ist die martensitische
Phasenumwandlung welche sich durch einen Umklappprozess des Kristallgitters auszeichnet
[43]. Die bainitische Umwandlung stellt den Ubergangsbereich zwischen der perlitischen und
martensitischen Umwandlung dar. Im Falle des oberen Bainit sind sowohl die Eisen- als auch
die Kohlenstoffatome mobil, bei hoheren Kiihlraten und tieferen Umwandlungstemperaturen

diffundiert nur mehr der Kohlenstoff. [44], [45].

3.2.1 Bainitische Phasenumwandlungen

Fiir die bainitische Phasenumwandlung wird ein Kinetikmodell von [46] verwendet, dass von
Mahnken fiir die Beschreibung von Umformprozessen bei Dualphasenstihlen angewandt

wurde [47], [48], [49].

Das Modell beruht auf den physikalischen Mechanismen der Keimbildung und des
Keimwachstums, wobei beim Keimwachstum zwischen oberem und unterem Bainit

unterschieden wird. Diese finden im Bereich statt, der in Abb. 22 dargestellt ist.
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Austenit

Temperatur
m

Bainit

Martensit + Austenit

Zeit

Abb. 22: Keimbildungs —und Keimwachstumsbereich bei bainitischen Phasenumwandlungen
finden schon vor Beginn der Phasenumwandlung statt

0* beschreibt die Temperatur mit der kiirzesten Umwandlungszeit im isothermen ZTU und
grenzt somit unteren und oberen Bainit voneinander ab. Die Wachstumsrate 7 der Keimradien

kann wie folgt beschrieben werden:

7= a, exp(—

“O2) s o exo =Dy s, - 01108, (3.12)

u !

Die absolute Temperatur 6 und die zu bestimmenden Parameter a,, Bu, Br sowie die
Bainitstarttemperatur Bs und die Bainitendtemperatur By aus dem isothermen ZTU bestimmen
somit die Wachstumskinetik der Keime. Ab einem kritischen Keimradius 7* ist das Ende der
Inkubationszeit erreicht und der bainitische Phasenanteil z, nimmt, ausgehend von der
Anfangskonzentration null, beschrieben durch

—G*
RO

(3.13)

)<r—r*>n z/H[B,~O\H[O-B,], (x)= { x M0
p |

Z, = Asex (0*_9)ex (
’ P P 0 fiir x <0

im Bereich laut Abb. 23 zu. Die Heaviside-Funktionen H[B; — 6] und H [9 - Bf] in den

Gleichungen (3.12) und (3.13) stellen sicher, dass die bainitische Phasenumwandlung nur im
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gewiinschten Temperaturbereich zwischen Bainitstarttemperatur Bs und Bainitendtemperatur

By stattfindet.

Austenit

Temperatur

Martensit + Austenit

Zeit

Abb. 23: Bainitischer Umwandlungsbereich. Erreicht der Keimbildungsradius die Grofe des
kritischen Radius »*, dann startet die Phasenumwandlung

Endet die bainitische Phasenumwandlung aufgrund der einsetzenden martensitischen
Phasenumwandlung, so wird angenommen, dass By der Martensitstarttemperatur Ms
entspricht. Folgende Parameter sind in (3.13) zu bestimmen: A4s, Bi, n, y, wobei die Konstante
R die allgemeine Gaskonstante bezeichnet. Die freie Enthalpie beim kritischen Keimradius
G* kann mit dem Zusammenhang,
_ A4,6; (6, - 6)"

(6, - 00"’

G*

(3.14)

Beschrieben werden. QO* entspricht der korrespondierenden Aktivierungsenergie beim
kritischen Keimradius r*. (3.15) Die Gleichgewichtstemperatur 6,, bei der Austenit und
Bainit dieselbe freie Enthalpie besitzen, liegt aufgrund des metastabilen Charakters der

bainitischen Phasenumwandlung bei etwas hoheren Temperaturen als Bs.
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— Al ‘90 (90 B 9) o
(6, —0)0*

r*

(3.15)

Bei sehr langsamen Kiihlraten kann in den ZTUs ein umwandlungsfreier Bereich auftreten.

Dieses Verhalten wird mit einer phasenabhingigen Br-Temperatur berticksichtigt.

B,=x+x, 2z, (3.16)

3.2.2 Martensitische Phasenumwandlungen

Martensitische Phasenumwandlungen haben die Eigenschaft, dass die Umwandlungsrate nicht
von der Abkiihlgeschwindigkeit sondern von der Unterkiihlung unter der
Martensitstarttemperatur Ms abhéngt. Die martensitische Umwandlung wird mit dem Modell

von Wildau und Hougardy [50] mittels,

z, =l-exp(b(M; -6)") (3.17)

berechnet. Gleichung (3.17). entspricht der klassischen Koistinen-Marburger-Relation [51]
mit dem Parameter b und einer Erweiterung durch den Exponenten m {iber dem
Temperaturterm. Folgt die martensitische Phasenumwandlung einer bereits vorher
stattfindenden bainitischen Phasenumwandlung, dann sinkt M durch
Kohlenstoffanreicherung im Austenit ab. Dies wird wie in [52] iiber den C-Gehalt in der

Austenitmatrix, oder gleichbedeutend iiber die bereits gebildete Bainitphasenfraktion durch,

M, = ky
1+exp(—k,(z, —k;))

(3.18)

gesteuert.
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3.2.3 Berechnung der Dehnungsinkremente

Die Langendnderung der Dilatometerprobe wihrend des Abkiihlens hat grundsétzlich zwei
Ursachen. Erstens, die Kontraktion aufgrund der thermischen Dehnung und zweitens den

Volumssprung der aufgrund der Phasenumwandlung auftritt, die metallurgische Dehnung 6.

2

0
deth = Z(dzl f ,(8)d6 + z,0,d0) (3.19)
1=0 Oref
2
) 1 ds,
de? = ; = Oz + = 7,d0) (3.20)

Die thermischen und die metallurgischen Dehnungsinkremente sind in (3.19) und (3.20)
dargestellt. Der Index i beschreibt die drei beteiligten Phasen, wobei i=0 flir Austenit, i=1 fiir
Bainit und =2 fiir Martensit steht. Bei 0 entspricht der Index i=1 der Umwandlung von
Austenit nach Bainit und der Index i=2 der Umwandlung von Austenit nach Martensit. do ist
somit sinngemél gleich null, da hier keine Phasenumwandlung auftritt. Die thermischen
Ausdehnungskoeffizienten werden aus dem Dilatometersignal herausgelesen und die

metallurgischen Dehnungen mit einer linearen Temperaturabhidngigkeit versehen.

81 = wy + wy (0 — Orer) (3.21)

3.2.4 Optimierungsroutine

Fiir die Bestimmung der Materialparameter wird das gesamte Differentialgleichungssystem -
Gleichung (3.12) - (3.21) der Phasenumwandlungen und Langendnderungen in Abb. 24 in

fiinf Einzelprobleme unterteilt.
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- Bainitische
Keimbildung Phasenumwandlung
(6 Parameter) ’ (5 Parameter)

s, Bj,- Bu,- e*: BS' Af/Q* Aﬁ, Bf, n,y, AB/(Q*)Z

.

Martensitische Bainitendtemperatur

Phasenumwandlung
(2 Parameter) . (2 Parameter)
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¥

Metallurgische Dehnung
(4 Parameter)

Wiq, Woy, Woy, Wop

X‘fr X2

Abb. 24: Optimierungsschema bei Multiphasenumwandlungen [47]. Fiir Stahl 3 wurden
aufgrund des komplexeren ZTUs zwei Bainitsorten verwendet.

Diese Unterteilung ist notwendig, da die Verringerung der Parameteranzahl in einem
Optimierungsschritt die Effektivitdt der Rechnung deutlich erhoht. Die Anpassung der
Keimbildung im ersten Durchlauf erfolgt unter Einsatz eines globalen evolutionidren

Algorithmus [53],[54].

Aufgrund der groflen Anzahl an Parametern bietet diese Klasse von Optimierungsalgorithmen
den Vorteil, gegeniiber konventionellen Algorithmen, aus einem im Parameterraum
gefundenen lokalen Minimum wieder zu entkommen. Die Keimbildung ist abgeschlossen,

wenn 7 > r*. Mithilfe dieses Kriteriums werden die ersten 6 Parameter bestimmt.

AnschlieBend wird die Parametersuche mit einem Levenberg-Marquardt-Verfahren [55],
wiederholt. Die bainitische Phasenfraktion wird an den Verlauf der experimentell bestimmten
Bainitfraktion angepasst, wobei der Bainitendgehalt stirker gewichtet wird. Als
Martensitstarttemperatur Ms werden die experimentell ermittelten Werte verwendet.

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

Der nichste Schritt stellt die Anpassung der Martensitkinetik dar. Die

Martensitstarttemperatur wird an die experimentellen Ms-Daten in Abhingigkeit des bereits
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gebildeten Bainitphasengehaltes gefittet. Durch die leicht abgednderten Bedingungen der M;
ist es notwendig, die Bainitkinetik erneut anzupassen. Dieser gesamte Prozess wird wiederum
in einer Schleife wiederholt. Sind alle Parameter der Umwandlungskinetik optimiert, wird die

metallurgische Dehnung, an die Dilatometerkurven, angefittet.

3.3 Einfithrung eines reprisentativen Volumselements (RVE)

Materialeigenschaften von Phasengemengen miissen durch eine Mischungsregel aus den
Reinphasen bestimmt werden, da am Materialpunkt eines FEM-Modells nur ein Zahlenwert
einer Materialeigenschaft pro Inkrement verarbeitet werden kann. Haufig verwendet man
lineare Mischungsregeln, bei der die Eigenschaften mit dem Anteil an der jeweiligen Phase
gewichtet werden. Dies fiihrt allerdings zu Abweichungen, wenn sich die
Materialeigenschaften stark voneinander unterscheiden, was z.B. beim FlieBBverhalten von

Austenit und Martensit der Fall ist [56].

Um dieses Problem zu 16sen wird ein reprisentatives Volumenelement verwendet [57]. Das
RVE besteht aus 8x8x8 (=512) finiten Elementen und ist an jedem Oberflachenknoten mit
periodischen Randbedingungen ausgestattet, um ein kontinuierliches Verschiebungsfeld nach
der Verformung zu gewéhrleisten. Bei einem solchen Verfahren ist es moglich, jeden
moglichen Spannungszustand {iber zwei Referenzpunkte auf das RVE zu iibertragen. Bei der
Simulation des Verhaltens eines Phasengemisches (Abb. 25) werden die Eigenschaften reiner
Phasen den entsprechenden Elementen zugeordnet. Die Positionierung der finiten Elemente,

welche die jeweils reine Phase darstellt, wird durch einen Zufallsgenerator gesteuert.

Austenit (rot) Bainit (blau) Martensit (grin)

Abb. 25: Abkiihlprozess unter Last (RVE)
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3.3.1 Bestimmung der FlieSkurven von Reinphasen

Das RVE-Modell in dieser Form ist sehr gut geeignet resultierende FlieBkurven aus einem
Phasengemenge zu bestimmen, sprich die resultierende Kraft und die resultierende
Verschiebung des gesamten Modells stimmen gut mit dem realen Materialverhalten iiberein.
Es ist aber nicht geeignet, die lokalen Dehnungen und Spannungen korrekt aufzulésen. Dazu

wire ein RVE-Modell mit realistischer Kornstruktur notwendig [58], [59].

Abb. 26: Druckversuch von Stahl 1 bei RT (13% Austenit, 87% Bainit), Dargestellt ist die
von Mises Vergleichsspannung

Die FlieBkurven der Reinphasen werden invers an die experimentellen Kurven mit bekanntem
Phasengemenge angepasst (Abb. 26). Im Anschluss erfolgt eine zweite Simulation bei der
samtliche Phasenkombinationen in 10%-Schritten wieder vermengt gepriift werden. Die
daraus entstandenen FlieBkurven in Abb. 27 werden in tabellarischer Weise im Abaqus-Input-
File gespeichert. Der Abaqus-Solver interpoliert automatisch zwischen den tabellarischen

Werten.
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Abb. 27: FlieBkurvenkombinationen von Stahl 1 bei Raumtemperatur

3.3.2 TRIP-Effekt

Die Berechnung der Dehnrate aufgrund Umwandlungsplastizitét erfolgt mit dem klassischen
Leblond-Gesetz [60].

3
& =S Kif'(2)2:S . (3.22)

Die Grofle K:i entspricht dem Greenwood-Johnson-Parameter der jeweiligen
Phasenumwandlung und die Funktion f’ in (3.23) ist eine empirische Funktion, die fiir eine

Vielzahl an Stihlen gute Ubereinstimmung mit den TRIP-Versuchen sicherstellt.

f'(z) =2(1—-2z) (3.23)

Allerdings zeigt sich, dass im Fall von Multiphasenumwandlungen keine zufriedenstellenden
Ergebnisse fiir eine martensitische Umwandlung erhalten werden, wenn davor schon Bainit

gebildet wurde. (Abb. 28)
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Micro 100 MPa
—— Macro 100 MPa
Micro 50 MPa
Macro 50 MPa |
Micro 0 MPa
——Macro 0 MPa
Micro -50 MPa
Macro -50 MPa |

50 100 150 200 250 300 350 400 450
T[*C)

Abb. 28: Konventionelles Leblond-Modell fiir TRIP, Stahl 1

Uberpriift wurde dieser Sachverhalt wiederum mit einem RVE-Modell (Micro) und einem
Single-Element-Test (Macro), welche unter Last abgekiihlt wurden. Im Macro-Modell ist das
Leblond-Modell implementiert, das Micro-Modell liefert dieses Verhalten automatisch. Die
empirische Funktion f’ wurde nun in der Art modifiziert, dass der tatsichliche Anteil an

Restaustenit im Klammerausdruck in (3.24) zu finden ist.

f'moa = 21—z, — 2p) (3.24)

Diese Anderung reduziert die Dehnrate bei martensitischer Phasenumwandlung und fiihrt zur
deutlich besseren Ubereinstimmung der beiden Modelle und sichert eine bessere Vorhersage
fiir das Macro-Modell, welches in weiterer Folge zur Berechnung von Realformen eingesetzt

wird. (Abb. 29)
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Abb. 29: Modifiziertes Leblond-Modell fiir TRIP, Stahl 1

3.4 Implementierung in das FEM-Programm ABAQUS®

Die Algorithmen zur Losung des rein elastoplastischen Problems sind bereits im Solver
einprogrammiert, andere miissen in Form von User Subroutinen unter Verwendung der
Programmiersprache FORTRAN 77 implementiert werden. In dieser Arbeit werden keine
viskoplastischen Effekte beriicksichtigt, somit sind im Falle der konventionellen Plastizitit

alle FlieBkurven tabellarisch im Input-File anzugeben.

Die Abaqus User Subroutine USDFLD ist der wichtigste Bestandteil des gesamten
Subroutinenbiindels (Abb. 30) da in dieser Routine alle Kinetikgleichungen semi-implizit
berechnet werden. Die neu berechneten Phaseninkremente bzw. Phasengehalte gehen als
InputgréBen in die weiteren Subroutinen UEXPAN, HETVAL und CREEP ein. Somit nimmt
die Subroutine USDFLD die Rolle einer Steuereinheit ein. Der gesamte Algorithmus arbeitet
thermomechanisch gekoppelt, d.h. das Temperatur- und das Verschiebungsinkrement werden
im selben Berechnungsschritt neu ausgewertet. Die ortsabhingigen

Wirmeiibergangskoeffizienten werden mit der Subroutine DFLUX aufgebracht.
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Abb. 30: Numerische Implementierung des Materialverhaltens in den FEM-Solver Abaqus
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4 Ergebnisse

Die Simulationen des Hérteprozesses werden an Real- und Testgeometrien durchgefiihrt. Da
der Verzug der Formen in dieser Arbeit von untergeordneter Rolle war, starten alle
Simulationen am Ende des Austenitisierungsprozesses. Der Aufheizvorgang bis zur
Austenitisierungsstufe wird somit in den thermomechanischen Simulationen nicht

berticksichtigt. Alle Realversuche wurden in unterschiedlichen Vakuumofen durchgefiihrt.

4.1 Simulation und Validierung des Hirtens

Die Entwicklung von Eigenspannungen stellt einerseits einen wichtigen Faktor dar, um den
Prozess hinsichtlich der Gefahr von bruchmechanischen Ausfillen wiahrend der
Wirmebehandlung einzuordnen, und liefert andererseits eine geeignete Grofle, um die
Phasenumwandlungsmodelle zu iiberpriifen. Die Phasenzusammensetzung experimentell zu
charakterisieren stellt vor allem eine Herausforderung bzgl. der Unterscheidung von Bainit
und Martensit dar. Da die Eigenspannungen von der Phasenzusammensetzung, der
Umwandlungsgeschichte, den plastischen Dehnungen bei hohen Temperaturen und den
thermomechanischen Kennwerten der Materialien abhdngen, wird ihrer Validierung grof3e
Bedeutung zugemessen. Die Strategie war es das Modell an kleinen Zylindern (6kg), an einer

Testgeometrie (3t) und an einer Realgeometrie zu testen.

4.1.1 6kg-Testgeometrie

Eine zylindrische Testgeometrie mit 100 mm Durchmesser und 200 m Hohe wurde in
Anlehnung an [61] in einem Vakuumofen 30 Minuten auf Austenitisierungstemperatur (Stahl
1: 990°C, Stahl 2: 1010°C) gehalten. Danach wurde mit 6 bar Gasdruck abgeschreckt wobei
die Wirmeiibergangskoeffizienten der Mantel- und Stirnflichen invers an den
Temperaturverlauf des Thermoelements im Zentrum des Zylinders angepasst werden.
Aufgrund der axialen Symmetrie der Geometrie wurde die Simulation zweidimensional
durchgefiihrt. Die Vernetzung erfolgt mit zweidimensionalen, axialsymmetrischen Elementen
mit bi-quadratischen Ansatzfunktionen und reduzierter Integration mit der Abaqus
Bezeichnung CAX8R, wobei die ElementgroBe an der Oberfliche mit 65 mm sehr fein
gewdhlt wurde, um den Temperaturgradienten an der Oberfliche mdglichst gut aufzuldsen

[32]. In dieser thermomechanisch gekoppelten Simulation wurden wie bei allen
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Validierungsversuchen sédmtliche Phasenumwandlungen und die dabei entstehende latente

Wirme beriicksichtigt.

HTC2 = 485 W/m?K

\\ RSN
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‘C-'- ’ —
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Abb. 31: Axialsymmetrisches Finite-Elemente-Modell [32], Messpositionen P1 und P2 fiir
Eigenspannugsmessungen in radialer und tangentialer Richtung

Ein ausgewdhltes Spannungstiefenprofil an Position P2 in radialer Richtung ist in Abb. 32
gezeigt. Man kann erkennen, dass das simulierte Tiefenprofil {iber eine Tiefe von 1,5mm
konstant ist, der rontgenographisch ermittelte Spannungsverlauf (sin*y-Methode [62]) jedoch
Schwankungen aufweist. Diese Methode ist in der Lage mithilfe von Rontgendiffraktion eine
polykristalline Probe durch Drehen desselben auf Eigenspannungen zu untersuchen. Die
Messungen wurden mit der Anlage Stresstech XStress 3000 G3, (Strahlung CrKa,
Belichtungsdauer 20s, Berechnungsmethode Kreuzkorrelation) durchgefiihrt.
Oberfliacheneffekte wie z.B. Entkohlung wéhrend der Warmebehandlung [63] konnten den
dargestellten Effekt verursachen. Der Messpunkt direkt an der Oberfliche kann ignoriert

werden, da die Formen nach der WBH ohnehin noch abgeschliffen werden und damit eher
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Druckspannungen in der Oberfliche induziert werden. AuBlerdem betrdgt die typische

kritische Rissldnge bei dieser Werkstoffklasse und Spannung mit

2
_ Kic

4,
1o *1

ac

iiber 1000 um, d.h. ein sehr kurzer Oberfldchenriss kann hier nicht zu Materialversagen
fiihren.

300
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Abb. 32: Eigenspannungstiefenprofil, Stahl 1, P2, Anlage Stresstech XStress 3000 G3,
Strahlung CrKa, Belichtungsdauer 20s, Berechnungsmethode Kreuzkorrelation

In Abb. 33 sind die gemessenen und simulierten Eigenspannungen in Hauptnormalenrichtung
des zylindrischen Koordinatensystems abgebildet. Die Positionsnummern konnen dem
beigefiigten Textfeld entnommen werden. Die experimentellen und berechneten Werte
stimmen tendenziell gut iliberein, teilweise streuen die gemessen Profile mit Amplituden
knapp tliber 100 MPa. Stahl 2 weist an allen Positionen héhere Spannungswerte als Stahl 1

auf.
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Abb. 33: Eigenspannungsvalidierung der 6kg-Geometrie am Ende des Hérteprozesses (6 bar
Abschreckdruck)

Die Erklidrung dafiir liegt an der hochsten metallurgischen Dehnung dieser Stahlsorte bei
martensitischer Phasenumwandlung verglichen mit den anderen Sorten. Dies fiihrt zu
groBeren inelastischen Dehnungen welche die Ausbildung von erhdhten Eigenspannungen
fordern. In Abb. 34 ist dieses Verhalten abgebildet, wobei die Abkiihlrate A=1.5 dieselbe wie
bei der Ofenabkiihlung an Position P1 ist.
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Abb. 34: Simulierte Dilatometerkurven bei martensitischer Phasenumwandlung (4=1.5), mit
dem Pfeil dargestellt ist die aktuelle metallurgische Dehnung Phasenumwandlung

4.1.2 840kg-Testgeometrie

Eine weitere Versuchsform ist die 840kg-Testgeometrie. Diese wurde bereits in Abschnitt 2.7
bei der Diskussion der Hérte- und Zdhigkeitswerte vorgestellt. Sie wurde instrumentiert in
einem Vakuumofen wéirmebehandelt, der auch bei der Wiarmebehandlung von groflen

Druckgusswerkzeugen zum Einsatz kommt. Der Prozessverlauf fiir das Hérten ist in Abb. 35

dargestellt.
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Abb. 35: Prozesstemperaturverldufe beim Hérten der 840kg-Testgeometrie

Die 840kg-Testgeometrie wurde bei 1020°C austenitisiert und im Anschluss mit 6 bar unter
Stickstoffatmosphire abgekiihlt. Klar erkennbar ist der gro8e Unterschied der Kiihlraten von
Ofentemperatur und Kernthermoelement (Position N37 in Abb. 37). Die Geometrie wurde mit
insgesamt 25 Thermoelementen instrumentiert warmebehandelt und die daraus resultierenden
Temperatur-Zeit-Kurven als Zielwerte in einer inversen Optimierung herangezogen, wobei
die Temperatur des Ofens die Temperatur der Warmesenke darstellt. Dazu wurde ein
thermisches Modell mit dreidimensionalen Heat-Transfer-Elementen mit tri-linearen
Ansatzfunktion (Abaqus Bezeichnung DC38) aufgebaut. Die Warmelibergangstemperaturen
werden an 6 unterschiedlichen Flachen, wie in Abb. 36 gezeigt, unter Verwendung eines
Levenberg-Marquardt-Algorithmus invers optimiert. Die Ubergangskoeffizienten werden
lateral als konstant angenommen, was sicher eine Vereinfachung darstellt, aber unter
Unkenntnis der tatsdchlichen Stromungsverhiltnisse im Ofen der pragmatischste Ansatz ist.
Gasformige Abschreckmedien zeigen im Gegensatz zu fliissigen Medien keinen Leidenfrost-
Effekt und bewirken dadurch gleichmiBigere Wérmeiibergdnge, was im Modell auch mit der

Annahme eines temperaturunabhéngigen Warmetibergangskoeffizienten erfolgt.
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Abb. 36: Angepasste Wiarmelibergangskoeffizienten der 840kg-Testgeometrie, Ansicht des
Halbmodells

Die Ergebnisse der Optimierung sind in Abb. 36 zusammengefasst. Es ergeben sich Werte
zwischen 136 W/m?K an der Deckfliche und 299 W/m?K im vorderen Stegbereich. Diese
Werte liegen im {tblichen Bereich fiir die Gasabschreckung mit Stickstoff [64]. Die
resultierenden Abkiihlkurven sind in Abb. 37 gezeigt und liegen im Bereich zwischen 1=7
und 4=19. Im Modell wurde aus Performancegriinden auf den Effekt der Phasenumwandlung
verzichtet, da das Modell bis zu 100 Mal in Folge wihrend des Optimierungsvorgangs
simuliert werden muss. In den experimentellen Kurven ist der Temperaturbuckel der latenten
Wirme am starksten im Kern ausgebildet, da dieser Bereich am weitesten von den kiihlenden
Oberfldachen entfernt ist. Somit kann die latente Warme als Warmequelle hier am meisten zu

einer Temperaturerh6hung beitragen.
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Abb. 37: Experimentelle und mit angepassten Wérmeiibergangskoeffizienten simulierte
Abkiihlkurven der 840kg-Testgeometrie

4.1.3 3t-Testgeometrie

Die Geometrie der 3t-Testgeometriec (Abb. 38) wurde nach #hnlichen Gesichtspunkten
gestaltet wie die 840kg-Testgeometrie. Die Form soll von der Masse in etwa einer realen
Form entsprechen, wobei mit dem &duBerst massiven Kern noch langsamere Abkiihlraten
erzielt werden konnen als bei einer realen Geometrie. Der schlanke umlaufende Steg kiihlt
schneller ab und die Vertiefung stellt einen Bereich mit schlechterem Wiarmeiibergang dar,
wie er auch bei Realformen vorkommen kann. Die 3t-Testgeometrie wurde ebenfalls aus dem

Material Stahl 3 gefertigt. Die Abmessungen der Form betragen 940x810x510mm.

Die Prozessparameter bei dieser Wirmebehandlung sind in Abb. 39 abgebildet. Im
Unterschied zur 840kg-Testgeometrie wurde zu Beginn mit einem etwas erhdhten Druck von
7 bar abgeschreckt um die deutlich massivere 3t-Testgeometrie rasch abschrecken zu konnen.
Zu Beginn des Kiihlprozesses ist dies erlaubt, da nach dem Austenitisieren ein sehr
homogenes Temperaturfeld vorliegt. Eine zu hohe Abschreckgeschwindigkeit iiber den

gesamten Kiihlvorgang erhoht die Gefahr von Hérterissen und fiihrt zu einem Totalausfall der
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Form. Deutlich zu sehen ist die langsamere Abkiihlgeschwindigkeit aufgrund der hoheren

Masse verglichen mit der 840kg-Testgeometrie.

Abb. 38: Geometrie der 3t-Testform (Stahl 3) mit den Positionen der
Eigenspannungsmessungen
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Abb. 39: Prozesstemperaturverldufe beim Hérten der 3t-Testgeometrien
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Die Optimierung der Wiarmeiibergangskoeffizienten erfolgt in analoger Weise zur 840kg-
Testgeometrie, wobei in diesem Fall fiinf Flichen (Abb. 40) beriicksichtigt werden. Der
grofBte Wirmeiibergang ist an der Seitenfliche bzw. an der Bodenfliche zu finden. Die
Wirmelibergdnge an der Deckfliche und im Wannenbereich sind mit 126 W/m?K etwas

niedriger, wie das auch bei der 840kg-Testgeometrie der Fall ist.

U

126 W/m?K 126 W/m?K 129 Wim?K

L e

290 W/m?K 198 W/m?K

Abb. 40: Wirmeiiberginge an verschiedenen Fldchen der 3t-Testgeometrie, Ansicht des
Halbmodells

In Abb. 38 sind die Positionen der Eigenspannungsmessungen mit den jeweiligen Richtungen
dargestellt. Position 6 befindet sich an der Bodenfliche der Form, gegeniiber von Position 1.
Die Kiihlrate im Kern betrdgt ca. A=29, woraus sich eine vorwiegend bainitische
Phasenumwandlung an der Kernposition ergibt. Die Simulation erfolgte thermomechanisch
entkoppelt. Das mechanische Modell wurde mit 20-knotigen 3D-Elementen mit tri-
quadratischen Ansatzfunktionen und reduzierter Integration mit der Abaqus Bezeichnung
C3D20R und einer Netzgroe von 6 mm mit den Randbedingungen einer zuvor
durchgefiihrten thermischen Simulation (selbe NetzgroBe, Elementtyp DC3D8). Von der
Austenitisierungstemperatur  (1020°C) wurde unter der Annahme der optimierten

Wirmeiibergédnge abgeschreckt.
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Abb. 41: Spannungsverlauf an der 3t-Geometrie (Position 1, 0°)

In Abb. 41 sind die Spannungsverldufe aller Stihle aufgetragen. Deutlich erkennbar sind die

Knicke in den Kurven fiir Stahl 2 und 3, die aufgrund der martensitischen Umwandlungen

(Abb. 42) auftreten. Diese fiihren in Verbindung mit der Umwandlungsplastizitit zu einer

Abnahme der

Spannungsniveaus am Ende des Harteprozesses.
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Abb. 42: Entwicklung der Phasenfraktionen an der 3t-Geometrie (Position 1)

zu geringeren
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Einen weiteren Grund fiir die hoheren Eigenspannungen von Stahl 1 liefert die metallurgische
Dehnung der bainitischen Phasenumwandlung. Diese ist bei Stahl 1 deutlich grof3er
ausgeprigt als bei den anderen beiden Sorten (Abb. 43). Stahl 1 bildet aufgrund der fehlenden

Martensitumwandlung bei dieser Abschreckrate ebenfalls hohere Restaustenitmengen als die

Vergleichswerkstoffe.
Stahl 1
-0.010 Stahl 2
Stahl 3

-0.015

ALLT]

-0.020

T T T T T T T T v 1
0 100 200 300 400 500
T[°C]

Abb. 43: Dilatometerkurven bei vorwiegend bainitischer Phasenumwandlung, mit dem Pfeil
dargestellt ist die aktuelle metallurgische Dehnung im Endbereich der Phasenumwandlung

Die Validierung der Eigenspannungen ist in Abb. 44 dargestellt. Ausgenommen sind die
Positionen 2 und 3, hier sind groBere Abweichungen zu beobachten. Diese Abweichungen
lassen sich einerseits durch die vereinfachten thermischen Randbedingungen mit jeweils
konstanten Warmeiibergdngen erklédren. Es sei angemerkt, dass sich Ungenauigkeiten im
Wirmeiibergang bei groflen Flachen, wie sie hier vorliegen, naturgemif stirker auswirken.
Andererseits ist diese Form massiver als iibliche Realgeometrien, was zu einer noch langeren
Verweildauer auf hohen Temperaturen fiihrt. Dies steigert den Einfluss von Kriechprozessen,

die im Rahmen dieses Projektes nicht untersucht wurden.
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Abb. 44: Eigenspannungsvalidierung der 3t-Geometrie am Ende des Harteprozesses (6 bar
Abschreckdruck), der erste Punkt pro Position entspricht der 0°-Orientierung, der zweite der
90°-Orientierung

4.1.4 Bewertung einer Realform

Im Zuge dieser Arbeit sollte ein Schadensfall an einer Realform mit Werkstoff Stahl 1
untersucht werden. Der betreffende Riss entstand wihrend der Warmebehandlung im

Vakuumofen und verlduft ausgehende von einem Kerbradius durch gro3e Bereiche durch.
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Abb. 45: Vernetzung der Realgeometrie, die Position des Rissausganges ist rot markiert

Die Vernetzung der Form erfolgt laut Abb. 45 mit ca. 450000 linearen Tetraederelementen, da
die Form aufgrund ihrer komplexen Geometrie nicht mit Hexadern vernetzt werden kann. Es
waren nur zwei Thermoelemente (Abb. 46) wihrend dieser WBH im Einsatz. Deshalb war es
nicht moglich den Forminnenbereich bzgl. der Wahl der Warmetibergangskoeffizienten feiner
aufzuteilen. Es wurde somit eine thermische Anpassung mit drei groben
Oberflichenbereichen durchgefiihrt. Die Auswertung ergab, dass der innere Formbereich den

geringeren Wiarmeiibergang aufweist. (Abb. 47)

Abb. 46: Positionen der Thermolelemente in G1-Form
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Abb. 47: Angepasste Warmeiibergangskoeffizienten der Realgeometrie

Der Harteprozess wurde mit allen drei Werkstoffen simuliert und bzgl. der Entwicklung der
groBten Hauptnormalspannung ausgewertet. Dabei stellte sich heraus, dass wiederum Stahl 1
mit ca. 700 MPa die groBten Eigenspannungen im Zugbereich am Ende des
Abschreckprozesses entwickelt. Stahl 3 ist am Ende kaum im Zugbereich und auch bei Stahl 2

fallt die Hauptnormalspannung mit ca. 200 MPa moderat aus.

S, Max. Principal
g 1o Hauptnormal-Spannung Rissausgangspunkt
180403

+1,465e+03

y 1200 4
+1.2490403

Stahl 1
i Stahl 2
Stahl 3

+1.67d0402
-4.8866+01
-2,6520402
-4.814e+02

800 o

600

400 4

Oy pnnclpal[M Pa]

T T T T 1
0 200 400 600 800 1000
T

Abb. 48: Grofite Hauptnormalspannungen am Rissausgang der Realform
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Ein Contourplot in Abb. 49 des kritischen Bereiches zeigt, dass die hochsten
Hauptnormalspannungen exakt im Bereich des Rissausganges liegen. Mit dem Modell ldsst
sich somit vorhersagen welche Bereiche einer Form potenziell kritisch hinsichtlich

Harterissen sind.

Stahl 1 Stahl 2 Stahl 3

Abb. 49: Contourplot der groBBten Hauptnormalspannungen am Rissausgang der Realform

4.2 Hirteentwicklung an der Realgeometrie

Die aus Abschnitt 2.5 gemessenen Hértewerte werden iiber die Subroutine USDFLD zeitlich
interpoliert und auf die Geometrie iibertragen. Es zeigt sich nach zweimaligem Anlassen ein
dhnliches Bild wie bei den Héartemessungen an der 840kg-Form. Es treten Schwankungen von
maximal 2HRC auf, was hinsichtlich der Brandrissbestindigkeit absolut tolerierbar ist. In
Abb. 50 wird die 2. Anlassstufe mit 590°C gefahren was zu Hértewerten zwischen 43 und 45
HRC fiihrt. Die Kerntemperatur der Form war jeweils 6h auf Anlasstemperatur. Die grofiten
Werte findet man an den exponierteren Positionen wobei im Bereich der Kerbe, wo der
Schadensfall aus dem vorherigen Abschnitt aufgetreten ist, keinerlei Auffélligkeiten zu
beobachten sind. Die Vergleichssimulation mit 600°C im 2. Anlassschritt liefert wie zu
erwarten war etwas niedrigere Hérten zwischen 42 und 44 HRC, wobei die Schwankungen

vergleichbar mit der Simulation bei 590°C sind.
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Abb. 50: Simulation 1: Harteentwicklung an einer Realform (1. Anlassen bei 550°C, 2.
Anlassen bei 590°C)
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Abb. 51: Simulation 2: Harteentwicklung an einer Realform (1. Anlassen bei 550°C, 2.
Anlassen bei 600°C)
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5 Zusammenfassung und Ausblick

Die Hauptaufgabe in diesem Projekt war die Entwicklung eines Softwaretools, das die
wesentlichen Schritte der Warmebehandlung von Druckgussformen beschreiben kann. Dazu
wurde ein umfangreiches experimentelles Testprogramm fiir drei ausgewdhlte
Warmarbeitsstahle entwickelt, mit dessen Hilfe die gesamte Palette an mechanischen und
thermischen Materialeigenschaften bestimmt wurde. Dabei seien die zahlreichen
Dilatometerversuche ~ zur  Charakterisierung  des ~ Phasenumwandlungsverhaltens

hervorzuheben.

Die experimentellen Untersuchungen von grolen Formen hinsichtlich Hérte und Zahigkeit
haben vor allem fiir die Projektpartner neue Erkenntnisse iiber die Verteilung der Hartewerte
an den Formen gebracht. Die Harteschwankungen an allen untersuchten Geometrien sind
deutlich niedriger ausgefallen, als am Beginn des Projektes angenommen wurde und liegen
ca. im Bereich von 2-3HRC. Auf Basis eines umfangreichen Anlassprogramms wurde die
Entwicklung der Hérte wihrend des Anlassens untersucht. Dazu wurden 252 Quadern aus
X40CrMoV5-1 (Stahl 3) gefertigt, welche unterschiedliche Anlasstemperaturen und
Haltezeiten durchliefen. Diese Versuche bildeten die Basis fiir ein Harteprognosemodell. Aus
einer speziell gestalteten 840kg-Testgeometrie wurden zahlreiche Kic- und Charpy-Proben
entnommen. Die folgenden Versuche lieferten einen Uberblick iiber die Zihigkeitsverteilung
im Inneren der Form. Eine allgemeine Korrelation zwischen Bruchzéhigkeit und
Kerbschlagarbeit ist jedoch nach wie vor kaum moglich, da der Zusammenhang zwischen

Bruchzihigkeit und Kerbschlagarbeit in der Hochlage stark nichtlinear ist.

Eine der schwierigsten Aufgaben war es, die Kinetikgleichungen der Phasenumwandlungen
an die Dilatometerversuche anzupassen. Dies gelang mithilfe eines mehrstufigen
Optimierungsschemas auf Basis eines klassischen Levenberg-Marquardt-Verfahrens und
durch einen evolutiondren Optimierungsalgorithmus. Einer der drei Werkstoffe,
X40CrMoV5-1 (Stahl 3), weist ein komplizierteres ZTU-Diagramm auf. Bei technologisch
relevanten Abkiihlgeschwindigkeiten kann sowohl oberer als auch unterer Bainit entstehen.

Das Kinetik-Modell muss daher dieser Unterscheidung Rechnung tragen.

Die Modellierung des mechanischen Verhaltens eines mehrphasigen Werkstoffs erfordert die

Information iiber die FlieBkurven der Reinphasen. Dazu wurde in dieser Arbeit ein
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reprasentatives Volumenelementes (RVE) eingefiihrt, welches es einen tieferen Einblick in
das Materialverhalten ermdglichte. Das betraf vor allem die wichtigen Themen der
Umwandlungsplastizitit und des FlieBverhaltens. Die Werkstoftklasse der Warmarbeitsstéhle
tendiert dazu, grole Mengen an Restaustenit nach dem Hérten im Gefiige aufzuweisen. Durch
iterative Minimierung der Differenz der Modellvorhersage zu den experimentell gemessenen
FlieBkurven war es mithilfe des RVE moglich, das FlieBverhalten der Reinphasen invers zu
bestimmen ohne dafiir auf die klassische lineare Mischungsregel zuriickgreifen zu miissen.
Die Umwandlungsplastizidit wurde ebenfalls mittels RVE untersucht, und es stellte sich
heraus, dass das konventionelle Leblond-Modell fiir Multiphasenumwandlungen dieser
Werkstoftklasse vom erwarteten Verhalten abwich. Somit wurde ein modifiziertes TRIP-

Modell implementiert, das der Realitdt deutlich ndher kommit.

Das Modell wurde mithilfe von drei Testgeometrien (6kg, 840kg, 3t) validiert. Dazu mussten
im ersten Schritt die Wirmeiibergangszahlen an den freien Oberflichen invers aus den
Temperaturschrieben angepasst werden. Diese Temperaturfelder dienten dann als
Randbedingung fiir die thermomechanische Simulation der Formen. Die Eigenspannungen
wurden an diversen kritischen Positionen der Geometrien ausgewertet und mit den

Simulationen des Modells verglichen.

Es konnte gezeigt werden, dass das Modell in der Lage ist, kritische Positionen in Bezug auf
Harterisse an den Formen aufzuzeigen. AuBerdem konnte anhand des Schadensfalles ein
Werkstoff identifiziert werden, der deutlich ungiinstiger als die beiden Vergleichswerkstoffe
abschneidet. Das Modell stellt insgesamt ein wertvolles Werkzeug fiir die Zukunft dar,
welches es ermoglicht, einerseits die Werkstoffwahl fiir unterschiedliche Formen neu zu
iiberdenken und andererseits Geometrien bereits im Vorhinein hinsichtlich ihrer

Brandrissanfdlligkeit optimiert zu gestalten.

In zukiinftigen Modellen konnte man einerseits das Kriechverhalten und den Verzug der
Formen berticksichtigen. Letzterer war in diesem Projekt nicht von Interesse, da der Fokus
rein auf der Schidigung der Formen lag. Eine Beriicksichtigung des Verzugs erfordert die
Implementierung eines thermomechanischen Modells iiber alle Anlassschritte, d.h. die
Autheizphase bis auf Austenitisierungstemperatur muss ebenfalls betrachtet werden. Das
Kriechverhalten wire insbesondere bei sehr groflen Formen, wie der 3t-Testgeometrie

interessant, da sich diese massiven Bauteile sehr lange auf hoheren Temperaturen befinden.
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Die Wirmetibergangsbedingungen zufolge Konvektion stellen eine grole Unbekannte dar.
Dem konnte man mit einer Stromungssimulation im Ofen begegnen. Eine
Stromungssimulation des Ofens stellt ein eigenstéindiges komplexes Problem dar, welches mit
CFD-Software behandelt werden kann. Dadurch kdnnte man einen noch tieferen Einblick in

die Ofenfithrung erhalten und die thermischen Randbedingungen noch exakter aufbringen.
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Anhang

Subroutine Harten Stahl 1

C23456789012345678901234567890123456789012345678901234567890123456789012

C _______________________________________________________________________
C SDVINI
c _______________________________________________________________________
SUBROUTINE SDVINI (STATEV,COORDS,NSTATV,NCRDS,NOEL,NPT,
fl LAYER,KSPT)
C
INCLUDE 'ABA PARAM.INC'
C
DIMENSION STATEV (NSTATV) ,COORDS (NCRDS)
C Zeit
COMMON / ZEIT / TIMEOLD
TIMEOLD =
cC Temperatur
STATEV (1) =
C Austenitfraktion
STATEV (2)=
C Martensitfraktion
STATEV (3)=
C Bainitfraktion
STATEV (4)=
C Keim-Radius
STATEV (5)= -
C Martensitrate
STATEV (6)=
C Bainitrate
STATEV (7)=
C Thermo-metallurgisches Dehnungsinkrement
STATEV (8)=
C Thermo-metallurgisches Dehnung
STATEV (9)=
C Ausdehnungsdaten
C ETHT
STATEV(10)=
C ETHZ
STATEV(11)=
C EMGT
STATEV (12)=
C EMGZ
STATEV(13)=
C Latente Warme
STATEV (14)=
C Zeit
STATEV(15)=
RETURN
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END

SUBROUTINE USDFLD(FIELD,STATEV,PNEWDT,DIRECT,T,CELENT,
fl TIME,DTIME,CMNAME, ORNAME,NFIELD,NSTATV,NOEL,NPT,LAYER,
¥/ KSPT,KSTEP,KINC,NDI,NSHR,COORD,JMAC,JMATYP,MATLAYO,

Kl LACCFLA)

INCLUDE 'ABA PARAM.INC'

CHARACTER* CMNAME , ORNAME

CHARACTER¥* FLGRAY (14)

DIMENSION FIELD (NFIELD),STATEV (NSTATV) ,DIRECT (3, 3),
B T(,3),TIME(?)

DIMENSION ARRAY (14),JARRAY (14),JMAC(*),JMATYP(*),
fl COORD (*)

DOUBLE PRECISION KEL, RGAS

DOUBLE PRECISION DA, DM, DR, DB, ZM, ZB, ZR, MS, BE, GS, RS
DOUBLE PRECISION THETA, CGAMMA, TIMEOLD, TEMPINC, TIMEINC
DOUBLE PRECISION TEMP, DTEMP

DOUBLE PRECISION X ()

DOUBLE PRECISION V (
DOUBLE PRECISION Q(
DOUBLE PRECISION P (
DOUBLE PRECISION W (
DOUBLE PRECISION K (

S~ N N~

Zeit
COMMON / ZEIT / TIMEOLD

PARAMETER (KEL= )
PARAMETER (RGAS= )
Parameter BainitFinish
X(1) =

X(2)
Parameter Martensit
V(1) = ;

v(2) = ;
Parameter Keimbildung
Q(1) = - ;
Q(2) = ;
Q(3) = ;

Q(4) = ;
Bainitstart

Q(5) = ;
T*-Temperatur

Q(6) = ;
Parameter Bainit

P(l) = - ;
P(2) = ;

P(3) ;

P(4) = ;
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P(5) = ;
Parameter Martensitstart
K(1) = ;

K(2) = ;

K(3) = - ;

IF (KSTEP .EQ. 1) THEN
IF (KINC .EO. _OR. KINC .EQ. 0) THEN
ZM =
ENDIF
ENDIF

Temperatur

CALL GETVRM('TEMP',ARRAY,JARRAY,FLGRAY,JRCD,JMAC,JMATYP,
fIMATLAYO, LACCFLA)
TEMP = ARRAY (1)

Temperatur
TEMPINC = TEMP - STATEV (1)
STATEV (1) = TEMP

Zeilt
TIMEINC = TIME(2) - STATEV(15)
STATEV(15) = TIME(2)

Temperaturinkrement

DTEMP = TEMPINC/TIMEINC * DTIME

FORMAT (F12.9, F12.9, F12.9, F12.9, F12.9)

OPEN (99, FILE='/home-extra/m.schemmel/work/Simulationen

&/Kette/Daten. txt'
&, STATUS='UNKNOWN', ACCESS='APPEND')

WRITE (99, ) STATEV(l), STATEV(2), STATEV(3)
CLOSE (99)
MS = K(1)/( +EXP (-K (3) * (STATEV (4) -K(2))))

Bainitfinishtemperatur
BE = X(1)+X(2)*STATEV (4)
Kohlenstoff im RA

CGAMMA = + STATEV (4) *( - * - - )
o )/ ( ~STATEV (4))
THETA = - *CGAMMA+ ;
IF (STATEV(2) .LT. ) THEN
STATEV(2) =
ENDIF
IF (STATEV(2) .GT. ) THEN
STATEV (2) =
ENDIF
Phasenberechnung
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C Martensit
IF (STATEV(l) .LT. MS .AND. STATEV(4) .LE. ) THEN

ZM= ( /V (1)) * (-DTEMP/DTIME) **V (2) *STATEV (2)
CCCCCCCCCCCCCcrrreeceeceeceececececececececececececececececececececececececececececcececce
C Zusatz
IF (ZM .LT. ) THEN
M =
ENDIF

C Modifikation fuer Latente Warme
IF (DTEMP .GT. ) THEN
ZM =
ENDIF

IF (STATEV(3) .LT. ) THEN
STATEV (3) =
ENDIF

IF (STATEV(3) .GT. ) THEN
STATEV (3) =
ENDIF
CCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCe
STATEV (6)=2ZM

STATEV (7)=

C Martensit-Inkrement
DM=ZM*DTIME

C Martensit-Gehalt

STATEV (2) =STATEV (3) +DM

C Austenit-Inkrement
DA=(-ZM) *DTIME
C Austenit-Gehalt

STATEV (2)=STATEV (2) +DA

C Zuweisung an Feldvariablen
FIELD(L1)=STATEV(2)
FIELD(2)=STATEV(3)
FIELD(3) = STATEV(4)

C Keimbildung/Bainit
ELSEIF (STATEV(l).GE.MS .AND. STATEV(1).LT.Q(5)
fl.AND. STATEV(l) .GE. BE) THEN

C Kritischer Keimradius
RS = (Q(4)* (THETA+KEL) * (THETA-STATEV (1)) **
1] / ((STATEV (1) +KEL) * (THETA-STATEV(1))))

C Aktivierungsenergie
GS = (P(3)* (THETA+KEL) ** * (THETA-STATEV (1)) **
g/ ((THETA-STATEV (1)) ) ** )

C Wachstumrate Keimradius
IF (STATEV(l) .GE. Q(6)) THEN
ZR = Q(1)*EXP (- (STATEV(1)-Q(6))/Q(2))
ELSE
ZR = Q(1)*EXP(-(Q(6)-STATEV(1))/Q(3))
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CCCCCCCCCCCCLCeeeeeeeeeecceeeeeececeececeecececeececeecececeecececececcececececcececcececece

C

CCCCCCCCCCCCceeeeeeeeecceceeeeecceeceeccececececeeceecececececeececc

CCCCCCCCCCCCreeeceeeeeeecceeeceeececeececeecececeeceececececececececececcececece

ENDIF

Bainitbildung
IF (STATEV(5) .GT. RS) THEN
Wachstumsrate Bainitbildung

ZB=P (1) *EXP ((Q(©)-STATEV(1))/P(2))
*EXP (-GS/ (RGAS* (STATEV (1) +KEL) ) )
* ((STATEV (5) -RS) /STATEV (5) ) **P (4) *STATEV (2) **P (5)

Zusatz

IF (ZB .LT. ) THEN

ZB =
ENDIF
Mod Latente Warme

IF (DTEMP .GT.
ZB =
ENDIF

IF (STATEV(4) .LT.
STATEV (4) =
ENDIF

IF (STATEV(4) .GT.

STATEV (4) =
ENDIF

Bainitrate

STATEV (7)=ZB

ENDIF

Martensitrate
STATEV (6)=

Bainitinkrement
DB=ZB*DTIME
Bainitgehalt

) THEN

) THEN

) THEN

STATEV (4) =STATEV (4) +DB

Austenitinkrement
DA=(-ZB) *DTIME
Austenitgehalt

STATEV (2)=STATEV (2) +DA

Zuweisung an Feldvariablen

FIELD(1) = STATEV(2)
FIELD(2?) = STATEV(3)
FIELD(3) = STATEV(4)

Inkrement des Keimbildungsradius
DR=ZR*DTIME

Neuer

Keimbildungsradius

STATEV (5)=STATEV (5) +DR

C Umwandlungsfreier Zwickel

ELSE

STATEV (6) =
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STATEV(7) =

FIELD(1) = STATEV(2)
FIELD(2) = STATEV(3)
FIELD(3) = STATEV(4)

ENDIF

CCCCCCCCCCCCreeeeeeceeecceeeceeeeceeceeeccececeececececececececececececcececece

C

Steuerung der Inkrementgroele

IF (ABS(STATEV(6)*DTIME) .GT. ) THEN
PNEWDT =

ENDIF

IF (ABS(STATEV(7)*DTIME) .GT. ) THEN
PNEWDT =

ENDIF

RETURN

END

SUBROUTINE UEXPAN (EXPAN,DEXPANDT,TEMP, TIME,DTIME, PREDEF,
fl DPRED,STATEV, CMNAME ,NSTATV,NOEL)

INCLUDE 'ABA PARAM.INC'
CHARACTERY* CMNAME

DIMENSION EXPAN (*) ,DEXPANDT (*),TEMP(2),TIME (2) ,PREDEF(10),
fl DPRED(10) ,STATEV (NSTATV)

COMMON /Temperatur/ T CURRENT

DOUBLE PRECISION ETHZ, EVZ, ETHT, EVT

DOUBLE PRECISION W(4), ALPHAAUST, ALPHABAIN, ALPHAMART, INTEGRALBAIN
fl, INTEGRALMART

DOUBLE PRECISION ALPHAMART20,ALPHAMART100,ALPHAMART200,ALPHAMART300
!, ALPHAMART400 ,ALPHAMART500,ALPHAMART600,ALPHAMART700

DOUBLE PRECISION ALPHABAIN20,ALPHABAIN100,ALPHABAIN200,ALPHABAIN300
!, ALPHABAIN400,ALPHABAINS500,ALPHABAING6OO,ALPHABAINT00

alpha Austenit wird noch konstant angenommen (bester Fit an Daten)
PARAMETER (ALPHAAUST= - , TREF = )

Technische Ausdehnungskoeffizienten

PARAMETER (ALPHAMART20 = -
PARAMETER (ALPHAMART100 = -
PARAMETER (ALPHAMART200
PARAMETER (ALPHAMART300
PARAMETER (ALPHAMART400
PARAMETER (ALPHAMART500

S~ N N N S~
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PARAMETER (ALPHAMART600
PARAMETER (ALPHAMART700

nn
1
~ ~

PARAMETER (ALPHABAIN20
PARAMETER (ALPHABAIN100
PARAMETER (ALPHABAIN200
PARAMETER (ALPHABAIN300
PARAMETER (ALPHABAIN400
PARAMETER (ALPHABAINS500
PARAMETER (ALPHABAINGOO
PARAMETER (ALPHABAIN700

I
I
S N N N S N S S

Parameter fiir metallurgische Dehnung
deltaV _Bainit = w(l)-w(2)*T
deltaV Martensit = w(3)-w(4)*T

W(l)
W)
w(s)
W(4) = -

Wenn Bainit bzw. Martensit vorhanden: Dann Ausdehnungswerte

interpolieren
IF (STATEV(3) .GT. .OR. STATEV(4) .GT. ) THEN
IF (TEMP(1) .LE. ) THEN
ALPHABAIN = ALPHABAIN20+ (TEMP (1) -TREF)
14 (ALPHABAIN100-ALPHABAIN20) / ( -TREF)
ALPHAMART = ALPHAMART20+ (TEMP (1) -TREF)
14 (ALPHAMART100-ALPHAMART20) / ( -TREF)
ELSEIF (TEMP(1) .LE. ) THEN
ALPHABAIN = ALPHABAIN100+ (TEMP (1)~ )
14 (ALPHABAIN200-ALPHABAIN100) / ( - )
ALPHAMART = ALPHAMART100+ (TEMP (1) - )
14 (ALPHAMART200-ALPHAMART100) / ( - )
ELSEIF (TEMP (1) .LE. ) THEN
ALPHABAIN = ALPHABAIN200+ (TEMP (1) - )
14 (ALPHABAIN300-ALPHABAIN200) / ( - )
ALPHAMART = ALPHAMART200+ (TEMP (1) - )
14 (ALPHAMART300-ALPHAMART200) / ( - )
ELSEIF (TEMP(l) .LE. ) THEN
ALPHABAIN = ALPHABAIN300+ (TEMP (1)~ )
14 (ALPHABAIN400-ALPHABAIN300) / ( - )
ALPHAMART = ALPHAMART300+ (TEMP (1) - )
14 (ALPHAMART400-ALPHAMART300) / ( - )
ELSEIF (TEMP(l) .LE. ) THEN
ALPHABAIN = ALPHABAIN40O+ (TEMP(1)- )
14 (ALPHABAINS500-ALPHABAINA00) / ( - )
ALPHAMART = ALPHAMART400+ (TEMP (1) - )
14 (ALPHAMART500-ALPHAMART400) / ( - )
ELSE
ALPHABAIN =
ALPHAMART =
END IF
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END IF

alpha*z*dT
ETHT = (ALPHAAUST* (1-STATEV(3)-STATEV(4)) + ALPHABAIN*STATEV (4)
fl+ ALPHAMART*STATEV(3)) * TEMP(2)

alpha* (T-T0) *dz

ETHZ = (ALPHABAIN* (TEMP(1)-TREF)*STATEV (/)

i+ ALPHAMART* (TEMP (1) -TREF) *STATEV (6)

Vi+ ALPHAAUST* (TEMP (1) -TREF) * (-STATEV (6) -STATEV(7))) * DTIME

/3*d(deltaV) /dT*z*dT
EMGT = / * (W (2) *STATEV (4) + W(Z)*STATEV(3)) * TEMP(2)

/3*deltavV*dz
EMGZ = / * ((W(1)-W(2)*(TEMP (1) -TREF))*STATEV (7)
fl+ (W(2)-W(4)* (TEMP(1)-TREF))*STATEV(£)) * DTIME

Statevariablen der einzelnen Ausdehnungsbeitrédge
STATEV(10) = ETHT

STATEV(11) = ETHZ
STATEV(12) = EMGT
STATEV(13) = EMGZ
OPEN (99, FILE='/home-extra/m.schemmel/work/Simulationen

&/SingleElement/Daten. txt'

&, STATUS='UNKNOWN', ACCESS='APPEND')
WRITE (00, ) STATEV (9)

CLOSE (99)

Gesamtes thermometallurgisches Dehnungsinkrement
EXPAN(1) = ETHT+ETHZ+EMGZ+EMGT

STATEV (8) = EXPAN(1)
Gesamte thermometallurgische Dehnung

STATEV(2) = STATEV(9) + STATEV(2)/

RETURN
END

SUBROUTINE CREEP (DECRA,DESWA,STATEV,SERD,EC,ESW,P,QTILD,
fl TEMP, DTEMP, PREDEF, DPRED, TIME , DTIME , CMNAME , LEXIMP, LEND,
¥/ COORDS,NSTATV,NOEL,NPT,LAYER,KSPT,KSTEP,KINC)

INCLUDE 'ABA PARAM.INC'
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CHARACTER* CMNAME

cC
DIMENSION DECRA (5),DESWA(5),STATEV (NSTATV) ,PREDEF (*) ,DPRED (*),
il TIME(2),EC(2) ,ESW(2) ,COORDS (*)
DOUBLE PRECISION GJMART, GJBAIN
cC
C Greenwood-Johnson-Parameter
PARAMETER (GJMART = -05)
PARAMETER (GJBAIN = -05)
cC
C Metal Creep
C
DESWA (1) =
C DECRA(1) : Dehnungsinkrement
C QTILD: Mises-Spannung, Zug/Druck wird von Abaqus intern iber die
C FlieRBrichtung (n) geregelt
c deps = Sigma Mises * GJ Bainit * * z Austenit * zp Bainit * dt
c deps = Sigma Mises * GJ Martensit * * z Austenit * zp Martensit *
dt
DECRA(1)=
il QTILD*GJMART* * ( -STATEV (3) -STATEV (4) ) *STATEV (6) *DTIME
¥i+ QTILD*GJBAIN* * ( -STATEV (3) -STATEV (4) ) *STATEV (/) *DTIME
cC
C Fir implizite Integration, DECRA(2-5) und DESWA(2-5)
cC
IF (LEXIMP.EQ.1) THEN
c deps = GJ * * z Austenit * dt
DECRA (5)= GJMART* * ( -STATEV (3) =STATEV (4) ) *STATEV (6) *DTIME
i+ GJBAIN* * ( -STATEV (3) -

STATEV (4) ) *STATEV (7) *DTIME

Do 3 KK=2,
E] DECRA (KK)=
Do LL=2,
[l DESWA(LL)=
END IF
C
RETURN
END
c _______________________________________________________________________
C HETVAL
c _______________________________________________________________________

SUBROUTINE HETVAL (CMNAME,TEMP,TIME,DTIME,STATEV,FLUX,
fl PREDEF,DPRED)

INCLUDE 'ABA PARAM.INC'
CHARACTER¥* CMNAME

DIMENSION TEMP(2),STATEV(14),PREDEF (*),TIME(2),FLUX(?),

Seite 82



fl DPRED (*)

DOUBLE PRECISION DELTAH, DENS, DENSMART, DENSAUST, DENSBAIN
DOUBLE PRECISION DENSMART20, DENSMART100, DENSMART200

fl, DENSMART300, DENSMART400, DENSMART500

DOUBLE PRECISION DENSAUST20, DENSAUST100, DENSAUST200

fl, DENSAUST300, DENSAUST400, DENSAUST500

DOUBLE PRECISION DENSBAIN20, DENSBAIN100, DENSBAIN200

fl, DENSBAIN300, DENSBAIN400, DENSBAIN500

Latente Warme fiir Martensit und Bainit gleich
PARAMETER (DELTAH = )

Dichte der Reinphasen
PARAMETER (DENSMART20

PARAMETER (DENSMART100
PARAMETER (DENSMART200
PARAMETER (DENSMART300
PARAMETER (DENSMART400
PARAMETER (DENSMARTS500

I
~—

PARAMETER (DENSBAIN20
PARAMETER (DENSBAIN100
PARAMETER (DENSBAIN200
PARAMETER (DENSBAIN300
PARAMETER (DENSBAIN400
PARAMETER (DENSBAIN500

]
I
~

PARAMETER (DENSAUST20
PARAMETER (DENSAUST100
PARAMETER (DENSAUST200
PARAMETER (DENSAUST300
PARAMETER (DENSAUST400
PARAMETER (DENSAUST500

]
|
~

I
~

]
|
~

IF (STATEV(6) .GT. .OR. STATEV(7) .GT. ) THEN
IF (TEMP(1) .LE. ) THEN
DENSBAIN = DENSBAIN20+ (TEMP (1)-TREF)
14 (DENSBAIN100-DENSBAIN20) / ( -TREF)
DENSMART = DENSMART20+ (TEMP (1) -TREF)
14 (DENSMART100-DENSMART20) / ( -TREF)
DENSAUST = DENSAUST20+ (TEMP (1) -TREF)
1§ (DENSAUST100-DENSAUST20) / ( -TREF)
ELSEIF (TEMP(l) .LE. ) THEN
DENSBAIN = DENSBAIN100+ (TEMP (1) - )
14 (DENSBAIN200-DENSBAIN100) / ( - )
DENSMART = DENSMART100+ (TEMP (1) - )
14 (DENSMART200-DENSMART100) / ( - )
DENSAUST = DENSAUST100+ (TEMP (1) - )
1 (DENSAUST200-DENSAUST100) / ( - )
ELSEIF (TEMP(1) .LE. ) THEN
DENSBAIN = DENSBAIN200+ (TEMP (1) - )
14 (DENSBAIN300-DENSBAIN200) / ( - )
DENSMART = DENSMART200+ (TEMP (1) - )
1§ (DENSMART300-DENSMART200) / ( - )
DENSAUST = DENSAUST200+ (TEMP (1) - )
i (DENSAUST300-DENSAUST200) / ( - )
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ELSEIF (TEMP(l) .LE. ) THEN

DENSBAIN = DENSBAIN300+ (TEMP (1) - )
1§ (DENSBAIN400-DENSBAIN300) / ( - )
DENSMART = DENSMART300+ (TEMP (1) - )
1} (DENSMART400-DENSMART300) / ( - )
DENSAUST = DENSAUST300+ (TEMP (1) - )
14 (DENSAUST400-DENSAUST300) / ( - )
ELSEIF (TEMP(1) .LE. ) THEN
DENSBAIN = DENSBAIN400+ (TEMP (1) - )
1§ (DENSBAIN500-DENSBAIN400) / ( - )
DENSMART = DENSMART400+ (TEMP (1) - )
1§ (DENSMART500-DENSMART400) / ( - )
DENSAUST = DENSAUST400+ (TEMP (1) - )
i (DENSAUST500-DENSAUST400) / ( - )
Uber °C keine Phasenumwandlung, Dichte kann
fir HETVAL null gesetzt werden
ELSE
DENSBAIN =
DENSMART =
DENSAUST =
END IF
dens = z Bain*dens bain + z Mart*dens Mart +
DENS = DENSMART*STATEV (3) + DENSBAIN*STATEV (4)
fl+ DENSAUST* ( -STATEV (3) -STATEV (4))

dQ = deltaH*dens*(zp Bain+zp Mart)
STATEV(14) = DELTAH*DENS* (STATEV(6) + STATEV (7))
FLUX (1) = STATEV(14)

ELSE

STATEV(14) =

FLUX (1) = STATEV(14)
END IF

RETURN
END
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Subroutine Harten Stahl 2

C23456789012345678901234567890123456789012345678901234567890123456789012

C _______________________________________________________________________
C SDVINI
c _______________________________________________________________________
SUBROUTINE SDVINI (STATEV,COORDS,NSTATV,NCRDS,NOEL,NPT,
fl LAYER,KSPT)
C
INCLUDE 'ABA PARAM.INC'
C
DIMENSION STATEV (NSTATV) ,COORDS (NCRDS)
C Zeit
COMMON / ZEIT / TIMEOLD
TIMEOLD =
cC Temperatur
STATEV (1) =
C Austenitfraktion
STATEV (2)=
C Martensitfraktion
STATEV (3)=
C Bainitfraktion
STATEV (4)=
C Keim-Radius
STATEV (5)= -
C Martensitrate
STATEV (6)=
C Bainitrate
STATEV (7)=
C Thermo-metallurgisches Dehnungsinkrement
STATEV (8)=
C Thermo-metallurgisches Dehnung
STATEV (9)=
C Ausdehnungsdaten
C ETHT
STATEV(10)=
C ETHZ
STATEV(11)=
C EMGT
STATEV (12)=
C EMGZ
STATEV(13)=
C Latente Warme
STATEV (14)=
C Zeit
STATEV(15)=
RETURN
END
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SUBROUTINE USDFLD(FIELD,STATEV,PNEWDT,DIRECT,T,CELENT,
fl TIME,DTIME,CMNAME, ORNAME,NFIELD,NSTATV,NOEL,NPT,LAYER,
| KSPT,KSTEP,KINC,NDI,NSHR,COORD,JMAC, JMATYP,MATLAYO,

Kl LACCFLA)

INCLUDE 'ABA PARAM.INC'

CHARACTER* CMNAME , ORNAME

CHARACTER¥* FLGRAY (14)

DIMENSION FIELD (NFIELD),STATEV (NSTATV) ,DIRECT (3,3),
B T(,3),TIME(?)

DIMENSION ARRAY (14),JARRAY (14),JMAC(*),JMATYP(*),
fl COORD (*)

DOUBLE PRECISION KEL, RGAS

DOUBLE PRECISION DA, DM, DR, DB, ZM, ZB, ZR, MS, GS, RS
DOUBLE PRECISION THETA, CGAMMA, TIMEOLD, TEMPINC, TIMEINC
DOUBLE PRECISION TEMP, DTEMP

DOUBLE PRECISION X (2)

DOUBLE PRECISION V (
DOUBLE PRECISION Q(
DOUBLE PRECISION P (
DOUBLE PRECISION W (
DOUBLE PRECISION K (

S~ N N

Zeit
COMMON / ZEIT / TIMEOLD

PARAMETER (KEL= )
PARAMETER (RGAS= )
Parameter Martensit

v(l) = ;

v(z) = ;
Parameter Keimbildung
Q(1) = - ;

Q(2) = ;

Q(3) = ;

Q(4) = ;
Bainitstart

Q(5) = ;
T*-Temperatur

Q(0) = ;
Parameter Bainit

P(1) = - ;

P(2) = ;

P(3) ;

P(4) ;

P(5) = ;
Parameter Martensitstart
K(1) = - ;

K(2) = - ;

K(3) = - - ;

IF (KSTEP .EQ. 1) THEN
IF (KINC .EOQ. .OR. KINC .EQ. 0) THEN
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ZM =
ENDIF
ENDIF

cC Temperatur

CALL GETVRM/('TEMP',ARRAY,JARRAY,FLGRAY,JRCD,JMAC, JMATYP,
fIMATLAYO, LACCFLA)
TEMP = ARRAY (1)

cC Temperatur
TEMPINC = TEMP - STATEV (1)
STATEV (1) = TEMP

C Zeit
TIMEINC = TIME(2) - STATEV(15)
STATEV(15) = TIME(2)

c Temperaturinkrement
DTEMP = TEMPINC/TIMEINC * DTIME

C FORMAT (F12.9, F12.9, F12.9, F12.9, F12.9)
C OPEN (99, FILE='/home-extra/m.schemmel/work/Simulationen
C &/Kette/Daten.txt'
c &, STATUS='UNKNOWN', ACCESS='APPEND')
C WRITE (99, ) STATEV (1), STATEV(2), STATEV(3)
C CLOSE (99)
MS = ( /(K(1)4K(2) *STATEV (4)+K (3) * (STATEV (4) ) **2))
C Kohlenstoff im RA
CGAMMA = + STATEV (4) *( - * - - )
1 VAN ~STATEV (4))
THETA = - *CGAMMA+ ;
IF (STATEV(?) .LT. ) THEN
STATEV (2) =
ENDIF
IF (STATEV(2) .GT. ) THEN
STATEV (2) =
ENDIF
C Phasenberechnung
C Martensit

IF (STATEV(l) .LT. MS) THEN

IF (STATEV(4) .GT. ) THEN
ZM= ( /V(1))* (-DTEMP/DTIME) **V (2) *STATEV (2)
ELSE
ZM=( / ) * (-DTEMP/DTIME) *STATEV (2)
ENDIF

CCCCCCCCCCCCCCcrrreeceeceecececececececececececececececececececececececececececececececececce
C Zusatz
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STATEV (7)=
C Martensit-Inkrement
DM=ZM*DTIME
C Martensit-Gehalt
STATEV (3)=STATEV (3) +DM
C Austenit-Inkrement
DA=(-ZM) *DTIME
C Austenit-Gehalt
STATEV (2)=STATEV (2) +DA
C Zuweisung an Feldvariablen
FIELD(L1)=STATEV(2)
FIELD(2)=STATEV (3)
FIELD(3) = STATEV(4)
C Keimbildung/Bainit
ELSEIF (STATEV(l).GE.MS .AND. STATEV(1).LT.Q(5))
fl THEN
C Kritischer Keimradius
RS = (Q(4)* (THETA+KEL) * (THETA-STATEV (1)) **
1] / ((STATEV (1) +KEL) * (THETA-STATEV(1))))
C Aktivierungsenergie
GS = (P(3)* (THETA+KEL) ** * (THETA-STATEV (1)) **
g/ ( (THETA-STATEV (1)) ) ** )
C Wachstumrate Keimradius
IF (STATEV(l) .GE. Q(6)) THEN
ZR = Q(1)*EXP (- (STATEV(1)-Q(5))/Q(2))
ELSE
ZR = Q(1)*EXP(-(Q(0)-STATEV(1))/Q(3))
ENDIF
C Bainitbildung
IF (STATEV(5) .GT. RS) THEN
C Wachstumsrate Bainitbildung

IF (ZM .LT. ) THEN
ZM =
ENDIF

Modifikation fuer Latente Warme
IF (DTEMP .GT. ) THEN

ZM =
ENDIF

IF (STATEV(3) .LT. ) THEN
STATEV (3) =
ENDIF

IF (STATEV(2) .GT. ) THEN
STATEV (2) =
ENDIF

STATEV (6) =2ZM

ZB=P (1) *EXP ((Q(6) -STATEV (1)) /P (2))
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CCCCCCCCCCCCLCeeeeeeeeeceeeeeeeeeceeeecececeececececeeececececcececeecececcececececece

C

CCCCCCCCCCCCeeeeeeeeeeececceeeeeececceceecececececceececececececececececc

C

C

1 *EXP (-GS/ (RGAS* (STATEV (1) +KEL)))
2 * ((STATEV (5) -RS) /STATEV (5) ) **P (4) *STATEV (2) **P (5)

Zusatz

IF (ZB .LT. ) THEN

ZB =
ENDIF
Mod Latente Warme

IF (DTEMP .GT.
ZB =
ENDIF

IF (STATEV(4) .LT.
STATEV (4) =
ENDIF

IF (STATEV(4) .GT.
STATEV (4) =
ENDIF

Bainitrate
STATEV (7)=2ZB

Martensitrate

STATEV (6)=

Bainitinkrement
DB=ZB*DTIME
Bainitgehalt

) THEN

) THEN

) THEN

STATEV (4)=STATEV (4) +DB

Austenitinkrement
DA=(-ZB) *DTIME
Austenitgehalt

STATEV (2 ) =STATEV (2) +DA

Zuweisung an Feldvariablen

FIELD(1) = STATEV(2)
STATEV (3)
STATEV (4)

FIELD ()
FIELD (3)

ENDIF

Inkrement des Keimbildungsradius

DR=ZR*DTIME
Neuer Keimbildungsradius
STATEV (5)=STATEV (5) +DR

ENDIF

Steuerung der Inkrementgroele

IF (ABS(STATEV(6)*DTIME) .GT.
PNEWDT =

ENDIF

IF (ABS(STATEV(7)*DTIME) .GT.
PNEWDT =

ENDIF

RETURN

) THEN

) THEN
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END

SUBROUTINE UEXPAN (EXPAN,DEXPANDT, TEMP, TIME,DTIME, PREDEF,
fl DPRED, STATEV,CMNAME ,NSTATV ,NOEL)

INCLUDE 'ABA PARAM.INC'
CHARACTER* CMNAME

DIMENSION EXPAN (*) ,DEXPANDT (*) ,TEMP (2),TIME (2) ,PREDEF(10),
fl DPRED(10) ,STATEV (NSTATV)

COMMON /Temperatur/ T CURRENT

DOUBLE PRECISION ETHZ, EVZ, ETHT, EVT

DOUBLE PRECISION W(4), ALPHAAUST, ALPHABAIN, ALPHAMART, INTEGRALBAIN
fl, INTEGRALMART

DOUBLE PRECISION ALPHAMART20,ALPHAMART100,ALPHAMART200,ALPHAMART300
!, ALPHAMART400 ,ALPHAMARTS500,ALPHAMART600,ALPHAMART700

DOUBLE PRECISION ALPHABAIN20,ALPHABAIN100,ALPHABAIN200,ALPHABAIN300
!, ALPHABAIN400 ,ALPHABAINS500,ALPHABAING60OO,ALPHABAINTOO

alpha Austenit wird noch konstant angenommen (bester Fit an Daten)
PARAMETER (ALPHAAUST= - , TREF = )
Technische Ausdehnungskoeffizienten

PARAMETER (ALPHAMART20
PARAMETER (ALPHAMART100
PARAMETER (ALPHAMART200
PARAMETER (ALPHAMART300
PARAMETER (ALPHAMART400
PARAMETER (ALPHAMARTS500
PARAMETER (ALPHAMART600
PARAMETER (ALPHAMART700

1
—

PARAMETER (ALPHABAIN20 = -
PARAMETER (ALPHABAIN100
PARAMETER (ALPHABAIN200
PARAMETER (ALPHABAIN300
PARAMETER (ALPHABAIN400
PARAMETER (ALPHABAINS500
PARAMETER (ALPHABAING6OO
PARAMETER (ALPHABAIN700

S N N N N N N N

Parameter fir metallurgische Dehnung
deltaV_Bainit = w(l)-w(2)*T
deltaV Martensit = w(3)-w(4)*T
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w(l)

I
.

W(2) = 5.13
W(3) = 0.¢
W(4) = 1.°

Wenn Bainit bzw. Martensit vorhanden: Dann Ausdehnungswerte
interpolieren
IF (STATEV(3) .GT. 0.0D0 .OR. STATEV(4) .GT. 0.0D0 ) THEN

IF (TEMP(1) .LE. 100.0D0) THEN
ALPHABAIN = ALPHABAIN20+ (TEMP (1) -TREF)

14 (ALPHABAIN100-ALPHABAIN20)/ (100.0D0-TREF)
ALPHAMART = ALPHAMARTZ20+ (TEMP (1) -TREF)
14 (ALPHAMART100-ALPHAMART20) / (100 .0D0-TREF)

ELSEIF (TEMP(l) .LE. 200.0D0) THEN

ALPHABAIN = ALPHABAINI100+ (TEMP(1)-100.0D0)
14 (ALPHABAIN200-ALPHABAIN100)/ (200.0D0=100.0D0)

ALPHAMART = ALPHAMART100+ (TEMP (1)-100.0D0)
14 (ALPHAMART200-ALPHAMART100) / (200.0D0=100.0D0)

ELSEIF (TEMP(l) .LE. 300.0D0) THEN
ALPHABAIN = ALPHABAIN200+ (TEMP(1)-200.0D0)

14 (ALPHABAIN300-ALPHABAIN200)/ (300.0D0=200.0D0)
ALPHAMART = ALPHAMART200+ (TEMP (1)=-200.0D0)
14 (ALPHAMART300-ALPHAMART200) / (300 .0D0=200.0D0)
ELSEIF (TEMP(1) .LE. 400.0D0) THEN
ALPHABAIN = ALPHABAIN300+ (TEMP (1)-300.0D0)
14 (ALPHABAIN400-ALPHABAIN300)/ (400.0D0=300.0D0)
ALPHAMART = ALPHAMART300+ (TEMP(1)-300.0D0)
14 (ALPHAMART400-ALPHAMART300) / (400.0D0=300.0D0)

ELSEIF (TEMP(l) .LE. 500.0D0) THEN
ALPHABAIN = ALPHABAIN400+ (TEMP(1)-400.0D0)
f* (ALPHABAIN500-ALPHABAIN400) / (500.000-400.0

ALPHAMART = ALPHAMART400+ (TEMP(1)-400.
1§ (ALPHAMART500-ALPHAMART400) / (500.0D0-400.0D0)
ELSE
ALPHABAIN = 0.0DO0O
ALPHAMART = 0.0D0O
END IF
END IF
alpha*z*dT

ETHT = (ALPHAAUST* (1-STATEV(3)-STATEV(4)) + ALPHABAIN*STATEV (4)
fl+ ALPHAMART*STATEV (3)) * TEMP ()

alpha* (T-T0) *dz

ETHZ = (ALPHABAIN* (TEMP(1)-TREF)*STATEV (/)

i+ ALPHAMART* (TEMP (1) ~TREF) *STATEV (6)

Vi+ ALPHAAUST* (TEMP (1) -TREF) * (-STATEV (6) -STATEV(7))) * DTIME

1/3*d (deltaV) /dT*z*dT
EMGT = 1.0D0/3.0D0% (W(2)*STATEV(4) + W(4)*STATEV(3)) * TEMP ()
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/3*deltav*dz
EMGZ = / * ((W(1)-W(2)* (TEMP (1) -TREF) ) *STATEV (/)
fl+ (W(3)-W(4)*(TEMP (1) -TREF))*STATEV(6)) * DTIME

Statevariablen der einzelnen Ausdehnungsbeitrige
STATEV(10) = ETHT

STATEV(11) = ETHZ
STATEV(12) = EMGT
STATEV(13) = EMGZ
OPEN (99, FILE='/home-extra/m.schemmel/work/Simulationen

&/SingleElement/Daten. txt'

&, STATUS='UNKNOWN', ACCESS='APPEND')
WRITE (90, ) STATEV (9)

CLOSE (99)

Gesamtes thermometallurgisches Dehnungsinkrement
EXPAN(1) = ETHT+ETHZ+EMGZ+EMGT

STATEV(8) = EXPAN(1)
Gesamte thermometallurgische Dehnung

STATEV(9) = STATEV(9) + STATEV(2)/

RETURN
END

SUBROUTINE CREEP (DECRA,DESWA,STATEV,SERD,EC,ESW,P,QTILD,
fl TEMP, DTEMP, PREDEF, DPRED, TIME, DTIME , CMNAME , LEXIMP, LEND,
¥/ COORDS,NSTATV,NOEL,NPT,LAYER,KSPT,KSTEP,KINC)

INCLUDE 'ARA PARAM.INC'

CHARACTER*3( CMNAME

DIMENSION DECRA(5),DESWA(5),STATEV (NSTATV) ,PREDEF (*) ,DPRED (*),
il TIME(2),EC(2) ,ESW(2) ,COORDS (*)

DOUBLE PRECISION GJMART, GJBAIN
Greenwood-Johnson-Parameter

PARAMETER (GJMART = -05)
PARAMETER (GJBAIN = -05)

Metal Creep

DESWA (1) =
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C DECRA (1) : Dehnungsinkrement

C QTILD: Mises-Spannung, 2Zug/Druck wird von Abaqus intern uber die
C FlieRBrichtung (n) geregelt
C deps = Sigma Mises * GJ Bainit * * z Austenit * zp Bainit * dt
C deps = Sigma Mises * GJ Martensit ¥ * z Austenit * zp Martensit *
dt
DECRA(1)=
i1 QTILD*GJMART* * ( -STATEV (3) -STATEV (4) ) *STATEV (6) *DTIME
¥i+ QTILD*GJBAIN* * ( -STATEV (3) -STATEV (4) ) *STATEV (/) *DTIME
cC
C Fir implizite Integration, DECRA(Z2-5) und DESWA(2-5)
C
IF (LEXIMP.EQ.1) THEN
c deps = GJ * * z Austenit * dt
DECRA (5)= GJMART* * ( -STATEV (3) -STATEV (4) ) *STATEV (6) *DTIME
i+ GJBAIN* * ( -STATEV (3) -

STATEV (4) ) *STATEV (7) *DTIME

Do KK=2,
E DECRA (KK)=
Do LL=",
[ DESWA(LL)=
END IF

RETURN
END

SUBROUTINE HETVAL (CMNAME,TEMP, TIME,DTIME,STATEV,FLUX,
fl PREDEF,DPRED)

INCLUDE 'ABA PARAM.INC'
CHARACTERY* CMNAME

DIMENSION TEMP(2),STATEV(14),PREDEF (*),TIME(2),FLUX(2),
fl DPRED (*)

DOUBLE PRECISION DELTAH, DENS, DENSMART, DENSAUST, DENSBAIN
DOUBLE PRECISION DENSMART20, DENSMART100, DENSMART200

fl, DENSMART300, DENSMART400, DENSMART500

DOUBLE PRECISION DENSAUST20, DENSAUST100, DENSAUST200

fl, DENSAUST300, DENSAUST400, DENSAUST500

DOUBLE PRECISION DENSBAIN20, DENSBAIN100, DENSBAIN200

fl, DENSBAIN300, DENSBAIN400, DENSBAIN500

C Latente Warme fir Martensit und Bainit gleich
PARAMETER (DELTAH = )

C Dichte der Reinphasen
PARAMETER (DENSMART20 = - )
PARAMETER (DENSMART100 =

|
I
~
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PARAMETER (DENSMART200
PARAMETER (DENSMART300
PARAMETER (DENSMART400
PARAMETER (DENSMART500

PARAMETER (DENSBAIN20
PARAMETER (DENSBAIN100
PARAMETER (DENSBAIN200
PARAMETER (DENSBAIN300
PARAMETER (DENSBAIN400
PARAMETER (DENSBAIN500

PARAMETER (DENSAUST20
PARAMETER (DENSAUST100
PARAMETER (DENSAUST200
PARAMETER (DENSAUST300
PARAMETER (DENSAUST400
PARAMETER (DENSAUST500

IF (STATEV(6) .GT.

736D-009)

7.711D=009)

7 £Q

0.0D0 .OR. STATEV(7) .GT.

0.0D0 ) THEN

IF (TEMP(1) .LE. 100.0D0) THEN
DENSBAIN = DENSBAIN20+ (TEMP (1) -TREF)
14 (DENSBAIN100-DENSBAIN20)/(100.0D0-TREF)
DENSMART = DENSMART20+ (TEMP (1) -TREF)
14 (DENSMART100-DENSMART20) / (100.0D0-TREF)
DENSAUST = DENSAUST20+ (TEMP (1) -TREF)
14 (DENSAUST100-DENSAUST20) /(100 .0D0-TREF)

ELSEIF (TEMP (1)

.LE. 200.0D0) THEN

DENSBAIN = DENSBAIN100+ (TEMP(1)-100.0D0)
14 (DENSBAIN200-DENSBAIN100)/(200.0D0=100.00D0)

DENSMART = DENSMART100+ (TEMP (1)-100.0D0)
14 (DENSMART200-DENSMART100) / (200.0D0=100.0D0)

DENSAUST = DENSAUST100+ (TEMP (1)-100.0D0)
14 (DENSAUST200-DENSAUST100) /(200.0D0=100.0D0)

ELSEIF (TEMP (1)

.LE. 300.0D0) THEN

DENSBAIN = DENSBAIN200+ (TEMP(1)-200.0D0)
14 (DENSBAIN300-DENSBAIN200)/(300.0D0=-200.0D0)

DENSMART = DENSMART200+ (TEMP (1)-200.0D0)
14 (DENSMART300-DENSMART200) / (300.0D0=200.0D0)

DENSAUST = DENSAUST200+ (TEMP (1)-200.0D0)
14 (DENSAUST300-DENSAUST200) / (300.0D0=200.0D0)

ELSEIF (TEMP(l) .LE. 400.0D0) THEN

DENSBAIN = DENSBAIN300+ (TEMP (1)=-300.00D0)
14 (DENSBAIN400-DENSBAIN300)/(400.0D0=300.0D0)

DENSMART = DENSMART300+ (TEMP (1)=-300.0D0)
14 (DENSMART400-DENSMART300) / (400.0D0=300.0D0)

DENSAUST = DENSAUST300+ (TEMP (1)-300.0D0)
14 (DENSAUST400-DENSAUST300) / (400.0D0=300.0D0)

ELSEIF (TEMP (1)

.LE. 500.0D0) THEN

DENSBAIN = DENSBAIN400+ (TEMP(1)-400.00D0)
14 (DENSBAIN500-DENSBAIN400) /(500.0D0=400.0D0)

DENSMART = DENSMART400+ (TEMP (1) -400.00D0)
14 (DENSMART500-DENSMART400) / (500.0D0=400.0D0)

DENSAUST = DENSAUST400+ (TEMP (1) -400.0D0)
14 (DENSAUST500-DENSAUST400) / (500.0D0=400.0D0)
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Uber °C keine Phasenumwandlung, Dichte kann
fir HETVAL null gesetzt werden

ELSE
DENSBAIN =
DENSMART =
DENSAUST =

END IF

dens = z Bain*dens bain + z Mart*dens Mart + .
DENS = DENSMART*STATEV(3) + DENSBAIN*STATEV (4)
fl+ DENSAUST* ( -STATEV (3) -STATEV (4))

dQ = deltaH*dens*(zp Bain+zp Mart)
STATEV(14) = DELTAH*DENS* (STATEV(6) + STATEV(7))
FLUX (1) = STATEV(14)

ELSE

STATEV(14) =

FLUX (1) = STATEV(14)
END IF

RETURN
END
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Subroutine Harten Stahl 3

C23456789012345678901234567890123456789012345678901234567890123456789012

C _______________________________________________________________________
C SDVINT
C —————— e —
SUBROUTINE SDVINI (STATEV,COORDS,NSTATV,NCRDS,NOEL,NPT,
fl LAYER,KSPT)
C
INCLUDE 'ABA PARAM.INC'
C
DIMENSION STATEV (NSTATV) ,COORDS (NCRDS)
C Temperatur
STATEV (1) =
C Austenitfraktion
STATEV (2) =
C Martensitfraktion
STATEV (3)=
C Bainitfraktion
STATEV (4) =
C Keim-Radius
STATEV (5)= -
C Martensitrate
STATEV (6) =
C Bainitrate
STATEV (7)=
C Thermo-metallurgisches Dehnungsinkrement
STATEV (8)=
C Thermo-metallurgisches Dehnung
STATEV (9) =
C Thermisches Dehnungsinkrement
STATEV (10)=
C Metallurgisches Dehnungsinkrement
STATEV(11)=
C Thermische Dehnung
STATEV(12)=
C Metallurgische Dehnung
STATEV (13)=
C Latente Warme
STATEV (14)=
C Phasenfraktionen Oberer/Unterer Bainit
c Martensit OB
STATEV (15)=
C Martensit UB
STATEV(16)=
C Keimradius Oberer/Unterer Bainit
STATEV (17)= -
STATEV (18)= -
C Phasenfraktionen Oberer/Unterer Bainit
C Bainit OB
STATEV (19)=
c Bainit UB
STATEV (20)=
RETURN
END
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SUBROUTINE USDFLD(FIELD,STATEV,PNEWDT,DIRECT,T,CELENT,
fl TIME,DTIME,CMNAME, ORNAME,NFIELD,NSTATV,NOEL,NPT,LAYER,
¥/ KSPT,KSTEP,KINC,NDI,NSHR,COORD,JMAC, JMATYP,MATLAYO,

K LACCFLA)

INCLUDE 'ABA PARAM.INC'

CHARACTER* CMNAME , ORNAME

CHARACTER¥* FLGRAY (20)

DIMENSION FIELD(NFIELD),STATEV(NSTATV) ,DIRECT (3,3),
B T(z,3),TIME(?)

DIMENSION ARRAY (20),JARRAY (20) ,JMAC (*) ,JMATYP (*),

fl COORD (*)

COMMON /Temperatur/ T current

DOUBLE PRECISION KEL, RGAS

DOUBLE PRECISION DA, DM OB, DM UB, DR UB, DR OB, DB UB, DB OB
DOUBLE PRECISION 7ZM UB, ZM OB, ZB UB, ZB OB, ZR UB, ZR OB, MS
DOUBLE PRECISION BE, GS OB, GS UB, RS OB, RS UB

DOUBLE PRECISION THETA, CGAMMA, TSTAR OB, TSTAR UB

OB...Oberer Bainit
_UB...Unterer Bainit

DOUBLE
DOUBLE
DOUBLE
DOUBLE
DOUBLE
DOUBLE
DOUBLE
DOUBLE

PRECISION X (2)

PRECISION V OB (
PRECISION V UB(
PRECISION Q OB(
PRECISION Q UB(
PRECISION P OB(
PRECISION P UB(
PRECISION K (2)

N N N

PARAMETER (KEL= )
PARAMETER (RGAS= )

xParameter oberer Martensit

vV _OB(1)
V_OB(2)

’

’

Parameter unterer Martensit

vV _UB(1)
V_UB(2)

= ;

’

xParameter Keimbildung oberer Bainit
Wachstumsfaktor Keimbildung (alpha?2)

Q_OB(1)

= - ;

xFaktor in der e-Funktion bei Keimbildung (B)

Q OB(”)

’

xFaktor bei r* (A1l/Q¥%)

Q_OB(3)

xBainitstart

Q OB (4)
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C xParameter Keimbildung unterer Bainit
Q UB(Ll) = - ;
Q_UB( )
Q UB(3) H
Q UB(4) = ;

C xT*-Temperatur oberer Bainit
TSTAR OB = ;

C xT*-Temperatur unterer Bainit
TSTAR UB = ;

C Parameter oberer Bainit

C xWachstumsfaktor Bainitbildung (AS5)
P OB(l) = - ;

C xFaktor in der e-Funktion bei Bainitbildung (B1)
P_0OB(2) = ;

C xAktivierungsenergie (A3/(Q*)~2)
P OB(3) = ;

C xExponent Uber Radius-Klammer (n)
P OB( ) = ’

C xExponent Uber Phasenfraktion (gamma)
P_OB(5) = ;

C xParameter unterer Bainit
P UB(1) = -001;
P UB(?) = ;
P UB(3) ;
P UB(4) ;
P UB(Y) = ;

C Parameter Martensitstart
K(1) = ;
K(2) = ;

IF (KSTEP .EQ. 1) THEN
IF (KINC .EOQ. .OR. KINC .EQ. 0) THEN
ZM=
ENDIF
ENDIF

C Temperatur
CALL GETVRM('TEMP',ARRAY,JARRAY,FLGRAY,JRCD,JMAC, JMATYP,
!MATLAYO,LACCFLA)
TEMP = ARRAY (1)
DTEMP=TEMP-STATEV (1)
STATEV (1) =TEMP

C Martensitstarttemperatur abh. vom bereits gebildeten Bainitgehalt
S = K(1) - K(2)*STATEV(4)

C Kohlenstoff im RA (Bhadeshia )

CGAMMA = + STATEV (4) *( - )/ ( -STATEV (4))
C Gleichgewichtstemperatur TO (Matcalc)

THETA = - *CGAMMA

134 *CGAMMA**

25 *CGAMMA* *
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B+ *CGAMMAX *

C Kritischer Keimradius (OB)
RS OB = (Q OB(2)*(THETA+KEL)* (THETA-STATEV (1)) **
i1/ ((STATEV (1) +KEL) * (THETA-STATEV (1))))

C Aktivierungsenergie (OB)
GS OB = (P _OB(3)* (THETA+KEL) ** * (THETA-STATEV (1) ) **
fl/ ((THETA-STATEV (1)) ) ** )

C Kritischer Keimradius (UB)

RS UB = (Q UB(2)* (THETA+KEL) * (THETA-STATEV (1)) **
fl/ ((STATEV (1) +KEL) * (THETA-STATEV (1))))

C Aktivierungsenergie (UB)
GS_UB = (P_UB(3)* (THETA+KEL) ** * (THETA-STATEV (1)) **
fl/ ((THETA-STATEV (1)) ) ** )

C Wachstumrate Keimradius (OB)

IF (STATEV(l) .LT. Q OB(4) .AND. STATEV(!) .GE. MS) THEN
ZR_OB = Q OB(1)*EXP (-ABS ((STATEV(1)-TSTAR OB))/Q OB(2))
DR _OB=ZR OB*DTIME
C Radius
STATEV (1 7)=STATEV (1 7)+DR_OB
ENDIF

C Wachstumrate Keimradius (UB)
IF (STATEV(l) .LT. Q UB(4) .AND. STATEV(l) .GE. MS) THEN
ZR_UB = Q UB(1)*EXP(-ABS ((STATEV(1)-TSTAR UB))/Q UB(2))
DR_UB=ZR_UB*DTIME

C Radius
STATEV (18)=STATEV(18)+DR_UB
ENDIF
C Wenn Radius grébler als kritischer Radius

IF (STATEV(17) .CE. RS OB) THEN

C Bainitbildung
IF (STATEV(!) .LT. Q OB(4)) THEN
IF (STATEV(l) .GE. MS) THEN
IF (STATEV(3) .EO. ) THEN
C Wachstumsrate Bainitbildung
ZB_OB=P_OB (1) *EXP ( (TSTAR OB-
STATEV (1)) /P _OB(2))
1 *EXP (-GS_OB/ (RGAS* (STATEV (1) +KEL)))
VA * ((STATEV(17) -
RS OB)/STATEV(17))**P OB (4) *STATEV (2) **P OB (")

C Bainitrate
STATEV(7) = ZB OB

C Bainitinkrement
DB_OB=ZB_OB*DTIME
STATEV (19)=STATEV (1 ©)+DB_OB
STATEV(4) = STATEV(19)

C Austenitinkrement
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DA=(-ZB_OB) *DTIME
STATEV (2)=STATEV () +DA

C RS UB =
STATEV(18) =
C Martensitrate =
STATEV (6) =
ENDIF
ENDIF
ENDIF
C Phasenberechnung
C Martensit bzw. oberer Bainit
IF (STATEV(l) .LT. MS) THEN
IF (DTEMP .LT. ) THEN
ZM_ OB=( /V_OB(1))* (-

DTEMP/DTIME) **V OB (2) *STATEV (2)

C Martensitrate
STATEV (6) = ZM OB

C Martensitinkrement
DM_OB=ZM_OB*DTIME
STATEV (15)=STATEV (15)+DM OB

STATEV(3) = STATEV(15)
C Austenitinkrement

DA=(-ZM_ OB) *DTIME
STATEV (2)=STATEV (2) +DA

C RS UB =
STATEV (18) =
C Bainitrate =
STATEV(7) =
ENDIF
ENDIF
ENDIF
C Wenn Radius grébler als kritischer Radius
IF (STATEV(18) .GE. RS UB) THEN
C Bainitbildung
IF (STATEV(l) .LT. Q UB(4) .AND. STATEV(l) .GE. MS) THEN
IF (STATEV(3) .EO. ) THEN
C Wachstumsrate Bainitbildung
ZB UB=P UB(1)*EXP ((TSTAR UB-STATEV(1))/P UB(2))
1 *EXP (-GS_UB/ (RGAS* (STATEV (1)+KEL)))
2 * ((STATEV(18) -

RS_UB)/STATEV (18))**P _UB(4) *STATEV (2) **P_UB (")

C Bainitrate
STATEV(/) = ZB UB
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C Bainitinkrement
DB_UB=ZB_UB*DTIME
STATEV (20)=STATEV (20) +DB_UB

STATEV (4) = STATEV(20)
C Austenitinkrement

DA=(-ZB_UB) *DTIME
STATEV (2)=STATEV (2) +DA

C RS OB =
STATEV(17) =
C Martensitrate =
STATEV (6) =
ENDIF
ENDIF
C Phasenberechnung
C Martensit bzw. unterer Bainit
IF (STATEV(l) .LT. MS) THEN
IF (DTEMP .LT. ) THEN
ZM UB=( /V _UB(1))*(-

DTEMP/DTIME) **V _UB(2) *STATEV (2)

C Martensitrate
STATEV (6) = ZM UB

C Martensitinkrement
DM_UB=ZM_UB*DTIME
STATEV (15)=STATEV (15)+DM UB

STATEV (3) = STATEV(15)
C Austenitinkrement

DA=(-ZM UB) *DTIME
STATEV (2)=STATEV (2) +DA

c RS OB =
STATEV(17) =
C Bainitrate =
STATEV(7) =
ENDIF
ENDIF
ENDIF
C Nur Martensit
IF (STATEV(l) .LT. MS .AND. STATEV(4) .EO. ) THEN
IF (DTEMP .LT. ) THEN
ZM UB=( /V_UB(1))* (-DTEMP/DTIME) **V_UB(2) *STATEV (2)
C Martensitrate

STATEV (6) = zM UB

C Entwicklung Martensit
DM UB=ZM UB*DTIME
STATEV (16)=STATEV (1 6)+DM UB
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STATEV(3) = STATEV(16)
Austenitinkrement
DA=(-ZM UB) *DTIME
STATEV (2)=STATEV (2) +DA

Bainitrate =
STATEV(7) =

ENDIF
ENDIF

Zuweisung der Phasenfraktionen an die Feldvariablen

FIELD(1) = STATEV(?)
FIELD(”) = STATEV(3)
FIELD(3) = STATEV(4)
RETURN
END

UEXPAN

SUBROUTINE UEXPAN (EXPAN, DEXPANDT, TEMP, TIME,DTIME, PREDEF,
fl DPRED, STATEV,CMNAME ,NSTATV ,NOEL)

INCLUDE 'ABA PARAM.INC'
CHARACTER* CMNAME

DIMENSION EXPAN (*) ,DEXPANDT (*),TEMP(2),TIME (2),PREDEF(10),
fl DPRED(10) ,STATEV (NSTATV)

COMMON /Temperatur/ T CURRENT

DOUBLE PRECISION ETHT, EMGZ

DOUBLE PRECISION ALPHAAUST, ALPHABAIN, ALPHAMART, INTEGRALBAIN
fl, INTEGRALMART

DOUBLE PRECISION W OB ()

DOUBLE PRECISION W _UB(4)

DOUBLE PRECISION ALPHAMART20,ALPHAMART100,ALPHAMART200,ALPHAMART300
!, ALPHAMART400,ALPHAMART500,ALPHAMART600,ALPHAMART700

DOUBLE PRECISION ALPHABAIN20,ALPHABAIN100,ALPHABAIN200,ALPHABAIN300
!, ALPHABAIN400,ALPHABAINS500,ALPHABAING6OO,ALPHABAINT00

alpha Austenit wird als konstant angenommen (bester Fit an Daten)
PARAMETER (ALPHAAUST= - , TREF = )

Technische Ausdehnungskoeffizienten

PARAMETER (ALPHAMART20 = - )
PARAMETER (ALPHAMART100 - )
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Q

PARAMETER (ALPHAMART200
PARAMETER (ALPHAMART300
PARAMETER (ALPHAMART400
PARAMETER (ALPHAMART500
PARAMETER (ALPHAMART600
PARAMETER (ALPHAMART700

S~ N N N N

PARAMETER (ALPHABAIN20 = -005)
PARAMETER (ALPHABAIN100
PARAMETER (ALPHABAIN200
PARAMETER (ALPHABAIN300
PARAMETER (ALPHABAIN400
PARAMETER (ALPHABAINS500
PARAMETER (ALPHABAINGOO
PARAMETER (ALPHABAIN700

]
I
~

Parameter fiir metallurgische Dehnung
deltaV Bainit = w(l)+w(2)* (T-TRef)
deltaV Martensit = w(3)+w(4)* (T-TRef)

xMetallurgische Dehnung oberer Bainit bzw. Martensit
W OB (1)
W OB(2) = -
W OB (3)
W_OB(4)

xMetallurgische Dehnung unterer Bainit bzw. Martensit

W UB(1) = -
W _UB(2)
W_UB(3)
W UB(4) = - -

Wenn Bainit bzw. Martensit vorhanden: Dann Ausdehnungswerte

interpolieren
IF (STATEV(3) .GT. _.OR. STATEV(4) .GT. ) THEN
IF (TEMP(l) .LE. ) THEN
ALPHABAIN = ALPHABAIN20+ (TEMP (1) -TREF)
1 (ALPHABAINI100-ALPHABAIN20) / ( -TREF)
ALPHAMART = ALPHAMART20+ (TEMP (1) -TREF)
1§ (ALPHAMART100-ALPHAMART20) / ( -TREF)
ELSEIF (TEMP(l) .LE. ) THEN
ALPHABAIN = ALPHABAIN100+ (TEMP (1) - )
1 (ALPHABAIN200-ALPHABAIN100) / ( - )
ALPHAMART = ALPHAMART100+ (TEMP (1) - )
1§ (ALPHAMART200-ALPHAMART100) / ( - )
ELSEIF (TEMP(l) .LE. ) THEN
ALPHABAIN = ALPHABAIN200+ (TEMP (1) - )
1§ (ALPHABAIN300-ALPHABAIN200) / ( - )
ALPHAMART = ALPHAMART200+ (TEMP (1) - )
14 (ALPHAMART300-ALPHAMART200) / ( - )
ELSEIF (TEMP(l) .LE. ) THEN
ALPHABAIN = ALPHABAIN300+ (TEMP(1)- )
1§ (ALPHABAIN400-ALPHABAIN300) / ( - )
ALPHAMART = ALPHAMART300+ (TEMP (1) - )
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14 (ALPHAMART400-ALPHAMART300) / ( - )

ELSEIF (TEMP(l) .LE. ) THEN
ALPHABAIN = ALPHABAIN400+ (TEMP (1) - )
1} (ALPHABAINS500-ALPHABAIN400) / ( - )
ALPHAMART = ALPHAMART400+ (TEMP (1) - )
1§ (ALPHAMART500-ALPHAMART400) / ( - )
ELSE
ALPHABAIN =
ALPHAMART =
END IF
END IF
C alpha*z*dT

ETHT = (ALPHAAUST* (1-STATEV(3)-STATEV(4)) + ALPHABAIN*STATEV (4)
fl+ ALPHAMART*STATEV(2)) * TEMP(?)

C Volumssprung flir oberen Bainit bzw. folgenden Martensit
IF (STATEV(19) .GT. ) THEN
C /3*deltavV*dz
EMGZ = / *((W OB(1) + W OB(2)*(TEMP(1)-

TREF) ) *STATEV ()
fl+ (W OB(3)+W OB(%4)*(TEMP (1) -TREF))*STATEV(6)) * DTIME

C Volumssprung fiir unteren Bainit bzw. folgenden Martensit
ELSE
C /3*deltav*dz
EMGZ = / * ((W UB(1l) + W UB(2)*(TEMP(1)-

TREF) ) *STATEV (7)
fl+ (W _UB(3)+W _UB(4)*(TEMP (1) -TREF))*STATEV(6)) * DTIME

ENDIF

C Statevariablen der einzelnen Ausdenungsbeitrage
STATEV(10) = ETHT
STATEV(11) = EMGZ

C Gesamtes thermometallurgisches Dehnungsinkrement
EXPAN(1) = ETHT + EMGZ

STATEV (8) = EXPAN(1)

C Gesamte thermometallurgische Dehnung
STATEV(2) = STATEV(9) + STATEV(3)/

C Thermische Dehnung
STATEV(12) = STATEV(12) + STATEV(10)/

C Metallurgische Dehnung
STATEV(13) = STATEV(13) + STATEV(11)/

RETURN
END
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SUBROUTINE CREEP (DECRA,DESWA,STATEV,SERD,EC,ESW,P,QTILD,
i1 TEMP,DTEMP, PREDEF, DPRED, TIME , DTIME , CMNAME , LEXIMP, LEND,
¥l COORDS,NSTATV,NOEL,NPT,LAYER,KSPT,KSTEP,KINC)

C
INCLUDE 'ABA PARAM.INC'
C
CHARACTER* CMNAME
C
DIMENSION DECRA(5),DESWA(5),STATEV (NSTATV) ,PREDEF (*) ,DPRED (*),
il TIME(2),EC(2) ,ESW(2) ,COORDS (*)
DOUBLE PRECISION GJMART, GJBAIN
C
C Greenwood-Johnson-Parameter
PARAMETER (GJMART = -05)
PARAMETER (GJBAIN = -05)
C
C Metal Creep
C
DESWA (1) =
C DECRA (1) : Dehnungsinkrement
C QTILD: Mises-Spannung, Zug/Druck wird von Abaqus intern iiber die
C FlieBrichtung (n) geregelt
c deps = Sigma Mises * GJ Bainit * * z Austenit * zp Bainit * dt
c deps = Sigma Mises * GJ Martensit ¥ * z Austenit * zp Martensit *
dt
DECRA (1) =
i1 QTILD*GJMART* * ( -STATEV (3) -STATEV (4) ) *STATEV (6) *DTIME
Wi+ QTILD*GJBAIN* * ( -STATEV (3) -STATEV (4) ) *STATEV (/) *DTIME
C
C Fir implizite Integration, DECRA(2-5) und DESWA(2-5)
C
IF (LEXIMP.50Q.1) THEN
C deps = GJ * * z Austenit * dt
DECRA (5)= GJMART* * ( -STATEV (3) -STATEV (4) ) *STATEV (6) *DTIME
153 GJBAIN* *( -STATEV (3) -

STATEV (4) ) *STATEV (7) *DTIME

Do KK=2,
E DECRA (KK)=

Do LL=2,
[ DESWA(LL)=

END IF
C

RETURN

END
c _______________________________________________________________________
C HETVAL
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SUBROUTINE HETVAL (CMNAME, TEMP,TIME,DTIME,STATEV,FLUX,

fl PREDEF,DPRED)
INCLUDE 'ARA PARAM.INC'

CHARACTER* CMNAME

DIMENSION TEMP(2),STATEV(20),PREDEF (*),TIME (2),FLUX(?),

fl DPRED (*)

DOUBLE PRECISION DELTAH, DENS, DENSMART, DENSAUST,

DOUBLE PRECISION DENSMART20, DENSMART100, DENSMARTZ200

fl, DENSMART300, DENSMART400, DENSMART500

DOUBLE PRECISION DENSAUST20, DENSAUST100, DENSAUST200

fl, DENSAUST300, DENSAUST400, DENSAUST500

DOUBLE PRECISION DENSBAIN20, DENSBAIN100, DENSBAINZ200

fl, DENSBAIN300, DENSBAIN400, DENSBAIN500

Latente Warme fir Martensit und Bainit gleich
PARAMETER (DELTAH = )

Dichte der Reinphasen
PARAMETER (DENSMART20

PARAMETER (DENSMART100
PARAMETER (DENSMART200
PARAMETER (DENSMART300
PARAMETER (DENSMART400
PARAMETER (DENSMARTS500

]
|
~

PARAMETER (DENSBAIN20
PARAMETER (DENSBAIN100
PARAMETER (DENSBAIN200
PARAMETER (DENSBAIN300
PARAMETER (DENSBAIN400
PARAMETER (DENSBAIN500

]
I
~

PARAMETER (DENSAUST20
PARAMETER (DENSAUST100
PARAMETER (DENSAUST200
PARAMETER (DENSAUST300
PARAMETER (DENSAUST400
PARAMETER (DENSAUST500

S~ N N N

IF (STATEV(6) .GT. _.OR. STATEV(7) .GT.
IF (TEMP(l) .LE. ) THEN
DENSBAIN = DENSBAIN20+ (TEMP (1)-TREF)
14 (DENSBAIN100-DENSBAIN20) / ( -TREF)
DENSMART = DENSMART20+ (TEMP (1) -TREF)
14 (DENSMART100-DENSMART20) / ( -TREF)
DENSAUST = DENSAUST20+ (TEMP (1) -TREF)
14 (DENSAUST100-DENSAUST20) / ( -TREF)
ELSEIF (TEMP(1) .LE. ) THEN
DENSBAIN = DENSBAIN100+ (TEMP (1) -
14 (DENSBAIN200-DENSBAIN100)/ ( - )
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1§ (DENSMART200-DENSMART100) / ( -
DENSAUST = DENSAUST100+ (TEMP (1) -
1§ (DENSAUST200-DENSAUST100) / ( -
ELSEIF (TEMP(l) .LE. ) THEN
DENSBAIN = DENSBAIN200+ (TEMP (1) -
14 (DENSBAIN300-DENSBAIN200) / ( -
DENSMART = DENSMART200+ (TEMP (1) -
1} (DENSMART300-DENSMART200) / ( -
DENSAUST = DENSAUST200+ (TEMP (1) -
i (DENSAUST300-DENSAUST200) / ( -
ELSEIF (TEMP(1) .LE. ) THEN
DENSBAIN = DENSBAIN300+ (TEMP (1) -
1§ (DENSBAIN400-DENSBAIN300)/ ( -
DENSMART = DENSMART300+ (TEMP (1) -
14 (DENSMART400-DENSMART300) / ( -
DENSAUST = DENSAUST300+ (TEMP (1) -
1§ (DENSAUST400-DENSAUST300) / ( -
ELSEIF (TEMP(1) .LE. ) THEN
DENSBAIN = DENSBAIN400+ (TEMP (1) -
1§ (DENSBAIN500-DENSBAIN400) / ( -
DENSMART = DENSMART400+ (TEMP (1) -
1§ (DENSMART500-DENSMART400) / ( -
DENSAUST = DENSAUST400+ (TEMP (1) -
14 (DENSAUST500-DENSAUST400) / ( -
Uber °C keine Phasenumwandlung, Dichte kann
fur HETVAL null gesetzt werden
ELSE
DENSBAIN =
DENSMART =
DENSAUST =
END IF
dens = z Bain*dens bain + z Mart*dens Mart +
DENS = DENSMART*STATEV (3) + DENSBAIN*STATEV (4)
fl+ DENSAUST* ( -STATEV (3) -STATEV (4))
dQ = deltaH*dens*(zp Bain+zp Mart)
STATEV(14) = DELTAH*DENS* (STATEV(6) + STATEV (7))
FLUX (1) = STATEV(14)
ELSE
STATEV(14) =
FLUX (1) = STATEV(14)
END IF
RETURN
END

DENSMART = DENSMART100+ (TEMP (

)_
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