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CTOD Rissspitzen-Offnungsverschiebung (engl.: Crack tip opening displacement)
CTSD Rissspitzenabgleitung (engl.: Crack tip slide displacement)

DCT Diffraktionskontrasttomografie (engl.: Diffraction contrast tomography)
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Kurzfassung

Diese Dissertationsschrift leistet einen Beitrag zur Aufklarung der Ermiidungsmechanismen
in zweiphasigen metallischen Werkstoffen bei niedrigen Spannungsamplituden bis in den
Bereich sehr hoher Lastzyklenzahlen. Die am Beispiel eines austenitisch-ferritischen Duplex-
Edelstahls durchgefiihrten Untersuchungen zeigen, dass plastische Verformung, die sich in
Form von Gleitbdndern und -spuren duflert, bei niedrigen Spannungsamplituden iiberwiegend
in der austenitischen Phase auftritt. Hiufig werden an Kreuzungspunkten zwischen derartigen
Austenit-Gleitspuren und Phasengrenzen, infolge des Aufstaus von Versetzungen gegen die
Phasengrenze, Spannungskonzentrationen hervorgerufen, die zur Bildung von Risskeimen
fiihren konnen. Daraus resultierende kurze Ermiidungsrisse bleiben oft inmitten des ersten
Kornes dauerhaft stehen, ohne dass sie mit einer mikrostrukturellen Barriere, wie beispiels-
weise einer Korn- oder Phasengrenze, wechselwirken. Der Grund hierfiir liegt in der inhomo-
genen Spannungsverteilung in den Kérnern aufgrund von anisotropen elastischen Eigenschaf-
ten und Eigenspannungen. Hierdurch kann die Schubspannung an der Rissspitze entlang des
potenziellen Risspfades stérker absinken, als sie durch das Wachsen des Risses ansteigt. Dies
kann zu einem vollstdndigen Abbau des irreversiblen Anteils der zyklischen Versetzungsbe-
wegung an der Rissspitze fiihren, wobei dieser irreversible Anteil die treibende Kraft fiir das
Kurzrisswachstum darstellt. Dariiber hinaus konnen kurze Ermiidungsrisse durch Korn- oder
Phasengrenzen (i) abgebremst, (i1) temporar aufgehalten oder gar (iii) dauerhaft gestoppt wer-
den, was von den kristallografischen Orientierungsunterschieden zwischen dem Korn vor und
hinter der Korn- bzw. Phasengrenze abhédngt. Unter Beriicksichtigung von anisotroper Elasti-
zitdt, Kristallplastizitdt sowie fertigungs- und wiarmebehandlungsbedingten Eigenspannungen
wurden die experimentell aufgedeckten Mechanismen der Risskeimbildung und des mikro-
strukturdominierten Kurzrisswachstums numerisch nachgebildet. Mit Hilfe des entwickelten
Simulationsmodells konnte gezeigt werden, dass neben der anisotropen Elastizitit der Kérner
und eventuell vorliegenden Eigenspannungen, insbesondere die dreidimensionale Geometrie
der Mikrostruktur einen signifikanten Einfluss auf die Ermiidungsschidigungsentwicklung

hat.



Abstract XVI

Abstract

This work contributes to the elucidation of those fatigue mechanisms in two phase metallic
materials which are relevant for low stress amplitudes up to very high numbers of load cycles.
The investigations were carried out on an austenitic-ferritic duplex stainless steel and revealed
that plastic deformation occurs in form of dislocation glide along slip bands mainly in the
austenitic phase leading to slip traces at the surface. Frequently, stress concentrations are in-
duced by dislocations piling up in such slip bands against phase boundaries, possibly causing
the formation of fatigue crack nuclei at intersection points between austenite slip traces and
phase boundaries. Resulting short fatigue cracks often permanently stop in the middle of the
first grain without interacting with microstructural barriers, such as a grain or phase boundary.
The reason for this crack stop lies in the inhomogeneous stress distribution in the grains due
to anisotropic elastic properties and residual stresses. Obviously, the shear stress at the crack
tip decreases stronger along the anticipated crack path than the stress field in front of the
crack increases with crack extension. Under these conditions, the irreversible fraction of cy-
clic dislocation motion at the crack tip vanishes and, hence, the driving force for the short
fatigue crack propagation no longer exists. In addition, grain or phase boundaries (i) retard
short fatigue cracks, (ii) block them temporarily or even (iii) stop them permanently. The ob-
stacle strength against crack growth depends on the crystallographic orientation difference
between the grain before and behind the grain or phase boundary. The experimentally re-
vealed mechanisms of fatigue crack nucleation and microstructure-governed short fatigue
crack growth were simulated taking into account crystal plasticity, anisotropic elasticity as
well as residual stresses due to the heat treatment and manufacturing process of the material.
It was clearly shown by means of the developed simulation model that in addition to the ani-
sotropic elasticity of the grains and the residual stresses, the three-dimensional geometry of

the microstructure has a significant impact on the fatigue damage development.
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1 Einleitung

1.1 Problemstellung und Motivation

Das Versagen sicherheitsrelevanter Bauteile durch Materialermiidung in Form von Rissbil-
dung und -ausbreitung aufgrund periodischer Lastaufbringung weit unterhalb der statischen
Festigkeit eines Materials fithrt immer wieder zu unerwarteten Schadensfillen mit oft drama-
tischen Folgen fiir beteiligte Personen. Tragische Unfille mit zahlreichen Toten und Verletz-
ten gaben bereits im neunzehnten Jahrhundert den Anlass fiir die Untersuchung der Zusam-
menhédnge zwischen zyklischer Belastung und dem dadurch bedingten Versagen von Bautei-
len. Ein hdufig zitiertes Beispiel flir einen derartigen Schadensfall ist ein Eisenbahnungliick
im Jahre 1842, welches sich in der Nidhe von Versailles ereignete und bei dem mehr als 50
Menschen ums Leben kamen (Smith 1990). Hierdurch motiviert erlangte Wohler (1860) erste
bedeutende Erkenntnisse auf dem Gebiet der Materialermiidung im Rahmen seiner Untersu-
chungen an Stdhlen fiir Eisenbahnwagenachsen. Er stellte dabei fest, dass die ertragbare zyk-
lische Beanspruchung der von ihm untersuchten Werkstoffe deutlich unterhalb der statischen
Kennwerte liegt und dass unterhalb eines gewissen Schwellenwertes keine Materialschidi-

gung auftritt.

Jedoch duBerte sich Wohler bereits damals skeptisch hinsichtlich einer technischen Dauerfes-
tigkeit, was aufgrund jlingster Schadensfélle im Bereich sehr hoher Lastzyklenzahlen (engl.:
Very high cycle fatigue, kurz: VHCF) hoch aktuell erscheint: ,,Eisenbahnwagen-Achsen ma-
chen in einem Jahre 20.000.000 Umdrehungen, sie werden also, sofern bei niedrigen Span-
nungen tiberhaupt eine Zerstorung des Gefiiges eintritt, die Bruchgrenze noch erreichen, wo
ein nothwendig in gewisse Zeitgrenzen eingeschrdnktes Experiment ldingst aufgegeben werden
mufite. (Wohler 1860). Ein tragisches Beispiel fiir einen Schadensfall im Bereich sehr hoher
Lastzyklenzahlen stellt das Ungliick des Hochgeschwindigkeitszugs ,,Wilhelm Conrad Ront-
gen® im Jahre 1998 in der Gemeinde Eschede in Niedersachsen dar, bei dem 101 Menschen
ums Leben kamen und 88 teils schwer verletzt wurden (Hiils und Oestern 1999). Das aus der-
artigen Unfillen resultierende Streben nach mehr Bauteilsicherheit riickte in den vergangenen
Jahren die Untersuchung der Ermiidungsmechanismen im VHCF-Bereich in den Blickpunkt
der aktuellen Forschung. Die bisherigen Untersuchungen zeigen, dass die klassische Unter-
scheidung hinsichtlich der Existenz einer Dauerfestigkeit basierend auf der Gitterstruktur der
Werkstoffe, d.h. kubisch raumzentriert (kurz: krz) bzw. kubisch flaichenzentriert (kurz: kfz),
nicht zuldssig ist. Einerseits wurde beobachtet, dass bislang als dauerfest betrachtete krz-

Werkstoffe auch noch nach zehn Millionen Lastzyklen durch Rissbildung an z.B. inneren
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Einschliissen versagen konnen (z.B. Sakai 2009 sowie Murakami und Endo 1994). Anderer-
seits konnen kfz bzw. kfz/krz-Werkstoffe trotz der geringen Peierlsspannung durch das zum
Erliegen kommen plastischer Verformung aufgrund Verfestigung und mikrostruktureller Bar-
rieren (Krupp et al. 2010) oder verformungsinduzierter Phasenumwandlung (Miiller-
Bollenhagen et al. 2010) eine Dauerfestigkeit aufweisen, was den bisherigen Annahmen wi-
derspricht. Diese Tatsache erfordert ein Umdenken bei der betriebsfesten Bauteil-
dimensionierung. Es bedarf daher Konzepte zur Lebensdauervorhersage bzw. -abschétzung,
welche die Ermiidungsmechanismen wahrend VHCF-Beanspruchung mit der Mikrostruktur

der Werkstoffe korrelieren.

Der Fokus der sich an Wohlers Untersuchungen anschlieBenden Forschungen lag bis zu Be-
ginn des zwanzigsten Jahrhunderts auf der ermiidungsfesten Auslegung von Maschinenkom-
ponenten mit dem Ziel einer zeitlich unbegrenzten Bauteilnutzung. Motiviert durch die stetig
steigenden Forderungen der Kraftfahrzeug- und Luftfahrtindustrie nach einer effizienteren
Werkstoffausnutzung zwecks Gewichtsreduzierung und Ressourcenschonung wurden an-
schlieBend Auslegungskonzepte entwickelt, die eine Abstimmung zwischen Bauteildimensio-
nierung und der fiir den Anwendungsfall erforderlichen Lebensdauer ermoglichen, wie bei-
spielsweise die lineare Schadensakkumulationshypothese nach Palmgren (1924) und Miner
(1945). Diese Auslegungskonzepte stiitzen sich auf experimentell erhobene Ermiidungsdaten,
welche die Gesamtlebensdauer betrachten (total live approach). Dariiber hinaus finden seither
insbesondere in der Luftfahrt zunehmend bruchmechanische Auslegungskonzepte Anwen-
dung, wie beispielsweise die linear-elastische Bruchmechanik (kurz: LEBM). Hiermit konnen
Materialschiddigungen in Form von Rissen bis zu einer kritischen Linge toleriert werden
(defect tolerant approach) um somit ein Optimum an Werkstoffausnutzung zu erzielen. Mit
solchen Konzepten lassen sich Inspektionsintervalle festlegen, innerhalb derer das weitere

Risswachstum unkritisch bleibt, wodurch die Bauteilsicherheit gewahrt wird.

Obwohl sich die beschriebenen Auslegungskonzepte in vielen technischen Anwendungen
bewihrt haben, bilden sie die tatséchlich bei der Ermiidung auftretenden Mechanismen nicht
physikalisch korrekt ab, da sie phdnomenologischer Natur sind bzw. die Werkstoffmikro-
struktur nicht berticksichtigen. Die Mikrostruktur kann jedoch auf die ersten Phasen der Mate-
rialermiidung, d.h. auf die Phase der Risskeimbildung und des Kurzrisswachstums, einen er-
heblichen Einfluss haben. In defektfreien Materialien entstechen Ermiidungsrisse héufig in
Bereichen mit lokalen Spannungsiiberh6hungen, die durch mikrostrukturelle Gegebenheiten
unter dullerer Lastautbringung hervorgerufen werden. In solchen Bereichen kann es auf Gleit-

ebenen und -richtungen mit gilinstiger kristallografischer Orientierung zur Bildung von Riss-
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keimen kommen. In der Literatur finden sich eine Reihe mechanismenorientierter Modelle zur
Beschreibung der Risskeimbildung an der Proben- bzw. Bauteiloberflédche. Diese fiithren die
Risskeimbildung auf eine sich durch Wechselverformung sukzessiv entwickelnde Oberfli-
chenaufrauhung (z.B. Essmann et al. 1981 und Polék 1987) bzw. Dehnungslokalisierung (z.B.
Tanaka und Mura 1981 sowie Chan 2003) zuriick. Die sich an die Risskeimbildung anschlie-
Bende Kurzrissausbreitung erfolgt hidufig weiterhin auf kristallografisch giinstig orientierten
Ebenen und unterliegt dabei starken Wechselwirkungen mit der Werkstoffmikrostruktur. Dies
duBlert sich in erheblichen Schwankungen der Rissausbreitungsrate, wobei die Rissausbreitung
insgesamt sehr viel schneller erfolgen kann als dies mit Hilfe der LEBM zu erwarten wire
(Suresh und Ritchie 1984). In Bild 1.1 ist dargestellt, dass dies zu einer signifikanten Uber-

schitzung der Ermiidungslebensdauer fiihren kann.

= 1t Lebensdauerabschitzung

g nach Konzepten der LEBM
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Bild 1.1:  Lebensdauerabschdtzung auf Basis der LEBM und tatsdchliche Lebensdauer in
Abhdingigkeit von der Anfangsrisslinge nach Hudak et al. (1988)

Aufgrund der Tatsache, dass die Phasen der Risskeimbildung und der Kurzrissausbreitung
zusammen einen Anteil von mehr als 90% der gesamten Ermiidungslebensdauer einnehmen
konnen (Shiozawa und Matsushita 1996) und ihre Beschreibung mit Hilfe der LEBM die Ge-
fahr einer nicht-konservativen Bauteildimensionierung birgt, wurden seit Ende des zwanzigs-
ten Jahrhunderts Modelle zur Beschreibung der Kurzrissausbreitung entwickelt, welche die
komplexen Wechselwirkungen zwischen Riss und Korngrenzen beriicksichtigen. Viele dieser
Modelle sind jedoch entweder verhiltnismiBig komplex, da sie Mechanismen in atomarer
GrofBenordnung beriicksichtigen (z.B. Wilkinson und Roberts 1996 sowie Riemelmoser et al.
2001), oder sie bilden die Wechselwirkungen zwischen Riss und Mikrostruktur mit Hilfe em-
pirischer GesetzméBigkeiten und damit nicht physikalisch korrekt ab (Hobson 1982). Die
Modelle von Tanaka et al. (1986) sowie de los Rios und Navarro (1990) stellen hingegen ei-
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nen guten Kompromiss zwischen numerischer Handhabbarkeit und physikalischer Richtigkeit
dar, wobei sie die Wechselwirkungen zwischen Riss und Mikrostruktur mechanismenbasiert
abbilden. Jedoch stellt die ihnen zugrunde liegende eindimensionale Betrachtungsweise eine
zu starke Vereinfachung dar. Dies ist auf die Auswirkung des tatsidchlich zu beobachtenden
zweidimensionalen Zickzackverlaufes mikrostrukturell kurzer Ermiidungsrisse auf deren

Risswachstumsrate zuriickzufiihren.

Am Institut fiir Werkstofftechnik und dem Institut fiir Mechanik und Regelungstechnik — Me-
chatronik der Universitdt Siegen wurden daher ab 1997 im Rahmen einer Reihe interdiszipli-
ndrer Forschungsprojekte Konzepte zur Abschédtzung der Ermiidungslebensdauer entwickelt,
die auf der Basis der eindimensionalen Modellvorstellungen von Tanaka et al. (1986) sowie
de los Rios und Navarro (1990) das Ausbreitungsverhalten kurzer Ermiidungsrisse
mechanismenbasiert in zweidimensionalen Mikrostrukturen nachbilden. Die experimentellen
Untersuchungen sowie Modellentwicklungen wurden an einer B-Titanlegierung (Floer 2003
und Schick 2004), einem austenitisch-ferritischen Duplexstahl (Diiber 2007 und Kiinkler
2007), einer a+p-Titanlegierung (Kdster 2015 und Knobbe 2017) sowie einem metastabilen
Austenitstahl (Roth 2012 und Kiibbeler 2016) durchgefiihrt. Mit Hilfe der entwickelten Mo-
delle konnten die experimentell beobachteten Auswirkungen des zweidimensionalen Zick-
zackpfades mikrostrukturell kurzer Ermiidungsrisse auf deren Rissausbreitungsverhalten
mechanismenbasiert nachgebildet werden. Kiinkler (2007) konnte durch eine Erweiterung des
urspriinglich von Schick (2004) entwickelten Modells den allmihlichen Ubergang vom mik-
rostrukturgepriagten Kurzrisswachstum zum mikrostrukturunabhéngigen Langrisswachstum
darstellen. Dariiber hinaus zeigte Koster (2015) mit Hilfe einer Erweiterung des Modells in
die dritte Dimension die Bedeutung einer dreidimensionalen Betrachtung des Risspfades ge-
geniiber einer zweidimensionalen Betrachtung fiir die Wechselwirkung zwischen Riss und

Mikrostruktur.

Obwohl in den beschriebenen Modellen eine Vielzahl mikrostruktureller Aspekte berticksich-
tigt werden, weisen sie dennoch einige zu starke Vereinfachungen auf. Beispielsweise wird
die dreidimensionale Geometrie von realen Mikrostrukturen und Ermiidungsrissen — wenn
iiberhaupt — nur sehr vereinfacht beriicksichtigt. Darliber hinaus werden die Spannungsvertei-
lungen innerhalb der Mikrostrukturen groftenteils auf Basis einer isotrop-elastischen Betrach-
tung bestimmt, weshalb sie nicht korrekt abgebildet werden kdnnen. Dies fiithrt zwangsldufig
zu einer erheblichen Ungenauigkeit bei der Bestimmung von Rissausbreitungsraten und damit
auch der abgeschitzten Ermiidungslebensdauer. Die im Zeitfestigkeitsbereich (engl.: High

cycle fatigue, kurz: HCF) vertretbare Vernachlidssigung der Phase der Risskeimbildung ver-
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liert mit abnehmender Beanspruchungsamplitude stark an Rechtfertigung. Dies ist darauf zu-
riickzuflihren, dass der Anteil, den die Phase der Kurzrissausbreitung an der Gesamtlebens-
dauer einnimmt, stark abnimmt, wihrenddessen die Phase der Risskeimbildung erheblich an

Bedeutung gewinnt.

1.2 Ziele und Aufbau der Arbeit

Ziel dieser Arbeit ist es die Ermiidungsmechanismen eines austenitisch-ferritischen Duplex-
stahls bei niedrigen Beanspruchungsamplituden bis in den Bereich sehr hoher Lastzyklen-
zahlen hinein experimentell aufzudecken und diese in Form eines neuen Konzepts zur Ab-
schitzung der Ermiidungslebensdauer unter Beriicksichtigung der dreidimensionalen Mikro-
struktur numerisch nachzubilden. Hierbei steht neben der Phase der Kurzrissausbreitung be-
sonders die Phase der Risskeimbildung im Vordergrund. Aufgrund der erheblichen Bedeutung
lokaler Spannungsiiberhohungen fiir die Risskeimbildung kommt der moglichst realitdtsnahen
Nachbildung der unter duflerer Lastaufbringung in der Mikrostruktur hervorgerufenen hetero-
genen Spannungsverteilung eine besondere Rolle zu. Daher hat die Beriicksichtigung der in
den bisherigen Modellen weitgehend vernachldssigten Richtungsabhidngigkeit des elastischen
Materialverhaltens, der realen dreidimensionalen Geometrie der Mikrostruktur sowie der fer-
tigungsbedingten Eigenspannungen eine sehr grofle Relevanz. Des Weiteren ist eine dreidi-
mensionale Betrachtung des Kurzrisswachstums erforderlich, um die Wechselwirkung zwi-
schen Ermiidungsrissen und Mikrostruktur korrekt beschreiben zu kénnen. Uber die Abschiit-
zung der Ermiidungslebensdauer realer Mikrostrukturen hinaus bietet ein solches Konzept die
Moglichkeit einer systematischen Analyse einzelner Mikrostrukturparameter und damit einer
Gefligeoptimierung hinsichtlich einer verbesserten Ermiidungsresistenz bzw. einer erhdhten

Ermiidungslebensdauer.

In Kapitel 2 werden zunéchst die fiir diese Arbeit relevanten mechanischen Grundlagen dar-
gestellt. Darauf folgt eine Beschreibung der grundlegenden Mechanismen der rein mechani-
schen Ermiidung metallischer Werkstoffe, wobei der Schwerpunkt auf mechanismen-
orientierten Modellierungsansétzen zur Beschreibung der Risskeimbildung sowie des Kurz-
und Langrisswachstums liegt. Dariiber hinaus wird das im Rahmen dieser Arbeit verwendete
Unterprogramm von Huang (1991) fiir das Finite-Elemente-Programm Abaqus zur Simulation
von Kristallplastizitit sowie die Grundziige der Finite-Elemente-Methode (kurz: FEM) darge-
stellt. AbschlieBend wird ein Literaturiiberblick iiber Simulationen von Ermiidungsmechanis-

men gegeben. Im dritten Kapitel wird zunichst der im Rahmen dieser Arbeit untersuchte
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austenitisch-ferritische Duplexstahl charakterisiert. Hierbei werden die wesentlichen, flir diese
Arbeit relevanten Kennwerte des Werkstoffs aufgefiihrt. AnschlieBend wird die Herstellung
der Proben detailliert beschrieben. Das Kapitel endet mit der Erlduterung der angewendeten
experimentellen Methoden. In Kapitel 4 werden die im Rahmen dieser Arbeit erzielten expe-
rimentellen Ergebnisse dargestellt. Dabei werden zunidchst phdnomenologische Untersu-
chungsergebnisse in Form von Wohlerdiagrammen abgebildet. Daran schliefen sich mikro-
strukturelle Untersuchungsergebnisse an, welche die Mechanismen der Risskeimbildung und
des mikrostrukturdominierten Kurzrisswachstums offenlegen sollen. In Kapitel 5 wird ein
neues, dreidimensionales Modell zur Beschreibung der Risskeimbildung und des Kurzriss-
wachstums vorgestellt und erldutert. Die mit dem in Kapitel 5 beschriebenen Modell erzielten
Simulationsergebnisse werden in Kapitel 6 dargestellt und anhand experimenteller Ergebnisse
verifiziert. Dariiber hinaus werden Lebensdauervorhersagen synthetischer Mikrostrukturen
wiedergegeben, anhand derer sich der Einfluss einzelner mikrostruktureller Parameter auf die
Ermiidungslebensdauer und Dauerfestigkeit untersuchen lésst. Darauf folgen in Kapitel 7 eine
zusammenfassende Diskussion der in Kapitel 4 dargestellten experimentellen Ergebnisse und
der in Kapitel 6 aufgefiihrten Simulationsergebnisse sowie ein Ausblick. AbschlieBend wer-

den in Kapitel 8 die wichtigsten Ergebnisse dieser Arbeit nochmals zusammengefasst.
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2 Grundlagen und Stand der Forschung

In diesem Kapitel werden zunichst die fiir das Verstidndnis der vorliegenden Arbeit relevanten
mechanischen und metallphysikalischen Grundlagen der elastischen und plastischen Verfor-
mung erldutert. Auf Basis des aktuellen Stands der Forschung werden dann die Grundlagen
der rein mechanischen Ermiidung metallischer Werkstoffe beschrieben. Neben den phinome-
nologischen Betrachtungsweisen der gesamten Lebensdauer (total life approach) werden
mechanismenorientierte Beschreibungen der einzelnen Phasen der Materialermiidung, begin-
nend mit der Entstehung und Bewegung erster Versetzungen bis hin zu bruchmechanischen
Konzepten, mit deren Hilfe Lebensdauerabschitzungen defektbehafteter Strukturen mdéglich
sind (defect tolerant approach), vorgestellt und erldutert. Das Kapitel endet mit einer Zusam-
menstellung der wichtigsten in der Literatur verfligbaren Modelle zur numerischen Beschrei-

bung von Kristallplastizitit und rein mechanischen Ermiidungsmechanismen.

2.1 Mechanische Grundlagen

In diesem Abschnitt werden zundchst die Beziehungen zwischen den mechanischen Spannun-
gen und den damit verbundenen Verzerrungen erldutert, die sich bei linear-elastischem Mate-
rialverhalten mit Hilfe der Elastizitétstheorie beschreiben lassen. Hierbei wird die Indexnota-
tion, bei der die kartesischen Koordinaten x, y, z durch x; (i =1, 2, 3) ausgedriickt werden,
sowie die Einsteinsche Summenkonvention (iiber in einem Term doppelt auftretenden Indizes
ist zu summieren) zwecks einer kompakten Schreibweise verwendet. Fiir eine detailliertere
Betrachtung sei auf die einschldgige Fachliteratur verwiesen, wie beispielsweise Gross et al.
(2009), Kienzler und Schroder (2009) oder Suresh (1998). AnschlieBend werden die Eintei-
lung von Eigenspannungen und die fiir diese Arbeit relevanten Zusammenhénge zwischen der
plastischen Verformung metallischer Werkstoffe und der Bewegung von Versetzungen erliu-

tert.

2.1.1 Elastisches Materialverhalten
Spannungen

Wenn ein Korper durch Kréfte und/oder Momente belastet wird, so fiihrt dies zu Spannungen
in dessen Inneren. Diese Spannungen werden in Bild 2.1 an einem infinitesimal kleinen Vo-
lumenelement dargestellt. Die hier aufgefiihrten neun skalaren GroéBen sind die Elemente des

Cauchyschen Spannungstensors:



2 Grundlagen und Stand der Forschung 8

011 012 013
g =021 Oz O3 . (2.1)

031 032 033

Die Komponenten o; (i, j =1, 2, 3) des Spannungstensors g mit zwei identischen Indizes

(i =j) werden als Normalspannungen und die Eintrige o; mit zwei unterschiedlichen Indizes

(i #j) als Schubspannungen bezeichnet.

Betrachtet man den auf ein x;, x,, x3-Ausgangskoordinatensystem bezogenen Spannungstensor
in einem hierzu gedrehten x';, x%, x3-Koordinatensystem, so ist dieser mit Hilfe der folgenden

Beziehung zu transformieren:

!

I

=a; a

IS

(2.2)

Die Komponenten ay; (k, i = 1, 2, 3) der Drehmatrix @, ergeben sich aus dem Kosinus des

Winkels zwischen der xs-Achse und der x;-Achse: ay; = cos(x’s, x;). Fiir die Komponenten ay;

der Drehmatrix «a, gilt eine analoge Beziehung.

Bild 2.1:  Spannungskomponenten an einem infinitesimal kleinen Volumenelement nach
Gross et al. (2009)

Da sich jedes Volumenelement im Kriftegleichgewicht befinden muss, ergeben sich unter

Vernachldssigung von Volumenkréften folgende Gleichgewichtsbedingungen:

001 9%  9%i _ ¢ \ivi— 123 23
dx; O0x, O0x3 mite=5a S 23)



2 Grundlagen und Stand der Forschung 9

Des Weiteren ergibt sich aus der Forderung, dass die an einem Volumenelement angreifenden

Krifte ein Momentengleichgewicht bilden miissen, die Symmetrie des Spannungstensors

(0ij = 05).

Verschiebungen und Verzerrungen
Mit Hilfe des Verschiebungsvektors u und des Verzerrungstensors & kann die Kinematik
deformierbarer Korper ausgedriickt werden. Die Komponenten ¢;; des Verzerrungstensors &

lassen sich wie folgt aus dem Verschiebungsvektor u bestimmen:

Eij N ax] axi ' ( ' )

Entsprechend Gleichung 2.4 ergeben sich aus drei Verschiebungskomponenten sechs Verzer-

rungen, die jedoch nicht unabhéngig voneinander sind. Da es nicht zu Materialdurchdringung

oder Fehlstellen kommen darf, miissen die folgenden Kompatibilitidtsbedingungen erfiillt sein:
azeii 628jj 2 628ij

ox;  0x} 0x;0x; B

(2.5)

Die Schubverzerrungen ¢;; (i # ) sind doppelt so grol wie die im Ingenieurbereich gebriuch-

licheren Gleitungen oder Scherungen y;;.

Stoffgesetz

Unter der Annahme von linear-elastischem Materialverhalten ist der Zusammenhang zwi-
schen den Spannungen und Verschiebungen iiber das Hookesche Gesetz (Stoffgesetz) mit
Hilfe der Komponenten Ej (7, j, k, [ = 1, 2, 3) des Elastizititstensors E wie folgt beschreib-
bar:

IS

=E ¢. (2.6)

Wenn keinerlei Symmetrien hinsichtlich des elastischen Materialverhaltens vorliegen (allge-
meiner anisotroper Fall), besteht der Elastizitatstensor aus 21 unabhéngigen Elastizitdtskon-
stanten. Zur Vereinfachung der Darstellung wird im Folgenden die Voigtsche Notation ver-
wendet (01 = 011, 02 = 022, 03 = 033, 04 = 023, 05 = 031, 06 = 012 Uund €1 = €11, & = &2, €3 = €33,

£4 = 2°€23, &5 = 2°€31, € = 2°€12).
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Fiir den Fall eines isotropen, d.h. richtungsunabhingigen Materialverhaltens, lassen sich die
Komponenten des Elastizititstensors unter Beriicksichtigung der Voigtschen Notation E 4z
(4, B=1,2,...,6) durch zwei unabhédngige Konstanten, z.B. dem Elastizitditsmodul £ und der
Querkontraktionszahl v (-1 <v <0,5), mit C = (1+v)(1-2v) wie folgt ausdriicken:

(1 —-v)E vE vE
—c T T 0 0 0
A-vE VvE 0 0 0
01 ¢ B [€1]
[02] (1-vE 0 0 0 ||&
|gi| = ¢ E ii
[05 J 20T 0 0 £ J (2.7)
Os E €6
sym. m 0
E
2(1 4+ v)l

Bei kubischen Kristallen enthélt der Elastizititstensor aus Symmetriegriinden drei unabhéngi-

ge elastische Konstanten (£, £, und Eu4). Er wird in diesem Fall wie folgt geschrieben:

E11 Ei12 Epg

04 0 0 0 [El'l
[02] Eyn Ez 0 0 0 lie2
|G4 - E44_ 0 0 €4l (28)
NI

Os | Eyl €6

Die elastischen Konstanten E;, E1, und E44 werden fiir die austenitische und ferritische Phase
des untersuchten Duplexstahls in Tabelle 2.1 zahlenmiBig aufgefiihrt. Die sich hieraus erge-

benden Anisotropiekorper sind in Bild 2.2 dargestellt.

Tabelle 2.1:  Richtungsabhdngige elastische Konstanten der austenitischen (Ledbetter 1981)
und ferritischen Phase (Grimvall 1999)

Eyy [GPa] Ey> [GPa] E44 [GPa]

Austenit 206 133 119

Ferrit 230 135 117
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Bild 2.2:  Elastische Anisotropiekérper der a) austenitischen und b) ferritischen Phase

Eigenspannungen

Spannungen, die in einem Korper auftreten ohne dass dieser durch von aullen angreifende
Krifte und/oder Momente belastet wird, werden als Eigenspannungen bezeichnet. Die mit den
Eigenspannungen verkniipften Krifte und Momente im Inneren des Korpers stehen im me-
chanischen Gleichgewicht. Nach Macherauch und Zoch (2014) kdnnen Eigenspannungen in
drei Arten unterteilt werden. Die sogenannten Eigenspannungen L. Art ¢’ zeichnen sich da-
durch aus, dass sie liber groBlere Werkstoftbereiche, wie beispielsweise mehrere Korner, in
etwa homogen sind (Bild 2.3). Hingegen sind Eigenspannungen II. Art ¢ nur iiber kleine
Werkstoffbereiche, wie beispielsweise ein Korn, anndhernd homogen verteilt. Die mit den
Eigenspannungen II. Art verbundenen Krifte und Momente im Inneren des Korpers stehen
iiber einen Bereich von mehreren Kornern im Gleichgewicht. Charakteristisch fiir Eigenspan-
nungen IIL Art o’ ist, dass diese iiber sehr kleine Werkstoffbereiche, wie beispielsweise meh-
rere Atomabstinde, inhomogen sind. Die mit ihnen verbundenen Krifte und Momente im
Inneren des Korpers stehen in ausreichend groBen Bereichen eines einzelnen Korns im
Gleichgewicht. In Bild 2.3 ist im unteren Teilbild schematisch die Oberfliche eines
polykristallinen Werkstoffs abgebildet. Im oberen Teilbild ist die y-Komponente der ,,wahren
ortlichen Eigenspannungen entlang der in beiden Teilbildern abgebildeten x-Achse darge-

stellt.
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Bild 2.3:  Mogliche Uberlagerung von Eigenspannungen I, II. und IIl. Art in mehreren
Kornern nach Macherauch und Zoch (2014)

2.1.2 Plastisches Materialverhalten

Im Gegensatz zu elastischen Verformungen bleiben plastische Verformungen nach einer Ent-
lastung bestehen, d.h. sie sind irreversibel. Plastische Verformungen werden hervorgerufen,
wenn ein duktiles Material {iber seine Elastizitdtsgrenze hinaus belastet wird. Der Verzer-

rungstensor & setzt sich dann additiv aus einem elastischen Anteil £ mit den Komponenten

gijel und einem plastischen Anteil e?' mit den Komponenten ¢;/” ! zusammen.

Die plastische Verformung eines Kristalls erfolgt durch das Abgleiten von Atomlagen gegen-
iiber direkt benachbarten Atomlagen. Hierdurch kommt es zu dem makroskopisch beobachte-
ten FlieBen des Werkstoffs. Die Abgleitung findet dabei bevorzugt auf atomar dichtbelegten
Kristallebenen entlang von atomar dichtbelegten Kristallrichtungen statt, da hier der Wider-
stand am geringsten ist. Die Gleitrichtungen bilden gemeinsam mit den Gleitebenen, in denen
sie liegen, Gleitsysteme. Diese werden in Bild 2.4 fiir das kfz- und krz-Kristallgitter darge-
stellt und in Tabelle 2.2 in Form von Millerschen Indizes aufgefiihrt. Fiir das Abgleiten auf
Gleitsystemen sind hierauf wirkende Schubspannungen r erforderlich, die aufgrund dufBerer
Lastaufbringung hervorgerufen werden (Bild 2.5). Die Abgleitung erfolgt, wenn ein material-

spezifischer kritischer Wert der Schubspannung erreicht wird, der im Folgenden als mikro-
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strukturelle FlieBschubspannung 7z bezeichnet wird. Die Schubspannungen lassen sich bei
einer einachsig belasteten Zugprobe mit dem Schmidschen Schubspannungsgesetz wie folgt

aus der Zugspannung ¢ ermitteln:
T = o cos(¢) cos(Ag) = a§ . (2.9)

Hierbei ergibt sich der Schmidfaktor § aus dem Winkel ¢ zwischen dem Gleitebenen-
Normalenvektor m und der Zugachse sowie dem Winkel Ag zwischen dem Gleitrichtungsvek-
tor 7 und der Zugachse. Der Schmidfaktor kann dabei Werte zwischen 0 und 0,5 annehmen.
Der Maximalwert wird bei Winkeln von ¢ = Ag = 45° erreicht.

kfz-Gitter krz-Gitter
{111} Gleitebenen

Gleitebenen
{110}

{123}
{112}

<110> Gleitrichtungen <111> Gleitrichtungen

Bild 2.4:  Gleitebenen und -richtungen des kubisch fldchenzentrierten (kfz) und des kubisch
raumzentrierten (krz) Kristallgitters nach Gottstein (2007)

Tabelle 2.2: Gleitebenen, -richtungen und -systeme im kfz- und krz-Gitter nach Gottstein

(2007)
Kfz Krz
Gleitebenen 4 {111} 6 {110} 12 {112} 24 {123}
Gleitrichtungen 3<110> 2<111> 1<111> 1<111>
Gleitsysteme 12 <110> {111} 12<111> {110}
12<111> {112}
24 <111> {123}
Summe der Gleitsysteme 12 48

Das aufeinander Abgleiten von Gitterbereichen erfolgt durch eine sukzessive Verschiebung
einer Atomebene auf einer anderen durch Bewegung einzelner Versetzungen (Bild 2.6) und
nicht durch Bewegung kompletter Atomebenen, da letzteres zu weitaus héheren mikrostruktu-

rellen FlieBschubspannungen flihren wiirde als tatsédchlich beobachtet wird. Die Bewegung
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von Versetzungen erfolgt durch das Wechseln atomarer Bindungspartner. Beim Erreichen der
Kristalloberflache bildet die Versetzung eine atomare Gleitstufe. Gottstein (2007) definiert die
mikrostrukturelle FlieBschubspannung bzw. Reibungsspannung als Vereinigung aller Hinder-
niswirkungen die ein Material der Bewegung einer Versetzung entgegenstellt, wie beispiels-
weise das Peierlspotenzial, die Wechselwirkung mit anderen Versetzungen (Passierspannung,
Schneidspannung) und Effekte durch Fremdatome (Mischkristallhdrtung). Die Wirkung von

Korngrenzen findet hierbei jedoch keine Beriicksichtigung.
?0
m
N |
¢
Gleit-
cbene

richtung

Bild 2.5:  Schematische Darstellung von Gleitebene und -richtung in einem Einkristall nach
Suresh (1998)

f)

Bild 2.6:  Bewegung einer Stufenversetzung und Bildung einer Gleitstufe an der Oberfldche
nach Bargel und Schulze (2012)
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Versetzungen entstehen wihrend der plastischen Verformung u.a. in sogenannten Verset-
zungsquellen, die auch als Frank-Read-Quellen bekannt sind (Bild 2.7). Der Mechanismus
einer solchen Versetzungsquelle kann vereinfacht wie folgt beschrieben werden: Durch eine
ausreichend grofle Schubspannung wird eine an den Punkten A und B fixierte Versetzungsli-
nie ausgezogen, wobei der Radius der Versetzungslinie zunachst geringer wird. Ist die anlie-
gende Schubspannung geniigend groB3, um die Versetzungslinie auf den Radius Rpz = L aus-
zuziehen, wird die Versetzungsanordnung instabil und der Versetzungsring dehnt sich solange
weiter aus, bis sich die unteren Versetzungssegmente gegenseitig ausloschen (Bild 2.7 ¢

bis e). Auf diese Weise wird ein Versetzungsring um die urspriingliche Versetzungslinie ge-

bildet. AnschlieBend kann sich der Prozess wiederholen.

-
2L
~
A B A B
b) 0)
[

a)

8

Bild 2.7:  Frank-Read-Quelle zur Versetzungsgenerierung nach Bargel und Schulze (2012)

2.2 Ermiidung metallischer Werkstoffe

Unter Materialermiidung versteht man die durch wiederholte Aufbringung von Spannungen
und Dehnungen hervorgerufenen Eigenschaftsdnderungen eines Werkstoffs, die meist zur
Rissbildung und zum Versagen fiihren. Die Beanspruchung kann dabei weit unterhalb der
Elastizitdtsgrenze des Werkstoffs liegen. Durch mikrostrukturbedingte Spannungskonzentra-
tionen konnen lokale plastische Verformungen durch Entstehung und Bewegung von Verset-
zungen hervorgerufen werden, die selbst bei symmetrischer zyklischer Belastung nicht kom-
plett reversibel sind. Der irreversible Anteil der zyklischen Versetzungsbewegung Ag
(0 </Ag<1) wird von einer Vielzahl von Autoren, wie beispielsweise Essmann et al. (1981)
sowie Wilkinson und Roberts (1996), als Ursache fiir die Ermiidungsschddigung in Form von

Rissbildung und Risswachstum betrachtet. Besonders kritisch ist, dass das Versagen infolge
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Wechselverformung scheinbar plétzlich und ohne eine makroskopische Vorankiindigung auf-

tritt, wie beispielsweise eine Einschniirung vor dem Bruch bei einer quasistatischen Uberlast.

Die Materialermiidung wird in die Bereiche mechanische Ermiidung, Kriechermiidung, Kor-
rosionsermiidung und thermomechanische Ermiidung untergliedert. In dieser Arbeit wird je-
doch nur die rein mechanische Ermiidung behandelt. In diesem Abschnitt werden zunéchst
phédnomenologische Konzepte zur Beschreibung der gesamten Ermiidungslebensdauer vorge-
stellt, welche die einzelnen Stadien der Materialermiidung nicht getrennt voneinander betrach-
ten (total life approach). AnschlieBend wird erldutert, wie die gesamte Ermiidungslebensdauer
in einzelne Phasen, beginnend mit der Entstehung und Bewegung erster Versetzungen bis hin
zu bruchmechanischen Konzepten, mit deren Hilfe Lebensdauerabschitzungen defektbehafte-
ter Strukturen moglich sind (defect tolerant approach), untergliedert werden kann. In diesem
Zusammenhang wird der Literaturkenntnisstand der mechanismenorientierten Modelle fiir die

einzelnen Phasen dargestellt.

2.2.1 Phinomenologische Beschreibung der Ermiidung metallischer Werkstoffe

Ein etabliertes Verfahren zur Untersuchung des Ermiidungsverhaltens von Werkstoffen ist die
Erhebung von Lebensdauerdaten mit Hilfe von Wohlerversuchen. Hierzu werden bei einer
Reihe identisch hergestellter Proben die Lastzyklenzahlen bis zum Bruch Np bei konstanter
Amplitude der Spannung Ao/2, der plastischen Dehnung Ag,/2 oder der Gesamtdehnung Ae/2
auf verschiedenen Beanspruchungsniveaus ermittelt. Die grafische Auftragung der Beanspru-
chungsamplituden gegeniiber der Lastzyklenzahlen bis zum Bruch ist als Wohlerdiagramm
bekannt. Die Ausgleichsgerade der hier eingetragenen Datenpunkte fiir eine definierte Uber-
lebenswahrscheinlichkeit wird als Wohlerlinie bzw. Wohlerkurve bezeichnet. Basquin (1910)
fand fiir den Zeitfestigkeitsbereich (HCF-Bereich) heraus, dass die Lastzyklenzahl bis zum
Bruch mit der Amplitude der elastischen Dehnung Ae./2 bzw. der Amplitude der Spannung
Aa/2 korreliert. Manson (1953) und Coffin (1954) hingegen erkannten, dass bei sehr geringen
Lastzyklenzahlen (engl.: Low cycle fatigue, kurz: LCF) ein Zusammenhang zwischen der
Amplitude der plastischen Dehnung Aeg,/2 und der Lastzyklenzahl bis zum Bruch besteht. In
Bild 2.8 ist dargestellt, wie eine Wohlerlinie durch Uberlagerung der von Basquin sowie

Manson und Coffin entdeckten Beziehungen konstruiert werden kann.
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Bild 2.8:  Schematische Darstellung zur Konstruktion einer Dehnungswoéhlerlinie nach
Radaj und Vormwald (2007)

Der Zusammenhang zwischen der Amplitude der Gesamtdehnung und der Lastzyklenzahl bis

zum Bruch ldsst sich wie folgt mathematisch beschreiben:

Ae  of .

— =% (2 Np)? + & - (2 Np)°. (2.10)
Die GroBlen o und b bezeichnen hierbei den Ermiidungsfestigkeitskoeffizienten bzw.
-exponenten und die GroBen & und ¢ den Ermiidungsduktilitidtskoeffizienten bzw.

-exponenten.

Jiingste Ermiidungsexperimente im VHCF-Bereich haben gezeigt, dass die traditionelle An-
nahme, krz-Werkstoffe weisen eine Dauerfestigkeit auf (Bild 2.9 a), wiahrenddessen dies fiir
kfz-Werkstoffe aufgrund der geringen Peierlsspannung nicht zutrifft (Bild 2.9 b), nicht auf-
recht erhalten werden kann. Einerseits konnte beispielsweise von Sakai (2009) fiir krz-
Werkstoffe gezeigt werden, dass diese auch nach zehn Millionen Lastzyklen durch Rissbil-
dung aufgrund von Spannungskonzentrationen an z.B. inneren Einschliissen versagen konnen,
was sich in einer zweistufigen Wohlerlinie duBert (Bild 2.9 ¢). Andererseits konnen kfz bzw.
kfz/krz-Werkstoffe durch das zum Erliegenkommen von plastischer Verformung aufgrund
Verfestigung und mikrostruktureller Barrieren (Krupp et al. 2010) oder verformungs-
induzierter Phasenumwandlung (Miiller-Bollenhagen et al. 2010) eine Dauerfestigkeit aufwei-

Sen.
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Bild 2.9:  Schematische Darstellung von Wéhlerlinien a) mit Dauerfestigkeit und b) ohne
Dauerfestigkeit nach Macherauch und Zoch (2014) sowie c) zweistufige Wohler-
linie nach Mughrabi (2006)

Die Abschitzung des Einflusses der Mittelspannung auf die Dauerfestigkeit entsprechend
empirischer Ansétze, wie beispielsweise von Smith (1910) oder Haigh (1915), sowie die Ab-
schitzung des Einflusses variabler Beanspruchungsamplituden auf die Ermiidungslebensdauer
mit Hilfe der linearen Schadensakkumulationshypothese nach Palmgren (1924) und Miner
(1945) seien der Vollstindigkeit halber an dieser Stelle erwéhnt, sie werden jedoch in der vor-

liegenden Arbeit nicht ndher thematisiert.

2.2.2 Phasen der Ermiidungsschidigungsentwicklung

Unter rein mechanischer Beanspruchung ldsst sich die Ermiidungsschiadigungsentwicklung
nach Radaj und Vormwald (2007) in fiinf Phasen unterteilen (Bild 2.10). Zunichst fiihrt der
irreversible Anteil der zyklischen Versetzungsbewegung zur Bildung von Risskeimen. An-
schlieBend breitet sich der Ermiidungsriss als Mikro- bzw. Kurzriss meist entlang einzelner

Gleitebenen bei einer Kombination aus den Rissoffnungsmoden I und II (Bild 2.11) aus, was
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auch als Stadium-I-Risswachstum bezeichnet wird. Hierbei ist das Wachstum von starken
Wechselwirkungen zwischen Ermiidungsriss und Mikrostruktur geprégt. Das sich daran an-
schlieBende Makro- bzw. Langrisswachstum, das auch als Stadium-II-Risswachstum bekannt
ist, ist von der Werkstoffmikrostruktur weitgehend unbeeinflusst und erfolgt meist unter etwa
90° zur Lastrichtung bei Risséffnungsmodus I (Bild 2.11). Beim Erreichen einer kritischen

Rissldnge kommt es zur instabilen Rissausbreitung in Form eines Restbruchs.

Versetzungs- _ | Risskeim- Mikroriss- _ | Makroriss- Rest-
bewegung bildung wachstum wachstum bruch
Risseinleitung physikalisch | Rissfortschritt stabil _ [Rissfortschr.instabil
-~ |
Risseinleitung technisch | Rissfortschritt technisch
i -

Bild 2.10: Phasen der Ermiidungsschdidigungsentwicklung nach Radaj und Vormwald
(2007)

Modus I Modus II Modus III
Bild 2.11: Grundbeanspruchungsarten der Rissfront nach Gross und Seelig (2007)

In Bild 2.12 sind die Phasen des Ermiidungsrisswachstums nach Kiinkler (2007) schematisch
dargestellt. Hier wird die Phase des Mikro- bzw. Kurzrisswachstums nochmals untergliedert.
Im Stadium-Ia breitet sich der Riss auf einer einzelnen Gleitebene durch Einfachgleitung aus.
Hingegen erfolgt das Risswachstum im Stadium-Ib durch Aktivierung weiterer Gleitebenen,
was als Wechselgleiten bezeichnet wird. Hierdurch dndert der Riss seine Wachstumsrichtung

allméhlich von urspriinglich etwa 45° zur Zugachse in etwa 90° zur Zugachse.

Im Rahmen dieser Arbeit liegt der Schwerpunkt auf der Modellierung der ersten drei Phasen
der Ermiidungsschiadigungsentwicklung, da diese zusammen betrachtet einen wesentlichen
Anteil der gesamten Ermiidungslebensdauer bei niedrigen Beanspruchungsamplituden betra-
gen konnen. Im Folgenden werden die Mechanismen der einzelnen Phasen des Ermiidungs-
risswachstums nédher erldutert, wobei hinsichtlich der Phase der Versetzungsentstehung und

-bewegung auf Kapitel 2.1.2 verwiesen sei.
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Bild 2.12: Phasen des Ermiidungsrisswachstums nach Kiinkler (2007)

2.2.3 Risskeimbildung

In diesem Abschnitt werden fiir diese Arbeit relevante, mechanismenorientierte Modelle zur
Bildung von trans- und interkristallinen Ermiidungsrisskeimen vorgestellt und erldutert. Die
Liange dieser Risskeime ist geringer als ein Korndurchmesser, d.h. in der GréBenordnung von
wenigen um. Die vorgestellten Modelle beziehen sich auf defektfreie, duktile Metalle mit
einem hohen Reinheitsgrad. In solchen Werkstoffen wird die Ermiidungsschadigung in der
Regel durch eine lokalisierte Versetzungsbewegung auf einzelnen Gleitebenen an der Ober-
fliche hervorgerufen, da hier hédufig die hochsten Spannungen auftreten und auBerdem die
Dehnungsbehinderung senkrecht zur Oberfliche fehlt (ebener Spannungszustand). Wire die
Versetzungsbewegung unter zyklischer Belastung vollstédndig reversibel, so wiirde keine Ma-
terialschiddigung entstehen. Tatsédchlich sind die Gleitvorgidnge jedoch zu einem gewissen Teil
irreversibel. Dies ist beispielsweise auf die Wechselwirkungen zwischen einzelnen Verset-
zungen, die Zufilligkeit der Gleitung, oder eine lokale Versprodung durch Reaktion mit Sau-

erstoff zuriickzufiihren (Suresh 1998).

Transkristalline Risskeimbildung

Die im Folgenden vorgestellten Modelle zur mechanismenorientierten Beschreibung der
transkristallinen Risskeimbildung basieren auf dem bereits Anfang des zwanzigsten Jahrhun-

derts von Ewing und Humfrey (1903) entdeckten Zusammenhang zwischen der durch Wech-
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selverformung hervorgerufenen Oberflichenaufrauhung in Form von Gleitspuren (lokaler
Materialaustritt und/oder -eintritt an den Schnittlinien zwischen aktivierten Gleitebenen und
der Oberfliche) und Ermiidungsrissbildung. Thompson et al. (1956) erkannten bereits Mitte
des zwanzigsten Jahrhunderts, dass die Aufrauhungen nach einem Polieren der Oberfliche
nach weiterer Wechselverformung an den selben Stellen erneut entstehen, weshalb sie als
persistent bezeichnet werden, und dass durch wiederholtes Abpolieren der Oberfliche das
Versagen der untersuchten Proben unterdriickt werden kann. Letzteres verdeutlichte bereits
damals die Relevanz der Gleitspuren fiir die Rissbildung. Um den Mechanismus der Riss-
keimbildung besser verstehen zu konnen, wurden seit Mitte des zwanzigsten Jahrhunderts mit
Hilfe der Elektronenmikroskopie die Versetzungsanordnungen der die Gleitspuren hervorru-
fenden persistenten Gleitbander (kurz: PGB) intensiv erforscht (z.B. Laufer und Roberts 1964
sowie 1966). Insbesondere in ermiideten reinen kfz-Einkristallen wurden charakteristische
Anordnungen entdeckt, bei denen in einer von Adern aus Stufenversetzungen durchzogenen
Matrix, Leiterstrukturen eingebettet sind, die aus versetzungsarmen Kanélen und Winden mit
einer hohen Dichte von Stufenversetzungsdipolen bestehen (Bild 2.13). Es wurde beobachtet,
dass die PGB durch Wechselverformung eine wesentlich hohere plastische Verformung
(Mughrabi 1978) sowie Leerstellendichte (Polak 1987) aufweisen als die umgebende Matrix.
Die leiterartige Versetzungsanordnung ist zwar die in der Literatur am haufigsten beschriebe-

ne, jedoch nicht einzige charakteristische Versetzungsanordnung fiir PGB (Man et al. 2009).

Im Modell von Essmann, Gdsele und Mughrabi (1981) (kurz: EGM-Modell) wird die Entste-
hung der nach bereits relativ wenigen Lastzyklenzahlen zu beobachtenden Extrusionen (loka-
ler Materialaustritt an den Schnittlinien zwischen aktivierten Gleitebenen und der Oberflache)
und der sich anschlieend hierauf allméhlich durch zufillige, irreversible Gleitung bildenden
Aufrauhung (Differt et al. 1986) beschrieben (Bild 2.13). Im Rahmen dieses Modells fiihrt die
Annihilation von Stufenversetzungen innerhalb der Versetzungswiande der PGB zur Bildung
von Leerstellen in den PGB, was durch elektrische Widerstandsmessungen von Polak (1969)
belegt wurde. Dariiber hinaus werden Stufenversetzungen an den PGB-Matrix-Grenzfldchen
gebildet, was zusammen mit der Volumenzunahme durch die Leerstellenbildung zu inneren
Druckeigenspannungen im PGB in Richtung des aktiven Gleitvektors fiihrt. Der lokale Mate-
rialaustritt und damit die Bildung einer Extrusion werden auf das Gleiten der an den PGB-
Matrix-Grenzflichen entstehenden Stufenversetzungen aus der Oberfliche aufgrund duBerer
Lastaufbringung zuriickgefiihrt. Die an der Extrusion entstehenden Mikrokerben rufen unter
duBerer Lastaufbringung Spannungskonzentrationen hervor, die zur Bildung von Risskeimen

fihren konnen.
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Bild 2.13: EGM-Modell zur transkristallinen Risskeimbildung nach Essmann et al. (1981)

Polék (1987) hingegen geht von einer gleichmaBig verteilten Leerstellengenerierung in dem
gesamten PGB aus, d.h. auch in den versetzungsarmen Kanilen. Entsprechend seinen Mo-
dellvorstellungen ist die Haufigkeit des Ausldschens von Leerstellen durch eine Wanderung
der entstandenen Leerstellen zu Dipolen aus Stufenversetzungen und Reaktion mit diesen im
Bereich der Versetzungswinde und Matrix wesentlich grofler als inmitten der Kanéle, da in
letzteren die Dichte an Versetzungsdipolen erheblich geringer ist (Bild 2.14 a). Wahrend kon-
tinuierlicher Wechselverformung kommt es zu einem dynamischen Gleichgewicht zwischen
der Bildung und Annihilation von Leerstellen. Dies fiihrt in Langsrichtung des PGB zu dem in
Schnitt B-B” und senkrecht zum PGB auf Hohe eines Kanals zu dem in Schnitt A-A” darge-
stellten Profil der Leerstellenkonzentration c;. Die Leerstellenwanderung in die eine Richtung
ist mit einem Atomfluss in die entgegengesetzte Richtung verbunden, wodurch sich im PGB
eine Volumenzunahme und in der Matrix an der PGB-Matrix-Grenzfliche eine Volumen-
reduktion ergibt. Hieraus resultieren die in Bild 2.14 b dargestellten Extrusionen und Intrusio-
nen (lokaler Materialeintritt). An den Intrusionen werden unter dullerer Lastautbringung

Spannungskonzentrationen hervorgerufen, die zur Bildung von Risskeimen fiihren kdnnen.

Entsprechend dem von Brown und Koautoren entwickelten Modell, welches urspriinglich von
Antonopoulos et al. (1976) stammt und wiederholt modifiziert wurde, wird in einem PGB der

Dicke w mit einem senkrechten Leitersprossenabstand von dpgp sukzessiv durch Wechselver-

formung eine innere Zugspannung oy, bzw. Faserdehnung &rin Richtung des Burgersvektors b
generiert (Bild 2.15 a). Diese innere Spannung wird auf die experimentelle Beobachtung zu-
riickgefiihrt, dass die Leerstellendichte in den PGB sehr viel grofer ist als in der Matrix. In

Bild 2.15 b dienen die groBen, imagindren Versetzungsdipole der Veranschaulichung von
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Eigenspannungen, die in Bild 2.15 c entlang der Oberfldache an der Schnittstelle zwischen der
Oberflache und dem PGB als Normalspannung in Richtung der Zugachse dargestellt ist. Die
sich allmdhlich aufbauende Zugspannung zwischen PGB und Matrix an der Stelle B fiihrt bei
Erreichen eines materialspezifischen kritischen Wertes zur Risskeimbildung in Form von

Dekohision der PGB-Matrix-Grenzflache.
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Bild 2.15: Modell von Brown et al. zur transkristallinen Risskeimbildung nach Brown und
Ogin (1985)

In dem von Tanaka und Mura (1981) entwickelten Modell wird transkristalline Risskeimbil-

dung in einem Korn zwischen zwei sehr nahe beieinander liegenden Gleitebenen betrachtet.
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Hierbei bewegen sich Stufenversetzungen mit entgegengesetztem Vorzeichen abwechselnd
im Druck- und Zughalbzyklus irreversibel auf einer der beiden Gleitebenen (Bild 2.16). Im
Zughalbzyklus erfolgt plastische Verformung indem sich Versetzungen mit positivem Vorzei-
chen auf Gleitebene I bewegen. Im Druckhalbzyklus hingegen bewegen sich Versetzungen
mit entgegengesetztem Vorzeichen auf Gleitebene II. Die Versetzungen auf beiden Gleitebe-
nen werden dabei jeweils an den Korngrenzen aufgestaut. Riickspannungen, die im vorherge-
henden Halbzyklus durch Versetzungsbewegung auf einer der Gleitebenen hervorgerufen
wurden, wirken aufgrund des sehr geringen Abstands zwischen den beiden Gleitebenen auch
auf der jeweils anderen Gleitebene und begiinstigen hier die Versetzungsbewegung wihrend
des aktuellen Halbzyklus. Die durch die zyklische plastische Verformung hervorgerufenen
Stufenversetzungen bilden Leerstellendipole und interstitielle Dipole, deren Dichte mit stei-
gender Lastzyklenzahl zunimmt. Dies flihrt zu einer Akkumulation der gespeicherten elasti-
schen Verzerrungsenergie zwischen den beiden Gleitebenen bis ein kritischer, materialspezi-
fischer Wert erreicht wird, bei dem ein Risskeim bei der Lastzyklenzahl N; gebildet wird. Die-
se Zyklenzahl ldsst sich wie folgt fiir einen Versetzungsaufstau an einer Korn- oder Phasen-

grenze abschitzen:

3ndiw,(1 —v) 1

i~ ' 2 2.11
2G[1 + 2In (461&)] (Byp)* .11
K

wobei G den Schubmodul, wy die spezifische Bruchflichenenergie, welche erforderlich ist um
die Ermiidungsbruchflache zu bilden, v die Querkontraktionszahl, dx den Korndurchmesser,
Ay, die Schwingweite der plastischen Scherung und R, den duferen Wirkradius des Span-

nungsfeldes um eine Versetzung bezeichnet.

Im Rahmen einer Weiterentwicklung des Modells durch Venkataraman et al. (1990) wird die
Bildung eines Risskeimes der Lénge 2a auf das Erreichen eines Maximums der Gibbsschen

freien Energie AG zuriickgefiihrt:

dAG

@Y. 2.12
TN (2.12)

die sich aus der elastischen Verzerrungsenergie der Versetzungen, der mechanischen Energie

durch die Rissoffnung und der Oberfldchenenergie zusammensetzt.

Chan (2003) erweiterte das Modell dahingehend, dass lediglich der irreversible Anteil der

zyklischen Versetzungsbewegung A Beriicksichtigung findet, fiir den er materialunabhingig
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einen Wert von Ag = 0,005 annimmt. Dariiber hinaus wird der senkrechte Abstand zwischen
den beiden nahe beieinander liegenden Gleitebenen /# mit einbezogen. Die Zyklenzahl zur
Bildung eines Risskeimes mit der halben Rissldnge a, die kleiner als der halbe Korndurch-

messer sein kann, ldsst sich wie folgt abschétzen:

N = 9rh?adg (1 —v) 1
' 2AG (AYpl)z

(2.13)

Hierbei wurde die Schwingweite der Schubspannung Az, die in der von Chan (2003) entwi-
ckelten Gleichung aufgefiihrt ist, durch die Schwingweite der plastischen Scherung entspre-

chend einer von Tanaka und Mura (1981) analytisch hergeleiteten Gleichung ausgedriickt.

Komgrenze

Bild 2.16: Modell von Tanaka und Mura zur transkristallinen Risskeimbildung nach Tanaka
und Mura (1981)

Interkristalline Risskeimbildung

Ein weiterer flir diese Arbeit relevanter Rissentstehungsmechanismus ist die interkristalline
Risskeimbildung an Korn- oder Phasengrenzen. Tanaka und Mura (1981) fiihren diese auf das
Zusammenwachsen (Bild 2.17 b) mehrerer sehr nahe beieinander entstandener interkristalli-

ner Risskeime (Bild 2.17 a) zuriick.

Enthilt der Gleitvektor des PGB eine relativ groBe Komponente in Richtung der Oberfli-
chennormalen (Bild 2.18, Korn 1), so entstehen entsprechend des EGM-Modells (Essmann et
al. 1981) durch das lokale Herausdringen von Material stark ausgeprégte Gleitspuren in Form
von Extrusionen, an deren Kerben transkristalline Risskeime gebildet werden konnen. Enthalt
der Gleitvektor des PGB hingegen eine relativ grole Komponente in Richtung der Oberfldche

(Bild 2.18, Korn 2), so wird die Versetzungsbewegung und Volumenzunahme aufgrund von
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Leerstellenbildung durch Barrieren, wie z.B. Korn- oder Phasengrenzen, gehindert. Hierdurch
werden Spannungskonzentrationen hervorgerufen, die zum AufreiBen der blockierenden

Korn- oder Phasengrenze fithren konnen.

Korngrenze

a) b)

Bild 2.17: Modell von Tanaka und Mura zur interkristallinen Risskeimbildung nach Tanaka
und Mura (1981)
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Bild 2.18: EGM-Modell: PGB in einem Oberflichenkorn (1) und in einem Korn im Inneren
(2) nach Essmann et al. (1981)

An die Phase der Risskeimbildung schlieft sich die Phase des Mikro- oder Kurzrisswachs-
tums an, fiir die im Folgenden die wichtigsten in der Literatur aufgefiihrten Modelle erldutert

werden.
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2.2.4 Kurzrisswachstum

Das sich an die Phase der Risskeimbildung anschlieBende Mikro- bzw. Kurzrisswachstum,
das auch als Stadium-I-Risswachstum bekannt ist, kann bereits unterhalb des Schwellenwertes
der Schwingweite des Spannungsintensititsfaktors fiir die Langrissausbreitung AK,, erfolgen
(Bild 2.19). Bei gleicher Schwingweite des Spannungsintensitdtsfaktors AK kann die Rissaus-
breitungsrate kurzer Risse erheblich groBer sein als die Rissausbreitungsrate langer Risse, was
zu nicht-konservativen Lebensdauerabschidtzung auf Basis der linear-elastischen Bruchme-
chanik fithren wiirde. Bei einachsigen Zug-Druck-Beanspruchungen im HCF- und VHCF-
Bereich erfolgt das Kurzrisswachstum in der Regel schubspannungskontrolliert auf einzelnen
kristallografischen Gleitebenen mit einem hohen Schmidfaktor unter einer Mischung aus Mo-
dus-I und Modus-II der Beanspruchung der Rissfront (Bild 2.11). Die Gleitebenen sind dabei
hdufig in einem Winkel von etwa 45° zur Zugachse geneigt. Da der Riss einzelnen Gleitebe-
nen folgt und deren Orientierung sich in der Regel von Korn zu Korn éndert, knickt der

Risspfad héufig an Korngrenzen ab, was zu einer zickzackformigen Rissgeometrie fiihrt.

‘ Stadium I Stadium II Bruch

[¥]
£ Lonars
2 N angriss-
%” < wachstum
g E‘ nach Paris
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Bild 2.19: Rissausbreitungsrate in Abhdngigkeit von der Schwingweite des Spannungs-
intensitdtsfaktors nach Suresh (1998)

Das Kurzrisswachstum ist geprdgt von starken Wechselwirkungen zwischen dem Riss und
mikrostrukturellen Barrieren, wie beispielsweise Korngrenzen. Haufig wird wahrend der An-
ndherung eines kurzen Risses an eine Korngrenze dessen Wachstum abgebremst, wobei es
nach Uberschreiten des Hindernisses plotzlich wieder beschleunigt wird (Bild 2.19). Das Ab-
bremsen ist darauf zuriickzufiihren, dass bei der Anndherung des Risses an eine Korngrenze
das in dem risstragenden Korn befindliche Gleitband zwischen Rissspitze und Korngrenze
kiirzer wird. Weisen die Gleitsysteme des benachbarten Korns deutlich geringere Schmidfak-

toren auf als das risstragende Gleitsystem, so ist die Ausbreitung der plastischen Zone iiber
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die Korngrenze hinweg erschwert. Hierdurch werden die Grof3e der plastischen Zone und die
Versetzungsbewegung an der Rissspitze mit weiterem Risswachstum geringer, was zu einer
Reduzierung der Risswachstumsgeschwindigkeit fiihrt (Lankford 1982). Die weitere — jedoch
verlangsamte — Anndherung des Risses an die Korngrenze flihrt zu einer stetigen Vergrof3e-
rung der auf den Gleitsystemen des Nachbarkorns wirkenden Schubspannungen. Trotz deren
in der Regel geringeren Schmidfaktoren kann die Schubspannung dabei auf einem oder meh-
reren Gleitsystemen den zur Versetzungsgenerierung und -bewegung erforderlichen Wert
erreichen, wodurch sich die plastische Zone nun auch iiber die Korngrenze hinaus erstreckt.
Die hiermit verbundene erhohte Versetzugsbewegung vor der Rissspitze fiihrt zu einem
sprunghaften Anstieg der Risswachstumsgeschwindigkeit. Das Abbremsen vor einer Korn-
grenze mit anschlieBender Beschleunigung nach Uberschreitung der Korngrenze ist charakte-
ristisch flir einen Stadium-I-Riss und fiihrt zu einer oszillierenden Risswachstumsgeschwin-
digkeit (Blom et al. 1986). Wenn die plastische Verformung bzw. Versetzungsbewegung und
-generierung an der Rissspitze ausreichend stark gehemmt wird, kann es zu einem Stopp des
Kurzrisswachstums kommen (Bild 2.19). Andernfalls geht das Kurzrisswachstum allméhlich

in das Langrisswachstum {iber.

Die Effektivitdt einer Korngrenze als mikrostrukturelle Barriere hingt demnach von dem Wi-
derstand ab, den sie einer Gleittransmission vom risstragenden Korn in ein benachbartes Korn
entgegensetzt. Dabei haben die Orientierungen moglicher Gleitsysteme im benachbarten
Korn, und damit deren Schmidfaktoren, einen groBlen Einfluss. Aber auch der Kippwinkel y,
zwischen den Gleitspuren der benachbarten Korner an der Oberfliche sowie der Drehwinkel
vz, der zwischen den Schnittgeraden zweier Gleitebenen benachbarter Kérner mit der Korn-
grenze aufgespannt wird, haben eine groe Auswirkung auf die Effektivitit einer mikrostruk-
turellen Barriere (Bild 2.22). Der Drehwinkel wird nicht nur von der Orientierung der be-
nachbarten Kdorner, sondern auch von der dreidimensionalen Lage der Korngrenze festgelegt.
Experimentelle Untersuchungen haben gezeigt, dass der Kippwinkel einen relativ geringen
Einfluss auf den Widerstand einer Korngrenze gegeniiber Gleittransmission hat. Beispielswei-
se konnten Krupp et al. (2010) Gleittransmission liber eine Zwillingskorngrenze hinweg bele-
gen, an der die aktivierten Gleitebenen der benachbarten Korner gegeneinander lediglich
verkippt waren. Hingegen zeigten unter anderen Zhai et al. (2000), Diiber (2007) und Marx et
al. (2010), dass Korngrenzen mit einem grofen Drehwinkel eine groe Hinderniswirkung

aufweisen.

Die Phase der Stadium-I-Rissausbreitung kann sich iiber mehrere Korner erstrecken. An-

schlieBend breitet sich der Riss unter etwa 90° zur Zugachse als Makro- oder Langriss aus,
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was auch als Stadium-II-Rissausbreitung bezeichnet wird. Ab diesem Zeitpunkt erstreckt sich
die plastische Zone vor der Risspitze iiber mehrere Korner, wodurch mikrostrukturelle Barrie-

ren ihren Einfluss verlieren (Bild 2.12).

Im Folgenden wird der Literaturkenntnisstand der fiir diese Arbeit relevanten, mechanismen-

orientierten Modelle zur Beschreibung des Kurzrisswachstums dargestellt.

Modelle zur Beschreibung des Kurzrisswachstums

Entsprechend den Modellvorstellungen von Wilkinson und Roberts (1996) wird der Rissfort-
schritt wiahrend der Stadium-I-Rissausbreitung auf irreversible Abgleitvorgénge vor der Riss-
spitze zuriickgefiihrt. Die plastische Verformung an der Rissspitze erfolgt auf mehreren paral-
lelen Gleitebenen, wobei die Aktivierung einer Gleitebene von der auf sie wirkenden Schub-
spannung abhédngt (Bild 2.20 a). Aufgrund der Neigung des Risses und der {iberlagerten Mo-
dus-I- und Modus-II-Beanspruchung der Rissfront ist das Schubspannungsfeld an der Riss-
spitze leicht asymmetrisch beziiglich der Rissmittelebene, wodurch es im Zughalbzyklus we-
gen der hoheren Schubspannung bevorzugt zu einer Versetzungsbewegung auf einer der bei-
den Gleitebenen kommt (Bild 2.20 b). Im Druckhalbzyklus hingegen kommt es bevorzugt auf
dem anderen Gleitband zur Versetzungsbewegung (Bild 2.20 ¢). An der Rissspitze bilden sich
aufgrund der irreversiblen Versetzungsbewegung Versetzungsdipole des Leerstellentyps, wel-

che gemeinsam die Rissverldngerung pro Zyklus ergeben (Bild 2.20 d).

Riss ,  Versetzungsquellen
. / T+ Gleitebene oberhalb Rissmitte
Lll.l (leitebene unterhalb Rissmitte
|
|
_Tb |
b/ TT TTTT  Versetzungsemission auf
T 111 1411 unterer Gleitebene
T
‘_ | ..
. | v\ Versetzungsemission auf
- S oberer Gleitebene und
c /\ TT TTTT  Annihilation einer positiven und
T #& negativen Versetzung auf
— | unterer Gleitebene
L1

d /\/ ‘ _'_'\CI\' T TTTT  Rissverlidngerung durch zwei
Ll 1111 Leerstellendipole um Aa

=
| Aa intérstitieller Dipol

T Versetzung mit positivem Vorzeichen
L Versetzung mit negativem Vorzeichen

Bild 2.20: Mechanismus der Rissausbreitung im Stadium-1 aufgrund Gleitirreversibilitdt
nach Wilkinson und Roberts (1996)
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Tanaka et al. (1986) fiihren die Ermiidungsschidigung in Ubereinstimmung mit den Modell-
vorstellungen von Wilkinson und Roberts (1996) auf die plastische Verformung an der Riss-
spitze in Form der Schwingweite der Rissspitzenabgleitung (engl.: Crack tip slide
displacement) ACTSD zuriick und beschreiben die Rissausbreitungsgeschwindigkeit entspre-

chend folgender GesetzméBigkeit:

da

— = mr 2.14
Ty = Cr ACTSD (2.14)
Dabei stellen der Koeffizient Cr und der Exponent my (mr2 1) werkstoffabhingige Konstan-

ten dar.

Kiinkler (2007) fiihrt das allmé&hliche Abknicken von kurzen Rissen auf einen Risspfad von
90° zur Zugrichtung auf die sukzessive Aktivierung weiterer Gleitebenen an der Rissspitze
zurlick, wobei sich die Richtung der Rissverldngerung aus einer vektoriellen Addition der sich
auf den einzelnen Gleitebenen ergebenden Rissverldngerungen zusammensetzt (Bild 2.21).
Die Phase, in der sich ein kurzer Riss schubspannungskontrolliert auf einem einzigen Gleit-
system unter etwa 45° zur Zugachse ausbreitet, bezeichnet Kiinkler (2007) als Stadium-Ia-
Rissausbreitung. Den Ubergangsbereich zur Stadium-II-Rissausbreitung, der durch eine Akti-
vierung mehrerer Gleitebenen gekennzeichnet ist, bezeichnet er als Stadium-Ib-
Rissausbreitung. Diiber (2007) beobachtete, dass kurze Risse nach Erreichen der Phase der
Stadium-Ib-Rissausbreitung kurzzeitig auch wieder entsprechend der Stadium-Ia-

Rissausbreitung wachsen konnen.

Riss-
verlangerung
. plastische

Riss < Zone

alte alte alte neue
plastische Zone

a) b) c)

Bild 2.21: Ubergang von Stadium-la- zu Stadium-Ib-Rissausbreitung nach Kiinkler (2007):
a) Riss mit aktiven Gleitbdndern, b) Risswachstum und c) abgeknickter Riss nach
mehreren Lastzyklen

Im Folgenden werden die fiir diese Arbeit relevanten, mechanismenorientierten Modelle zur

Beschreibung der Wechselwirkung zwischen Kurzrissen und Korngrenzen dargestellt.
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Modelle zur Beschreibung der Wechselwirkung zwischen Kurzrissen und mikrostruktu-

rellen Barrieren

Das in experimentellen Untersuchungen oft beobachtete Abbremsen des Kurzrisswachstums
wiéhrend der Annédherung der Rissspitze an eine Korngrenze wird von Taira et al. (1978) in
einem analytischen Modell fiir einen Stadium-I-Riss auf einem Gleitband innerhalb eines
Kornes unter Modus-II-Beanspruchung der Rissfront abgebildet. In dem FlieBstreifen vor der
Rissspitze kommt es bei Erreichen der mikrostrukturellen FlieBschubspannung zur
Abgleitung. Hierzu wird im Rahmen des Modells ein linear-elastisches, ideal-plastisches Ma-
terialverhalten angenommen. Die sich vor der Rissspitze entwickelnde plastische Zone wird
durch Korngrenzen blockiert, was zu einem Versetzungsaufstau flihrt. Das Rissproblem wird
analytisch gelost, indem die Verteilung der Versetzungen auf dem Gleitband berechnet wird.
Im Rahmen einer Erweiterung des Modells durch Tanaka et al. (1986) wird die Ausdehnung
der plastischen Zone iiber die Korngrenze hinaus beriicksichtigt, bis sie schlieBlich von der
nichsten Barriere aufgehalten wird. Die Rissausbreitungsrate wird iiber die Schwingweite der
Rissspitzenabgleitung ermittelt (Gleichung 2.14), die sich unter Beriicksichtigung einiger
werkstoffspezifischer und geometrischer Gréfen in Abhdngigkeit von der Risslinge analy-

tisch bestimmen lasst, worauf jedoch an dieser Stelle nicht ndher eingegangen wird.

Navarro und de los Rios (1988a) betrachten in ihrem Modell ebenfalls einen Stadium-I-Riss
auf einem Gleitband unter Modus-II-Beanspruchung der Rissfront, der von einer Korngrenze
blockiert wird. Die Erweiterung der Modellvorstellung besteht darin, dass sich die plastische
Zone in ein Nachbarkorn ausbreiten kann, sobald die Schubspannung in einer Versetzungs-
quelle 7o hinter der Barriere einen kritischen Wert erreicht. Dadurch wird die Korngrenze als
durchbrochen betrachtet, sodass sich die plastische Zone bis zur néchsten Barriere ausbreiten
kann. Die damit verbundene Vergroferung der Rissspitzenabgleitung fiihrt nach Glei-
chung 2.14 zu einem plotzlichen Anstieg der Rissausbreitungsgeschwindigkeit. Die Schub-

spannung in einer Versetzungsquelle hinter der Barriere ldsst sich wie folgt bestimmen:

1 |d 2 a
To(1y) = 3 r_: [‘L’oo — ;TFarccos (E)] +15 (2.15)

wobei dix der Korndurchmesser, ry der Abstand zwischen Versetzungsquelle und Korngrenze,
a die halbe Rissldnge, /5 die halbe Gleitbandlénge, 7., die globale Schubspannung und 7 die
FlieBschubspannung ist. Hierbei wird vorausgesetzt, dass 7y sehr viel kleiner als dg ist. Somit

entspricht die Dauerfestigkeit der makroskopischen Spannung, die gerade noch nicht zum



2 Grundlagen und Stand der Forschung 32

Erreichen der FlieBschubspannung in einer Versetzungsquelle fiihrt, sodass der Riss durch die
mikrostrukturelle Barriere dauerhaft gestoppt wird. Sobald ein Riss die erste Korngrenze
iiberschritten hat und das Verhiltnis zwischen Rissldnge und Lénge der plastischen Zone ny
(ny=a/ lgp) einen kritischen Wert ny, erreicht hat bzw. libersteigt, breitet sich die plastische
Zone iiber mehrere Korngrenzen hinaus aus. Das kritische Verhéltnis zwischen Rissldnge und

Lénge der plastischen Zone ny, ergibt sich hierbei wie folgt:

Too —
T 2

Nye = €0S |= — | mitiy=1,3,5,... . (2.16)
2 Ocomp

Op
Iy

Dabei ist oc.mp €ine Vergleichsspannung, op die Dauerfestigkeit und iy die Anzahl an Kor-
nern, iiber die sich die plastische Zone erstreckt. Der Einfluss der Mikrostruktur nimmt mit
steigendem iy ab, sodass sich ein allmihlicher Ubergang zum Langrisswachstum ergibt, was
mit experimentellen Beobachtungen iibereinstimmt. Das Modell wurde dahingehend weiter-
entwickelt, dass Versetzungsverfestigung sowie unterschiedliche mikrostrukturelle FlieB-
schubspannungen (Navarro und de los Rios 1988b) und kristallografische Orientierungen (de

los Rios und Navarro 1990) in verschiedenen Kérnern Beriicksichtigung finden.

Zhai et al. (2000) fiihren die Stirke einer mikrostrukturellen Barriere auf die keilformige Fl4-
che zwischen den Schnittlinien der aktivierten Gleitebenen benachbarter Korner mit der
Korngrenze zuriick (Bild 2.22, rote und griine Fldche), die zunichst aufreilen muss, bevor der
Riss in das Nachbarkorn hineinwachsen kann. Durch das Bilden von Bruchstufen im benach-
barten Korn kann der Riss auffichern. Somit wird die aufzureiBende Flidche an der Korngren-
ze erheblich reduziert (Bild 2.22, griine Fldche), was einen geringeren Energiebedarf erfordert

und eine geringere Barrierewirkung zur Folge hat.

Bruchstufen Gleitspuren an
der Oberflache

Risswachstums-

| richtung

_~Gleit/
Il Rissebene

Bild 2.22: Ausgleich eines Drehwinkels zwischen aktivierten Gleitebenen benachbarter
Koérner durch Bildung von Bruchstufen eines Risses nach Zhai et al. (2000)
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2.2.5 Langrisswachstum

In diesem Abschnitt werden mechanismenorientierte Modelle zur Beschreibung des Makro-
bzw. Langrisswachstums dargestellt. Zunédchst werden Modelle beschrieben, die den Ausbrei-
tungsmechanismus langer Risse in duktilen Werkstoffen qualitativ wiedergeben. Dariiber hin-
aus werden Modelle der LEBM und der elastisch-plastischen Bruchmechanik (kurz: EPBM)

dargestellt, die eine quantitative Beschreibung des Risswachstums ermdglichen.

Qualitative Modelle zur Beschreibung des Langrisswachstums

Sobald sich die plastische Zone an der Rissspitze iiber mehrere Korner erstreckt, verlieren
mikrostrukturelle Charakteristika, wie beispielsweise einzelne Gleitsysteme und Korngrenzen,
stark an Einfluss. Die Rissausbreitung erfolgt nun im sogenannten Stadium-II senkrecht zur
Lastrichtung unter Modus-I-Beanspruchung der Rissfront. Hierbei kann es zu Schwingstreifen
auf der Ermiidungsbruchfliche kommen, deren Entstehung von Laird und Smith (1962) auf
eine Abstumpfung der Rissspitze (engl.: Plastic blunting) durch plastische Verformung zu-
riickgefiihrt wird. Da sich die plastische Zone an der Rissspitze iiber mehrere Korner er-
streckt, kommt es zu einer homogenen Gleitverteilung. Daher erfolgt die plastische Verfor-
mung nicht zwingend auf einzelnen Gleitebenen, sondern durch Mehrfachgleitung. Bei Last-
umkehr verbleibt an der Rissspitze ein irreversibler Anteil der plastischen Verformung des
vorhergehenden Halbzyklus. Das Abstumpfen der Rissspitze im Zughalbzyklus und das sich
daran im Druckhalbzyklus anschlieBende Anspitzen fiihrt zu einer Rissverlangerung und der

Bildung von Ermiidungsschwingstreifen (Bild 2.23).

a }: scharfe Rissspitze
L
b ::::}) ¥  Einsetzen der plastischen
% Verformung an der Rissspitze
c A
¢ I Abstumpfen der Rissspitze
d durch plastische Verformung
d m Wiederanspitzung der
Rissspitze bei Lastumkehr

A
I Rissverldngerung um Aa

€ h und Entstehung eines

:! A3 neuen Schwingstreifens

Bild 2.23: Schematische Darstellung des Modells von Laird und Smith zur Erklirung des
Stadium-I1-Risswachstums nach Laird und Smith (1962)
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Neumann (1969) fiihrt die wihrend des Stadium-II-Risswachstums entstehenden Schwing-
streifen auf eine alternierende Aktivierung zweier Gleitsysteme an der Rissspitze zuriick
(Bild 2.24). Die plastische Verformung auf dem aktivierten Gleitband 1 fiihrt hier zu einer
Verfestigung, wodurch es zu einer Aktivierung des Gleitbandes 2 kommt. Die Verfestigung
des Gleitbandes 2 fiihrt zur Aktivierung des Gleitbands 3, welches parallel zu Gleitband 1
liegt. Dieser Vorgang setzt sich Zyklus flir Zyklus fort, sodass es durch den irreversiblen An-
teil der Abgleitung im Druckhalbzyklus zu einem Rissfortschritt kommt.

--]Lhwr—l

o N =
O~ Lh W

10

Bild 2.24: Schematische Darstellung des Modells von Neumann zur Erkldrung des Stadium-
II-Risswachstums nach Neumann (1969)

Quantitative Modelle zur Beschreibung des Langrisswachstums

Mit Hilfe klassischer Bruchmechanikkonzepte konnen statische Festigkeiten sowie Ermii-
dungslebensdauern rissbehafteter Strukturen abgeschdtzt werden. Somit ist es moglich, ferti-
gungsbedingte Defekte von im Betrieb befindlichen Bauteilen zu tolerieren, indem die Bau-
teilbelastungen angepasst bzw. Inspektionsintervalle festgelegt werden. Im Bereich der
Bruchmechanik wird zwischen den Konzepten der linear-elastischen Bruchmechanik (LEBM)
und denen der elastisch-plastischen Bruchmechanik (EPBM) unterschieden. Nachfolgend

werden die einzelnen Konzepte dargestellt.

K-Konzept

Im Rahmen der linear-elastischen Bruchmechanik kann die Rissausbreitung mit Hilfe von

Spannungsintensitdtsfaktoren K beschrieben werden, die ein MaB fiir die Intensitdt des Span-
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nungsfeldes an der Rissspitze darstellen. Fiir eine Modus-I-Beanspruchung der Rissfront lédsst

sich der Spannungsintensititsfaktor wie folgt bestimmen:
K; = oVmaY . (2.17)

Hierbei ist K; der Spannungsintensititsfaktor fiir eine Modus-I-Beanspruchung der Rissspitze,
o die globale Spannung, a die halbe Risslinge (im Falle eines Oberfldchenrisses) und Y ein
Geometriefaktor. Fiir die Risséffnungsmoden II und III kdnnen analog die Spannungsintensi-

tatsfaktoren Ky und K7 bestimmt werden.

Bei statischer Beanspruchung kommt es zur instabilen Rissausbreitung und damit zum Bruch,
sobald der materialspezifische kritische Spannungsintensititsfaktor fiir die Modus-I-
Beanspruchung der Rissspitze K. erreicht wird, der auch als Bruchzédhigkeit bekannt ist. Un-
ter zyklischer Lastaufbringung kann es bei Beanspruchungen unterhalb der Bruchzihigkeit
zur stabilen Rissausbreitung kommen. Paris und Erdogan (1963) entdeckten einen empiri-

schen Zusammenhang zwischen der Schwingweite des Spannungsintensitétsfaktors AK;:

AK; = Ao VmaY (2.18)
und der Rissausbreitungsrate da/dN, der in Bild 2.19 in Form der Paris-Geraden dargestellt ist
und wie folgt ausgedriickt werden kann:

da
W= CpAK™ . (2.19)

Hierbei ist AK; die Schwingweite des Spannungsintensititsfaktors fiir den Risséffnungsmodus
I, Ao die Schwingweite der globalen Spannung, a die halbe Risslidnge (s.0.), Y ein Geometrie-
faktor, N die Lastzyklenzahl, Cp ein werkstoffspezifischer Koeffizient und mp ein werkstoff-
spezifischer Exponent. Analog ergeben sich fiir die Beanspruchungsmoden II und III der

Rissoffnung die Schwingweiten der Spannungsintensititsfaktoren AK;; und AKj;.

Durch ein vorzeitiges, gegenseitiges Beriihren der beiden Rissflachen noch wéhrend des Wir-
kens einer dulleren Zuglast durch plastisch induziertes, rauhigkeitsinduziertes, oxidinduziertes
oder umwandlungsinduziertes RissschlieBen kommt es zu einer Verringerung der Schwing-
weite des Spannungsintensititsfaktors AK auf einen effektiven Wert AK .y (Elber 1970). Da
lediglich AK.; zum Risswachstum beitrdgt, wird die Rissausbreitungsrate durch das Riss-
schlieen herabgesetzt, was besonders bei kleinen und negativen Lastverhéltnissen R zu be-
obachten ist. Ab einem Lastverhiltnis, bei dem der Riss wihrend des gesamten Lastzyklus

geoffnet bleibt, sind AK und AK,y gleich gro3. Die einzelnen Mechanismen des Rissschlie-
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Bens werden an dieser Stelle nicht ndher erldutert, stattdessen sei auf die einschldgige Fachli-

teratur verwiesen (z.B. Suresh 1998).

Aus den Gleichungen der LEBM, die dem K-Konzept zugrunde liegen, ergibt sich eine 1//7-
Abhiéngigkeit des Spannungsfeldes an der Rissspitze, wobei » den Abstand von der Rissspitze
darstellt. Diese fiktive Spannungssingularitit wird von realen Werkstoffen durch plastische
Verformung abgebaut, was mit den linear-elastischen Annahmen (kleine Verzerrungen) im
Rahmen der Herleitung der LEBM nicht iibereinstimmt. Daraus ergibt sich, dass die LEBM
streng genommen nur bei ideal-sproden Werkstoffen angewendet werden darf. Sind die plas-
tische Zone und die darin liegende Prozesszone, in der das eigentliche Trennen atomarer Bin-
dungen geschieht, klein gegeniiber dem K-bestimmten Gebiet (Bild 2.25) bzw. klein gegen-
iiber der Rissldnge, so kann vom sogenannten KleinbereichsflieBen ausgegangen werden. Un-
ter diesen Bedingungen wird der Zustand der Prozesszone von K; charakterisiert und die An-
wendung der LEBM ist zuldssig. Der durch die Ausdehnung der plastischen Zone mit dem
Radius r, entstehende Fehler kann nach einem Vorschlag von Irwin durch die Beriicksichti-
gung einer um r, vergroflerten effektiven Rissldnge kompensiert werden, was als Irwinsche

Rissldangenkorrektur bezeichnet wird (Gross und Seelig 2007).

K-bestimmtes
Gebiet
Riss
plastische Zone

Prozesszone

Bild 2.25: Zum Giiltigkeitsbereich der LEBM nach Gross und Seelig (2007)

Elastisch-plastische Bruchmechanik

Sobald die plastische Zone an der Rissspitze nicht mehr klein im Verhéltnis zur Risslénge ist,
verlieren die GesetzméBigkeiten der LEBM und des K-Konzepts an Giiltigkeit. Unter diesen
Umstidnden ist die elastisch-plastische Bruchmechanik (EPBM) in der Lage das Ausbrei-
tungsverhalten der Risse mit zwei alternativen Rissspitzenparametern zu beschreiben. Dies ist
zum einen das J-Integral, zum anderen die Rissspitzen-Offnungsverschiebung (engl.: Crack
tip opening displacement, kurz: CTOD). Das J-Integral ist eine Grof3e, die dquivalent zum
Spannungsintensititsfaktor K der LEBM ist, demgegeniiber aber den Vorteil hat, auch bei
inelastischem Materialverhalten angewendet werden zu kdnnen. CTOD ist eine Verformungs-
grofle, welche ein MaR darstellt fiir die an der Rissspitze hervorgerufenen plastischen Verfor-

mungen. Wie in Bild 2.26 dargestellt, handelt es sich um die Offnung des Risses in y-
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Richtung, die fiir beliebige Rissspitzengeometrien iiber die 45°-Winkel wie angegeben defi-

niert ist.

Weitere Erlduterungen zu diesen beiden Parametern und zur EPBM finden sich in Lehrbii-
chern zur Materialermiidung oder Bruchmechanik, wie z.B. Suresh (1998) oder Gross und

Seelig (2007).

Rissspitze

'S

45°

CTOD
i

Bild 2.26: Zur Definition der Rissspitzen-Offnungsverschiebung CTOD einer abgestumpften
Rissspitze nach Suresh (1998)

2.3 Numerische Methoden und deren Anwendung zur Simulation von

Kristallplastizitit und Ermiidungsmechanismen

In diesem Kapitel werden zunéchst die Grundziige der Finite-Elemente-Methode sowie eine
numerische Beschreibung von Kristallplastizitidt dargestellt. Hierauf baut das in Kapitel 5
vorgestellte Modell zur Simulation der Risskeimbildung und des Kurzrisswachstums auf. Da-
riiber hinaus wird in diesem Kapitel der Literaturkenntnisstand beziiglich der Simulation von
Ermiidungsmechanismen wiedergegeben. Auf die hierzu u.a. angewendete Randelemente-
Methode (engl.: Boundary element method, kurz: BEM) wird nicht niher eingegangen. Statt-

dessen wird auf die an entsprechender Stelle aufgefiihrten Literaturangaben verwiesen.

2.3.1 Grundziige der Finite-Elemente-Methode

Zahlreiche physikalische Zusammenhinge, wie z.B. aus der Wérme- oder Elastizitdtslehre,
sind durch das Herleiten und Losen von Differentialgleichungen mathematisch beschreibbar.
Jedoch ist das Losen dieser Differentialgleichungen mit Verfahren der analytischen Mathema-
tik nur in Sonderfillen moglich. Numerische Verfahren, wie z.B. die Finite-Elemente-
Methode (kurz: FEM), hingegen sind in der Lage auch bei komplexeren mathematischen
Problemstellungen Losungen zu liefern. Hierbei handelt es sich allerdings um Naherungslo-

sungen.
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Im Rahmen der FEM wird zunichst eine Diskretisierung der betrachteten Struktur in eine
endliche Anzahl von Finiten Elementen (kurz: FE) vorgenommen, was als Vernetzung be-
zeichnet wird. Bei Problemstellungen der Festkdrpermechanik werden die Verschiebungen an
den Knoten der Elemente explizit berechnet und im Inneren der Elemente durch Interpolation
der Knotenverschiebungen mit Hilfe sogenannter Ansatzfunktionen dargestellt. Die Ansatz-
funktionen sind linear oder von hoherem Polynomgrad. Fiir jedes Element wird eine Steifig-
keitsmatrix berechnet, die sich aus der Integration des Produktes der abgeleiteten Elementan-
satzfunktionen und der Elastizitdtsmatrix {iber das Elementgebiet ergibt. Aus diesen Element-
steifigkeitsmatrizen wird die Gesamtsteifigkeitsmatrix aufgebaut. In dhnlicher Weise werden
die zunéchst unbekannten Elementknotenverschiebungen sowie die bekannten Elementkno-
tenverschiebungen (Randbedingungen) in einem Gesamtverschiebungsvektor der Struktur
zusammengesetzt. Gleiches gilt fiir den Zusammenbau der bekannten Elementlastvektoren zu
einem Gesamtlastvektor. Damit 1dsst sich ein Gleichungssystem aus der Steifigkeitsmatrix,
dem Verschiebungsvektor und dem Lastvektor aufstellen. Beispielsweise aus der Forderung
nach dem Minimum der potenziellen Energie des gesamten Systems kann dieses Gleichungs-
system in ein lineares Gleichungssystem iiberfiihrt werden. Dieses ldsst sich mit Hilfe mathe-
matischer Algorithmen 16sen. Die Losung des linearen Gleichungssystems liefert die gesuch-
ten Knotenverschiebungen. Aus dem Verschiebungsfeld werden die Verzerrungen berechnet
und aus diesen im Falle elastischer Stoffgesetze direkt die Spannungen. Bei nichtlinearem
Materialverhalten wird die Losung iterativ bestimmt (siche Kapitel 2.3.2). Fiir eine detaillier-
tere Betrachtung der Grundlagen der FEM sei auf die Fachliteratur verwiesen (z.B. Klein

2015).

2.3.2 Simulation von Kristallplastizit:t

Kommerzielle Finite-Elemente-Programme, wie beispielsweise Abaqus, bieten eine Vielzahl
standardméfig implementierter Materialmodelle. Dariiber hinaus kénnen mit Hilfe des Fort-
ran-Unterprogramms UMAT (engl.: User material) weitere benutzerdefinierte Materialmodel-
le zur numerischen Nachbildung mit Abaqus erstellt werden. Im Folgenden werden die
Grundziige eines von Huang (1991) entwickelten Unterprogramms zur Simulation von Kris-

tallplastizitit beschrieben.

Materialmodelle, die Plastizitét beriicksichtigen, sind mit starken Nichtlinearititen verbunden.
In diesem Fall kann die Losung der mechanischen Problemstellung nicht in einem einzigen

Berechnungsschritt erfolgen. Daher wird die Berechnung in einzelne Schritte unterteilt, d.h.
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sie erfolgt inkrementell. Das von Huang entwickelte UMAT-Unterprogramm wird fiir jedes
Zeitinkrement und fiir jeden Integrationspunkt durchlaufen. Hierzu werden die Spannungen,
totalen Dehnungen, Dehnungsinkremente, 16sungsabhiingigen Zustandsvariablen (engl.: State
variables, kurz: STATEV) und die Lénge des Zeitinkrements zu Beginn jedes Zeitinkrements
von Abaqus an Fortran iibergeben. Das Unterprogramm hat die Aufgabe den Spannungstensor
sowie die Zustandsvariablen auf die Werte am Ende des Inkrements zu aktualisieren. Dariiber
hinaus wird die Jakobimatrix bestimmt, mit der die Beziehung zwischen dem Spannungsin-

krement und dem Dehnungsinkrement beschrieben wird.

Mit Hilfe des von Huang (1991) erstellten UMAT-Unterprogramms werden plastische Sche-
rungen auf einzelnen Gleitsystemen direkt und damit eindeutig aus den Schubspannungen auf
den jeweiligen Gleitsystemen bestimmt. Hierbei werden in jedem Zeitinkrement die plasti-
schen Scherraten Yol auf den einzelnen Gleitsystemen mit Hilfe des folgenden, geschwindig-
keitsabhéngigen FlieBgesetzes berechnet (Asaro 1983):
\m
Ypt = Vplres (;) : (2.20)

In Gleichung (2.20) entspricht y,;,.; dem Referenzwert der plastischen Scherrate, der er-
reicht wird, wenn die Schubspannung 7 der mikrostrukturellen FlieBschubspannung 7 gleicht.
Uber den Exponenten m wird der Verlauf der Funktion Yp1 = f(t) bestimmt, wobei der

Grenzwert m—oo geschwindigkeitsunabhdngigem Materialverhalten entspricht (Asaro 1983).

Die plastische Scherung wird durch numerische Integration der plastischen Scherrate iiber

dem Zeitinkrement Af wie folgt bestimmt:

Ay = At[(1 = QVpie + Wprera] - (2.21)

Hierbei wird mit Hilfe des impliziten Integrationsparameters ¢ festgelegt, zu welchem Anteil
die zum Ende des Zeitinkrements bestimmte plastische Scherrate Beriicksichtigung findet.
Der Parameter kann Werte zwischen Null und 1 annehmen, wobei ein Wert zwischen 0,5 und

1 empfohlen wird (Peirce et al. 1984).

Die Berechnung der plastischen Scherungen wéhrend eines Zeitinkrements erfolgt iterativ.
Das Ende der Iterationen ist erreicht, sobald das wihrend eines Iterationsvorgangs berechnete
Inkrement der plastischen Scherung einen vorgegebenen Wert Ay, .. unterschreitet, der

gleichzeitig den maximal moglichen Fehler wihrend eines Zeitinkrements definiert.

Fiir eine detaillierte Betrachtung des Fortran-Unterprogramms zur Simulation von Kristall-

plastizitit sei auf Huang (1991) und Kysar (1997) verwiesen.
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2.3.3 Simulation von Ermiidungsmechanismen

Durch numerische Nachbildung des in Abschnitt 2.2.3 beschriebenen Modells von Polak
(1987) simulierten Repetto und Ortiz (1997) mit Hilfe der Finite-Elemente-Methode die Bil-
dung von Extrusionen und Intrusionen an der Schnittstelle zwischen einem persistenten Gleit-
band und der Oberfliche in einem kfz-Kristallgitter. Die wéahrend Wechselverformung durch
Annihilation von Versetzungen gebildeten Leerstellen bedingen eine Volumenzunahme in
einem PGB, was zu einem Materialaustritt aus der Oberfldche an der Schnittstelle zwischen
PGB und der Oberfliache in Form einer Extrusion fiihrt. Darliber hinaus fiihrt der Fluss von
Leerstellen von dem PGB zur Matrix zu Schrumpfungen an der Oberfliche an der PGB-
Matrix-Grenzfliche, wodurch sich Kerben bzw. Intrusionen bilden. Die Volumenexpansion
und Schrumpfung wurde in dem Modell numerisch abgebildet. Die dadurch entstandenen
Kerben wurden mit zunehmender simulierter Lastzyklenzahl ausgepriagter und bildeten letzt-
endlich Risskeime (Bild 2.27 b). Mit Hilfe dieses Simulationsmodells ist es mdglich, den Me-
chanismus der Risskeimbildung an einem PGB quantitativ zu beschreiben. Allerdings muss
der Ort des PGB bereits zu Beginn der Simulation festgelegt werden (Bild 2.27 a), wodurch
eine Vorhersage von Rissinitiierungsorten in einer vorgegebenen Mikrostruktur nicht méglich

1st.

Bild 2.27: a) Finite-Elemente-Modell eines persistenten Gleitbandes und b) Simulation der
Entstehung von Extrusionen und Intrusionen nach Repetto und Ortiz (1997)

Manonukul und Dunne (2004) hingegen konnten mit Hilfe kristallplastischer Finite-Elemente-
Berechnungen Orte der Risskeimbildung im Gefiige einer Nickellegierung mit kubisch fla-
chenzentrierter Gitterstruktur nachvollziehen (Bild 2.28 a). Als Kriterium fiir die Risskeim-
bildung verwendeten die Autoren die akkumulierte plastische Scherung aller Gleitsysteme
(Bild 2.28 b). In der Simulation werden die Risskeimbildung und das sich daran anschlie3en-

de Kurzrisswachstum jedoch nicht abgebildet.
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Bild 2.28: a) Ermiidete Mikrostruktur und b) Simulation der akkumulierten plastischen

Scherung aller Gleitsysteme in einer nachgebildeten Mikrostruktur nach
Manonukul und Dunne (2004)

Sistaninia und Niffenegger (2015) verwenden in ihrem Modell als Schidigungskriterium fiir
Risskeimbildung und Kurzrisswachstum im Rahmen von Finite-Elemente-Simulationen unter
Beriicksichtigung von richtungsunabhéngiger Plastizitit die akkumulierte inelastische
Hystereseenergie pro Lastzyklus. In dem Modell wird die Rate der Herabsetzung der Materi-
alsteifigkeit bestimmt, nachdem ein kritischer Wert der inelastischen Hystereseenergie pro
Lastzyklus erreicht wurde. Die Schiddigung dufert sich dabei in einer Herabsetzung der FlieB3-
spannung und der Steifigkeit. Den in Bild 2.29 weil} und dunkelrot dargestellten Elementen
wurde nach Erflillung des Schiddgungskriteriums eine Steifigkeit und FlieBspannung von na-
hezu Null zugewiesen. AnschlieBend konnen solche Elemente der duBeren Last keinen Wi-
derstand mehr entgegensetzen, weshalb sie sich gemeinsam wie ein Riss verhalten. Dies wie-
derum fiihrt zu Spannungskonzentrationen an den Rissspitzen, was sich in einem beschleunig-
ten Risswachstum duflert. Aufgrund der Vernachlédssigung der auf Mikrostrukturebene stark
ausgepragten Richtungsabhédngigkeit der Plastizitdt konnen die Mechanismen der Risskeim-

bildung und des Kurzrisswachstums jedoch nicht realititsnah abgebildet werden.

Kiinkler (2007) bildete mit Hilfe eines auf der 2D-Randelemente-Methode basierenden Mo-
dells den Mechanismus des Kurzrisswachstums des in dieser Arbeit untersuchten Duplexstahl
nach. Dabei werden Gleitbidnder durch Randelemente diskretisiert, die Scherungen abbilden
konnen, wohingegen Risse durch Randelemente diskretisiert werden, die zudem Normalver-
schiebungen vollziehen kdnnen. Die Wachstumsrate der Ermiidungsrisse wird entsprechend
der in Gleichung 2.14 dargestellten GesetzméBigkeit nach Tanaka et al. (1986) bestimmt.
Kiinkler (2007) bildete mit Hilfe des Modells den Ubergang des in der Regel unter etwa 45°
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zur Zugachse verlaufenden Kurzrisswachstums zum unter etwa 90° zur Zugachse verlaufen-
den Langrisswachstum mechanismenbasiert nach (Bild 2.30). Jedoch stellen die zweidimen-
sionale Betrachtungsweise, die Annahme isotroper Elastizitdt sowie die Vernachldssigung von
Eigenspannungen zu starke Idealisierungen dar, die erhebliche Ungenauigkeiten der Simulati-

onsergebnisse zur Folge haben sollten.
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Bild 2.29: Berechnete maximale plastische Hauptdehnung in einer nachgebildeten Mikro-
struktur nach Sistaninia und Niffenegger (2015)
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Bild 2.30: 2D-Simulation des Kurzrisswachstums nach Kiinkler (2007) und Christ et al.
(2009)

Koster (2015) bildete das Kurzrisswachstum basierend auf der 3D-Randelemente-Methode

mechanismenbasiert nach. In Bild 2.31 sind die Wachstumsfronten eines kurzen Risses wih-



2 Grundlagen und Stand der Forschung 43

rend des Wachstums iiber eine Korngrenze hinweg nach unterschiedlichen simulierten
Lastzyklenzahlen dargestellt. Die in dem Modell angenommene isotrope Elastizitdt und ver-
einfachte Geometrie der Korngrenzen stellt jedoch eine zu starke Idealisierung dar, die wiede-

rum deutliche Ungenauigkeiten der Berechnungsergebnisse zur Folge haben sollte.

¥

Bild 2.31: 3D-Simulation des Kurzrisswachstums iiber eine Korngrenze (Dreiecksfliche)
hinweg nach Késter (2015)
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3  Werkstoff, Probenherstellung und experimentelle Methoden

In diesem Kapitel wird zundchst der in dieser Arbeit untersuchte austenitisch-ferritische Dup-
lexstahl charakterisiert. Dabei werden fiir die folgenden Kapitel relevante Kennwerte aufge-
fiihrt, die eigenen Untersuchungen bzw. der Literatur entstammen. AnschlieBend werden die
Herstellung der Ermiidungsproben sowie die verwendeten experimentellen Methoden erldu-

tert.

3.1 Werkstoff

Bei dem in dieser Arbeit untersuchten Werkstoff handelt es sich um den austenitisch-
ferritischen Duplex-Edelstahl 1.4462 (X2CrNiMo22-5-3, AISI 318LN) mit der in Tabelle 3.1
aufgefithrten chemischen Zusammensetzung entsprechend dem Lieferantenzeugnis. Zum
Vergleich sind hier auch die nach der Norm DIN EN 10088-2 vorgegebenen Toleranzen auf-
gefiihrt. Durch den hohen Chromanteil weist der Werkstoff eine gute Korrosionsbestandigkeit
auf. Dariiber hinaus wirkt Chrom neben dem zulegierten Molybdén als Ferritbildner. Nickel

und Mangan hingegen gewihrleisten die erforderliche Austenitstabilitét.

Tabelle 3.1 Chemische Zusammensetzung des untersuchten Duplexstahls (Massenanteile
in %) aus Diiber (2007)

Angabe nach C Cr Ni Mo Mn N Fe

DIN EN 10088-2  max.0,03 21,0-23,0 4,5-6,5 2,5-3,5 kA. 0,1-022  Rest

Lieferantenzeugnis 0,02 21,9 5,6 3,1 1,8 0,187 Rest

Austenitisch-ferritische Duplexstihle vereinen die hohe Festigkeit hochlegierter ferritischer
Cr-Stihle mit der Duktilitdt und Korrosionsbestindigkeit austenitischer CrNi-Stihle (Johans-
son 1999). Aufgrund ihres besonders hohen Chromgehaltes zeichnen sie sich durch eine sehr
hohe Resistenz gegeniiber Spannungsrisskorrosion in chlorhaltigen Medien sowie einen er-
hohten Widerstand gegen Lochkorrosion aus. Daher eignen sie sich sehr fiir Anwendungen,
bei denen sowohl hohe mechanische als auch korrosive Beanspruchungen auftreten, wie bei-
spielsweise in Anlagen fiir die Lebensmittelindustrie, chemische Industrie und in Offshore-
Anlagen. Duplexstdhle finden als Guss- oder Knetlegierungen Verwendung. Um unerwiinsch-
te Ausscheidungen aufzulosen, wird das Gussstiick nach der Erstarrung bei 1050°C 16sungs-

gegliiht. Zur Herstellung der Knetlegierung wird das Gussstiick vor dem Losungsglithen ge-
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walzt. Wihrend der Erstarrung der Schmelze entsteht zunichst der kubisch raumzentrierte o-
Mischkristall (Ferrit), aus dem sich bei einer Abkiihlung auf weniger als etwa 1400°C durch
die Festkorperreaktion o — vy teilweise der kubisch flichenzentrierete y-Mischkristall (Auste-
nit) bildet (Bild 3.1 a). Unterhalb von 1050°C verlaufen die Grenzen des Zweiphasengebietes
etwa senkrecht, weshalb eine weitere Abkiihlung lediglich zu einer geringen Anderung des
Phasenverhéltnisses fiihrt. Daher ergibt sich, dass das Phasenverhiltnis iiber die Abkiihlge-
schwindigkeit oberhalb von 1050°C gezielt eingestellt werden kann. In dem in Bild 3.1 b dar-
gestellten ZTU-Schaubild sind die zwei Versprodungsregime des Duplexstahls dargestellt.
Zwischen etwa 600 und 950°C bilden sich bereits nach relativ kurzer Zeit verschiedene Nit-
rid- und Karbidphasen sowie die sprode intermetallische y-Phase und o-Phase. Dariiber hin-
aus hat die sogenannte 475°C-Versprodung eine groB3e Bedeutung. Hierbei findet zwischen
etwa 350 und 550°C eine spinodale Entmischung des Ferrits statt, wobei sich eine eisenreiche
o-Phase und eine feinverteilte, chromreiche o'-Phase bildet, die in Form von kleinen Aus-
scheidungen vorliegt (Bild 3.2). Sahu et al. (2012) wiesen einen Hérteanstieg durch die Ent-
mischung der Ferritphase von 280 HV (nach Losungsgliihung) auf 450 HV (nach zusitzlicher
Wirmebehandlung bei 475°C tiber 100 Stunden) nach. Dariiber hinaus sank jedoch die Kerb-
schlagarbeit von 260 J auf 8 J (Charpy-V-Kerbschlagproben) ab.
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— — | S | — 00 | e ¥ 038 o-Phase
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/ ot e
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Bild 3.1:  a) Quasibindrer Schnitt durch das terndre System Fe-Cr-Ni nach Pohl und Storz
(2004) und b) ZTU-Schaubild des Duplexstahls 1.4462 nach Diiber (2007)

Um die beiden Versprodungsregime zu umgehen, muss der Werkstoff von der Losungsgliih-
temperatur (1050°C) auf Raumtemperatur in Wasser abgeschreckt werden. Dariiber hinaus ist

die maximale dauerhafte Einsatztemperatur fiir alle Duplexstihle auf 280°C beschrénkt.



3  Werkstoff, Probenherstellung und experimentelle Methoden 46

Bild 3.2:  Transmissionselektronenmikroskopische Aufnahme der spinodal entmischten
Ferritphase nach 100 Stunden Gliihdauer bei 475°C,;Helle Bereiche: Eisenreiche
a-Phase, dunkle Bereiche: Chromreiche o.'-Phase

Das Probenmaterial wurde vom Hersteller in Form von warmgewalzten und 16sungsgegliihten
Stangen mit einem Durchmesser von 25 mm und einer feinlammelaren Mikrostruktur mit
etwa 50 Vol.% Austenit und 50 Vol.% Ferrit geliefert. In Bild 3.3 ist ein mit V2A-Beitze ge-
atzter Schliff des Lieferzustands in Walzrichtung (kurz: WR) (Bild 3.3 a) und quer zur Walz-
richtung (Bild 3.3 b) dargestellt.

A
y A

&

¥

; ﬂ "t

o
49
) &

g W

i a
Y aen

s

v

Bild 3.3:  Lichtmikroskopische Aufnahme der Mikrostruktur des Lieferzustandes des unter-
suchten Duplexstahls bestehend aus Austenit (y, kfz, dunkel) und Ferrit (a, krz,
hell) a) in Walzrichtung (kurz: WR) und b) quer zur Walzrichtung

Der Werkstoff wurde im Lieferzustand fiir 4 Stunden bei 1250°C gegliiht, innerhalb von
3 Stunden mit konstanter Abkiihlgeschwindigkeit auf 1050°C abgekiihlt und danach in Was-
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ser abgeschreckt. Mit Hilfe dieser Warmebehandlung wurde das urspriingliche Volumenver-
hiltnis beibehalten und die mittleren Korndurchmesser wurden auf 33 pm (Austenit) und
46 um (Ferrit) zwecks Vereinfachung der experimentellen Untersuchungen vergrobert. In
Bild 3.4 ist die Mikrostruktur des wérmebehandelten Zustands des untersuchten Duplexstahls
quer zur Walzrichtung fiir die Austenitphase (Bild 3.4 a) und die Ferritphase (Bild 3.4 b) dar-
gestellt. Dariiber hinaus wird in Bild 3.5 die Mikrostruktur des wirmebehandelten Zustands in
Walzrichtung fiir die Austenitphase (Bild 3.5 a) und die Ferritphase (Bild 3.5 b) abgebildet.
Die Farben zeigen die Orientierungen der Korner entsprechend der aufgefiihrten Farbkodie-
rung des [100]-Standarddreiecks. Die Aufnahmen wurden mit Hilfe der automatisierten Elekt-
ronen-Riickstreubeugungstechnik (engl.: Electron back scatter diffraction, kurz: EBSD) er-
stellt, die in Kapitel 3.3.2 ndher erldutert wird. In Walzrichtung weist der Werkstoff eine stark
ausgepragte zeilige Anordnung der beiden Phasen sowie eine Streckung der Korner auf. Da-
riiber hinaus sind starke Vorzugsorientierungen der beiden Phasen zu erkennen. In Tabelle 3.2
sind die Mittelwerte der maximalen Schmidfaktoren der einzelnen Kérner S,,,, und die Stan-
dardabweichungen oy flir die austenitische und ferritische Phase des Untersuchungsmaterials
sowie zum Vergleich fiir eine theoretische, gleichmiBig verteilte Orientierung dargestellt. Die
Daten wurden anhand von jeweils 100 Orientierungen erhoben, die durch automatisierte
EBSD-Untersuchungen bzw. Zufallsgenerierung gewonnen wurden. Die Mittelwerte des
Untersuchungsmaterials sind im Falle der austenitischen Phase nahezu identisch und im Falle
der ferritischen Phase deutlich geringer als die entsprechenden Mittelwerte der gleichméaBig
verteilten Orientierung. Die Werte der Standardabweichungen unterscheiden sich kaum. Eine
Reihe wichtiger mechanischer Kennwerte wurde von Diiber (2007) ermittelt. Sie sind in Ta-

belle 3.3 fiir den warmebehandelten Zustand und den Lieferzustand aufgefiihrt.

Tabelle 3.2: Mittelwert und Standardabweichung der maximalen Schmidfaktoren in der
austenitischen und ferritischen Phase des Untersuchungsmaterials und bei einer
gleichmdfig verteilten Orientierung

Untersuchungsmaterial gleichmaBig verteilte Orientierung
Austenit Ferrit Austenit Ferrit
Smax 0,455 0,422 0,452 0,452

os 0,036 0,047 0,041 0,041
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Bild 3.4:  Mikrostruktur des wdarmebehandelten Duplexstahls bestehend aus a) Austenit und
b) Ferrit quer zur Walzrichtung sowie farbkodierte Orientierung der einzelnen
Korner

Bild 3.5:  Mikrostruktur des warmebehandelten Duplexstahls bestehend aus a) Austenit und
b) Ferrit in Walzrichtung (WR) sowie farbkodierte Orientierung der einzelnen
Korner

Fu (2016) ermittelte rontgenografisch an einer elektrolytisch polierten Oberfldche (siehe Ka-
pitel 3.2) des in dieser Arbeit untersuchten Duplexstahls Eigenspannungen I. und II. Art. Fiir
die fertigungsbedingten Eigenspannungen I. Art wurden in beiden Phasen identische Werte

gemessen (50,2 MPa Zugeigenspannung in Walzrichtung und 21 MPa Druckeigenspannung
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quer zur Walzrichtung). Aufgrund der unterschiedlichen thermischen Ausdehnungskoeffizien-
ten der beiden Phasen entstehen wéhrend des Abschreckvorgangs von 1050°C auf Raumtem-
peratur Eigenspannungen II. Art. In der Austenitphase wurden im Mittel Zugeigenspannungen
und in der Ferritphase Druckeigenspannungen gemessen (137 MPa in Walzrichtung und

186 MPa quer zur Walzrichtung).

Tabelle 3.3: Mechanische Kennwerte des wdrmebehandelten Zustands (kurz: WZ) und des
Lieferzustands (kurz: LZ) in Walzrichtung aus Diiber (2007)

E [GPa] Rpo2[MPa]l Ry [MPa] R, [MPa] A [%]
wZ 197 535 380 770 59
LZ 197 720 615 870 33

Im Rahmen der in Kapitel 6 vorgestellten modellméBigen Beschreibung der Ermiidungsme-
chanismen auf Mikrostrukturebene finden die experimentell ermittelten Eigenspannungen I.
und II. Art Berlicksichtigung. Zur numerischen Nachbildung der Eigenspannungen II. Art
werden die in Bild 3.6 a-c aufgefiihrten temperaturabhédngigen elastischen Konstanten E,
Warmeausdehnungskoeffizienten a7 (Bild 3.6 d) und mikrostrukturellen FlieBschubspannun-
gen 7 (Bild 3.7 a) beriicksichtigt. Die in Bild 3.6 a-c dargestellten Temperaturabhdngigkeiten
der elastischen Konstanten basieren auf Umrechnung und Extrapolation der von Ledbetter
(1981) fiir einen austenitischen Stahl, von Grimvall (1999) fiir einen ferritischen Stahl und
von Diiber (2007) fiir den in dieser Arbeit untersuchten Duplexstahl fiir Raumtemperatur an-
gegebenen elastischen Konstanten. Hierzu wurde die von Miinstermann und Bleck (2005)
dargestellte Temperaturabhingigkeit der elastischen Konstanten rein austenitischer und
ferritischer Stdhle nachgebildet. Aus den in Bild3.6d dargestellten Temperatur-
abhéngigkeiten der Warmeausdehnungskoeffizienten der Austenit- und Ferritphase (Bracke
2000) ergibt sich aufgrund der Phasenanteile von jeweils 50% durch Mittelwertbildung die

Temperaturabhéngigkeit des Warmeausdehnungskoeffizienten des Duplexstahls.

Diiber (2007) ermittelte mit Hilfe einer Hall-Petch-Auftragung (Hall 1951 und Petch 1953)
(Bild 3.7 a) die zyklische FlieBspannung o ., fiir einen rein austenitischen Edelstahl (Werk-
stoffnummer: 1.4404, X2CrNiMo17-12-3) und einen rein ferritischen Edelstahl (Werkstoff-
nummer: 1.4511, X6CrNbl17), deren chemische Zusammensetzungen denen der
austenitischen bzw. ferritischen Phase des in dieser Arbeit untersuchten Duplexstahls dhneln.

Hierzu wurden durch gezielte Warmebehandlungen unterschiedliche mittlere Korndurchmes-
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ser in verschiedenen Proben eingestellt und mittels Incremental Step Tests die jeweiligen zyk-

lischen FlieBspannungen bestimmt. Die mikrostrukturellen FlieBschubspannungen 7 des

austenitischen (7, = 68 MPa) und ferritschen (77, = 99 MPa) Stahls ergeben sich durch Extra-

polation der jeweiligen Versuchsreihe auf einen unendlich gro3en mittleren Korndurchmesser

und Multiplikation mit dem groftmdéglichen Schmidfaktor S, = 0,5. Die in Bild 3.7 b darge-

stellte Temperaturabhéngigkeit der mikrostrukturellen Fliefschubspannung beider Phasen

basiert auf Umrechnung der von Diiber (2007) fiir Raumtemperatur ermittelten Werte ent-

sprechend der von Bracke (2000) aufgefiihrten Temperaturabhingigkeit der Hérte beider Pha-

sen des gleichen Duplexstahls.
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Bild 3.6:  Elastizititskonstanten der a) Austenit- und b) Ferritphase, c) Elastizitdtsmodul

des Duplexstahls sowie d) Wirmeausdehnungskoeffizienten (nach Bracke 2000)
(jeweils in Abhdngigkeit von der Temperatur)
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Bild 3.7:  a) Hall-Petch-Auftragung fiir einen austenitischen und einen ferritischen Stahl
(nach Diiber 2007) sowie b) mikrostrukturelle Flieffschubspannungen in Abhdn-
gigkeit von der Temperatur

3.2 Probenherstellung

Mit Hilfe der von der BOKU-Wien entwickelten Ultraschall-Ermiidungspriiftechnik, die in
Kapitel 3.3.1 ndher erldutert wird, werden Ermiidungsproben bei einer Erregerfrequenz von
18,5 bis 21 kHz in Zug-Druck-Resonanzschwingung in Richtung der Probenléngsachse ver-
setzt, was zu einer zyklischen Beanspruchung des Priifbereichs in der Mitte der Probe fiihrt.
Die in Bild 3.8 a, b, ¢ und e dargestellten Ermiidungsproben wurden mit Hilfe der Finite-
Elemente-Methode ausgelegt, sodass die Eigenfrequenz der Probe und die Erregerfrequenz
der Ultraschall-Ermiidungspriifmaschine iibereinstimmen. Die in Bild 3.8 a und ¢ dargestell-
ten Sanduhrproben fiir die Ultraschall-Ermiidungspriiftechnik sowie die in Bild 3.8 d darge-
stellte Sanduhrprobe fiir die servohydraulische Ermiidungspriiftechnik wurden aus dem war-
mebehandelten Stangenmaterial mit Probenachse in Walzrichtung zerspanend durch Drehen
hergestellt. In die in Bild 3.8 a dargestellte Ermiidungsprobe wurden zwei um 180° versetzte
Flachkerben durch Frisen eingebracht, die eine Spannungsiiberhdhung von etwa 15 % bewir-
ken, sodass sich die Ermiidungsschiadigung in diesen Bereichen konzentriert. Hierdurch wird
eine Dokumentation der Ermiidungsschiddigung mit Hilfe eines Fernfeldmikroskops deutlich
vereinfacht. Das Einbringen von zwei um 180° versetzten Kerben gewihrleistet eine symmet-
rische Probengeometrie, wodurch keine unerwiinschten Biegespannungen und Taumelbewe-
gungen der Probe wihrend der Ermiidungsbelastung auftreten. Die hergestellten Proben wur-
den mit einer Tischbohrmaschine und Schleifpapier bis zu einer Kérnung von etwa 4 pum ge-

schliffen und anschlieBend 15 Minuten lang elektrolytisch poliert. Fiir letzteres wurde ein
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Elektrolyt bestehend aus 70 Vol.-% Ethanol, 12 Vol.-% destilliertem Wasser, 10 Vol.-%
Diethylenglykolmonobutylether und 8 Vol.-% Perchlorséure (70%ig) verwendet. Vor Beginn

des Poliervorgangs wurden die Proben fiir einige Minuten in das auf -35°C abgekiihlte Elekt-

rolytbad eingetaucht, sodass die Temperatur der Probe angeglichen werden konnte. Wahrend

des Poliervorgangs wurde eine konstante elektrische Spannung von 12 V zwischen der Probe

und dem metallischen Behélter angelegt, in dem sich der Elektrolyt befand.
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Bild 3.8: a) Zweiseitig gekerbte Sanduhrprobe fiir Ultraschall-Ermiidungspriiftechnik,

b) Flachprobe fiir Ultraschall-Ermiidungspriiftechnik, c) ungekerbte Sanduhr-
probe fiir Ultraschall-Ermiidungspriiftechnik, d) Sanduhrprobe fiir servohydrau-
lische Ermiidungspriiftechnik und e) Miniaturproben-Trdger-System fiir Ultra-
schall-Ermiidungspriiftechnik
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Die Probe wurde durch einen Elektromotor in Rotation versetzt, sodass kontinuierlich frisches
Elektrolyt an die Probenoberfliche gelangen konnte. Durch den Poliervorgang ergab sich ein
Materialabtrag von etwa 100 um, wodurch unerwiinschte Effekte durch die zerspanende Fer-
tigung in Form des Drehens, Friasens und Schleifens beseitigt wurden. Die durch den elektro-
lytischen Poliervorgang hergestellten Probenoberflichen eigneten sich sehr gut fiir die sich an

die Ermiidung anschlieenden mikrostrukturellen Untersuchungen.

Aus dem wiarmebehandelten Stangenmaterial wurden durch Drahterodieren die in Bild 3.8 b
dargestellten Flachproben fiir die Ultraschall-Ermiidungspriiftechnik mit Probenachse in
Walzrichtung hergestellt. Die erodierten Proben wurden mit Schleifpapier bis zu einer Kor-
nung von etwa 4 um geschliffen und anschliefend mit Hilfe von SiO,-Suspension (Kdrnung:
Etwa 0,4 um) iiber einen Zeitraum von jeweils etwa 10 Stunden an beiden flachen Seiten vib-
rationspoliert. Die Proben wurden danach mit einem Zweikomponenten-Epoxidharz-Kleber in
einen Adapter mit Gewinde eingeklebt. Der Kleber wurde in einem Ofen bei 100°C innerhalb

von einer Stunde ausgehirtet.

In Bild 3.8 e ist eine Miniaturprobe aus dem zu untersuchenden Duplexstahl dargestellt, die
auf einem Titanschwinger mit Hilfe von zwei Schrauben befestigt wird. Das Gesamtsystem
weist eine Eigenfrequenz von etwa 20 kHz (Zug-Druck-Schwingung in Richtung der Proben-
langsachse) auf und eignet sich daher fiir die Ultraschall-Ermiidungspriiftechnik. Die in
Bild 3.8 e dargestellten Miniaturproben fiir die Ultraschall-Ermiidungspriiftechnik wurden aus
dem warmebehandelten Stangenmaterial durch Drahterodieren mit Probenachse in Walzrich-

tung hergestellt. Sie wurden anschlieend geschliffen und elektrolytisch poliert.

3.3 Experimentelle Methoden

In diesem Kapitel werden zunéchst die verwendeten Ermiidungspriiftechniken erldutert. An-
schlieBend werden die Grundlagen der Elektronenmikroskopie und der konfokalen Laser-
Rastermikroskopie beschrieben. Das Kapitel endet mit der Darstellung von hochenergetischen

Rontgenbeugungsanalysen sowie der Diffraktions- und Phasenkontrasttomografie.

3.3.1 Verwendete Ermiidungspriiftechniken
Ultraschall-Ermiidungspriiftechnik

Die im Rahmen dieser Arbeit verwendete Ultraschall-Ermiidungspriiftechnik der BOKU-

Wien (Bild 3.9) ermoglicht es, hochzyklische Wechselverformungsversuche mit einem ver-



3  Werkstoff, Probenherstellung und experimentelle Methoden 54

tretbaren Zeitaufwand durchzufiihren. Bei dieser Priiftechnik wird eine sinusformige
(f=18,5 - 21 kHz) elektrische Leistung, die von einem Frequenzgenerator und Verstirker
erzeugt wird, von einem piezoelektrischen Kristall in eine mechanische Schwingung umge-
wandelt. Diese mechanische Schwingung wird durch ein sich verjiingendes Titanhorn in ihrer
Amplitude verstdrkt und iiber eine Schraubverbindung auf eine Ermiidungsprobe iibertragen.
Stimmen Erregerfrequenz der Ermiidungsmaschine und Eigenfrequenz der Ermiidungsprobe
(Bild 3.8 a, b, c und e) {iberein, so kommt es zur Resonanz in der Probe, wodurch eine zykli-
sche Zug-Druck-Beanspruchung bei einem Lastverhéltnis von R =-1 im Priifquerschnitt der
Probe hervorgerufen wird. Die Beanspruchung wird iiber einen Dehnungsmessstreifen im
Priifquerschnitt bestimmt. Die gewiinschte Dehnungsamplitude, die unter linear-elastischen
Bedingungen iiber das Hookesche Gesetz in eine Spannungsamplitude umgerechnet werden
kann, wird {iber die vom Verstirker bereitgestellte elektrische Leistung eingestellt und iiber
einen Regelkreis konstant gehalten. Das Messsignal dieses Regelkreises wird von einem in-
duktiven Wegaufnehmer geliefert, der die Verschiebung an einer Stelle des Titanhorns misst,
weshalb es sich im Rahmen der Ultraschall-Ermiidungspriiftechnik um eine Wegregelung
handelt. Ein weiterer Regelkreis passt wihrend des Ermiidungsversuchs die Erregerfrequenz
der Ermiidungsmaschine der Eigenfrequenz der Ermiidungsprobe an. Die Eigenfrequenz der
Ermiidungsprobe verdndert sich wéihrend des Versuchs durch Rissbildung und -wachstum
sowie Ver- oder Entfestigung des Priifwerkstoffs. Ein definierter Abfall der Eigen- bzw. Priif-
frequenz fiihrt zur Abschaltung der Maschine. Trotz der nur sehr geringen plastischen Ver-
formung im Bereich der Hookeschen Geraden kommt es aufgrund der sehr hohen Priiffre-
quenz zu einer starken Probenerwédrmung, der durch einen Puls-Pause-Betrieb der Ermii-
dungspriifmaschine entgegengewirkt wird, was zu einer Verringerung der effektiven Priiffre-
quenz fiihrt. Dariiber hinaus dient eine kontinuierliche Kiihlung mit entspannter Druckluft

wiéhrend des Betriebs der Maschine der Warmeabfiihrung.

Die Erwdrmung des Probenquerschnitts wurde in allen Versuchsreihen auf maximal 15°C
beschrinkt. Die Temperaturmessung fiir eine Versuchsreihe erfolgte mit Hilfe eines im Priif-
bereich einer Kalibrierprobe angeschweiiten Thermoelements (Typ K) wéhrend der Ermii-
dung bei der hochsten Spannungsamplitude der jeweiligen Versuchsreihe. Mit Hilfe einer
abgedichteten Priifkammer, die durch eine Vakuumpumpe (hier: Pfeiffer TSH 064D) evaku-
iert wird, konnen Ermiidungsversuche unter Ausschluss der Laborluftatmosphére durchge-

fihrt werden.
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Bild 3.9:  Schematische Darstellung der Ultraschall-Ermiidungspriiftechnik samt Verlauf
der Spannungs- und Verschiebungsamplitude nach Bathias und Paris (2005)

Servohydraulische Ermiidungspriiftechnik

Servohydraulische Ermiidungspriifsysteme ermoglich es, kraft- bzw. spannungsgeregelte,
total-dehnungsgeregelte oder plastisch-dehnungsgeregelte Wechselverformungsversuche
durchzufiihren. Durch ein Aggregat wird der Ermiidungspriifmaschine ein Oldruck bereitge-
stellt, der iiber einen Kolben und eine daran befestigte Einspannvorrichtung eine Kraft auf die
Probe ausiibt. Mit einem Ventil wird die Grof3e und Richtung der Kolbenkraft eingestellt. Die
im Rahmen dieser Arbeit verwendete servohydraulische Ermiidungspriifmaschine vom
Typ 810 des Herstellers MTS ist zur kraft- bzw. spannungsgeregelten Versuchsdurchfiihrung
mit einer 50 kN-Kraftmessdose und einer digitalen Steuerung/Regelung vom Typ MTS
Teststar IIs ausgestattet. Mit konventionellen Ventilen sind Wechselverformungsversuche von

bis zu 30 Hz mdglich.

3.3.2 Elektronenmikroskopie

Mit Hilfe der Transmissionselektronenmikroskopie (kurz: TEM) kénnen Versetzungsanord-
nungen in ermiideten metallischen Werkstoffen untersucht werden, um somit die Ermii-
dungsmechanismen offenzulegen. Das im Rahmen dieser Arbeit verwendete Transmissions-
elektronenmikroskop der Firma Hitachi vom Typ H-8100 ermoglicht Beschleunigungsspan-

nungen von bis zu 200 kV.
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Bei der konventionellen TEM-Probenprédparation wird zundchst eine etwa 500 pm dicke
Scheibe aus dem Priifquerschnitt einer ermiideten Probe getrennt. Danach wird die Scheibe
mit Schleifpapier verschiedener Kornungen auf eine Dicke von etwa 80 pm herunter geschlif-
fen und eine kreisrunde Scheibe mit einem Durchmesser von 3 mm ausgestanzt. Mit einer
Diisenstrahlapparatur des Typs Tenupol-3 der Firma Struers und einem Elektrolyten, beste-
hend aus 10% Perchlorsdure (60%ig) und 90% Essigsdure, wird bei einer Temperatur von
5-10°C und einer angelegten elektrischen Spannung von 40 V in der Mitte der kreisrunden
Scheibe ein kleines Loch durch chemischen Abtrag erzeugt. Die Dicke des Lochrandes be-
tragt nur einige Atomlagen und ist daher mit den beschleunigten Elektronen des Transmissi-

onselektronenmikroskops durchstrahlbar.

Das im Rahmen dieser Arbeit verwendete Dual-Beam-Rasterelektronenmikroskop vom Typ
Helios Nanolab 600 der Firma FEI ermdglicht eine Zielprdparation von mit Elektronen
durchstrahlbaren TEM-Proben mit Hilfe eines fokussierten Gallium-lonenstrahls (engl.:
Focussed ion beam, kurz: FIB). Somit ist es moglich, Versetzungsanordnungen direkt mit den

an der Probenoberfliche beobachteten Ermiidungserscheinungen zu korrelieren.

Fiir mikrostrukturelle und fraktografische Untersuchungen wurde im Rahmen dieser Arbeit
das Rasterelektronenmikroskop (kurz: REM) vom Typ XL 30 der Firma Philips sowie das
Dual-Beam-Rasterelektronenmikroskop vom Typ Helios Nanolab 600 der Firma FEI verwen-
det. Die Mikroskope sind mit Detektoren zur Darstellung von Sekundérelektronen (engl.:
Secondary electrons, kurz: SE), Riickstreuelektronen (engl.: Back scattered electrons, kurz:
BSE) und am Kiristallgitter gebeugten Riickstreuelektronen (engl.: Electron back scatter
diffraction, kurz: EBSD) ausgestattet. Die Bildgebung erfolgt, indem ein Teil der Probenober-
fliche Punkt fiir Punkt mit Strahlelektronen abgerastert wird und die vom jeweiligen Detektor

registrierten Signale fiir die einzelnen Punkte in einem gemeinsamen Bild dargestellt werden.

Sekundirelektronen entstehen, indem beschleunigte Strahlelektronen Elektronen aus den du-
Beren Schalen der Atome im oberflichennahen Bereich der Probe herausschlagen
(inelastische Streuung). Die herausgeschlagenen Sekundérelektronen kdnnen mit einem
Everhart-Thornley-Detektor (SE-Detektor) registriert werden. Die Anzahl der wahrend des
Bestrahlens eines Punktes der Probenoberfliche vom SE-Detektor registrierten Sekundér-
elektronen und damit die Helligkeit des Punktes hingt vom Neigungswinkel zwischen den
eintreffenden Strahlelektronen und der Probenoberfliche ab. Mit zunehmendem Neigungs-
winkel nimmt auch die Strecke zu, auf der die Strahlelektronen mit den Atomen der Probe

wechselwirken konnen, wodurch der bestrahlte Punkt heller erscheint. Bestrahlte Punkte, die
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dem SE-Detektor abgewandt sind, erscheinen dunkler, da die herausgeschlagenen Sekundaér-
elektronen nur erschwert den Detektor erreichen konnen. Aus der Probenoberfliche hervor-
stehende Kanten erscheinen heller, da aus deren Flanken mehr Sekundérelektronen heraustre-

ten.

Riickstreuelektronen sind Strahlelektronen, die durch Coulombsche-Wechselwirkung mit
Atomkernen der Probe in ihrer Bahn so abgelenkt werden (elastische Streuung), dass sie die
Probe wieder in etwa in Einstrahlrichtung verlassen und von einem Silizium-Halbleiter-
detektor (BSE-Detektor) registriert werden konnen. Thre Energie ist hoher als die Energie der
Sekundirelektronen und kann bis zu 90% der Energie der Strahlelektronen betragen. Die An-
zahl der Riickstreuelektronen ist abhdngig vom Gewicht der Atome mit denen die Strahlelekt-
ronen wechselwirken. Somit kdnnen Bereiche mit unterschiedlichen chemischen Zusammen-
setzungen (verschiedene Phasen) voneinander unterschieden werden. Sind die Gitterebenen
eines Korns parallel zum einfallenden Elektronenstrahl ausgerichtet, so konnen die Strahl-
elektronen tief in die Probe eindringen und diese nicht in Richtung des einfallenden Elektro-
nenstrahls wieder verlassen. Unter diesen geometrischen Bedingungen erscheint ein solches
Korn dunkel. Die durch unterschiedliche Kristallorientierungen hervorgerufenen Intensitéts-

unterschiede werden auch als “channeling“-Kontrast bezeichnet.

Riickstreuelektronen, die beziiglich einer Gitterebene die Braggsche Bedingung:

2d-sin(@) =n-1 mit n=1,23.. (3.1

erfiilllen, werden an dieser Gitterebene gebeugt (Bild 3.10 b) und erzeugen ein Intensititsma-
ximum auf der Mantelfliche eines Beugungskegels, dem sogenannten Kosselkegel
(Bild 3.10 a). In Gleichung 3.1 ist d der Gitterebenenabstand, € der Einfallswinkel der Riick-
streuelektronen beziiglich der Gitterebene und 4 die Wellenldnge der Riickstreuelektronen.
Der Winkel 6 wird hdufig auch als Braggwinkel bezeichnet. Da Riickstreuelektronen aus allen
Richtungen auf die Gleitebene treffen, bilden sich auf beiden Seiten einer Gitterebene Beu-
gungskegel (Bild 3.10 a). Diese paarweise auftretenden Beugungskegel bilden auf einem in
der REM-Kammer installierten Phosphorschirm zwei parallele, sichtbare Schnittlinien — die
sogenannten Kikuchilinien. Da auch andere Gitterebenenscharen Kikuchilinien erzeugen, die
an anderen Stellen und unter unterschiedlichen Winkeln zueinander auf dem Phosphorschirm
erscheinen, ergibt sich ein sogenanntes Kikuchimuster auf dem Phosphorschirm (Bild 3.10 c).

Aus dem Muster kann mit Hilfe der geometrischen Zusammenhénge in der REM-Kammer,
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der Gitterstruktur sowie den Gitterebenenabstinden des untersuchten Kristalls dessen kristal-
lografische Orientierung ermittelt werden. Mit Hilfe einer CCD-Kamera, die hinter dem
Phosphorschirm installiert ist, und einer geeigneten Software (in dieser Arbeit wurde die
Software OIM der Firma EDAX TSL verwendet) kann die Orientierungsbestimmung automa-

tisiert werden.

Phosphorschirm

Elektronenstrahl

Probenoberfliche

Gitterebenen

Kikuchimuster
Riickstreu-  gebeugte Riickstreu-
elektronen elektronen

c)

Bild 3.10: a) Schematische Darstellung zur Bildung von Kikuchimustern und b) zur Beugung
von Riickstreuelektronen an einer Gitterebene sowie c¢) Kikuchimuster der
Austenitphase des Duplexstahls nach Diiber (2007)

Zur Untersuchung von Mikrostrukturen mit Hilfe der EBSD-Technik wird haufig ein Teil der
Probenoberflache automatisiert mit dem Elektronenstrahl abgerastert. Die Probe wird iibli-
cherweise so gekippt, dass der Elektronenstrahl in einem Winkel von 30° zur Probenoberfla-
che einfillt. Hierdurch kann die hohe Riickstreuelektronenintensitit von den gebeugten Elekt-
ronen getrennt werden. Um deutliche Kikuchimuster zu generieren, muss die Probenoberfla-
che ein moglichst storungsfreies, unverformtes Gitter aufweisen, wodurch sich scharfe Inten-
sitdtsmaxima der gebeugten Riickstreuelektronen ergeben. Daher bietet sich eine schonende

Oberflachenpriparation durch z.B. elektrolytisches Polieren (Kapitel 3.2) an. Im Gegensatz
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dazu wiirde mechanisches Polieren ungleichméfige Deformationen des Kristallgitters an der
Probenoberfliche hervorrufen, was die Beugung der Riickstreuelektronen in eine einheitliche

Richtung verhindern wiirde.

3.3.3 Konfokale Laser-Rastermikroskopie

Bei einem konfokalen Mikroskop wird eine punktférmige Licht- oder Laserquelle {iber einen
Strahlteiler und eine Objektivlinse auf der Probenoberfliche abgebildet (Bild 3.11). Die Licht-
oder Laserstrahlen werden von dem bestrahlten Punkt auf der Probenoberfliche zum Teil re-
flektiert und iiber die Objektivlinse und eine Tubuslinse auf ein Loch inmitten einer Loch-
blende fokussiert. Wenn der Abstand zwischen Lochblende und Tubuslinse richtig eingestellt
ist, sind der Punkt in der Mitte der Lochblende sowie der beleuchtete Punkt auf der Proben-
oberfliche gleichzeitig im Fokus — d.h. sie sind konfokal zueinander (Bild 3.11). Die Loch-
blende lasst demnach nur Strahlen durch, die von der Fokusebene der Probenoberfliache re-
flektiert wurden, wohingegen Strahlen aus darunter oder dariiber liegenden Ebenen von der
Lochblende aufgehalten werden. Bei konfokalen Laser-Rastermikroskopen (in dieser Arbeit
wurde das Gerdt OLS 4000 der Firma Olympus verwendet) wird mit Hilfe zweier orthogonal
zueinander schwenkbarer Spiegel der Beleuchtungspunkt iiber die Probenoberfliche ge-

rastert.

Detektor

konfokale
Lochblende

Tubuslinse
[luminationslinse |

punktformige
Licht-/
Laserquelle i
N Strahlteiler

Objektivlinse

Fokusebene

Bild 3.11: Schematische Darstellung zum Funktionsprinzip eines konfokalen Laser-Raster-
mikroskops



3  Werkstoff, Probenherstellung und experimentelle Methoden 60

Die von dem Detektor fiir jeden Oberflichenpunkt ermittelte Intensitdt wird in einem gemein-
samen Bild dargestellt, sodass eine Schichtaufnahme erstellt wird. Durch Verschieben der
Lochblende und erneutes Abrastern der Probenoberfliche wird eine Schichtaufnahme einer
hoher bzw. niedriger gelegenen Ebene erstellt. Durch Zusammensetzen der einzelnen
Schichtaufnahmen kann eine topografische Aufnahme der Probenoberflache erstellt werden.
Die fiir das im Rahmen dieser Arbeit verwendete Gerdt angegebene maximale Aufldsung

senkrecht zur Probenoberfliche wurde vom Hersteller mit 10 nm angegeben.

3.3.4 Hochenergetische Rontgenbeugungsanalyse

Trifft elektromagnetische Strahlung mit einer definierten Wellenlidnge 4 (z.B. monochromati-
sche Rontgenstrahlung) unter einem Winkel 6 auf eine Gitterebene, sodass Gleichung 3.1
erfiillt ist, sind die unter dem gleichen Winkel 6 zur Gitterebene reflektierten Strahlen pha-
sengleich (analog zu Bild 3.10 b). Wie in Bild 3.10 b bereits fiir Riickstreuelektronen be-
schrieben wurde, kommt es auch bei monochromatischer Rontgenstrahlung unter den eben
beschriebenen Bedingungen zu konstruktiver Interferenz und damit zu einem Beugungsma-
ximum. Bei bekannter Wellenldnge A kann mit Hilfe des ermittelten Winkels € und Glei-

chung 3.1 der Gitterebenenabstand d bestimmt werden.

Die Synchrotronstrahllinie P07 des Elektronenspeicherrings PETRA III bei DESY in Ham-
burg stellt monochromatische harte Rontgenstrahlung mit einer Photonenenergie von
87,1 keV bereit. Hiermit ist es mdglich, Rontgenbeugungsanalysen an Proben des in dieser
Arbeit untersuchten Duplexstahls mit einem Priifdurchmesser von 3 mm in Transmission
durchzufiihren (Bild 3.12). Die mit einer FE-FuBpunktanregung simulierte Verteilung der
Amplitude der von Mises-Vergleichsspannung o, in einer Sanduhrprobe fiir die Ultraschall-
Ermiidungspriiftechnik ist ebenfalls in Bild 3.12 dargestellt. Mit Hilfe eines in Strahlrichtung
in einem Abstand g hinter der Probe positionierten Halbleiter-Flachendetektors kdnnen bei
Durchstrahlung des gesamten Priifbereichs der Ermiidungsprobe Beugungsmaxima in Form
von vollstindig geschlossenen Debye-Scherrer-Ringen einzelner Gitterebenenfamilien der
austenitischen und ferritischen Phase digital aufgenommen werden. In dieser Arbeit wurde ein
Flachendetektor mit 2048 x 2048 Pixeln verwendet. Wird der einfallende Rontgenstrahl auf
eine kleine rechteckige Fldche mit einer Kantenldnge von wenigen Korndurchmessern be-
schrénkt, so teilen sich die zuvor geschlossenen Ringe in einzelne kleine Flachen auf (Einzel-
reflektionen), die jedoch nach wie vor auf den Debye-Scherrer-Ringen liegen. Jede Fliche

wird durch Beugung der Rontgenstrahlen an einer Gitterebenenschar eines einzigen Korns
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hervorgerufen. Die derselben Phase und derselben Gitterebenenfamilie zugehorigen Einzelref-

lektionen liegen jeweils auf demselben Debye-Scherrer-Ring.

g

azimutale Integration

Detektor

gebeugter

Ront trahl )
A einfallender

Rontgenstrahl
<

gebeugter
Rontgenstrahl

von-Mises-Vergleichsspannung
Oy [MP a]

azimutale und
dinle Tnteorats T T[T 7w
radiale Integration 0 .

Bild 3.12: Schematische Darstellung des experimentellen Aufbaus zur hochenergetischen

Rontgenbeugungsmessung und mit Hilfe einer FE-FufSpunktanregung simulierte
Verteilung der Amplitude der von-Mises-Vergleichsspannung in einer Sanduhr-

probe fiir die Ultraschall-Ermiidungspriiftechnik

Wird die Ermiidungsprobe schrittweise in kleinen Winkeln w um die Probenlédngsachse ge-
dreht (Bild 3.12) und wird fiir jeden Drehwinkel ein Beugungsbild aufgenommen, so kdnnen
die Intensititen der Einzelreflektionen auf dem Flichendetektor azimutal und radial integriert
(Bild 3.12) und als Funktion des Einfallswinkels # aufgetragen werden (Bild 3.13 a). Werden
solche Kurven nach verschiedenen Lastzyklenzahlen aufgenommen, indem eine Ermiidungs-
maschine samt Ermiidungsprobe fest im Strahlengang der Strahllinie installiert ist, so kann
iiber die Verbreiterung der Kurven mit zunehmender Lastzyklenzahl die zyklische Entwick-
lung der Versetzungsdichte qualitativ ermittelt werden (Bild 3.13 a). Als MaB fiir die Kurven-
breite dient die Halbwertsbreite (engl.: Full width at half maximum, kurz: FWHM). Wird ein
von dem Halbleiter-Flachendetektor fiir einen bestimmten Drehwinkel y aufgenommenes
Beugungsbild {iber einen definierten Winkelbereich azimutal integriert (Bild 3.12), so kénnen
aus den Abstinden zwischen den Intensititsmaxima des so in radialer Richtung der Debye-
Scherrer-Ringe entstehenden Profils und dem Zentrum der Debye-Scherrer-Ringe die entspre-
chenden Beugungswinkel 26 und damit die Gitterebenenabstinde ermittelt werden

(Bild 3.13 b). Andert sich ein Beugungswinkel 20 eines Intensititsmaximums, welches unter
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dem gleichen Drehwinkel y von dem Halbleiter-Flachendetektor aufgenommen und im glei-
chen Winkelbereich azimutal integriert wurde z.B. im Laufe der Ermiidung, so kann iiber die
Winkeldnderung A20 = 26,-26, (Bild 3.13 b) die Anderung der Gitterebenenabstinde und
damit die Anderung der elastischen Normaldehnung in Richtung des jeweiligen
Gitterebenenabstands bestimmt werden. Mit Hilfe des Hookeschen Gesetzes konnen aus den

elastischen Normaldehnungen Eigenspannungen bestimmt werden.

]
-

FWHM, —A

normierte azimutal
integrierte Intensitit I, [-

normierte azimutal und radial
integrierte Intensitit Iy [-

FWHM,

- — -
Einfallswinkel 8 [°] 20,26,

a) b) Beugungswinkel 26 [°]

Bild 3.13: a) Schematische Darstellung zur Bestimmung von Versetzungsdichten und
b) Gitterebenenabstinden

3.3.5 Diffraktions- und Phasenkontrasttomografie
Diffraktionskontrasttomografie

Im Rahmen der Diffraktionskontrasttomografie (engl.: Diffraction contrast tomography, kurz:
DCT) wird eine polykristalline Probe mit monochromatischer Rontgenstrahlung durchstrahlt
(Bild 3.14). Die Energie der Rontgenquanten muss dabei geniigend groB3 sein bzw. die durch-
strahlte Probe muss geniigend diinn sein, sodass ein ausreichender Anteil der eintreffenden
Strahlung transmittieren kann. Kristallebenenscharen einzelner Korner beugen den Rontgen-
strahl bei Erfiillung der Braggbedingung (Gleichung 3.1). Hierdurch werden auf einem hinter
der Probe in Strahlrichtung positionierten Halbleiter-Fldchendetektor Reflektionen einzelner
Korner hervorgerufen — wie bereits in Kapitel 3.3.4 beschrieben. Da die reflektierten Ront-
genquanten in Strahlrichtung nicht den Detektor erreichen, entsteht an der projizierten Flache
des reflektierenden Korns in Strahlrichtung auf dem Detektor ein abgeschwichter Intensitéts-
fleck und ein Beugungsfleck an der Stelle, wo der gebeugte Strahl auf den Detektor trifft. Die
zu charakterisierende Probe wird in kleinen Winkelschritten um insgesamt 360° um ihre
Langsachse gedreht und zu jedem Drehwinkel wird ein Beugungsbild mit Hilfe des Detektors

aufgenommen. Aus den Positionen der Einzelreflektionen und Intensititsausloschungen auf
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den einzelnen Reflektionsbildern sowie dem der jeweiligen Bilder zugeordneten Drehwinkel
kann mit Hilfe eines Algorithmus die dreidimensionale Form und kristallografische Orientie-
rung der Korner rekonstruiert werden. Gleichzeitig ist die kristallografische Orientierung je-
des Einzelkorns bekannt. Jedoch entstehen bei der Rekonstruktion gelegentlich Uberlappun-
gen mehrerer Korner oder Hohlrdume. Fiir eine detailliertere Beschreibung der DCT-Technik

sei auf Reischig et al. (2013) verwiesen.

Abstand zwischen  ausgel@ischter Fleck
Probe und Detelctor /

Strahl-begrenzende

ot
i

monochromatische

Eéntgenstrahlen
gebeugter

Fleck
Deteltorebene

Bild 3.14: Zum Funktionsprinzip der Diffraktionskontrasttomografie nach Herbig et al.
(2011)

Phasenkontrasttomografie

Bei der Durchstrahlung einer Probe mit Rontgenstrahlung entstehen aufgrund unterschiedli-
cher Absorptionsgrade verschiedener Phasen (hier: Austenit, Ferrit und Luft (Riss)) auf einem
in Strahlrichtung hinter der Probe befindlichen Halbleiter-Fldchendetektor Kontrastunter-
schiede. Im Rahmen der Phasenkontrasttomografie (engl.: Phase contrast tomography, kurz:
PCT) wird die zu charakterisierende Probe in kleinen Winkelschritten um insgesamt 360° um
ihre Lingsachse gedreht und zu jedem Drehwinkel wird ein Kontrastbild mit Hilfe des Detek-
tors aufgenommen. Durch Uberlagerung der einzelnen Bilder entsprechend der den Bildern
zugehorigen Drehwinkel kann eine dreidimensionale Volumenrekonstruktion der einzelnen
Phasen generiert werden. Im Gegensatz zu den mit Hilfe der DCT-Technik erstellten Mikro-
strukturrekonstruktionen fehlt bei Volumenrekonstruktionen, die mit Hilfe der PCT-Technik
generiert wurden, die Information iiber die kristallografische Orientierung der einzelnen Kor-

ner und die Information iiber Korngrenzen. Jedoch bilden die mit der PCT-Technik erstellten
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Rekonstruktionen die Phasengrenzen genauer ab. Fiir eine detailliertere Beschreibung der

PCT-Technik sei auf Cloetens et al. (1999) verwiesen.

Mikrostrukturrekonstruktion des Duplexstahls

Zur Rekonstruktion von Mikrostrukturen des in dieser Arbeit untersuchten Duplexstahls wur-
den die Vorteile der beiden beschriebenen Rontgentomografietechniken vereint. Die in
Bild 3.15 dargestellten Mikrostrukturrekonstruktionen der austenitischen (Bild 3.15 a) und
ferritischen (Bild 3.15 b) Phase wurden durch eine Dilatation der DCT-Volumendaten in die
PCT-Volumendaten hinein generiert. Zuvor wurden sich iiberlappende Kornvolumina einzel-
ner Korner der DCT-Rekonstruktionsdaten geldscht. Die in Bild 3.15 dargestellten Mikro-
strukturrekonstruktionen wurden von der Projektpartnerin vom European Synchrotron Radia-

tion Facility (kurz: ESRF) in Grenoble — Melanie Syha — erstellt.

Bild 3.15: Rekonstruktion der austenitischen a) und ferritischen b) Phase
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4  Experimentelle Ergebnisse

In diesem Kapitel werden die experimentell ermittelten Ergebnisse zum Ermiidungsverhalten
des untersuchten Duplexstahls dargestellt. Dabei werden zunéchst die Ergebnisse der phéno-
menologischen Untersuchung der Ermiidungslebensdauer und Dauerfestigkeit aufgefiihrt.
AnschlieBend werden die Ergebnisse der Untersuchung der zyklischen Entwicklung von Ei-
genspannungen, Gleitbindern und Gleitspuren als Vorstufe der Risskeimbildung wiedergege-
ben. Darauf folgen die Ergebnisse der Untersuchung der Risskeimbildung, des mikrostruktur-

dominierten Kurzrisswachstums sowie des Langrisswachstums.

4.1 Phinomenologische Untersuchung der Ermiidungslebensdauer und

Dauerfestigkeit

In diesem Abschnitt werden die Ergebnisse der phdnomenologischen Untersuchung der Er-
miidungslebensdauer und Dauerfestigkeit des untersuchten Duplexstahls in Form von Woh-
lerdiagrammen dargestellt. Zundchst werden die experimentell in Laborluftatmosphire mit
einer Priiffrequenz von etwa 20 kHz ermittelten Ermiidungsdaten des wérmebehandelten
Duplexstahls wiedergegeben. AnschlieBend werden den Ermiidungsdaten dieser Referenzver-
suchsreihe die Ermiidungsdaten von Versuchsreihen gegentibergestellt, bei denen jeweils nur
ein Versuchsparameter gegeniiber der Referenzversuchsreihe gedndert wurde. Ziel dieser Un-
tersuchungen ist es den Einfluss des jeweiligen Parameters auf die Ermiidungslebensdauer
und Dauerfestigkeit des Duplexstahls zu bestimmen. Dabei werden zunéchst die Ergebnisse
zur Untersuchung der Dehnratenabhingigkeit sowie des Einflusses der Laborluftatmosphire
dargestellt. Das Kapitel endet mit den Ergebnissen zur Untersuchung des Einflusses der Fes-
tigkeit der Ferritphase und zur Untersuchung des Einflusses oberflichennaher Eigen-

spannungen I. Art.

4.1.1 Wohlerdiagramm des untersuchten Duplexstahls — Referenzversuchsreihe

Elektrolytisch polierte Sanduhrproben (Bild 3.8 ¢) wurden mit der Ultraschall-Ermiidungs-
priiftechnik bei einer Priiffrequenz von etwa 20 kHz in Laborluftatmosphire ermiidet. Auf
sieben verschiedenen Spannungsamplituden von 330 bis 390 MPa wurden jeweils fiinf Proben
untersucht. Die Lastzyklenzahlen bis zum Bruch N aller gebrochenen Proben wurden in ei-
nem Wohlerdiagramm eingetragen (Bild 4.1). Proben, die nach einer Milliarde Lastzyklen

nicht gebrochen waren, wurden als Durchldufer deklariert und sind im Diagramm mit Pfeilen
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gekennzeichnet. Die Zahlen an den Pfeilen geben die Anzahl der Durchldufer bei der jeweili-
gen Spannungsamplitude wieder. Die Pulszeit der Ermiidungspriifmaschine wurde auf 100 ms
und die Pausezeit auf 1200 ms eingestellt. Daraus ergab sich eine effektive Priiffrequenz von
etwa 1,5 kHz, mit der eine Milliarde Lastzyklen innerhalb von etwa 7,5 Tagen aufgebracht
werden konnten. Abgesehen von zwei Briichen bei der Spannungsamplitude von 380 MPa
traten in dieser Versuchsreihe oberhalb von 3-10" Lastzyklen keine weiteren Briiche auf. Da-
riiber hinaus wurde unterhalb der Spannungsamplitude von 350 MPa kein Probenversagen
beobachtet. Zwei Durchlaufer wurden bei einer relativ hohen Spannungsamplitude festge-

stellt.
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Bild 4.1:  Wohlerdiagramm des wdrmebehandelten und elektrolytisch polierten Duplex-
stahls in Laborluftatmosphdre bei einer Priiffrequenz von 20 kHz (Referenz-
versuchsreihe)

4.1.2 Dehnratenabhingigkeit

Um den Einfluss der Dehnrate bzw. Priiffrequenz auf das Ermiidungsverhalten des Duplex-
stahls zu untersuchen, wurden zusitzlich zu der oben beschriecbenen Referenzversuchsreihe
Sanduhrproben (Bild 3.8 d) mit einer Priiffrequenz von 30 Hz in einer servohydraulischen
Priifmaschine in Kraft- bzw. Spannungsregelung ermiidet. Die Ermiidungsdaten sind zusam-
men mit den Ermiidungsdaten der Referenzversuchsreihe in Bild 4.2 dargestellt. Proben, die

eine Lastzyklenzahl von 107 erreichten, ohne zu brechen, wurden als Durchliufer deklariert
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und sind im Diagramm mit Pfeilen gekennzeichnet. Die Zahlen an den Pfeilen geben die An-
zahl der Durchlédufer bei der jeweiligen Spannungsamplitude wieder. Es wurden keine Briiche
bei Spannungsamplituden unterhalb von etwa 350 MPa beobachtet. Dies stimmt gut mit den
Ergebnissen der Referenzversuchsreihe iiberein. Durchschnittlich sind die Lastzyklenzahlen
bis zum Bruch dieser Versuchsreihe bei hohen Spannungsamplituden etwas kleiner als die
Lastzyklenzahlen bis zum Bruch der Referenzversuchsreihe. Bei niedrigen Lastzyklenzahlen

sind sie deutlich kleiner.
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Bild 4.2:  Wohlerdiagramm der Versuchsreihe mit der Priiffrequenz von 30 Hz (schwarz
gefiillte Kreise) sowie Wohlerdiagramm der Referenzversuchsreihe (weif3 gefiillte
Kreise)

4.1.3 Atmosphéireneinfluss

Um den Einfluss der Laborluftatmosphire auf das Ermiidungsverhalten des Duplexstahls zu
ermitteln, wurden Sanduhrproben fiir die Ultraschall-Ermiidungspriiftechnik (Bild 3.8 ¢) unter
Ausschluss der Laborluft bei 20kHz ermiidet. Hierzu wurde an die Ultraschall-
Ermiidungspriifmachine eine Vakuumkammer adaptiert, in der sich die Ermiidungsprobe be-
fand. Mit Hilfe einer Vakuumpumpe (Pfeiffer TSH 064D) wurde die Kammer auf einen
Druck kleiner als 530 mbar evakuiert. Aufgrund der fehlenden Luftkithlung in der evakuier-
ten Kammer wurde die Pausezeit auf 9.900 ms erhoht, um die zuldssige Erwdrmung der Probe

nicht zu tiberschreiten. Infolge der hierdurch stark reduzierten effektiven Priiffrequenz wurden
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Proben bereits beim Erreichen von 10 Lastzyklen als Durchlaufer deklariert. Sie sind im
Diagramm mit Pfeilen gekennzeichnet. Die Zahlen an den Pfeilen geben die Anzahl der
Durchléufer bei der jeweiligen Spannungsamplitude wieder. Die Ermiidungsdaten sind in
Bild 4.3 zusammen mit den Ermiidungsdaten der Referenzversuchsreihe dargestellt. Die
Lastzyklenzahlen bis zum Bruch dieser Versuchsreihe sind im Vergleich zu den Daten der
Referenzversuchsreihe sehr viel groBer. Da die Lastzyklenzahlen bis zum Bruch zu nah an der
Grenzlastzyklenzahl liegen (hier: 10°* Lastzyklen), ist keine Aussage iiber die Hohe der Dauer-
festigkeit moglich.
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Bild 4.3:  Wohlerdiagramm der Versuchsreihe unter Ausschluss der Laborluftatmosphdre
(schwarz gefiillte Rauten) sowie Wohlerdiagramm der Referenzversuchsreihe
(weif3 gefiillte Kreise)

4.1.4 Einfluss der Festigkeit der Ferritphase

Wie bereits in Kapitel 3.1 beschrieben wurde, nimmt die Hirte und damit auch die Festigkeit
der ferritischen Phase durch die spinodale Entmischung infolge der 475°C-Versprodung deut-
lich zu. Die Eigenschaften der austenitischen Phase hingegen werden hierdurch nicht beein-
flusst. Um den Einfluss der Festigkeit der ferritischen Phase auf das Ermiidungsverhalten des
Duplexstahls zu untersuchen, wurden Sanduhrproben fiir die Ultraschall-Ermiidungspriif-
technik (Bild 3.8 ¢) aus fiir 100 Stunden bei 475°C geglithtem Stangenmaterial hergestellt und

mit einer Priiffrequenz von 20 kHz ermiidet. Die Ermiidungsdaten sind in Bild 4.4 zusammen
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mit den Daten der Referenzversuchsreihe dargestellt. Proben, die bis zu einer Lastzyklenzahl
von einer Milliarde nicht gebrochen waren, wurden als Durchldufer deklariert und sind im
Diagramm mit Pfeilen gekennzeichnet. Die Zahlen an den Pfeilen geben die Anzahl der
Durchlédufer bei der jeweiligen Spannungsamplitude wieder. Unterhalb der Spannungsampli-
tude von 360 MPa wurden keine Briiche beobachtet. Im Vergleich zu der Referenzversuchs-
reihe ist dies ein etwas groferer Wert. Die Lastzyklenzahlen bis zum Bruch stimmen gut mit
denen der Referenzversuchsreihe tiberein. Zwei Briiche wurden bei aulergewdhnlich grof3en

Lastzyklenzahlen beobachtet.

400 |

—, 390 | 00O @
<
=
z35-‘.0- o Q O | O O
o
B | )
3 370 | > omm . &
= P&
£ 360 | .. Q-0 -
o

S443
§350- 1 o O | g
2
= 5
2 340 | | | | &
4]
a
wn

5
330 | ! ! - &

320 | - ' ! ‘
10° 108 107 108 10°
Lastzyklenzahl bis zum Bruch Nz [-]

Bild 4.4:  Wohlerdiagramm des fiir 100 Stunden bei 475°C gegliihten Duplexstahls
(schwarz gefiillte Quadrate) sowie Wéhlerdiagramm der Referenzversuchsreihe
(weif3 gefiillte Kreise)

4.1.5 Einfluss oberfliichennaher Eigenspannungen I. Art

Um den Einfluss oberflichennaher Eigenspannungen I. Art zu untersuchen, wurden Proben
bei einer Priiffrequenz von etwa 20 kHz ermiidet, die nach dem Schleifen bis zu einer Kor-
nung von 4 um nicht elektrolytisch poliert wurden. In Zusammenarbeit mit Fu (2016) wurden
an diesen Ermiidungsproben rontgenografisch Eigenspannungen I. Art gemessen, die im Ver-
gleich zu den elektrolytisch polierten Ermiidungsproben in Walzrichtung um etwa 80 MPa
und quer zur Walzrichtung um etwa 205 MPa in Richtung Druckeigenspannungen verschoben

sind. Die Ermiidungsdaten sind in Bild 4.5 aufgefiihrt und werden dort den Ermiidungsdaten



4 Experimentelle Ergebnisse 70

der Referenzversuchsreihe gegeniibergestellt. Proben, die eine Lastzyklenzahl von einer Mil-
liarde erreichten ohne zu brechen, wurden als Durchldufer deklariert und sind im Diagramm
mit Pfeilen gekennzeichnet. Die Zahlen an den Pfeilen geben die Anzahl der Durchldufer bei
der jeweiligen Spannungsamplitude wieder. Die Lastzyklenzahlen bis zum Bruch der rein
mechanisch polierten Proben waren bei gleichen Spannungsamplituden deutlich groBer im
Vergleich zu den Daten der elektrolytisch polierten Proben. Unterhalb von 380 MPa traten

keine Briiche auf.
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Bild 4.5:  Wéhlerdiagramm der mechanisch polierten Sanduhrproben (schwarz gefiillte
Dreiecke) sowie Wohlerdiagramm der Referenzversuchsreihe (weifs gefiillte
Kreise)

4.2  Wechselverformungsbedingte Entwicklung von plastischen Verformungen und

Eigenspannungen auf Mikrostrukturebene

In diesem Kapitel werden zundchst die Entwicklung der Versetzungsdichte in einzelnen Kor-
nern in Abhéngigkeit von der Lastzyklenzahl sowie die im Bereich sehr hoher Lastzyklen-
zahlen beobachteten Versetzungsanordnungen dargestellt. Anschlieend wird die mit der Ver-
setzungsbildung verbundene Entwicklung von Gleitbdndern und Gleitspuren in Abhéngigkeit
von der Lastzyklenzahl gezeigt. Darauf folgt die Darstellung der durch plastische Verformun-
gen in Form von Gleitbdndern hervorgerufenen Eigenspannungsidnderung in einzelnen Kor-

nern in Abhéngigkeit von der Lastzyklenzahl. Die Untersuchungen konzentrieren sich auf
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Beanspruchungsamplituden nahe der Dauerfestigkeit und sollen den Einfluss auf die Riss-
keimbildung offenlegen. Die Auswertung der mit hochenergetischen Rontgenbeugungsanaly-
sen (Kapitel 3.3.4) gemeinsam gewonnenen Daten wurde von dem Projektpartner aus der

Festkorperphysik der Universitdt Siegen — Konstantin Istomin — durchgefiihrt.

4.2.1 Entwicklung der Versetzungsdichte

In Bild 4.6 ist die normierte azimutal und radial integrierte Intensitét 7, einer Austenit-[131]-
Reflektion in Abhingigkeit von der Anderung des Einfallswinkels gegeniiber der Ausgangs-
position im Experiment Af im unermiideten Zustand und nach verschiedenen Lastzyklen-
zahlen bei einer Spannungsamplitude von 380 MPa dargestellt. Die Versuchsdurchfiihrung
wurde in Kapitel 3.3.4 beschrieben. Die Reflektionen stammen von einem Korn nahe der Pro-
benoberfliche im hdochstbeanspruchten Bereich einer Sanduhrprobe fiir die Ultraschall-
Ermiidungspriiftechnik. Die Versetzungsdichte p in dem Korn ist proportional zu der qua-

drierten Halbwertsbreite FWHM und umgekehrt proportional zu dem quadrierten

Burgersvektor b (Kaganer et al. 2005). Die auf die Versetzungsdichte der unermiideten Probe
po bezogene relative Versetzungsdichte p/py in einem Austenitkorn ist in Bild 4.7 in Abhén-
gigkeit von der Lastzyklenzahl dargestellt. Die Versetzungsdichte nimmt mit steigender
Lastzyklenzahl bis ungefihr 10’ Lastzyklen kontinuierlich zu und verbleibt danach bis 10°®
Lastzyklen in etwa konstant. Dieser Trend wurde in einigen Austenitkdrnern beobachtet. Die
relativ groBen Fehlerbalken resultieren aus den teils unstetigen Verldufen der jeweiligen Kur-

ven.
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Bild 4.6:  Normierte azimutal und radial integrierte Intensitit einer Austenit-[131]-

Reflektion in Abhiingigkeit von der Anderung des Einfallswinkels nach verschie-
denen Lastzyklenzahlen
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Bild 4.7:  Relative Versetzungsdichte in Abhdngigkeit von der Lastzyklenzahl

4.2.2 Versetzungsanordnungen im Bereich sehr hoher Lastzyklenzahlen

In Bild 4.8 sind sich schneidende Gleitbdnder bestehend aus Stapelfehlern und planar ange-
ordneten Versetzungen in einem Austenitkorn aus dem Probeninneren dargestellt. Die Verset-
zungen werden zum Teil an einer Phasengrenze aufgestaut. In Bild 4.9 sind planar angeordne-
te Versetzungen in einem Ferritkorn aus dem Probeninneren abgebildet. Dariiber hinaus sind
einzelne Ausscheidungen zu erkennen. Die Aufnahmen wurden mit einem Transmissions-

elektronenmikroskop erstellt.

Bild 4.8:  Austenit: a) Sich schneidende Gleitbdnder bestehend aus Stapelfehlern und
planar angeordneten Versetzungen, die sich zum Teil vor einer Phasengrenze auf-

stauen und b) Gleitbdnder bestehend aus Stapelfehlern und Versetzungen (selbes
Korn wie in a), (A6/2 = 370 MPa, N = 10°)
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Bild 4.9:  Ferrit: Planar angeordnete Versetzungen und Ausscheidungen (4do/2 = 370 MPa,
N=10°)

Die TEM-Proben wurden aus Ermiidungsproben entnommen, die bei einer Spannungsampli-
tude von jeweils 370 MPa nach einer Milliarde Lastzyklen nicht gebrochen waren. Die darge-
stellten Versetzungsanordnungen und -dichten wurden in einigen Austenitkornern beobachtet,
jedoch nur in sehr wenigen Ferritkornern. In Bild 4.10 sind Zellanordnungen von Versetzun-
gen in einem Ferritkorn an der Probenoberfliche an einer Rissinitiierungsstelle nach 107 Last-
zyklen bei einer Spannungsamplitude von 365 MPa zu erkennen. Die Aufnahme wurde mit

einem Rasterelektronenmikroskop und einem BSE-Detektor erstellt.

Bild 4.10: Ferrit:  Zellanordnung von Versetzungen an einem Rissentstehungsort
(46/2 = 365 MPa, N = 10’)
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Dartiber hinaus sind in Bild 4.11 a planar angeordnete Versetzungen in einem spinodal ent-
mischten Ferritkorn aus dem Probeninneren in einer TEM-Aufnahme dargestellt. Die Probe
wurde bei einer Spannungsamplitude von 360 MPa bis 10° Lastzyklen ermiidet. Die chrom-
reiche a'-Phase ist feinverteilt und als dunkle Punkte zu erkennen. In Bild 4.11 b ist die
Chromverteilung in einem Materialvolumen dargestellt, welches mit Hilfe der FIB-Technik
aus einem spinodal entmischten Ferritkorn von der Probenoberfliche entnommen wurde. Die-
se Probe wurde ebenfalls bis 10° Lastzyklen ermiidet. An der Entnahmestelle des Materialvo-
lumens war eine Gleitspur zu erkennen. Ziel der Untersuchung war es, die Wechselwirkung
zwischen der feinverteilten chromreichen a'-Phase und der zyklischen Versetzungsbewegung
offenzulegen. Die in Bild 4.11 b dargestellte Aufnahme wurden von dem Projektpartner vom
Laborbereich Materialdesign und Werkstoffzuverlédssigkeit der Hochschule Osnabriick
— Ulrich Krupp — mit Hilfe der Atomsondentomografie-Technik erstellt. Die rot dargestellten
Bereiche zeigen die feinverteilten chromreichen a'-Ausscheidungen. Zwischen den beiden

gestrichelten Linien sind keine a'-Ausscheidungen zu erkennen.

Chromgehalt [Gew.%)]

Bild 4.11: Spinodal entmischter Ferrit: a) Planar angeordnete Versetzungen im Proben-
inneren und b) Chromverteilung in Materialvolumen, welches an der Probenober-
fliche an der Stelle einer Gleitspur entnommen wurde (jeweils N = 10°)

4.2.3 Entwicklung von Gleitbindern und Gleitspuren

In Bild 4.12 ist die Oberfliche einer Probe, die bei einer Spannungsamplitude von 340 MPa
ermiidet wurde, nach verschiedenen Lastzyklenzahlen abgebildet. Bereits nach 2X0* Lastzyk-
len sind in einigen Austenitkdrnern deutliche Gleitspuren entstanden. Dariiber hinaus wurde

an dem Schnittpunkt zwischen einer Gleitspur und einer Phasengrenze in einem Ferritkorn
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nach 10° Lastzyklen ein transkristalliner Risskeim gebildet. Die Stelle ist mit einem Pfeil ge-
kennzeichnet. Die Aufnahmen wurden mit einem konfokalen Laser-Rastermikroskop erstellt.
Daher konnte das Hohenprofil der Gleitspuren analysiert werden. In Bild 4.13 wird das Rau-
higkeitsprofil entlang der in Bild 4.12 bei 54 0° Lastzyklen dargestellten weiBen, gestrichelten

Linie nach verschiedenen Lastzyklenzahlen wiedergegeben.

Ny =2-10¢

Bild 4.12: Entwicklung von Gleitspuren in Austenitkornern (helle Bereiche) in Abhdngigkeit
von der Lastzyklenzahl und Risskeimbildung (N, = 10°, Pfeil) im Ferrit (dunkle
Bereiche) (4o/2 = 340 MPa)
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Bild 4.13: Entwicklung des Rauhigkeitsprofils in Abhdngigkeit von der Lastzyklenzahl
entlang der weifs gestrichelten Linie in Bild 4.12
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Die Breite der Gleitspuranhdufung bgss und die Hohe eines Extrusions-Intrusions-Paars /gy
entlang dieser Linie sind in Bild 4.14 in Abhéngigkeit von der Lastzyklenzahl dargestellt.
Beide Werte nehmen mit steigender Lastzyklenzahl zu und streben einen Séttigungswert an.
Das Erreichen des Séattigungswertes erfolgt im Falle der Hohe /g, bei einer Lastzyklenzahl

von etwa 10° und im Falle der Breite bgs4 bei einer Lastzyklenzahl von ungeféhr 10°.
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Bild 4.14: Entwicklung der Hohe eines Extrusions-Intrusions-Paars und Breite einer Gleit-
spuranhdufung entlang der weifsen gestrichelten Linie in Bild 4.12 in Abhdngig-
keit von der Lastzyklenzahl

In Bild 4.15 ist die azimutal und radial integrierte Intensitdt /,, einer Ferrit-[020]-Reflektion
von einem Korn nahe der Probenoberfliche nach einer Milliarde Lastzyklen bei einer Span-
nungsamplitude von 380 MPa iiber dem Drehwinkel y aufgetragen. Die Versuchsdurchfiih-
rung wurde in Kapitel 3.3.4 beschrieben. Die einzelnen Messpunkte sind entsprechend einer
Lorentzfunktion verteilt. Die in Bild 4.16 dargestellten Datenpunkte stammen von einer Aus-
tenit-[ 131]-Reflektion eines Korns nahe der Oberfliche der gleichen Ermiidungsprobe. Die
dargestellte Verteilungsfunktion weist zwei Maxima auf und ist vermutlich durch die Uberla-
gerung dreier einzelner Lorentzfunktionen entstanden, d.h. es gibt in dem untersuchten Korn
offensichtlich drei Bereiche mit jeweils einer einheitlichen kristallografischen Orientierung.
Die Orientierungsunterschiede resultieren offenbar aus einer Rotation von Gitterebenen auf-

grund der Bildung von Gleitbandern infolge der Wechselverformung.
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Bild 4.15: Azimutal und radial integrierte Intensitit 1, einer einzelnen Ferrit-[020]-
Reflektion in Abhéngigkeit von dem Drehwinkel y nach 10° Lastzyklen
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Bild 4.16: Normierte azimutal und radial integrierte Intensitdt 1, einer einzelnen Austenit-
[131]-Reflektion in Abhdngigkeit von dem Drehwinkel w nach 10° Lastzyklen

Die relative Héufigkeit 4, der Verteilungsfunktionen von Austenit-[131]-Reflektionen mit
mehreren Maxima in Abhidngigkeit vom vertikalen Abstand zum Probenzentrum ist in
Bild 4.17 dargestellt. Dariiber hinaus ist die Haufigkeit im Probenzentrum in Abhingigkeit
von der Lastzyklenzahl aufgetragen. Zur Generierung dieser Daten wurden drei unterschiedli-
che Proben untersucht, die bis 10°, 107 bzw. 10° Lastzyklen bei einer Spannungsamplitude
von 380 MPa ermiidet wurden. Zuséitzlich wurde eine Probe untersucht, die nicht ermiidet
wurde. Der Verlauf der Amplitude der von Mises Vergleichsspannung, der mit Hilfe einer

FE-FuBBpunktanregung fiir den Resonanzfall bestimmt wurde (siche Bild 3.12), wird in Ab-



4 Experimentelle Ergebnisse 78

hiangigkeit des vertikalen Abstands zum Probenzentrum ebenfalls in Bild 4.17 wiedergegeben.
Die relative Haufigkeit der Verteilungsfunktionen von Austenit-[131]-Reflektionen mit meh-
reren Maxima korreliert mit der Hohe der Spannungsamplitude — je hoher die Spannungs-
amplitude, desto groBer die relative Haufigkeit. Des Weiteren nimmt die im Probenzentrum
ermittelte relative Haufigkeit der Verteilungsfunktionen von Austenit-[ 131]-Reflektionen mit
mehreren Maxima bis 10” Lastzyklen stetig zu und verbleibt anschlieBend bis zu einer Milli-
arde Lastzyklen in etwa konstant. In Bild 4.18 ist die Haufigkeit der Verteilungsfunktionen
von Austenit-[131]-Reflektionen mit mehreren Maxima sowie der Verlauf der Amplitude der
von Mises Vergleichsspannung in Abhéngigkeit vom horizontalen Abstand zum Probenzent-
rum dargestellt. Auch hier wird der Zusammenhang zwischen der Hohe der Spannungsampli-
tude und der relativen Haufigkeit der Verteilungsfunktionen von Austenit-[131]-Reflektionen

mit mehreren Maxima deutlich.

relatve Hauligkeit von
Maxima fip [%6]

Verteilungsfunktionen mit mehreren

Amplitude der von Mises
Vergleichsspannung o, [MPFa|

15 T T . . 0
0 2 4 4] 8 10
vertikaler Abstand zum Probenzentrum [mm]

Bild 4.17: Datenpunkte: Relative Hdufigkeit von Verteilungsfunktionen von Austenit-[131]-
Reflektionen mit mehreren Maxima in Abhdngigkeit vom vertikalen Abstand zum
Probenzentrum nach 10° Lastzyklen sowie im Probenzentrum in Abhéngigkeit von
der Lastzyklenzahl, Linie: Simulierte Amplitude der von Mises Vergleichsspan-
nung
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Bild 4.18: Datenpunkte: Relative Hdufigkeit von Verteilungsfunktionen von Austenit-[131]-
Reflektionen mit mehreren Maxima in Abhdngigkeit vom horizontalen Abstand
zum Probenzentrum nach 10° Lastzyklen, Linie: Simulierte Amplitude der von
Mises Vergleichsspannung

4.2.4 Entwicklung von Eigenspannungen auf Mikrostrukturebene

In Bild 4.19, Bild 4.20 und Bild 4.21 sind auf den Gitterebenenabstand im unermiideten Zu-
stand dy bezogene Anderungen elastischer Normaldehnungen (d-dy)/d, in jeweils einem ein-
zelnen Korn in Abhéngigkeit von der Lastzyklenzahl dargestellt. Die Spannungsamplitude des
Ermiidungsversuchs betrug 380 MPa. Die Versuchsdurchfiihrung ist in Kapitel 3.3.4 be-
schrieben. Die Anderung der elastischen Normaldehnung in einem Austenitkorn ist in
Bild 4.19 dargestellt. Die Gitterebenenabstinde wurden anhand einer [040]-Reflektion ermit-
telt. Mit steigender Lastzyklenzahl zeigt sich keine nennenswerte Anderung der elastischen
Normaldehnung (siehe Trendlinie in Bild 4.19). Dieser Trend der Anderung der elastischen
Normaldehnung wurde in 7 von 10 Austenit- und 7 von 25 Ferritkdrnern beobachtet. Des
Weiteren ist in Bild 4.20 die Anderung der Normaldehnung in einem Ferritkorn abgebildet. In
diesem Fall wurden die Gitterebenenabstinde anhand einer [031]-Reflektion ermittelt. Bis zu
einer Lastzyklenzahl von etwa 10° blieb die elastische Normaldehnung konstant. Anschlie-
Bend wurden die Gitterebenenabstinde kontinuierlich mit steigender Lastzyklenzahl kleiner
(sieche Trendlinie in Bild 4.20). Dieser Trend der Anderung der elastischen Normaldehnung
wurde in 3 von 10 Austenit- und 4 von 25 Ferritkdrnern beobachtet. Dariiber hinaus ist die
Anderung der elastischen Normaldehnung in einem anderen Ferritkorn in Bild 4.21 darge-
stellt. Die Gitterebenenabstinde wurden ebenfalls anhand einer [031]-Reflektion ermittelt. Bis

etwa 5X0° Lastzyklen nahmen die Gitterebenenabstinde kontinuierlich mit der Lastzyklen-
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zahl zu. Danach wurden sie jedoch kontinuierlich mit steigender Lastzyklenzahl etwas kleiner
(siehe Trendlinien in Bild 4.21). Dieser Trend der Anderung der elastischen Normaldehnung

wurde in 14 von 25 Ferritkornern beobachtet.
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Bild 4.19: Auf den Gitterebenenabstand im unermiideten Zustand bezogene Anderung der
elastischen Normaldehnung in einem einzelnen Korn in Abhdngigkeit von der
Lastzyklenzahl anhand der Verdnderung einer Austenit-[040]-Reflektion
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Bild 4.20: Auf den Gitterebenenabstand im unermiideten Zustand bezogene Anderung der

elastischen Normaldehnung in einem einzelnen Korn in Abhdngigkeit von der
Lastzyklenzahl anhand der Verdnderung einer Ferrit-[031]-Reflektion
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Bild 4.21: Auf den Gitterebenenabstand im unermiideten Zustand bezogene Anderung der
elastischen Normaldehnung in einem einzelnen Korn in Abhdngigkeit von der
Lastzyklenzahl anhand der Verdnderung einer Ferrit-[031]-Reflektion

4.3 Risskeimbildung

In diesem Kapitel werden die in dem untersuchten Duplexstahl bei niedrigen Spannungsamp-
lituden beobachteten Mechanismen der Risskeimbildung dargestellt. Dariiber hinaus wird der

Einfluss von Korn- und Phasengrenzen auf diese Phase der Ermiidung wiedergegeben.

4.3.1 Mechanismen der Risskeimbildung

Bild 4.22 a zeigt eine lichtmikroskopische Aufnahme der Oberfldache einer nicht gebrochenen
Probe fiir die Ultraschall-Ermiidungspriiftechnik nach einer Milliarde Lastzyklen, die bei ei-
ner Spannungsamplitude von 380 MPa ermiidet wurde. Lediglich in dem eingekreisten Be-
reich der dargestellten Mikrostruktur haben sich Gleitspuren gebildet. Diese starke Lokalisie-
rung der Ermiidungsschidigung in wenigen Kérnern wurde an der Oberfléche aller nicht ge-
brochenen Ermiidungsproben bei den in dieser Arbeit untersuchten niedrigen Beanspru-
chungsamplituden beobachtet. Bild 4.22 b zeigt eine rasterelektronenmikroskopische Detail-
aufnahme der in Bild 4.22 a eingekreisten Mikrostruktur. In dem dargestellten Austenitkorn
haben sich stark ausgepriagte Gleitspuren gebildet. Eine Analyse der mit Hilfe der automati-
sierten EBSD-Technik gewonnenen Orientierungsdaten dieses Korns zeigt, dass die Gleitspu-
ren an Schnittlinien zwischen {111}-Gleitebenen und der Probenoberfldche entstanden. Mog-

liche Gleitspuren der {111}-Gleitebenen sind in einem Kreis eingezeichnet.
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Bild 4.22: a) Oberfliche einer Durchliuferprobe (4o/2 =380 MPa, N =10°), b) Detail-
Aufnahme der eingekreisten Mikrostruktur in Bild 4.22 a (Kreise zeigen mogliche

Gleitspuren), c) geneigte Aufnahme eines FIB-Schnittes entlang der horizontalen
Linie in Bild 4.22 b

In unterschiedlichen Austenitkornern wurden mit einem fokussierten Ionenstrahl (FIB) an
stark ausgepriagten Gleitspuren Schnitte senkrecht zur Probenoberfliche erstellt. Hochaufge-
l6ste rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen der Schnitte zeigten, dass sich stark ausge-
pragte Extrusionen und Intrusionen in einigen Austenitkornern bilden. Es wurde jedoch nicht
beobachtet, dass Ermiidungsrisse an Austenitgleitspuren initiieren, die sich unter den in dieser
Arbeit aufgebrachten relativ niedrigen Beanspruchungsamplituden bilden. Bild 4.22 ¢ zeigt
exemplarisch eine solche Schnittfliche senkrecht zur Probenoberflédche entlang der horizonta-
len Linie in Bild 4.22 b. Die Probe wurde um 52° zur Horizontalen gekippt. Es sind keinerlei
Risskeime erkennbar. An der Schnittstelle einiger der in Bild 4.22 b dargestellten Austenit-
gleitspuren mit der Phasengrenze zu dem benachbarten Ferritkorn sind einige relativ kurze

Gleitspuren und Risskeime in dem Ferritkorn zu erkennen. An Position @ und @ haben sich
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in dem dargestellten Ferritkorn kurze Gleitspuren an Schnittlinien zwischen {110}-
Gleitebenen und der Probenoberflache gebildet. Dabei ist die Gleitspur an Position @ etwas
starker ausgeprigt als die Gleitspur an Position @. An Position ® und @ haben sich an den
Schnittlinien zwischen {110}-Gleitebenen und der Probenoberfliche transkristalline Risskei-
me gebildet. Der Ermiidungsriss an Position @ ist nach einer Lédnge von etwa 1,5 um alternie-
rend auf verschiedenen {110}-Gleitebenen bis zu einer Linge von etwa 6 pm weiter gewach-
sen. Mdgliche Gleitspuren der {110}-Gleitebenen sind in einem Kreis eingezeichnet. Der Riss
ist inmitten des Ferritkorns stehengeblieben und bis zu einer Milliarde Lastzyklen nicht weiter

gewachsen.

In Bild 4.23 sind planar angeordnete Versetzungen in einem Austenitkorn im Probeninneren
einer nach einer Milliarde Lastzyklen bei einer Spannungsamplitude von 370 MPa nicht ge-
brochenen Ermiidungsprobe dargestellt. Die Versetzungen wurden an einer Phasengrenze
aufgestaut. In dem benachbarten Ferritkorn ist im Bereich der Schnittstellen zwischen den
Austenitgleitbdndern und der Phasengrenze eine erhohte Versetzungsdichte zu erkennen. Die

Aufnahme wurde mit einem Transmissionselektronenmikroskop erstellt.

Bild 4.23: TEM-Aufnahme von Austenitgleitbdndern, die an einer Phasengrenze aufgestaut
wurden und erhéhte Versetzungsdichte in einem benachbarten Ferritkorn im Be-
reich der Schnittpunkte zwischen den Austenitgleitbindern und einer Phasengren-
ze (A0/2 = 370 MPa, N = 10°)

In Bild 4.24 a bis ¢ sind exemplarisch Risskeime dargestellt, welche die in dem untersuchten
Duplexstahl bei niedrigen Beanspruchungsamplituden und einer Priiffrequenz von etwa
20 kHz iiberwiegend beobachteten Mechanismen der Risskeimbildung zeigen. Die in
Bild 4.24 a und b dargestellten transkristallinen Risskeime sind offensichtlich nach dem glei-

chen Mechanismus entstanden wie die in Bild 4.22 b gezeigten Risskeime. Im Anschluss an
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ihre Entstehung sind die in Bild 4.24 b dargestellten transkristallinen Risskeime teilweise zu-
sammengewachsen und haben somit einen interkristallinen Riss gebildet. Eine Analyse der
kristallografischen Orientierungen zeigte, dass die Schmidfaktoren der aktivierten Austenit-
und Ferrit-Gleitsysteme verhdltnisméBig grof sind. Dariiber hinaus ist in Bild 4.24 ¢ ein Er-
miidungsriss dargestellt, der offenbar durch ein sprodes Aufreilen der dargestellten Phasen-
grenze entstanden ist. Dies konnte in einer hohen Phasengrenznormalspannung begriindet
liegen, welche durch die sich an der Phasengrenze aufstauenden Austenitgleitbdnder hervor-
gerufen wurde. Im Gegensatz zu den in Bild 4.24 a und b dargestellten Risskeimen ist in
Bild 4.24 ¢ keine nennenswerte plastische Verformung in dem an die Phasengrenze angren-

zenden Ferritkorn zu beobachten.

Bild 4.24: Vorrangig beobachtete Mechanismen der Risskeimbildung: a) Trans- und
b) interkristalline Risskeimbildung an Ferritgleitspuren sowie c) interkristalline
Risskeimbildung durch sprodes Aufreiffen einer Phasengrenze (Kreise zeigen
mogliche Gleitspuren)
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Neben den bereits beschriebenen, vorrangig beobachteten Mechanismen der Risskeimbildung
wurden in wenigen Fillen auch weitere Mechanismen der Risskeimbildung beobachtet. Ver-
einzelt wurde transkristalline Risskeimbildung inmitten von Ferritkdrnern ohne ein Einwirken
von Gleitbdandern in benachbarten Austenitkornern festgestellt. Darliber hinaus wurde in ei-
nem Fall Risskeimbildung an einem Titancarbonitrid-Einschluss an der Probenoberfldche
beobachtet. Fraktografische Untersuchungen aller gebrochenen Ermiidungsproben zeigten,
dass alle Ermiidungsrisse in den Versuchsreihen dieser Arbeit an der Probenoberfldche ent-

standen.

Im Rahmen der Versuchsreihe, die bei einer Priiffrequenz von etwa 20 kHz unter Ausschluss
der Laborluftatmosphére durchgefiihrt wurde, war zu beobachten, dass die grundsitzlichen
Mechanismen der Risskeimbildung unveridndert gegeniiber der Versuchsreihe in Laborluftat-
mosphire blieben (Bild 4.25 a und b). Gleiches gilt fiir die Versuchsreihe mit der Priiffre-
quenz von 30 Hz in Laborluftatmosphire (Bild 4.25 ¢ und d). Im Rahmen der Versuchsreihe
des tiber 100 Stunden bei 475°C gegliihten Duplexstahls wurde beobachtet, dass sich Ermii-
dungsrisse liberwiegend an Titancarbonitrid-Einschliissen in der Ferritphase bilden

(Bild 4.26).

Bild 4.25: Gegeniiber der Referenzversuchsreihe unverdnderte Mechanismen der Risskeim-
bildung: a) und b) bei einer Priiffrequenz von etwa 20 kHz unter Ausschluss der
Laborluftatmosphdre sowie c) und d) bei einer Priiffrequenz von 30 Hz in Labor-
luftatmosphdire
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Bild 4.26: Ermiidungsrissinitiierung an Titancarbonitrid-Einschluss (1¢/2 = 360, N = 10°)

4.3.2 Einfluss von Korn- und Phasengrenzen auf die Risskeimbildung

In Bild 4.27 a ist die Oberfliche einer Probe nach 2-10° Lastzyklen dargestellt, die bei einer
Spannungsamplitude von 365 MPa ermiidet wurde. Die Aufnahme wurde mit einem Raster-
elektronenmikroskop erstellt. In dem Austenitkorn y; sind Gleitspuren an den Schnittstellen
zwischen zwei unterschiedlich orientierten {111}-Gleitebenen und der Probenoberfliche zu
erkennen. Die zugehorigen Gleitbdnder bewirkten in dem benachbarten Ferritkorn o an der
Phasengrenze zwischen den beiden Kdrnern offenbar eine Spannungsiiberhohung, die zu einer
lokalen plastischen Verformung und zur Bildung von Risskeimen fiihrte. Das eingezeichnete
Rechteck zeigt die Position, an der mit Hilfe der FIB-Technik eine Lamelle fiir anschlieBende
transmissionselektronenmikroskopische Untersuchungen senkrecht zur Probenoberfléche ent-
nommen wurde. In Bild 4.27 b ist eine Ubersichtsaufnahme der entnommenen Lamelle abge-
bildet. Dartiber hinaus ist in Bild 4.24 ¢ eine Detailaufnahme des in Bild 4.27 b mit dem nicht
gestrichelten Rechteck gekennzeichneten Bereichs zu sehen. Die Aufnahmen wurden mit ei-
nem Transmissionselektronenmikroskop erstellt. In der Detailaufnahme ist ein transkristalli-
ner Risskeim in dem Ferritkorn a; dargestellt, der in Bild 4.27 a als interkristalliner Risskeim

erscheint.

In Bild 4.28 a und b sind TEM-Aufnahmen des in Bild 4.27 b mit dem schiefen, gestrichelten
Rechteck gekennzeichneten Bereichs dargestellt. Es ist jeweils ein Aufstau von planar ange-
ordneten Versetzungen in dem Austenitkorn y; bzw. v, an der gemeinsamen Korngrenze zu
sehen. Die TEM-Probe wurde nur geringfiigig zwischen den beiden Aufnahmen gekippt,

weshalb die in Bild 4.28 a sichtbaren Versetzungen in dem Austenitkorn y; auch in
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Bild 4.28 b zu erkennen sind. Dies ldsst auf einen geringen Orientierungsunterschied zwi-
schen den aktivierten Gleitsystemen in beiden Kornern schlieen. Die Gleitbdnder in beiden
Kornern schneiden die gemeinsame Korngrenze in etwa an der gleichen Stelle. In Bild 4.28 ¢
und d sind TEM-Aufnahmen des in Bild 4.27 b mit dem vertikal angeordneten, schwarz-
gestrichelten Rechteck (Bild 4.28 d) bzw. mit dem weil3-gestrichelten Rechteck (Bild 4.28 c)
gekennzeichneten Bereichs abgebildet. Es sind jeweils mehrere Aufstaus von planar angeord-
neten Versetzungen in dem Austenitkorn y, bzw. dem Ferritkorn o; an der gemeinsamen Pha-
sengrenze zu sehen. In dem Ferritkorn o, sind Versetzungen auf unterschiedlichen Gleitsys-
temen zu erkennen. Die TEM-Probe wurde zwischen den beiden Aufnahmen nicht gekippt
und die Gleitbdnder in beiden Kornern schneiden die gemeinsame Phasengrenze in etwa an
der gleichen Stelle. Das in Bild 4.28 b in dem Austenitkorn y, dargestellte Gleitband ist in

Bild 4.28 ¢ ebenfalls zu erkennen.

Bild 4.27: a) Risskeimbildung an Phasengrenze, b) TEM-Aufnahme einer Lamelle, die senk-
recht zur Oberfliche an der mit dem Rechteck in a) gekennzeichneten Stelle ent-
nommen wurde und c) vergrofierte TEM-Aufnahme eines Mikrorisses (Position
gekennzeé'chnet mit dem nicht gestrichelten Rechteck in b) (Ado/2 = 365 MPa,
N=210°)
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Bild 4.28:  Versetzungsanordnungen nahe der Probenoberfliche an einer Rissenstehungs-
stelle: a) und b) Ubertragung plastischer Verformung iiber eine y-y-Korngrenze
hinweg sowie c) und d) iiber eine y-a-Phasengrenze hinweg (Ao/2 = 365 MPa,
N =2:10°

In Bild 4.29 a und ¢ sind REM-Aufnahmen von Mikrostrukturen an der Oberfliche von Pro-
ben nach 107 Lastzyklen dargestellt, die bei einer Spannungsamplitude von 360 MPa ermiidet
wurden. In den Austenitkdrnern y; und y; sind Gleitspuren an Schnittlinien zwischen {111}-
Gleitebenen und der Probenoberfliche entstanden. Die aktivierten Gleitsysteme wiesen den
maximalen Schmidfaktor des jeweiligen Korns auf (S,; = 0,46 bzw. S,3 =0,45). Mogliche
Gleitspuren sind in Kreisen eingezeichnet. In den benachbarten Ferritkérnern wurden auf
{110}-Gleitebenen transkristalline Risskeime gebildet. In den Bildern 4.29 b und ¢ sind die
geometrischen Beziehungen zwischen Gleitebenen benachbarter Kérner mit dem groBten
Schmidfaktor des jeweiligen Korns perspektivisch dargestellt (Austenit: Griin und Ferrit:
Rot). Fiir die Ferritkdrner sind zusdtzlich die Gleitebenen dargestellt, auf denen plastische
Verformung und Risskeimbildung hervorgerufen wurden (blau). Die blau dargestellten Gleit-
ebenen wiesen deutlich geringere maximale Schmidfaktoren auf als die rot dargestellten

Gleitebenen. Jedoch waren die Drehwinkel zwischen den blau und griin dargestellten Gleit-
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ebenen deutlich geringer als zwischen den rot und griin dargestellten Gleitebenen. Die Kipp-
winkel zwischen den blau und griin sowie zwischen den rot und griin dargestellten Gleitebe-

nen unterschieden sich nur unwesentlich.

Bild 4.29: a) und c) Transkristalline Risskeimbildung an Phasengrenze (Kreise zeigen
maogliche Gleitspuren) sowie b) und d) geometrische Beziehung zwischen Gleitebenen
benachbarter Korner mit hohen Schmidfaktoren (perspektivische Darstellung)
(40/2 = 360 MPa, N = 10’)

In zahlreichen anderen Mikrostrukturen wurde beobachtet, dass Risskeimbildung auf Ferrit-
gleitebenen erfolgte, die den groften Schmidfaktor des jeweiligen Korns aufwiesen. Die
Dreh- und Kippwinkel dieser Gleitebenen waren in diesen Féllen gegeniiber den aktivierten

Gleitebenen der jeweils benachbarten Austenitkdrner relativ gering.

4.4 Kurzrisswachstum

In diesem Kapitel werden die experimentellen Ergebnisse zur Untersuchung des mikrostruk-

turdominierten Kurzrisswachstums wiedergegeben. Hierbei steht die Hinderniswirkung von
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Korn- und Phasengrenzen im Blickpunkt der Untersuchungen. Dariiber hinaus sind die Me-
chanismen von besonderem Interesse, die zu einer Verzdgerung bzw. zu einem Stopp des

Kurzrisswachstums fiihren.

4.4.1 Wechselwirkungen zwischen kurzen Rissen und Korn- bzw. Phasengrenzen

In Bild 4.30 ist die Oberfldche einer Miniaturprobe fiir die Ultraschall-Ermiidungspriiftechnik
(Bild 3.8 e) dargestellt, die bei einer Spannungsamplitude von etwa 400 MPa ermiidet wurde
und in der sich ein Ermiidungsriss gebildet hat. Zu den aufgefiihrten Lastzyklenzahlen wurden
lichtmikroskopische Aufnahmen des Risses zwecks Dokumentation des Risswachstums ge-
macht. Der abgebildete Ermiidungsriss ist sowohl an der Phasengrenze zwischen dem
Austenitkorn y3 und dem Ferritkorn o, initiiert, als auch an der Phasengrenze zwischen dem
Austenitkorn y4 und dem Ferritkorn as. Die Risse haben sich zunéchst transkristallin in den
jeweiligen Ferritkornern gebildet und sind anschlieBend zusammengewachsen. Infolge der
weiteren Wechselverformung ist der Riss in beide Richtungen weitergewachsen. Das Riss-
wachstum wurde deutlich abgebremst, sobald sich eine Rissspitze einer Phasengrenze néherte.
Ein Beispiel hierfiir ist die Phasengrenze zwischen dem Austenitkorn y; und dem Ferritkorn
o4, nach deren Uberwindung das Risswachstum wieder stark beschleunigt wurde. An der Pha-
sengrenze zwischen dem Austenitkorn y; und dem Ferritkorn a; wurde der Riss sogar bis zum

temporidren Stillstand abgebremst.

§ Lastzyklenzahl N [10°] y
3 Qo858 22 S 2 §233 529 ﬂ %
cn cnenen ol ol — — ol ol ol alolcien en e (2]
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Bild 4.30: Kurzrisswachstum an der Probenoberfldiche

Mit Hilfe der Phasenkontrasttomografie (Kapitel 3.3.5) und der kommerziellen 3D-Daten-
visualisierungssoftware Avizo Fire wurde der in Bild 4.30 dargestellte Riss nach unterschied-
lichen Lastzyklenzahlen dreidimensional abgebildet. Zur Durchfiihrung der Tomografie wur-
de die Miniaturprobe von der Triagerprobe (Bild 3.8 ¢) abmontiert und in die Synchrotron-
strahllinie eingebaut. Im Anschluss an die Tomografie wurde sie wieder auf der Trigerprobe

montiert und weiter ermiidet. Die Einstellungen der Ultraschall-Ermiidungspriifmaschine
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blieben wihrend des gesamten Versuchs unverdndert. Die Rissfront nach den jeweiligen
Lastzyklenzahlen ist in Blickrichtung parallel zur Probenlédngsachse in Bild 4.31 dargestellt.
Es ist zu erkennen, dass sich der Riss im Mittel halbelliptisch ausbreitet. Jedoch weist die
Rissausbreitungsrate deutliche lokale Unterschiede auf. In Bild 4.32 a ist der Riss nach
3,75-10° Lastzyklen in Blickrichtung senkrecht zur Probenoberfliche abgebildet (vergleiche
mit Bild 4.30). Dariiber hinaus zeigt Bild 4.32 b das Rissprofil entlang der gestrichelten Linie
in Bild 4.31. In beiden Aufnahmen ist der fiir kurze Ermiidungsrisse charakteristische Zick-
zackverlauf aufgrund des Risswachstums auf einzelnen Gleitebenen deutlich zu erkennen.
Knicke entstehen an Korn- bzw. Phasengrenzen (hier nicht dargestellt) aufgrund der Ande-

rung der kristallografischen Orientierung.

Lastzyklenzahl N [10°] "~ Probenoberfliche

100 375 T

Bild 4.31: Fldche des in Bild 4.30 dargestellten Risses in Abhdngigkeit von der Lastzyklen-
zahl in Blickrichtung parallel zur Probenlingsachse

a) b)
Bild 4.32: a) 3D-Geometrie des in Bild 4.30 dargestellten Risses in Blickrichtung senkrecht
zur Probenoberfliche und b) Rissprofil entlang der gestrichelten Linie in
Bild 4.31

In Bild 4.33 ist ein Ermiidungsriss dargestellt, der an der Phasengrenze PG, zwischen dem
Ferritkorn a; und dem Austenitkorn y; transkristallin entstanden ist. Der Mechanismus der
Risskeimbildung entspricht dem Entstehungsmechanismus des in Bild 4.24 a dargestellten

Risskeims. Mogliche Gleitspuren der jeweiligen Korner an der Probenoberflache sind in Krei-
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sen eingezeichnet. In Bild 4.34 ist die mit Hilfe eines Fernfeldmikroskops (Typ: Questar
QM100) horizontal vom Rissursprungsort gemessene Linge des linken und rechten Rissastes
in Abhdngigkeit von der Lastzyklenzahl aufgetragen. Der Riss ist zunichst unter etwa 45° zur
Lastrichtung durch das Ferritkorn a; gewachsen. Bereits nach wenigen um dnderte der Riss
seine Wachstumsrichtung allmdhlich durch Aktivierung einer weiteren Gleitebene, wodurch
er sich letztendlich senkrecht zur Lastrichtung ausbreitete. An der Phasengrenze PG, zwi-
schen dem Ferritkorn a; und dem Austenitkorn y, wurde der Riss fiir etwa 7-10* Lastzyklen
aufgehalten. Anschlielend ist der Riss durch das Austenitkorn y, weitergewachsen, bis er an
der Phasengrenze PG; zwischen dem Austenitkorn y, und dem Ferritkorn as fiir etwa 10°
Lastzyklen aufgehalten wurde. Nachdem der rechte Rissast einige um in das Ferritkorn o3
hineingewachsen war, hat der linke Rissast die Phasengrenze PG, zwischen dem Ferritkorn o,
und dem Austenitkorn vy, iiberwunden. Er ist anschlieBend transkristallin durch das
Austenitkorn y; weitergewachsen. Danach wurde der Riss an der Phasengrenze PG4 zwischen
dem Austenitkorn y; und dem Ferritkorn o5 fiir etwa 10* Lastzyklen aufgehalten. Das Riss-
wachstum wurde danach an beiden Rissfronten stark beschleunigt und der Riss breitete sich

als Langriss weiter aus.

In Bild 4.35 a ist ein anderer Ermiidungsriss dargestellt, der interkristallin ungefdhr in der
Mitte der Phasengrenze PG, zwischen dem Austenitkorn y; und dem Ferritkorn a,; entstanden
ist. Der Mechanismus der Risskeimbildung entspricht offenbar dem Entstehungsmechanismus
des in Bild 4.24 ¢ dargestellten Risskeims. Bild 4.35 b zeigt die untere Hélfte der selben Er-
miidungsprobe an der Rissinitiierungsstelle unter einem Winkel von 45° beziiglich der Hori-

zontalen gekippt.

Bild 4.33: Mikrostruktur mit Ermiidungsriss (Kreise zeigen mogliche Gleitspuren)
(40/2 = 400 MPa, Ng = 1,8-10°)
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Bild 4.34: Rissldinge in Abhdngigkeit von der Lastzyklenzahl des in Bild 4.33 dargestellten
Ermiidungsrisses

B e [ 20um |

Bild 4.35: a) Mikrostruktur mit Ermiidungsriss (Kreise zeigen mogliche Gleitspuren) und
b) um 45° geneigte Probe: Probenoberfliche (unten) und Bruchfliche (oben)

(A0/2 = 370 MPa, Nz = 2,2:10%)

In Bild 4.36 ist die mit einem Fernfeldmikroskop horizontal vom Rissursprungsort gemessene
Lange des linken und rechten Rissastes des in Bild 4.35 gezeigten Risses in Abhingigkeit von

der Lastzyklenzahl aufgetragen. Der Riss ist zundchst interkristallin entlang der Phasengrenze



4 Experimentelle Ergebnisse 94

PG, zwischen dem Austenitkorn y; und dem Ferritkorn a; gewachsen. Danach wurde der Riss
an dem Tripelpunkt TP; zwischen dem Austenitkorn y;, dem Ferritkorn o; und dem Ferrit-
korn o fiir etwa 3-10" Lastzyklen aufgehalten. Anschliefend erfolgte das Risswachstum
transkristallin durch das Ferritkorn a;. Hierzu bildete der Riss entsprechend des in Kapi-
tel 2.2.4 beschriebenen Mechanismus nach Zhai et al. (2000) Bruchstufen um die Barriere
leichter iiberwinden zu konnen. Auf diesen Bruchstufen haben sich deutliche Schwingstreifen
gebildet (siche weil3 gestricheltes Rechteck in Bild 4.35 b). An dem Tripelpunkt TP, zwischen
dem Ferritkorn a;, dem Austenitkorn y; und dem Austenitkorn y4 wurde der Riss fiir etwa
6-10° Lastzyklen aufgehalten. Nachdem der Riss an der rechten Rissfront bis zur Phasengren-
ze PG, weitergewachsen war, ist er auch an der linken Rissfront weitergewachsen. Wéhrend
der Anndherung der rechten Rissspitze an die Phasengrenze PG, wurde das Risswachstum bis
zum Stillstand abgebremst. Nach dem Uberwinden der Barriere wurde das Wachstum plotz-
lich stark beschleunigt. Wahrend der Anniherung des linken Rissastes an die Zwillingskorn-
grenze ZKG; und anschliefend an die Phasengrenzen PG; wurde das Wachstum jeweils etwas
abgebremst, jedoch nicht bis zum Stilltand. Durch die Phasengrenze PG4 hingegen wurde das
Risswachstum bis zum Stillstand abgebremst und der Riss wurde fiir etwa 10° Lastzyklen

aufgehalten. Nach Uberwinden der Hindernisse wurde das Risswachstum jeweils schlagartig

stark beschleunigt.
100
= 75 —+—linker Rissast PGs3
3.
— —s—rechter Rissast PGy
3
o 50 4
i%ﬁ 7ZKG,
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Bild 4.36: Rissldinge in Abhdngigkeit von der Lastzyklenzahl des in Bild 4.35 dargestellten
Ermiidungsrisses

In Bild 4.37 a ist die Bruchflidche einer Ermiidungsprobe nahe einer Rissinitiierungsstelle dar-
gestellt. Es ist zu erkennen, dass der Ermiidungsriss in Pfeilrichtung zundchst auf einer ein-
zelnen Gleitebene durch das Ferritkorn o gewachsen ist. Um die dargestellte mikrostrukturelle

Barriere (Korn- oder Phasengrenze) leichter {iberwinden zu konnen, hat der Riss durch ein
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Wachstum auf zwei unterschiedlichen Gleitebenen Bruchstufen mit einer relativ geringen
Stufenhdhe gebildet. Hierdurch hat sich in dem benachbarten Korn eine Bruchfliche gebildet,
die keinen erkennbaren Dreh- und Kippwinkel gegeniiber der Bruchfldche in dem dargestell-
ten Ferritkorn aufweist. In Bild 4.37 ¢ sind die geometrischen Gegebenheiten schematisch
entsprechend den Modellvorstellungen von Zhai et al. (2000) dargestellt. Durch das Bilden
von Bruchstufen wird die zum weiteren Risswachstum erforderliche Bruchfliche an der Korn-

bzw. Phasengrenze auf die griine Fliche reduziert.

Bruchstufen

stswachsmms-
% richtung

stsvsfachstums-
% richtung

Gleit-
ebene

Korn-/Phasengrenze

Korn-/Phasengrenze d)

Bild 4.37: a) und b) Bildung von Bruchstufen unterschiedlicher Héhe an Korn- bzw.
Phasengrenzen wdihrend des Kurzrisswachstums sowie c¢) und d) schematische
Darstellung nach Zhai et al. (2000)

In Bild 4.37 b ist die Bruchfliche einer weiteren Ermiidungsprobe nahe einer Rissentste-
hungsstelle dargestellt. Der Ermiidungsriss ist zunédchst in Pfeilrichtung entlang der ehemali-
gen Phasengrenze zu dem abgebildeten Austenitkorn y; gewachsen (siche Bild 4.35). Um die
in Bild 4.37 b dargestellte Phasengrenze einfacher iiberwinden zu kdnnen, hat der Riss durch
ein Wachstum auf zwei unterschiedlichen Gleitebenen Bruchstufen mit einer relativ grofen
Stufenhohe gebildet. Hierdurch hat sich in dem benachbarten Korn eine Bruchfldche gebildet,
die zwar einen deutlichen Kippwinkel, jedoch keinen nennenswerten Drehwinkel gegeniiber
der Bruchfldche in dem dargestellten Ferritkorn aufweist. In Bild 4.37 d sind die geometri-

schen Gegebenheiten schematisch entsprechend den Modellvorstellungen von Zhai et al.
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(2000) abgebildet. Durch das Bilden von Bruchstufen wird die zum weiteren Risswachstum
erforderliche Bruchfldche an der Korn- bzw. Phasengrenze auf die blau dargestellte Flidche
reduziert. Bruchstufen mit derart hohen Stufenhéhen, wie z.B. in Bild 4.37 b dargestellt, wur-
den auf den untersuchten Bruchflichen im Bereich von Rissentstehungsorten sehr selten beo-

bachtet.

In Bild 4.38 a ist ein Ermiidungsriss an der Oberfliche einer Probe dargestellt, die bei einer
Spannungsamplitude von 370 MPa ermiidet wurde und die bis 10° Lastzyklen nicht gebro-
chen ist. Beide Rissspitzen wurden von Phasengrenzen dauerhaft aufgehalten. Bild 4.38 b
zeigt perspektivisch die Gleitebenen auf denen der Riss in den Koérnern vy, a, und y, gewach-
sen ist. Der Drehwinkel zwischen der Gleitebene des Austenitkorns y; und der Gleitebene des
Ferritkorns a, betrdgt ungefahr 35°. Hingegen ist der Kippwinkel zwischen den beiden Gleit-
ebenen vernachldssigbar klein. Der Drehwinkel zwischen der Gleitebene des Ferritkorns a;
und der Gleitebene des Austenitkorns vy, ist mit etwa 15° deutlich geringer im Vergleich mit
dem eben genannten Fall. Hingegen ist an dieser Phasengrenze der Kippwinkel mit etwa 20°
deutlich groBer. Der Schmidfaktor des risstragenden Gleitsystems hinter der Barriere wird im
Falle der erstgenannten Phasengrenze (y;-ay) etwas vergrofert und im Falle der zweitgenann-

ten Phasengrenze (a,-y,) deutlich reduziert.

Bild 4.38: a) Nicht wachstumsfihiger Ermiidungsriss (Kreise zeigen mogliche Gleitspuren)
und b) perspektivische Darstellung der aktivierten Gleitsysteme benachbarter
Korner

Im Rahmen der Referenzversuchsreihe wies der ldngste, in einer nach 10° Lastzyklen nicht
gebrochenen Ermiidungsprobe beobachtete Riss eine Lange von etwa 120 um auf. Eine Spitze

dieses Risses ist in Bild 4.39 dargestellt. Die plastische Zone an der Rissspitze ist aufgrund



4 Experimentelle Ergebnisse 97

des “channeling’“-Kontrasts zu erkennen. Sie wurde durch die Phasengrenze zu dem benach-

barten Austenitkorn in ihrer Ausdehnung eingeschrénkt.

Bild 4.39: Ermiidungsriss, der an einer Phasengrenze stehengeblieben ist, sowie plastische
Zone an dessen Rissspitze (A6/2 = 330 MPa, N = 10°)

In Bild 4.40 ist die Oberfliche einer bis 10° Lastzyklen nicht gebrochenen Probe dargestellt,
die aus dem fiir 100 Stunden bei 475°C gegliihten Duplexstahl gefertigt wurde. Der darge-
stellte Riss weist eine Lange von iiber 400 um auf und ist liber seine gesamte Lange unter
einem Winkel von etwa 45° zur Zugachse gewachsen. Im Rahmen der vorliegenenden Arbeit
handelt es sich um den lingsten Riss, der in einer nach 10° Lastzyklen nicht gebrochenen
Probe entdeckt wurde. Die in Proben aus dem fiir 100 Stunden bei 475°C gegliihten Werk-
stoffzustand beobachteten Risse waren durchschnittlich deutlich ldnger als Risse in dem Refe-

renzzustand.

Bild 4.40: Riss mit einer Ldnge von itiber 400 um in einer nicht gebrochenen Ermiidungs-
probe aus Duplexstahl, der fiir 100 Stunden bei einer Temperatur von 475°C
gegliiht wurde (46/2 = 360 MPa, N = 10°)



4 Experimentelle Ergebnisse 98

4.4.2 Rissstopp inmitten eines Kornes

In Bild 4.41 a ist eine REM-Aufnahme eines Ermiidungsrisses dargestellt, der transkristallin
in dem Ferritkorn o entstanden ist und der inmitten dieses Korns ohne erkennbares Hindernis
bis 10° Lastzyklen stehengeblieben ist. Der Mechanismus der Risskeimbildung entspricht dem
Entstehungsmechanismus des in Bild 4.24 a dargestellten Risskeims. Um herauszufinden, ob
dem Risswachstum ein Hindernis unterhalb der Probenoberflache entgegenwirkte, wurden mit
der FIB-Technik Schnitte senkrecht zur Probenoberfliche erstellt, die anschlieBend raster-
elektronenmikroskopisch untersucht wurden. In den Bildern 4.41 b bis f ist die Probenober-
fliche um 52° beziiglich der Horizontalen gekippt dargestellt, sodass sowohl der Riss an der
Probenoberfliache als auch die senkrecht zur Oberfldche in dem Ferritkorn a; erstellten FIB-
Schnitte zu erkennen sind (Bild 4.41 ¢ bis f). Die Bilder zeigen, dass der Riss mit keiner

Korn- oder Phasengrenze wechselwirkte.

Bild 4.41: Nicht wachstumsfihiger transkristalliner Ermiidungsriss, der inmitten des ersten
Korns bis 10° Lastzyklen stehengeblieben ist (Ao/2 =350 MPa): a) REM-
Aufnahme senkrecht zur Probenoberfliche (mogliche Gleitspuren sind in Kreisen
dargestellt), b) bis f) Detailaufnahmen des Risses (Probenoberfldiche um 52° be-
ziiglich der Horizontalen gedreht) und c) bis f) FIB-Schnitte
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4.5 Langrisswachstum

Mit Hilfe von rasterelektronenmikroskopischen Aufnahmen wurden fraktografische Untersu-
chungen an gebrochenen Ermiidungsproben durchgefiihrt. Die in Bild 4.42 a dargestellte Er-
miidungsbruchfldche stammt von einer Probe, die mit einer Frequenz von etwa 20 kHz ermii-
det wurde. Hingegen stammt die in Bild 4.42 b dargestellte Ermiidungsbruchfliache von einer
Probe, die mit einer Frequenz von 30 Hz ermiidet wurde. Die Rissentstehungsstelle in
Bild 4.42 a befindet sich links oben und in Bild 4.42 b mittig unten. Die mit einer Priiffre-
quenz von etwa 20 kHz ermiideten Proben wiesen gegeniiber den Proben, die mit 30 Hz er-

miidet wurden, einen groeren Anteil an sproden Bruchflichen auf. Der Risspfad folgte hiu-

fig einzelnen kristallografischen Ebenen (Bild 4.43).

Bild 4.42:  Bruchfliche einer mit a) 20 kHz und b) 30 Hz ermiideten Probe

Bild 4.43: Bruchfliche einer mit 20 kHz ermiideten Probe: Der Risspfad folgt zum Teil
einzelnen kristallografischen Ebenen
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5  Ein dreidimensionales Modell zur Beschreibung der

Risskeimbildung und des Kurzrisswachstums

In diesem Kapitel wird dargestellt, wie die bei niedrigen Beanspruchungsamplituden zum
Tragen kommenden Ermiidungsmechanismen des in dieser Arbeit untersuchten Duplexstahls
unter Beriicksichtigung der Werkstoffmikrostruktur numerisch nachgebildet werden kénnen
mit dem Ziel einer moglichst exakten Abschédtzung der Ermiidungslebensdauer realer und
synthetischer Mikrostrukturen. Das kommerzielle Finite-Elemente-Programm Abaqus und das
von Huang (1991) erstellte UMAT-Unterprogramm (Kapitel 2.3.2) dienen dazu als Basis.
Hiermit ist es mdglich die durch Wechselverformung hervorgerufenen plastischen Scherun-

gen auf Gleitsystemen in beliebigen Mikrostrukturen zu bestimmen.

Beim Vorliegen von zweidimensionalen Mikrostrukturinformationen, die synthetisch gene-
riert wurden oder die an der Probenoberfliche mit Hilfe der automatisierten EBSD-Technik
ermittelt wurden, wird ein dreidimensionales Modell erstellt, bei dem die Korngrenzen senk-
recht zur Oberflache in die Tiefe extrudiert werden. Die dadurch nachgebildeten Korner wer-
den durch Tetraederelemente mit quadratischen Ansatzfunktionen diskretisiert, denen rich-
tungsabhéngiges elastisches und kristallplastisches Materialverhalten zugewiesen wird. Beim
Vorliegen von dreidimensionalen Mikrostrukturinformationen, die mit der Diffraktions- und
Phasenkontrasttomografie (Kapitel 3.3.5) bestimmt wurden, wird die Diskretisierung der
Korner mit Hilfe der kommerziellen 3D-Datenvisualisierungssoftware Avizo Fire durchge-
fithrt. Den Tetraederelementen mit quadratischen Ansatzfunktionen wird ebenfalls richtungs-

abhéngiges elastisches und kristallplastisches Materialverhalten zugewiesen.

Den Finiten Elementen der einzelnen Korner werden die experimentell ermittelten Phasenzu-
gehorigkeiten und kristallografischen Orientierungen zugeordnet. Ein Rahmen mit isotrop-
elastischem Materialverhalten mit einem Elastizitdtsmodul von 197 GPa und einer Querkont-
raktionszahl von 0,3 wird um die Mikrostruktur herum modelliert, um den Einfluss der umge-

benden Mikrostruktur moglichst realitdtsnah abzubilden.

Um wirmebehandlungsbedingte Eigenspannungen II. Art zu beriicksichtigen, wird zunachst
der Abschreckvorgang von 1050°C auf Raumtemperatur simuliert. Hierzu finden die in
Bild 3.6 dargestellten Temperaturabhidngigkeiten der richtungsabhingigen elastischen Kon-
stanten (£1;, Ej» und Es4) und der Wiarmeausdehnungskoeffizienten (a7) Beriicksichtigung.
Auch die in Bild 3.7 aufgefiihrten Temperaturabhingigkeiten der mikrostrukturellen FlieB3-
schubspannung (zr) beider Phasen wird im Rahmen der Simulation abgebildet. Dariiber hin-

aus wird fiir den isotrop-elastischen Rahmen die in Bild 3.6 abgebildete Temperaturabhéngig-
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keit des Elastizititsmoduls sowie des Wéarmeausdehnungskoeffizientens des gesamten Werk-
stoffs beriicksichtigt. Die von Fu (2016) an der Oberfliche gemessenen Eigenspannungen I.
Art (Kapitel 3.1) werden als Zugspannungen (50,2 MPa) an der Seitenfldche definiert, an der
auch die Spannungsamplitude zur anschlieBenden Simulation der Wechselverformung festge-
legt wird. Die Druckspannungen (21 MPa) werden an den beiden senkrecht dazu stehenden
Seitenfldchen des Modells festgelegt. Aufgrund der geringen Abmessung der erstellten Finite
Elemente Modelle senkrecht zur Oberfldche, wird ein konstanter Verlauf der Eigenspannun-

gen I. Art in dieser Richtung angenommen.

Entsprechend der in den Gleichungen 2.11 und 2.13 dargestellten Abhéngigkeit zwischen der
Lastzyklenzahl bis zur Risskeimbildung und der Schwingweite der plastischen Scherung wird
durch das im Rahmen dieser Arbeit weiterentwickelte UMAT-Unterprogramm die iiber der
Lastzyklenzahl N akkumulierte, quadrierte Schwingweite der plastischen Scherung Ay, als
Ermiidungsschidigungsparameter (kurz: ESP) verwendet. Bei Erreichen eines materialspezi-
fischen kritischen Wertes des Ermiidungsschadigungsparameters ESP;,, werden die rich-
tungsabhéngigen elastischen Konstanten £}, Ej; und Es4 der entsprechenden Finiten Elemen-
te auf Null herabgesetzt. Aufgrund des damit verbundenen Verlustes der Steifigkeit konnen
diese Finiten Elemente der d&ulleren Last keinen Widerstand mehr entgegensetzen, weshalb sie
einen Risskeim darstellen. Um das Kréftegleichgewicht der gesamten Struktur aufrecht zu
erhalten, miissen in benachbarten Finiten Elementen groBere Spannungen wirken. Dies kann
dazu fiihren, dass der Bereich der plastischen Verformung an der Spitze des Risskeims — d.h.
die Ausdehnung der plastischen Zone — vergréfert wird und dass in direkt benachbarten Fini-

ten Elementen grofere plastische Scherungen hervorgerufen werden.

Entsprechend der in Gleichung 2.14 dargestellten Abhéngigkeit zwischen der Rissausbrei-
tungsrate da/dN und der Schwingweite der Rissspitzenabgleitung ACTSD, die in direktem
Zusammenhang mit der Schwingweite der plastischen Scherung Ay,; an der Rissspitze steht,
wird auch flir die Nachbildung des Kurzrisswachstums der oben beschriebene Ermiidungs-
schiadigungsparameter ESP angewendet. Das sich an die Risskeimbildung anschlieende
Kurzrisswachstum wird in dem Modell abgebildet, indem der kritische Wert des Ermiidungs-
schadigungsparameters in den folgenden Lastzyklen in benachbarten Finiten Elementen er-
reicht wird, sodass auch diese Elemente einen Steifigkeitsverlust erleiden und sich wie Riss-
elemente verhalten. Dieses Konzept, welches Risskeimbildung und Kurzrisswachstum in glei-
cher Weise beschreibt, deckt sich gut mit beispielsweise den Modellvorstellungen von Zhai et
al. (2000): “Since short fatigue cracks are often approximately semi-elliptical in shape, they

tend to impinge initially on a grain boundary at a point near the sample surface. The point on
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the surface where the crack tip first impinges on the grain boundary could act as a point
crack-starter for the next grain in the surface region* sowie den Modellvorstellungen von
Déprés et al. (2015): “...cracks will not be able to shear and cross the grain boundary, but
will rather generate a new slip band in the next grain, which will later initiate in the same

way as in the first grain”.

Anhand des in Bild 5.1 dargestellten Finite-Elemente-Modells wurde das mit Hilfe des Ermii-
dungsschadigungsparameters nachgebildete Kurzrisswachstum untersucht. Die dargestellte
quadratische Scheibe mit einer Dicke von 5 pm wurde durch Tetraederelemente mit quadrati-
schen Ansatzfunktionen diskretisiert. Die Knoten an der linken Seitenfliche wurden in x-
Richtung translatorisch fixiert (Bild 5.1 a). Um Starrkdrperbewegung und/oder -rotation zu
vermeiden wurde der Knoten an der oberen linken Ecke zusétzlich in z-Richtung und der
Knoten an der unteren linken Ecke zusétzlich in y- und z-Richtung translatorisch fixiert. An
der rechten Seitenfliche des Modells wurde eine zyklische Normalspannung mit einer Ampli-
tude von 400 MPa in x-Richtung definiert. Den grau dargestellten Finiten Elementen wurde
ein isotropes, linear-elastisches Materialverhalten mit einem Elastizitdtsmodul von 197 GPa
und einer Querkontraktionszahl von 0,3 zugewiesen. Mit den in Bild 5.1 b rot dargestellten
Finiten Elementen konnten dariiber hinaus plastische Scherungen auf einem Gleitsystem mit
einem Schmidfaktor von §= 0,5 unter einem Winkel von 45° zur Zugachse abgebildet wer-
den, wenn die vorgegebene mikrostrukturelle FlieBschubspannung (hier: 99 MPa) erreicht
wurde. Fiir das geschwindigkeitsabhéngige FlieBgesetz (Gleichung 2.20) wurde als Refe-
renzwert der plastischen Scherrate ein Wert von y,; s = 0,001 s definiert. Fiir den Expo-
nenten wurde ein Wert von m =20 und fiir den impliziten Integrationsparameter wurde ein
Wert von ¢ = 0,5 gewéhlt. In der Mitte des Gleitbandes wurden einige Finite Elemente weg-
gelassen um einen Starterriss abzubilden, von dem aus sich ein Ermiidungsriss schubspan-

nungskontrolliert entlang des Gleitbandes ausbreiten konnte.

In Bild 5.2 ist die mit dem Modell ermittelte Risswachstumsrate da/dN in Abhédngigkeit von
der Schwingweite der plastischen Scherung Ay, an der Rissspitze fiir unterschiedliche Ele-
mentgroflen dargestellt. Es zeigt sich ein linearer Zusammenhang, was gut mit der von
Kiinkler (2007) fiir den in dieser Arbeit untersuchten Duplexstahl festgestellten linearen Ab-
hiangigkeit zwischen der Risswachstumsrate da/dN und der Schwingweite der Rissspitzen-
abgleitung ACTSD iibereinstimmt. Dariiber hinaus scheint das Berechnungsergebnis von der
Elementgrofle weitestgehend unabhingig zu sein, solange die plastische Zone mindestens ein
gesamtes Finites Element liberstreckt. In diesem Fall ist es unerheblich, ob am Ende eines

simulierten Lastzyklus ein einzelnes Finites Element seine Steifigkeit verliert oder ob mehrere
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Finite Elemente zeitgleich ihre Steifigkeit verlieren, die gemeinsam den gleichen Bereich

diskretisieren, wie das zuerst genannte einzelne Finite Element.
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Bild 5.1:  Finite-Elemente-Modell bestehend aus einem Starterriss (weif3) und zwei Gleit-
bindern (rote Elemente) in einer elastisch isotropen Umgebung (graue
Elemente); Ao/2 = 400 MPa (Lastrichtung: Horizontal)
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Scherung an der Rissspitze fiir unterschiedliche Elementgrofien
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6  Simulationsergebnisse

In diesem Kapitel werden die Ergebnisse dargestellt, die mit Hilfe des in Kapitel 5 erlduterten
Modells zur Beschreibung der Risskeimbildung und des Kurzrisswachstums simuliert wur-
den. Zunichst wird wiedergegeben, wie die fiir die Berechnungen erforderlichen Parameter
ermittelt wurden. AnschlieBend werden Simulationsergebnisse présentiert, die auf realen
ermiideten Mikrostrukturen basieren. Hiermit kann das in Kapitel 5 beschriebene Modell veri-
fiziert werden. Dariiber hinaus werden Simulationsergebnisse gezeigt, die auf synthetischen
Mikrostrukturen basieren. Hiermit sollen grundsétzliche Ermiidungsmechanismen aufgezeigt
werden. Abschlieend werden Ermiidungsdaten von synthetischen Mikrostrukturen darge-
stellt, um den Einfluss der im Duplexstahl vorhandenen Walztextur bzw. Vorzugsorientierung

auf die Ermiidungslebensdauer zu untersuchen.

6.1 Parameterbestimmung

Im Folgenden wird zunéchst erldutert, wie das Verhiltnis des kritischen Ermiidungsschédi-
gungsparameters der Austenitphase zum kritischen Ermiidungsschadigungsparameter der Fer-
ritphase bestimmt wurde. AnschlieBend wird die Ermittlung der Verfestigungsparameter bei-

der Phasen fiir die Simulation der Kristallplastizitit dargestellt.

6.1.1 Verhiiltnis der kritischen Ermiidungsschidigungsparameter

Um Ermiidungssimulationen des untersuchten Duplexstahls durchfiihren zu kdnnen, miissen
die kritischen Ermiidungsschadigungsparameter beider Phasen bekannt sein. Daher wurde
zundchst das Verhiltnis des kritischen Ermiidungsschiddigungsparameters der Austenitphase
ESPyi, zum kritischen Ermiidungsschidigungsparameter der Ferritphase ESPy.,, mit Hilfe
des in Bild 5.1 dargestellten Finite-Elemente-Modells bestimmt. Fiir die Simulation eines
Austenitgleitbandes wurde eine mikrostrukturelle FlieBschubspannung von 68 MPa und fiir
die Simulation eines Ferritgleitbandes wurde eine mikrostrukturelle FlieBschubspannung von
99 MPa definiert (siche Kapitel 3.1). Die kritischen Ermiidungsschidigungsparameter wurden
systematisch variiert, sodass letztendlich das Verhiltnis der numerisch nachgebildeten Riss-
wachstumsgeschwindigkeiten in beiden Phasen dem gemittelten Wert der von Diiber (2007)
und Scharnweber (2013) experimentell ermittelten Daten entsprach. Die experimentellen Un-
tersuchungen bei Spannungsamplituden von etwa 400 MPa zeigten eine durchschnittlich dop-

pelt so grofle Rissausbreitungsgeschwindigkeit von kurzen Ermiidungsrissen in der Ferritpha-
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se gegeniiber kurzen Ermiidungsrissen in der Austenitphase. Das durch die Simulationen er-
mittelte Verhéltnis des kritischen Ermiidungsschidigungsparameters der Austenitphase
ESPyi, zum kritischen Ermiidungsschidigungsparameter der Ferritphase ESPy., betrug in
etwa 4. Dieser Wert wurde fiir alle Simulationen der im Folgenden dargestellten Simulations-

ergebnisse konstant gehalten.

6.1.2 Verfestigungsparameter

Mit Hilfe von Incremental Step Tests erstellte Diiber (2007) zyklische Spannungs-Dehnungs-
Kurven (Bild 6.1) fiir einen rein austenitischen Edelstahl (Werkstoffnummer: 1.4404,
X2CrNiMo17-12-3) und einen rein ferritischen Edelstahl (Werkstoffnummer: 1.4511,
X6CrNb17), deren chemische Zusammensetzungen denen der austenitischen bzw. ferritischen

Phase des in dieser Arbeit untersuchten Duplexstahls dhneln.
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Bild 6.1:  Zyklische Spannungs-Dehnungs-Kurven eines austenitischen (rot) und eines
ferritischen (blau) Edelstahls (gestrichelte Linien: Experimentelle Ergebnisse
(Diiber 2007) und geschlossene Linien: Simulationsergebnisse)

Das in Bild 6.2 abgebildete Finite-Elemente-Modell ist aus etwa 400 einzelnen Kdérnern mit
einem Durchmesser von etwa 40 um entsprechend den Beschreibungen in Kapitel 5 aufge-
baut. An der linken und rechten Seite der nachgebildeten Mikrostruktur wurden Finite Ele-
mente definiert, die isotrop-elastisches Materialverhalten mit einem Elastizitdtsmodul von
197 GPa und einer Querkontraktionszahl von 0,3 aufwiesen. Die Randbedingungen des FE-
Modells wurden analog zu den Randbedingungen des in Bild 5.1 abgebildeten Modells ge-
wihlt. An der rechten Seitenflache des Modells wurde eine Last in x-Richtung definiert. Mit
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dem beschriebenen Modell wurde das Verformungsverhalten der beiden einphasigen Werk-
stoffe nachgebildet. Dabei war es das Ziel die Verfestigungsparameter der einzelnen Phasen
herauszufinden. Fiir die Austenitphase wurde eine mikrostrukturelle FlieBschubspannung von
68 MPa und fiir die Ferritphase wurde eine mikrostrukturelle FlieBschubspannung von
99 MPa definiert (siche Kapitel 3.1). Es wird angenommen, dass aufgrund der Einphasigkeit

der zu untersuchenden Werkstoffe keine Eigenspannungen zu beriicksichtigen sind.

Bild 6.2:  Finite-Elemente-Modell zur Ermittlung der Verfestigungsparameter (Lastrich-
tung: Horizontal)

In Bild 6.1 sind die hiermit simulierten zyklischen Spannungs-Dehnungs-Kurven unter Ver-
nachldssigung von Wechselverfestigung dargestellt. Die simulierten Kurvenverldufe stimmen
gut mit den experimentell von Diiber (2007) bestimmten Kurvenverldufen iiberein. Daher
wurde im Rahmen der Ermiidungssimulationen, die zu den in den folgenden Kapiteln darge-
stellten Ergebnissen gefiihrt haben, keine Wechselverfestigung beriicksichtigt. Dariiber hinaus
liegt dieses Vorgehen darin begriindet, dass Diiber (2007) im Rahmen von Wechselverfor-
mungsuntersuchungen des in dieser Arbeit untersuchten Duplexstahls bei den im Rahmen
dieser Arbeit angewendeten Spannungsamplituden keinerlei Ver- oder Entfestigung fest-
stellte. Die Ursachen dafiir, dass mit Hilfe eines linear-elastischen, ideal-plastischen Material-
verhaltens — d.h. ohne Verfestigung — die dargestellten Kurven simuliert wurden, ist die Be-
riicksichtigung der polykristallinen Mikrostruktur mit unterschiedlichen kristallografischen
Orientierungen der einzelnen Korner sowie die Beriicksichtigung von Kristallplastizitdt. Bei
Erreichen der Elastizititsgrenze beginnen zunéchst diejenigen Korner plastisch zu verformen,

die ein Gleitsystem mit dem maximalen Schmidfaktor der gesamten abgebildeten Mikrostruk-
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tur aufweisen, auf dem daher die mikrostrukturelle FlieBschubspannung zuerst in der gesam-
ten Mikrostruktur erreicht wird. Wahrenddessen verformen sich alle anderen Korner lediglich
linear-elastisch. Mit steigender duflerer Last beginnen sich auch Kdorner plastisch zu verfor-
men, deren Gleitsysteme geringere Schmidfaktoren aufweisen. Der bei ideal-plastischem Ma-
terialverhalten erwartete waagerechte Verlauf der Spannungs-Dehnungs-Kurve wird erreicht,

wenn in allen Bereichen der nachgebildeten Mikrostruktur plastische Verformung auftritt.

6.2 Simulation der wechselverformungsbedingten Entwicklung von

Eigenspannungen auf Mikrostrukturebene

In Bild 6.3 ist ein Finite-Elemente-Modell einer dreidimensionalen Mikrostruktur des in die-
ser Arbeit untersuchten Duplexstahls abgebildet. In der linken Haélfte ist die ferritische Phase
und in der rechten Hélfte ist die austenitische Phase dargestellt. Die Randbedingungen des
gesamten Finite-Elemente-Modells wurden analog zu den Randbedingungen des in Bild 5.1
abgebildeten Modells gewihlt (siehe Kapitel 5). Auf die Simulation des in Kapitel 5 beschrie-
benen Abschreckvorgangs folgte die Simulation der Wechselverformung. Hierzu wurde an
der rechten Seitenfliche des Modells eine zyklische Normalspannung mit einer Amplitude
von 350 MPa in x-Richtung aufgebracht. Aufgrund der Komplexitét des erstellten Finite Ele-
mente Modells wurden lediglich 10 Lastzyklen simuliert, wofiir etwa drei Tage erforderlich

waren. Somit werden mit einem simulierten Lastzyklus eine Vielzahl realer Lastzyklen abge-

bildet.

In der linken Hélfte von Bild 6.3 ist die simulierte Normalspannung in Lastrichtung o, in der
ferritischen Phase nach unterschiedlichen Lastzyklenzahlen dargestellt. In einigen Kornern ist
keine nennenswerte Anderung der Eigenspannung mit zunehmender Lastzyklenzahl zu erken-
nen — z.B. Position @. Hingegen ist in einigen anderen Kornern zu beobachten, dass anfangli-
che Druckeigenspannungen infolge der Wechselverformung bereits nach den ersten Lastzyk-
len stark abgebaut wurden — z.B. Position @. Dariiber hinaus wurde in einigen Kornern nach
den ersten Lastzyklen deutliche Zugeigenspannungen aufgebaut — z.B. Position ®. In der
rechten Hélfte von Bild 6.3 ist die simulierte Normalspannung in Lastrichtung o, in der
austenitischen Phase nach unterschiedlichen Lastzyklenzahlen dargestellt. Wiederum ist in
einigen Kornern keine nennenswerte Anderung der Eigenspannung mit zunehmender
Lastzyklenzahl zu erkennen — z.B. Position @. In anderen Koérnern wurden anféangliche Zug-
eigenspannungen durch die plastische Verformung infolge der Wechselverformung

abgebaut — z.B. Position ®.
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Bild 6.3:  Simulierte Normalspannung in Lastrichtung nach unterschiedlichen Lastzyklen-
zahlen in der ferritischen (links) und austenitischen Phase (rechts)
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6.3 Simulation der Risskeimbildung

In Bild 6.4 a ist eine rasterelektronenmikroskopische Aufnahme der Oberflidche einer ermiide-
ten Probe dargestellt, die transkristalline Risskeime enthilt, die an der Phasengrenze zwischen
dem Austenitkorn y; und dem Ferritkorn a auf einem {110}-<I111>-Gleitsystem entstanden
sind. Die mit Hilfe der EBSD-Technik an der Probenoberfliche gewonnenen Mikrostrukturin-
formationen wurden in ein Finite-Elemente-Modell mit einer Dicke von 5 pm iibertragen,
welches durch Tetraederelemente mit quadratischen Ansatzfunktionen diskretisiert wurde.
Die Korngrenzen wurden dabei senkrecht zur Oberfléche in die Tiefe extrudiert. Den Kornern
wurden experimentell ermittelte kristallografische Orientierungen, richtungsabhéngige elasti-
sche Konstanten (£}, E1» und Ea4) sowie kristallplastisches Materialverhalten zugewiesen.
Ein Rahmen mit isotrop-elastischem Materialverhalten (hier nicht dargestellt) mit einem Elas-
tizititsmodul von 197 GPa und einer Querkontraktionszahl von 0,3 wurde um die dargestellte
Mikrostruktur herum modelliert, um den Einfluss der umgebenden Mikrostruktur moglichst
realititsnah abzubilden. Die Randbedingungen des gesamten Finite-Elemente-Modells wur-
den analog zu den Randbedingungen des in Bild 5.1 abgebildeten Modells definiert. Wérme-
behandlungs- und fertigungsbedingte Eigenspannungen wurden entsprechend den Erlduterun-
gen in Kapitel 5 beriicksichtigt. Auf die Simulation des Abschreckvorgangs folgte die Simula-
tion der Wechselverformung. Hierzu wurde an der rechten Seitenfldche des Modells eine zyk-

lische Normalspannung mit einer Amplitude von 380 MPa in x-Richtung definiert.

Ermiidungsschiidigung]

0] max

b)

Bild 6.4: a) Rasterelektronenmikroskopische Aufnahme der Oberfliche einer ermiideten
Probe und b) simulierte Ermiidungsschdidigung nach einem Lastzyklus unter Be-
riicksichtigung von Eigenspannungen I. und I1. Art (Lastrichtung: Horizontal)
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In Bild6.4b ist die nach einem Lastzyklus berechnete Ermiidungsschiadigung
(ESPyqx | ESPy,;) dargestellt. Die maximale Schadigung in der gesamten dargestellten Mikro-
struktur wurde an exakt der Stelle bestimmt, an der die Risskeime in der realen Mikrostruktur

entstanden sind.

Bild 6.5 a zeigt eine weitere rasterelektronenmikroskopische Aufnahme der Oberflache einer
ermiideten Probe, die ebenfalls einen transkristallinen Risskeim aufweist. Dieser ist an der
Phasengrenze zwischen dem Austenitkorn y; und dem Ferritkorn a entstanden. Analog zu der
in Bild 6.4 a dargestellten Mikrostruktur wurde auch fiir die in Bild 6.5 a abgebildete Mikro-
struktur ein Finite-Elemente-Modell erstellt. An der rechten Seitenfliche des Modells wurde
eine zyklische Normalspannung in x-Richtung mit einer Amplitude von 380 MPa aufgebracht.
In Bild 6.5 b ist die simulierte Ermiidungsschidigung nach einem Lastzyklus unter Bertick-
sichtigung der warme- und fertigungsbedingten Eigenspannungen I. und II. Art dargestellt.
Eine sehr grole Ermiidungsschidigung wurde an exakt der Stelle bestimmt, an der der

Risskeim in der realen Mikrostruktur entstanden ist.

Ermiidungsschadigung

| [ JERTE
k "

Bild 6.5: a) Rasterelektronenmikroskopische Aufnahme der Oberfliche einer ermiideten
Probe (Knobbe 2016) und b) simulierte Ermiidungsschddigung nach einem Last-
zyklus unter Beriicksichtigung von Eigenspannungen I. und II. Art (Lastrichtung:
Horizontal)

In Bild 6.6 a ist eine weitere rasterelektronenmikroskopische Aufnahme der Oberflache einer
ermiideten Probe dargestellt, die Risskeime enthélt. Diese sind an der Phasengrenze zwischen
dem Austenitkorn y; und dem Ferritkorn a; entstanden. Analog zu den in Bild 6.4 a und
Bild 6.5 a dargestellten Mikrostrukturen wurde auch fiir die in Bild 6.6 a abgebildete Mikro-
struktur ein Finite-Elemente-Modell erstellt. An der rechten Seitenfldche des Modells wurde
eine zyklische Normalspannung in x-Richtung mit einer Amplitude von 365 MPa aufgebracht.

Bild 6.6 b zeigt die simulierte Ermiidungsschidigung nach einem Lastzyklus unter Beriick-
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sichtigung der wiarme- und fertigungsbedingten Eigenspannungen I. und II. Art. Ein hoher
Wert der Ermiidungsschidigung wurde an exakt der Stelle bestimmt, an der ein Risskeim in
der realen Mikrostruktur entstanden ist. An einer weiteren Rissinitiierungsstelle wurde jedoch
nur ein sehr geringer Wert der Ermiidungsschidigung bestimmt. Dariiber hinaus wurden an
anderen Stellen in der dargestellten Mikrostruktur hohe Werte der Ermiidungsschadigung

berechnet, obwohl hier keine Risskeime in der realen Mikrostruktur beobachtet werden konn-

ten.

o~

Ermiidungsschidigung

0 max

b)

Bild 6.6: a) Rasterelektronenmikroskopische Aufnahme der Oberfliche einer ermiideten
Probe und b) simulierte Ermiidungsschddigung nach einem Lastzyklus unter Be-
riicksichtigung von Eigenspannungen I. und 1. Art (Lastrichtung: Horizontal)

Bild 6.7 a zeigt ein weiteres Finite-Elemente-Modell der in Bild 6.6 a dargestellten Mikro-
struktur, welches analog zu dem in Bild 6.6 b gezeigten Modell erstellt wurde. In diesem Fall
wurde jedoch zusitzlich die Mikrostruktur unterhalb der Probenoberflédche beriicksichtigt. Die
Mikrostrukturdaten wurden gewonnen, indem die Oberfldche einer ermiideten Flachprobe fiir
die Ultraschall-Ermiidungspriiftechnik (Bild 3.8 b) in Schritten von etwa 15 um abgeschliffen
und poliert wurde. Nach jedem Poliervorgang wurde eine automatisierte EBSD-Aufnahme
erstellt. Um die Rissinitiierungsstelle nach jedem Schleif- und Poliervorgang wiederfinden zu
konnen, wurden mit Hilfe eines fokussierten Ionenstrahls Markierungen senkrecht zur Ober-
fliche bis in eine Tiefe von etwa 30 pm eingebracht. Vickers-Pyramiden-Eindriicke, die vor
dem ersten Schleifvorgang in die Probenoberfliche eingebracht wurden, dienten zur Messung
der Abtragtiefe. In Bild 6.7 ist die simulierte Ermiidungsschiadigung nach einem Lastzyklus
unter Berticksichtigung der wirme- und fertigungsbedingten Eigenspannungen I. und II. Art
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dargestellt. Die maximale Ermiidungsschidigung in der gesamten dreidimensionalen Mikro-
struktur wurde an exakt der Stelle bestimmt, an der ein Risskeim in der realen Mikrostruktur
entstanden ist. In Bild 6.8 a ist das Ferritkorn perspektivisch dargestellt, in dem der Risskeim

entstanden ist. Eine Detailaufnahme des Rissinitiierungsortes ist in Bild 6.8 b dargestellt.

Ermiidungsschidigung

a) 0 max

b)

Bild 6.7:  Simulierte Ermiidungsschddigung nach einem Lastzyklus in der in Bild 6.6 a dar-
gestellten Mikrostruktur unter Beriicksichtigung der 3D-Korngeometrie sowie Ei-
genspannungen 1. und II. Art: a) Perspektivische Darstellung und b) Oberfldiche
(Lastrichtung: Horizontal)

Ermiidungsschidigung
y'iﬂ' x
0 max b)
a)

Bild 6.8:  Simulierte Ermiidungsschddigung nach einem Lastzyklus in dem in Bild 6.6 a
dargestellten Ferritkorn a;: a) Perspektivische Darstellung und b) Detailaufnah-
me der Rissinitiierungsstelle
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In Bild 6.9 a ist ein Finite-Elemente-Modell dargestellt, das analog zu dem in Bild 5.1 gezeig-
ten Finite-Elemente-Modellen aufgebaut wurde. Hiermit wurde ein Austenitgleitband (rote
Elemente) in einer elastisch isotropen Umgebung (graue Elemente) abgebildet. Der Schmid-
faktor des Gleitsystems betrug S = 0,5 und als mikrostrukturelle FlieBschubspannung wurde
der experimentell ermittelte Wert der Austenitphase festgelegt (7, = 68 MPa). An der rechten
Seitenfldche des Modells wurde eine Normalspannung von 350 MPa in x-Richtung definiert.
In Bild 6.9 b ist die Verteilung der simulierten Normalspannung in Lastrichtung o, entlang der
Querschnittsfliche A-B abgebildet, die beispielsweise eine Phasengrenze darstellen soll. An
der Schnittlinie zwischen dem Gleitband und der Querschnittsfliche entsteht aufgrund der
starken Lokalisierung der plastischen Dehnung eine Konzentration der Normalspannung, was
ein sprodes Aufreilen einer Phasengrenze begiinstigt. Allen Elementen wurden einheitliche
isotrope elastische Eigenschaften zugewiesen, um Spannungskonzentrationen infolge elasti-

scher Anisotropie zu vermeiden.

30 m
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Bild 6.9:  a) Finite-Elemente-Modell bestehend aus einem Austenitgleitband (rote Elemente)
in einer elastisch isotropen Umgebung (graue Elemente) (Lastrichtung: Horizon-
tal, 0 = 350 MPa) und b) Normalspannungsverteilung in Querschnittsfliche A-B

6.4 Simulation des Kurzrisswachstums

Bild 6.10 zeigt ein Finite-Elemente-Modell, das analog zu dem in Bild 5.1 gezeigten Finite-
Elemente-Modellen aufgebaut wurde. Hiermit wurde ein Austenit- und ein Ferritgleitband

(rote Elemente) in einer elastisch-isotropen Umgebung (graue Elemente) abgebildet. Der
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Schmidfaktor des Austenitgleitsystems betrug S = 0,5 und als mikrostrukturelle FlieBschub-
spannung wurde der experimentell ermittelte Wert der Austenitphase festgelegt
(zry = 68 MPa). Der Schmidfaktor des Ferritgleitsystems betrug S = 0,46 und als mikrostruk-
turelle FlieBschubspannung wurde der experimentell ermittelte Wert der Ferritphase zugewie-
sen (tr, = 99 MPa). An der rechten Seitenfliche des Modells wurde eine zyklische Normal-
spannung in x-Richtung mit einer Amplitude von 350 MPa aufgebracht. Die simulierte Ermii-
dungsschadigung auf dem Ferritgleitband ist in Bild 6.11 a-c nach unterschiedlichen
Lastzyklenzahlen dargestellt. In Bild 6.11 d ist die simulierte Rissfront nach dem 4ten bis
13ten Lastzyklus abgebildet. Das Kurzrisswachstum wurde zunéchst bis etwa zur Mitte des
Gleitbandes beschleunigt. AnschlieBend wurde es jedoch stark abgebremst, da die plastische
Dehnung an der Rissspitze durch die Anndherung der Rissspitze an die Korn- bzw. Phasen-

grenze behindert und damit reduziert wurde.

In Bild 6.12 ist ein Finite-Elemente-Modell der in Bild 4.41 abgebildeten Mikrostruktur dar-
gestellt, welches analog zu dem in Bild 6.4 b zu sehenden Modell aufgebaut wurde. In rot ist
die Gleitebene dargestellt, auf der sich ein Risskeim an der mit dem Pfeil gekennzeichneten
Stelle gebildet hat. Die simulierte Ermiidungsschdadigung auf dieser Gleitebene ist in
Bild 6.13 a-e nach unterschiedlichen Lastzyklenzahlen unter Berilicksichtigung der wérme-
und fertigungsbedingten Eigenspannungen I. und II. Art dargestellt. Dariiber hinaus ist in
Bild 6.13 f die simulierte Rissfront nach dem 21sten bis 28sten Lastzyklus abgebildet. Das
Risswachstum wurde im Anschluss an die Risskeimbildung zunichst bis zum 24sten Lastzyk-
lus beschleunigt. AnschlieBend wurde es jedoch ohne Einwirken einer mikrostrukturellen Bar-

riere, wie z.B. einer Korn- oder Phasengrenze, stark abgebremst.

/Phasengrenze
Gleitspur

Bild 6.10: Finite-Elemente-Modell eines Austenit- und Ferritgleitbandes (rote Elemente) in
einer elastisch-isotropen Umgebung (graue Elemente)
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Ermudungsschadigung

0 1

Bild 6.11: a) bis c) Simulierte Ermiidungsschédigung auf der in Bild 6.10 rot dargestellten
Ferritgleitebene nach unterschiedlichen Lastzyklenzahlen und d) simulierte Riss-
front nach dem 4ten bis 13ten Lastzyklus (4o/2 = 350 MPa)

Bild 6.12: Finite-Elemente-Modell der Mikrostruktur aus Bild 4.41 (Austenit: Blau, Ferrit:
Griin)

Das in Bild 6.14 dargestellte Finite-Elemente-Modell mit einer Dicke von 5 pm besteht aus
etwa 400 einzelnen Kornern mit einem Durchmesser von ungefihr 40 um, die durch
Tetraederelemente diskretisiert wurden und denen Kristallplastizitit sowie unterschiedliche
kristallografische Orientierungen zugewiesen wurden. Die Orientierungen wurden durch au-
tomatisierte EBSD-Untersuchungen ermittelt und den einzelnen Koérnern unter Beriicksichti-
gung ihrer Phasenzugehorigkeit willkiirlich zugeordnet. An der linken und rechten Seite der
nachgebildeten Mikrostruktur wurden Finite Elemente definiert, die isotrop-elastisches Mate-

rialverhalten mit einem Elastizitdtsmodul von 197 GPa und einer Querkontraktionszahl von
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0,3 aufwiesen. Die Randbedingungen des FE-Modells wurden analog zu den Randbedingun-
gen des in Bild 5.1 abgebildeten Modells festgelegt. Warmebehandlungs- und fertigungsbe-
dingte Eigenspannungen 1. und II. Art wurden entsprechend den Erlduterungen in Kapitel 5
beriicksichtigt. Auf die Simulation des Abschreckvorgangs folgte die Simulation der Wech-
selverformung. Hierzu wurde an der rechten Seitenfliche des Modells eine zyklische Normal-
spannung in x-Richtung mit einer Amplitude von 360 MPa definiert. Mit dem Modell wurden

die Risskeimbildung und das Kurzrisswachstum simuliert.

ANEEANRNI
1

(

Bild 6.13: a) bis e) Simulierte Ermiidungsschddigung auf der in Bild 6.12 rot dargestellten
Ferritgleitebene nach unterschiedlichen Lastzyklenzahlen und f) simulierte Riss-
front nach dem 2 1sten bis 28sten Lastzyklus (46/2 = 350 MPa)

Bild 6.14: Finite-Elemente-Modell zur Untersuchung des Einflusses der Walztextur auf die
Risskeimbildung und das Kurzrisswachstum (Lastrichtung: Horizontal)
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Die simulierte Ermiidungsschidigung ist in Bild 6.15 nach unterschiedlichen Lastzyklen-
zahlen dargestellt. Nach neun simulierten Lastzyklen hat sich in dem Modell ein transkristal-
liner Risskeim in dem Ferritkorn a, gebildet, der in den darauffolgenden Lastzyklen bis zu der
Korngrenze zu dem benachbarten Ferritkorn a; weiterwuchs. Die Korngrenze hat das Riss-
wachstum nicht nennenswert beeinflusst, wohingegen die Phasengrenzen zwischen dem Fer-
ritkorn o; und dem Austenikorn y; sowie zwischen dem Ferritkorn o, und dem Austenikorn ye
den Riss iiber mehrere Lastzyklen hinweg aufgehalten haben. Deutlich zu erkennen ist, dass
es in den Austenitkornern vy, ys und e erst zu einer nennenswerten Schidigungsentwicklung
kommt, sobald sich die Spitze des Ermiidungsrisses den entsprechenden Kornern genéhert

hat.

Mit Hilfe des in Bild 6.9 a dargestellten Finite-Elemente-Modells wurde der Einfluss des ma-
ximalen Schmidfaktors des zum risstragenden Korn benachbarten Korns auf die
Barrierewirkung einer Phasengrenze untersucht. Hierzu wurde an der oberen Seitenfliche des
Modells eine zyklische Normalspannung in y-Richtung mit einer Amplitude von 350 MPa
definiert. Die Knoten der unteren Seitenflaiche wurden in y-Richtung fixiert. Um Starrkdrper-
bewegung und/oder -rotation zu vermeiden, wurden dariiber hinaus der Knoten an der unteren
linken Ecke in x-Richtung und der Knoten an der unteren rechten Ecke zusitzlich in z-
Richtung fixiert. Den rot dargestellten Elementen wurde ein Elastizitdtsmodul von £ =1 MPa
zugewiesen, sodass sich diese gemeinsam wie ein Riss verhielten. Den Elementen rechts der
Linie A-B wurde kristallplastisches Materialverhalten mit der mikrostrukturellen FlieBschub-
spannung der Austenitphase zugewiesen, wahrenddessen sich die grau dargestellten Elemente
links der Linie A-B rein isotrop-elastisch verformten. Die kristallografische Orientierung der
Elemente rechts der Linie A-B wurde variiert. In Bild 6.16 ist die berechnete Lastzyklenzahl
zur Uberwindung der Barriere in Abhingigkeit vom maximalen Schmidfaktor der Elemente
rechts der Linie A-B dargestellt. Die Werte wurden auf den Wert fiir S = 0,5 normiert. Mit
sinkendem maximalem Schmidfaktor des zum risstragenden Korn benachbarten Korns steigen
die Lastzyklenzahl zur Uberwindung der Barriere und damit die Effektivitit der Barriere

iiberproportional an.
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Ermildungsschidigung

Bild 6.15: Simulation der Risskeimbildung und des Kurzrisswachstums in einer
synthetischen Mikrostruktur (Lastrichtung: Horizontal)
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Bild 6.16: Normierte Lastzyklenzahl zur Uberwindung einer Phasengrenze in Abhiingigkeit
von dem maximalen Schmidfaktor des Nachbarkorns

6.5 [Einfluss der Walztextur auf die Risskeimbildung und das

Kurzrisswachstum

Mit Hilfe des in Bild 6.14 dargestellten Finite-Elemente-Modells wurde der Einfluss der her-
stellungsbedingten Vorzugsorientierung bzw. Textur des Duplexstahls analysiert. In Bild 6.17
sind die simulierten Lastzyklenzahlen bis zur Risskeimbildung sowie bis zum Erreichen der
Ubergangsrisslénge zwischen Kurz- und Langrisswachstum aggp. g beil einer Spannungs-
amplitude von 360 MPa bis zu einer maximalen Lastzyklenzahl von 100 abgebildet. Die lin-
ken Enden der Balken symbolisieren die Lastzyklenzahlen bis zur Risskeimbildung, wih-
renddessen die rechten Enden die Lastzyklenzahlen bis zum Erreichen der Ubergangsrisslin-
ge zwischen Kurz- und Langrisswachstum darstellen. Die Simulationsergebnisse auf Basis der
durch automatisierte EBSD-Untersuchungen gewonnenen kristallografischen Orientierungs-
daten werden mit den roten Linien dargestellt, wihrenddessen die Simulationsergebnisse auf
Basis der durch Zufallsgenerierung gewonnenen kristallografischen Orientierungsdaten mit
den blauen Linien symbolisiert sind. Die Orientierungsdaten wurden den Kdrnern des Finite-
Elemente-Modells unter Beriicksichtigung ihrer Phasenzugehorigkeit willkiirlich zugeordnet.
Dartiber hinaus sind simulierte Lastzyklenzahlen bis zur Risskeimbildung bei einer Span-

nungsamplitude von 300 MPa abgebildet.

Die Ubergangsrisslinge zwischen Kurz- und Langrisswachstum wurde mit Hilfe der

Schwingweite des Spannungsintensititsfaktors bestimmt, die dem unteren Schwellenwert der
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Parisgeraden (Bild 2.19) entspricht. Diiber (2007) ermittelte fiir diese Schwingweite des
Spannungsintensitdtsfaktors flir den in dieser Arbeit untersuchten Duplexstahl einen Wert von
etwa 7 MPayvm. Hieraus ergibt sich nach Gleichung 2.18 bei einer Spannungsamplitude von
360 MPa eine Ubergangsrisslinge von etwa 60 pm. Bei einem gemittelten mittleren Korn-
durchmesser der beiden Phasen von etwa 40 um entspricht dies einer Risslénge, die sich iiber
1,5 Korner erstreckt. Im Falle der Spannungsamplitude von 300 MPa erstreckt sich die Riss-
lange tliber etwas mehr als zwei Korner. Die kritischen Werte der Ermiidungsschédigungspa-
rameter der austenitischen und ferritischen Phase wurden so gewihlt, dass bei der Spannungs-
amplitude von 360 MPa die Risskeimbildung und das Erreichen der Ubergangsrisslinge in-
nerhalb der simulierten 100 Lastzyklen erfolgten. Die Werte wurden fiir die gesamte Untersu-
chungsreihe konstant gehalten. Auch das Verhéltnis der kritischen Werte der Ermiidungs-
schadigungsparameter beider Phasen, dessen Ermittlung in Kapitel 6.1.1 beschrieben wurde,

wurde beibehalten.

Bei der Spannungsamplitude von 360 MPa haben sich in allen nachgebildeten Mikrostruktu-
ren innerhalb der 100 simulierten Lastzyklen Risskeime gebildet, die anschlieBend bis zur
Ubergangsrisslinge gewachsen sind. Hingegen haben sich bei der Spannungsamplitude von
300 MPa nur in einigen Mikrostrukturen innerhalb der 100 simulierten Lastzyklen Risskeime
gebildet. Diese sind jedoch nicht bis zur Ubergangsrisslinge weitergewachsen, was durch die
Pfeile symbolisiert wird. In einigen Mikrostrukturen haben sich keine Risskeime gebildet, was
durch Pfeile und Punkte gekennzeichnet ist. Auf beiden Lastniveaus zeigt sich, dass die Riss-
keimbildung in den synthetischen Mikrostrukturen, denen kristallografische Orientierungen
entsprechend den automatisierten EBSD-Untersuchungen zugewiesen wurden, durchschnitt-
lich etwas spéter erfolgt als in synthetischen Mikrostrukturen, die auf gleichmifBig verteilten
kristallografischen Orientierungen basieren. Bei der Spannungsamplitude von 360 MPa haben
die simulierten Ermiidungsrisse in den synthetischen Mikrostrukturen, denen kristallografi-
sche Orientierungen entsprechend den automatisierten EBSD-Untersuchungen zugewiesen
wurden, die Ubergangsrisslinge im Durchschnitt etwas schneller erreicht als die Ermiidungs-
risse in den synthetischen Mikrostrukturen, die auf gleichmaBig verteilten kristallografischen

Orientierungen basieren.
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Bild 6.17: Simulierte Lastzyklenzahl zur Bildung des ersten Risskeims (linkes Ende der Li-
nien) sowie zum Erreichen der Ubergangsrisslinge zwischen Kurz- und Lang-
risswachstum (rechtes Ende der Linien) fiir unterschiedliche synthetische Mikro-
strukturen (rote Linien: Durch automatisierte EBSD-Untersuchungen gewonnene
kristallografische Orientierungen, blaue Linien: Durch Zufallsgenerierung ge-
wonnene kristallografische Orientierungen)
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7 Zusammenfassende Diskussion und Ausblick

In diesem Kapitel werden die experimentellen und numerischen Ergebnisse dieser Arbeit zum
Ermiidungsverhalten eines austenitisch-ferritischen Duplexstahls bei niedrigen Spannungs-
amplituden zusammengefasst und diskutiert. Dabei stehen zunéchst die experimentell beo-
bachteten Vorgiange auf Mikrostrukturebene im Fokus, die zur Risskeimbildung und dem sich
daran anschlieBenden Kurzrisswachstum fiihren. AnschlieBend werden Einfliisse auf die Er-

miidungslebensdauer und Dauerfestigkeit dargestellt und diskutiert.

7.1 Risskeimbildung

7.1.1 Einfluss der Austenitphase

In nicht gebrochenen Ermiidungsproben des untersuchten austenitisch-ferritischen Duplex-
stahls kommt es unter den in dieser Arbeit angewendeten niedrigen Spannungsamplituden
selbst nach einer Milliarde Lastzyklen nur in relativ wenigen Austenitkornern zur Bildung
von Gleitbdndern und Gleitspuren (Bild 4.22 a). Diese Korner weisen iiblicherweise einen
sehr groBen Schmidfaktor auf. Die relative Héufigkeit der Austenitkorner, in denen sich nach
einer Milliarde Lastzyklen Gleitbdander bilden, korreliert mit der Spannungsamplitude — je
grofer die Spannungsamplitude, desto hoher die relative Haufigkeit (Bild 4.17 und Bild 4.18).
In der ferritischen Phase sind selbst nach einer Milliarde Lastzyklen fast keine Gleitbédnder
bzw. Gleitspuren zu erkennen. Diese ungleichmiBige Verteilung der plastischen Verformung
ist auf die geringere mikrostrukturelle FlieBschubspannung der Austenitphase gegeniiber der
mikrostrukturellen FlieBschubspannung der Ferritphase zuriickzufiihren. Dariiber hinaus be-
giinstigen fertigungsbedingte und wirmebehandlungsbedingte Eigenspannungen in der
Austenitphase (Bild 6.3) die plastische Verformung infolge der dufleren Lastaufbringung wéh-

rend der anfanglichen Wechselverformung.

Die anfianglichen Zugeigenspannungen werden in einigen Austenitkornern durch plastische
Verformung deutlich abgebaut (Bild 4.20 und Bild 6.3 Position ®), was mit einer Verringe-
rung des Zuwachses der plastischen Verformung pro Lastzyklus infolge weiterer Wechselver-
formung verbunden ist (Bild 4.12). Daher streben die Versetzungs- und Gleitbanddichte in
einzelnen Austenitkérnern im Bereich sehr hoher Lastzyklenzahlen einen Séttigungswert an
(Bild 4.7 und Bild 4.14). Das Gleiche gilt fiir die relative Héufigkeit der Austenitkdrner, in
denen sich Gleitbdnder bilden (Bild 4.17). Dieses Zumerliegenkommen lokaler plastischer
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Verformung stellt eine Voraussetzung dafiir dar, dass der untersuchte Duplexstahl eine Dauer-

festigkeit aufweist (Bild 4.1).

Diiber (2007) und Scharnweber (2013) beobachteten im Rahmen von Wechselverformungs-
untersuchungen an der gleichen Charge des in dieser Arbeit untersuchten Duplexstahls in ei-
nigen Fillen die Bildung von Ermiidungsrissen an Austenitgleitbindern. Im Rahmen der in
dieser Arbeit durchgefiihrten Untersuchungen konnte dieser Mechanismus der Risskeimbil-
dung jedoch nicht festgestellt werden, was vermutlich auf die im Rahmen dieser Arbeit ange-

wendeten, deutlich niedrigeren Spannungsamplituden zuriickzufiihren ist.

Das von Diiber (2007), Mateo et al. (1996), Polak et al. (1993) und Vogt et al. (1999) im
HCF-Bereich beobachtete planare Gleitverhalten von Versetzungen in der Austenitphase
wurde im Rahmen dieser Arbeit auch im VHCF-Bereich nach einer Milliarde Lastzyklen

festgestellt.

7.1.2 Einfluss der Ferritphase

In einigen Ferritkrnern werden aufgrund der plastischen Verformung benachbarter
Austenitkorner deutliche Eigenspannungen aufgebaut (Bild 4.21 und Bild 6.3 Position ®).
Die Begrenzung der auf den Austenitgleitsystemen wirkenden Schubspannungen auf den
Wert der mikrostrukturellen Flieschubspannung hat zur Folge, dass benachbarte Korner gro-
Bere Spannungen ertragen miissen, um das Kriftegleichgewicht aufrecht zu erhalten. Die
Uberlagerung dieser Spannungsiiberhéhungen mit Eigenspannungen und eventuell wirkenden
Anisotropiespannungen kann dazu fithren, dass lokal die mikrostrukturelle FlieBschubspan-
nung in einem angrenzenden Ferritkorn erreicht wird, was mit der Bildung und Bewegung
von Versetzungen (Bild 4.23) und damit verbundener Gleitspurgenerierung einhergeht (z.B.
Bild 4.22 b). In solchen Bereichen kommt es hiufig zur zellartigen Anordnung von Verset-
zungen (Bild 4.10) und zur Bildung von transkristallinen Risskeimen (z.B. Bild 4.24 a). Die
Ferritkorner, in denen eine derartige plastische Verformung hervorgerufen wird, weisen iibli-
cherweise einen sehr grofen Schmidfaktor auf. Wenn mehrere transkristalline Risskeime aus-
reichend nah beieinander entstehen, konnen diese zusammenwachsen und an einer Phasen-
grenze einen interkristallinen Riss bilden (z.B. Bild 4.24 b). Aufgrund der lokalen, wechsel-
verformungsbedingten Reduzierung von Eigenspannungen in der Austenitphase und dem da-
mit verbundenen, sukzessiven Versiegen weiterer plastischer Verformung mit steigender

Lastzyklenzahl kommt es im Bereich sehr hoher Lastzyklenzahlen zu einer Sattigung der
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Risskeimdichte in der Ferritphase, was eine weitere Voraussetzung fiir die beobachtete Dauer-

festigkeit des untersuchten Werkstoffs darstellt.

Der eben beschriebene Mechanismus der Risskeimbildung wurde im Rahmen von Finite-
Elemente-Simulationen unter Beriicksichtigung anisotroper Elastizitét, Kristallplastizitit so-
wie fertigungs- und wiarmebehandlungsbedingter Eigenspannungen 1. und II. Art numerisch
nachgebildet. Entsprechend den analytisch hergeleiteten GesetzmifBigkeiten von Tanaka und
Mura (1981) (Gleichung 2.11) und Chan (2003) (Gleichung 2.13) wird hierzu die iiber der
Lastzyklenzahl akkumulierte, quadrierte Schwingweite der plastischen Scherung auf einzel-
nen Gleitsystemen als Ermiidungsschiadigungsparameter ESP angewendet. Bei Erreichen ei-
nes material- bzw. phasenspezifischen kritischen Wertes des Ermiidungsschiadigungsparame-
ters ESPy,;; kommt es dabei zur Bildung eines Risskeims. Numerische Untersuchungen erga-
ben, dass der kritische Wert der Ferritphase etwa ein Viertel des kritischen Wertes der
Austenitphase betriigt. Die Simulationen zeigen gute Ubereinstimmungen mit experimentellen
Befunden (Bild 6.4, Bild 6.5 und Bild 6.6). Dabei fithren Simulationen, die auf dreidimensio-
nalen Mikrostrukturdaten beruhen, zu deutlich genaueren Ergebnissen als Simulationen, die
auf zweidimensionalen Mikrostrukturdaten basieren (Bild 6.6 und Bild 6.7). Weitere Verifika-

tionen des Modells finden sich in Hu (2015).

Der von Vogt et al. (1999) im HCF-Bereich beobachtete planare Gleitcharakter von Verset-
zungen in der Ferritphase wurde im Rahmen dieser Arbeit auch im VHCF-Bereich nach einer
Milliarde Lastzyklen festgestellt (Bild 4.9). Das von Diiber (2007) und Polak et al. (1993) im
HCF-Bereich beobachtete wellige Gleitverhalten von Versetzungen in der Ferritphase wurde
im Rahmen dieser Arbeit nur in sehr lokalen Bereichen festgestellt, in denen es auch zur Bil-
dung von Risskeimen gekommen ist (Bild 4.10). Dies ist offenbar auf die dort auftretenden,

deutlich gréBeren plastischen Verformungen zuriickzufiihren.

Rissinitiierung an inneren Einschliissen, wie es von Krupp et al. (2010) in zwei Ermiidungs-
proben aus dem in dieser Arbeit untersuchten Duplexstahls bei sehr hohen Lastzyklenzahlen

beobachtet wurde, konnte in den Versuchsreihen dieser Arbeit nicht festgestellt werden.

7.1.3 Einfluss von Korn- und Phasengrenzen

In dem in dieser Arbeit untersuchten Duplexstahl tritt Rissinitiierung haufig auch interkristal-
lin an Phasengrenzen auf, ohne dass in einem angrenzenden Ferritkorn eine nennenswerte
plastische Verformung zu verzeichnen ist (Bild 4.24 c¢). In diesem Fall ist die Risskeimbil-

dung auf Spannungskonzentrationen zuriickzufiihren, die an den Schnittstellen zwischen
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Austenitgleitbdndern und Phasengrenzen entstehen (Bild 6.9). Dieser Mechanismus der Riss-
bildung geht auf Essmann et al. (1981) zuriick (Bild 2.18, Korn 2). Um das entwickelte Simu-
lationsmodell hinsichtlich der numerischen Nachbildung dieses Mechanismus der Risskeim-
bildung zu erweitern, konnten Finite Elemente an den Phasengrenzen definiert werden, die bei

Erreichen einer kritischen Phasengrenznormalspannung ihre Steifigkeit verlieren.

Die transkristalline Risskeimbildung in der Ferritphase durch eine Ubertragung plastischer
Verformung von einem Austenitkorn in ein benachbartes Ferritkorn wird durch grof3e
Schmidfaktoren der beteiligten Gleitsysteme sowie geringe Dreh- und Kippwinkel zwischen
Gleitebenen der benachbarten Korner begiinstigt (Bild 4.28 und Bild 4.29). Hierauf hat der
Drehwinkel einen groferen Einfluss als der Kippwinkel. Dieses Phdnomen, das sich in dieser
Arbeit im Rahmen der Risskeimbildung &uferte, wurde bereits von Zhai et al. (2000) und

Marx et al. (2010) im Rahmen der Kurzrissausbreitung beobachtet.

7.2  Kurzrisswachstum

Entsprechend der in Gleichung 2.14 dargestellten Abhéngigkeit zwischen der Rissausbrei-
tungsrate da/dN und der Schwingweite der Rissspitzenabgleitung ACTSD, die in direktem
Zusammenhang mit der Schwingweite der plastischen Scherung Ay,; an der Rissspitze steht,
wird auch fiir die Nachbildung des Kurzrisswachstums die {iber der Lastzyklenzahl akkumu-
lierte, quadrierte Schwingweite der plastischen Scherung auf einzelnen Gleitsystemen als Er-
miidungsschiadigungsparameter ESP angewendet. Das Kurzrisswachstum erfolgt in dem Mo-
dell, indem der kritische Wert des Ermiidungsschidigungsparameters in den folgenden Last-
zyklen in benachbarten Finiten Elementen erreicht wird, sodass auch diese Elemente einen
Steifigkeitsverlust erleiden und sich wie Risselemente verhalten. Dies deckt sich gut mit bei-
spielsweise den Modellvorstellungen von Zhai et al. (2000) und Déprés et al. (2015). Das si-
mulierte Verhiltnis der Lastzyklenzahlen bis zum Erreichen der Ubergangsrisslinge zwischen
Kurz- und Langrisswachstum sowie der Lastzyklenzahlen bis zur Risskeimbildung (Bild 6.17)
stimmt gut mit experimentell beobachteten Ergebnissen iiberein (z.B. Bild 4.34 und

Bild 4.36).

Héaufig bleiben Ermiidungsrisse im Anschluss an ihre Entstehung inmitten eines Korns bis zu
einer Milliarde Lastzyklen stehen (Bild 4.41). Dies ist offenbar auf die inhomogene Span-
nungsverteilung in den einzelnen Kornern aufgrund der anisotropen Elastizitdt sowie die fer-
tigungs- und warmebehandlungsbedingten Eigenspannungen I. und II. Art zuriickzufiihren.

Ermiidungsrisse entstehen in der Regel in Bereichen hoher Spannung an Phasengrenzen und
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wachsen anschlieBend transkristallin weiter. Die auf das risstragende Gleitsystem bezogene
Schubspannung kann dabei stirker entlang des potenziellen Risspfades abfallen als sie auf-
grund des ldanger werdenden Risses ansteigt. Dies kann an der Rissspitze zu einem Ver-
schwinden der plastischen Verformung fiihren (Bild 7.1), welche die risstreibende Kraft dar-
stellt (siche Kapitel 2.2.4). Dieser Zusammenhang wurde anhand einer Simulation des in
Bild 4.41 dargestellten Risses bestitigt (Bild 6.12 und Bild 6.13). Unter der Annahme von
isotrop-elastischem Materialverhalten und Vernachldssigung von Eigenspannungen kommt es
nicht zum Stopp des Risswachstums inmitten eines Korns (Bild 6.10 und Bild 6.11), was die

eben beschriebene These untermauert.

Hiufig haben Korn- und Phasengrenzen keinen nennenswerten Einfluss auf das Kurzriss-
wachstum in dem in dieser Arbeit untersuchten Duplexstahl. In einigen Féllen konnen sie
jedoch das Wachstum kurzer Ermiidungsrisse (i) abbremsen (z.B. Bild 4.36 PG3), (i1) tempo-
rdr blockieren (z.B. Bild 4.34 PGs) oder sogar (iii) dauerhaft blockieren (Bild 4.38). Die
Barrierewirkung der Korn- und Phasengrenzen ist im Wesentlichen darauf zuriickzufiihren,
dass sich die plastische Zone an der Rissspitze aufgrund der an der Korn- bzw. Phasengrenze
vorliegenden kristallografischen Orientierungsdnderung unter Umstdnden nicht weiter aus-
breiten kann (Bild 4.39). Die Barrierewirkung einer Korn- bzw. Phasengrenze nimmt daher
mit geringer werdendem maximalem Schmidfaktor des Nachbarkorns iiberproportional zu
(Bild 4.38 und Bild 6.16). Der Sachverhalt ist in Bild 7.2 schematisch dargestellt. Das im
Rahmen dieser Arbeit entwickelte Modell zur mechanismenorientierten Beschreibung der
Risskeimbildung und des Kurzrisswachstums bildet die Wechselwirkung zwischen kurzen
Rissen und mikrostrukturellen Barrieren, wie Korn- und Phasengrenzen, realititsnah ab

(Bild 6.15).

Trotz grofBer Drehwinkel zwischen beteiligten Gleitebenen benachbarter Korner kann es in
dem untersuchten Duplexstahl zu einem weiteren Risswachstum kommen, indem der Riss
hinter der Korn- oder Phasengrenze auffachert und Bruchstufen mit einer moglichst geringen
Stufenhohe bildet (Bild 4.37). Ein solches Verhalten beobachteten auch Schif et al. (2011)
durch FIB-Tomografie an Rissen in einer polykristallinen Nickelbasis-Superlegierung. Durch
das Bilden von Bruchstufen kann der Drehwinkel zwischen der risstragenden Gleitebene in
dem Korn vor der Korn- oder Phasengrenze und der sich durch das Auffichern bildenden
effektiven Gleitebene in dem Korn hinter der Grenze deutlich reduziert werden, was in einer

geringeren Barriereeffektivitat resultiert.
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Bild 7.2:  Schematische Darstellung des Wachstums eines transkristallinen Ermiidungs-
risses durch a) ein Ferritkorn und c) ein benachbartes Austenitkorn sowie b) auf
das risstragende Gleitsystem und d) ein Gleitsystem in einem benachbarten
Austenitkorn bezogene Schubspannung entlang des (potenziellen) Risspfades
(ideal-plastisch betrachtet)
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Kurze Ermiidungsrisse breiten sich in dem untersuchten Werkstoff im Mittel halbelliptisch
aus (Bild 4.31). Jedoch weist die Rissausbreitungsrate deutliche ortliche Unterschiede auf,
was auf die lokalen Unterschiede hinsichtlich des Spannungszustands und der kristallografi-
schen Orientierung zuriickzufiihren ist. Sowohl an der Probenoberfliche als auch senkrecht
dazu folgen Ermiidungsrisse in den ersten Kornern hdufig einzelnen kristallografischen Ebe-
nen, was zu dem charakteristischen Zickzackverlauf des Risses in diesem Stadium der Ermii-

dungsrissausbreitung fiihrt (Bild 4.32).

7.3 Ausgewihlte Einfliisse auf die Ermiidungslebensdauer und

Dauerfestigkeit

Der im Rahmen dieser Arbeit untersuchte austenitisch-ferritische Duplex-Edelstahl weist eine
Dauerfestigkeit bis zu einer Milliarde Lastzyklen auf. Bei einer Priiffrequenz von etwa
20 kHz traten in Laborluftatmosphére keinerlei Briiche unterhalb von 350 MPa auf (Bild 4.1).
Ob sich dieses Verhalten jenseits einer Milliarde Lastzyklen fortsetzt, sollte mit weiteren Er-
miidungsexperimenten untersucht werden. Hierfiir ist es zweckméBig, die effektive Priiffre-
quenz der Ultraschall-Ermiidungspriiftechnik durch beispielsweise eine bessere Kiihlung und

ein daran angepasstes, hoheres Puls-Pause-Verhiltnis der Maschine zu steigern.

Im Rahmen der Versuchsreihe, die mit der servohydraulischen Ermiidungspriiftechnik durch-
gefiihrt wurde, wurde die Amplitude der Kraft bzw. Spannung durch einen Regelkreis kon-
stant gehalten. Hingegen wurde im Rahmen der Versuchsreihe, die mit Hilfe der Ultraschall-
Ermiidungspriiftechnik durchgefiihrt wurde, die Verschiebung an einer Stelle des Titanhorns
durch einen Regelkreis konstant gehalten. Da der im Rahmen dieser Arbeit untersuchte Dup-
lexstahl laut Diiber (2007) keine nennenswerte, wechselverformungsbedingte Ver- bzw. Ent-
festigung aufweist, sollten die unterschiedlichen Regelarten keinen Einfluss auf die Ermii-

dungslebensdauer und Dauerfestigkeit haben.

Bei gleicher Beanspruchungsamplitude nimmt die Ermiidungslebensdauer des Duplexstahls
mit steigender Priiffrequenz bzw. Dehnrate deutlich zu (Bild 4.2). Die Priiffrequenz bzw.
Dehnrate hat jedoch keinen Einfluss auf die Hohe der Dauerfestigkeit und den Mechanismus
der Risskeimbildung (Bild 4.25 ¢ und d). Ermiidungsbruchflachen von Proben, die bei einer
Frequenz von etwa 20 kHz ermiidet werden, weisen einen deutlich groBBeren Sprodbruchanteil
auf als Ermiidungsbruchflichen von Proben, die bei einer Frequenz von 30 Hz ermiidet wer-
den (Bild 4.42). Bei einer Priiffrequenz von etwa 20 kHz folgt der Risspfad hdufig kristallo-

grafischen Ebenen (Bild 4.43). Dies steht in Ubereinstimmung mit Untersuchungen an krz-
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Werkstoffen, die von Papakyriacou et al. (2001) durchgefiihrt wurden. Sie stellten ebenfalls
eine hohere Ermiidungslebensdauer mit steigender Priiffrequenz bzw. Dehnrate fest. Roth et
al. (1982) fiihrten umfangreiche Literaturrecherchen beziiglich des Einflusses der Priiffre-
quenz bzw. Dehnrate auf die Ermiidungslebensdauer von Kupfer (kfz-Gitterstruktur) durch.
Sie stellten dabei jedoch keinen signifikanten Einfluss fest. Die Untersuchungen von
Papakyriacou et al. (2001) sowie Roth et al. (1982) werden durch Schlussfolgerungen von
Mayer (1999) gestiitzt, die auf eigenen Untersuchungen sowie Literaturrecherchen basieren.
Hieraus geht hervor, dass der Einfluss der Priiffrequenz bzw. Dehnrate auf die Ermiidungsle-
bensdauer bei krz-Werkstoffen deutlich groBer ist als bei kfz-Werkstoffen. Diese Beobach-
tung erklart Mayer (1999) durch ein bei hohen Dehnraten im krz-Gitter erschwertes thermisch
aktiviertes Gleiten von Schraubenversetzungen. Der im Rahmen dieser Arbeit beobachtete
Einfluss der Priiffrequenz bzw. Dehnrate auf die Ermiidungslebensdauer des austenistisch-
ferritschen Duplexstahls ist daher offenbar auf die Ferritphase zuriickzufiihren. Zur zweifels-
freien Ergriindung der Ursache dieses Einflusses sollten Untersuchungen an beispielsweise
dem rein austenitischen Edelstahl 1.4404 und dem rein ferritischen Edelstahl 1.4511 durchge-
fiihrt werden, deren chemische Zusammensetzungen denen der austenitischen bzw. ferrit-
ischen Phase des in dieser Arbeit untersuchten Duplexstahls dhneln. Hiermit sollte sich der

Einfluss der einzelnen Phasen separieren lassen.

Im Rahmen der Versuchsreihe unter Ausschluss der Laborluftatmosphire lagen die
Lastzyklenzahlen bis zum Bruch zu nah an den Grenzlastzyklenzahlen (Bild 4.3). Daher kann
der Einfluss der Laborluftatmosphére auf die Dauerfestigkeit des Duplexstahls an dieser Stelle
nicht beurteilt werden. Bei gleicher Spannungsamplitude werden die Ermiidungslebensdauern
durch den Ausschluss der Laborluftatmosphére deutlich erhoht. Dies konnte darauf zuriickzu-
fiihren sein, dass Atmosphdrenbestandteile von der Oberfliche metallischer Werkstoffe ab-
sorbiert werden und hierdurch frisch gebildete Oberfldchen, wie z.B. Extrusionen und Intru-
sionen, versproden bzw. ein Wiederverschweilen des Werkstoffs erschwert wird (Wang et al.
1984 sowie Wang und Mughrabi 1984). Unter den erzielten Vakuumbedingungen
(p < 540 mbar) duBern sich diese Mechanismen offenbar nicht oder nur in geringerem Ma-
Be. Eine weitere Ursache fiir die Lebensdauerverlingerung konnte ein stark verzogertes Riss-
wachstum unter Vakuumbedingungen sein, was dadurch erkldrt wird, dass neu gebildete
Rissoberflichen im Vakuum zu einem grofleren Anteil wiederverschwei3t werden im Gegen-
satz zur Ermiidung in Laborluft-Atmosphére. Dariiber hinaus wurde von einigen Autoren im
Vakuum eine homogenere plastische Verformung beobachtet. Diesen Sachverhalt fiihren sie

auf das Fehlen eines durch Chemisorption oder Physisorption von Atmosphérenbestandteilen
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gebildeten Oberflachenfilm zuriick, was zu einer Verringerung der Oberfldchenenergie fiihrt.
Hieraus resultiert eine Verringerung der Aktivierungsspannungen von Versetzungsquellen an
der Oberfldache und unmittelbar darunter. Die Mobilitit von Versetzungen wird hierdurch ge-
steigert. Dies fiihrt zu einer homogeneren Verteilung der Versetzungen bzw. der plastischen
Verformung sowie zu einer VergroBerung der plastischen Zone an der Spitze kurzer Risse
(Wang und Mughrabi 1984 sowie Gringberg 1982). Die VergroBerung der plastischen Zone
an der Rissspitze und die homogenere Versetzungsbewegung resultieren in einer weiteren
Reduzierung der Risswachstumsgeschwindigkeit. Die Mechanismen der Risskeimbildung im
Rahmen der Versuchsreihe unter Ausschluss der Laborluftatmosphire sind identisch denen

der Referenzversuchsreihe in Laborluftatmosphire (Bild 4.25 a und b).

Entsprechend den im Rahmen dieser Arbeit gewonnenen Ergebnissen hat die spinodale Ent-
mischung der Ferritphase durch eine Warmebehandlung {iber 100 Stunden bei 475°C keinen
Einfluss auf die Ermiidungslebensdauer des Duplexstahls bei gleichen Beanspruchungsampli-
tuden (Bild 4.4). Hingegen wird die Dauerfestigkeit geringfiigig erhoht. Marinelli et al. (2013)
stellten im Rahmen von Umlaufbiegeversuchen ebenfalls eine Steigerung der Dauerfestigkeit
infolge der spinodalen Entmischung der Ferritphase fest. Im Gegensatz zu den Ergebnissen
dieser Arbeit, die mit einer Priiffrequenz von etwa 20 kHz gewonnen wurden, beobachteten
Marinelli et al. (2013) jedoch eine Erhohung der Ermiidungslebensdauer bei gleichen Be-
anspruchungsamplituden. Die im Rahmen der Versuchsreihen an dem nicht fiir 100 Stunden
bei 475°C gegliihten Duplexstahl beobachteten Mechanismen der Risskeimbildung kommen
in dem versprodeten Werkstoffzustand nicht zum Tragen. Die Versetzungsbewegung in der
entmischten Ferritphase an Schnittstellen zwischen Austenitgleitbindern und Phasengrenzen
wird durch die a'-Ausscheidungen offenbar stark behindert (Bild 4.11 a). Somit kommt es an
diesen Stellen nicht zur Bildung von Risskeimen — so wie es im Falle der nicht entmischten
Ferritkorner hdufig beobachtet wurde. Wenn sich infolge erhohter Schubspannungen dennoch
Gleitbdnder in der Ferritphase ausbilden, kann es zur lokalen Auflosung der o'-
Ausscheidungen kommen (Bild 4.11 b). Die Ermiidungsrisse bilden sich in dem versprodeten
Werkstoffzustand {iberwiegend in der entmischten Ferritphase an Titancarbonitrid-
Einschliissen (Bild 4.26). Dies ist offenbar auf den mit der Entmischung verbundenen, erheb-
lichen Duktilitdtsverlust der Ferritphase zuriickzufiihren. Hierdurch kénnen Spannungsiiber-
hohungen an den Titancarbonitrid-Einschliissen nicht durch plastische Verformung abgebaut
werden. Eine Reduzierung oder gar Beseitigung der Titancarbonitrid-Einschliisse sollte eine
weitere Steigerung der Dauerfestigkeit dieses Werkstoffzustandes zur Folge haben. Die Risse

in nach einer Milliarde Lastzyklen nicht gebrochenen Ermiidungsproben sind erheblich ldnger
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als in Proben des Referenzzustandes (Bild 4.40). Die Risse verlaufen in der Ferritphase im
Vergleich mit Rissen in Proben des Referenzzustandes sehr geradlinig. Das im Rahmen dieser
Arbeit beobachtete, ungewohnliche Rissausbreitungsverhalten in diesem Warmebehandlungs-
zustand des Duplexstahls sollte durch weitere Ermiidungsexperimente genauer untersucht

werden.

Eigenspannungen 1. Art an der Probenoberfliche des untersuchten Duplexstahls, die im Ver-
gleich zu den Eigenspannungen der Referenzversuchsreihe in Richtung des Druckbereichs
verschoben sind, fiihren zu einer Steigerung der Ermiidungslebensdauer sowie Dauerfestigkeit
(Bild 4.5). Die Eigenspannungen stellen eine Mittelspannung dar, der die Spannung aufgrund
der duBleren Lastaufbringung tiberlagert wird. Eine Verschiebung der Mittelspannung in Rich-
tung des Druckbereichs ist laut Radaj und Vormwald (2007) im Falle von Baustihlen und
Aluminiumlegierungen zunichst mit einer Erhéhung der ertragbaren Spannungsamplitude
verbunden, was gut mit den Ergebnissen dieser Arbeit iibereinstimmt. Sie fiilhren diese Be-
obachtung auf giinstige RissschlieBeffekte zuriick. Eine weitere Verschiebung der Mittelspan-
nung in den tieferen Druckbereich fiihrt laut Radaj und Vormwald (2007) zu einer Abnahme
der Dauerfestigkeit.

Eine Studie mit Hilfe des im Rahmen dieser Arbeit entwickelten Modells zur
mechanismenorientierten Beschreibung der Risskeimbildung und des Kurzrisswachstums
ergab, dass die durchschnittliche Lastzyklenzahl bis zur Risskeimbildung aufgrund der her-
stellungsbedingten Vorzugsorientierung bzw. Textur des Duplexstahls gegeniiber einer
gleichmiBig verteilten kristallografischen Orientierung etwas grof3er ist (Bild 6.17). Dies ist
darauf zuriickzufiihren, dass der Mittelwert der maximalen Schmidfaktoren der Korner der
ferritischen Phase des Untersuchungsmaterials deutlich geringer ist als bei einer gleichméBig
verteilten Orientierung (Tabelle 3.2). Hierdurch ist die Wahrscheinlichkeit deutlich grof3er,
dass in der betrachteten Mikrostruktur eine Spannungskonzentration in einem Korn auftritt,
welches einen grofen Schmidfaktor aufweist. Dies resultiert in groBen Schubspannungen auf
dem betreffenden Gleitsystem und begiinstigt die Risskeimbildung. Anders ausgedriickt fiih-
ren niedrigere maximale Schmidfaktoren bei identischer duerer Last zu geringeren plasti-
schen Scherungen. Hieraus ergeben sich nach Gleichung 2.11 und Gleichung 2.13 gréBere
Lastzyklenzahlen bis zur Risskeimbildung. In groeren Mikrostrukturen als der hier betrach-
teten etwa 400 Korner sollte dieser Effekt jedoch weniger stark ausfallen. Im Falle der
austenitischen Phase ist der Mittelwert der maximalen Schmidfaktoren ungefdhr gleich gro83.
Die Streuung der maximalen Schmidfaktoren der experimentell und durch Zufallsgenerierung

gewonnenen kristallografischen Orientierungsdaten ist in etwa identisch (Tabelle 3.2). Das
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Ergebnis dieser numerischen Studie sollte durch experimentelle Untersuchungen an dem im
Rahmen dieser Arbeit untersuchten Duplexstahl {iberpriift werden. Hierzu sollte die Textur
des Werkstoffs variiert werden, ohne dabei andere mikrostrukturelle Gréfen, wie beispiels-
weise den mittleren Korndurchmesser oder die zeilenformige Anordnung der beiden Phasen
zu verandern. Entsprechend den Simulationsergebnissen wird das Kurzrisswachstum aufgrund
der herstellungsbedingten Vorzugsorientierung bzw. Textur des Duplexstahls gegentiber einer
gleichmifig verteilten kristallografischen Orientierung im Durchschnitt etwas beschleunigt
(Bild 6.17), was aufgrund der grofBeren Mittelwerte der Schmidfaktoren des texturfreien Ge-
fliges nicht nachvollziehbar ist. Um eine Aussage iiber den Einfluss der vorliegenden Walz-
textur auf die gesamte Lebensdauer machen zu konnen, ist noch zu kliren wie das
Langrisswachtum durch die Walztextur beeinflusst wird. Allerdings nimmt die Phase des
Langrisswachstums einen sehr geringen Anteil der Gesamtlebensdauer bei niedrigen Be-
anspruchungsamplituden ein (Shiozawa und Matsushita 1996), weshalb diese Phase unter

Umstidnden vernachldssigt werden kann.

Um den Einfluss des mittleren Korndurchmessers auf die Dauerfestigkeit und Ermiidungsle-
bensdauer des untersuchten Werkstoffs entsprechend der Hall-Petch-Beziehung (Hall 1951
und Petch 1953) mit Hilfe des im Rahmen dieser Arbeit vorgestellten Lebensdauervorhersa-
gemodells abzubilden, sollte im Falle beider Phasen anstatt der mikrostrukturellen FlieB3-
schubspannung fiir den Einkristall die kritische FlieBschubspannung fiir den zu untersuchen-
den mittleren Korndurchmesser aus Bild 3.7 a gewéhlt werden. Im Falle der austenitischen
Phase ergibt sich fiir den ermittelten mittleren Korndurchmesser von 33 um eine kritische
Schubspannung von etwa 77 MPa, die ungefdhr 13 % hoher ist als der im Rahmen der Simu-
lationen dieser Arbeit verwendete Wert von 68 MPa. Im Falle der ferritischen Phase hingegen
ergibt sich fiir den ermittelten mittleren Korndurchmesser von 46 um eine kritische Schub-
spannung von etwa 110 MPa, die ungefahr 11 % hoher ist als der im Rahmen der Simulatio-
nen dieser Arbeit verwendete Wert von 99 MPa. Da die richtigerweise zu wihlenden Werte
um etwa den gleichen Prozentwert iiber den tatsdchlich gewdhlten Werten liegen, sollten die
im Rahmen dieser Arbeit gewonnenen Simulationsergebnisse hinsichtlich ihrer qualitativen
Verldufe nicht nennenswert beeinflusst worden sein. Darliber hinaus stellt der phasenspezifi-
sche kritische Wert des Ermiidungsschidigungsparameters einen Kalibrier- bzw. Anpas-
sungswert zwischen experimentellen Ergebnissen und Simulationsergebnissen dar, der bei
einer Erhohung der mikrostrukturellen FlieBschubspannungen bzw. kritischen FlieBschub-

spannungen entsprechend anzupassen ist.
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8 Zusammenfassung

Die vorliegende Arbeit stellt einen Beitrag zur Erforschung der Ermiidungsmechanismen
zweiphasiger metallischer Werkstoffe bei niedrigen Spannungsamplituden bis in den Bereich
sehr hoher Lastzyklenzahlen dar. Die Untersuchungen wurden am Beispiel eines austenitisch-
ferritischen Duplex-Edelstahls durchgefiihrt. Sie zielen auf ein besseres Verstdndnis der le-
bensdauerbestimmenden Parameter auf Mikrostrukturebene ab und sollen die Frage kldren, ob

und gegebenenfalls warum der untersuchte Werkstoff eine echte Dauerfestigkeit aufweist.

Plastische Verformung in Form von Gleitbidndern und Gleitspuren tritt bei niedrigen Span-
nungsamplituden und sehr hohen Lastzyklenzahlen iiberwiegend in der austenitischen Phase
auf. Dies ist in erster Linie auf die niedrigere mikrostrukturelle FlieBschubspannung der
Austenitphase gegeniiber der mikrostrukturellen FlieBschubspannung der Ferritphase zurtick-
zufiihren. Fertigungsbedingte und wiarmebehandlungsbedingte Eigenspannungen sowie Span-
nungsiiberh6hungen aufgrund der anisotropen Elastizitit der einzelnen Korner beglinstigen
die sehr lokal auftretende Gleitbandbildung. Jedoch werden die anfanglichen Eigenspannun-
gen durch plastische Verformung deutlich abgebaut, weshalb die Versetzungs- und Gleit-
banddichte mit fortschreitender Wechselverformung einen Séttigungswert in Durchléufer-

proben anstreben.

Risskeimbildung findet hdufig transkristallin in der Ferritphase an Schnittstellen zwischen
Austenit-Gleitspuren und Phasengrenzen statt. An solchen Stellen werden durch die
Austenitgleitbdander sehr lokale Spannungsiiberhohungen hervorgerufen, die zu zellartigen
Anordnungen von Versetzungen in den Ferritkornern fithren konnen. Die zyklische plastische
Verformung in den Austenitgleitbindern nimmt mit steigender Lastzyklenzahl stark ab und
begilinstigt daher nur bis zu einer bestimmten Lastzyklenzahl die Bildung von Risskeimen in
der Ferritphase. Gleiches gilt fiir die Bildung von interkristallinen Risskeimen an Schnittstel-
len zwischen Austenitgleitspuren und Phasengrenzen. Dies scheint der ausschlaggebende
Grund fiir die beobachtete Dauerfestigkeit des untersuchten Werkstoffs zu sein — zumindest

bis zu der in dieser Arbeit definierten Grenzlastzyklenzahl von einer Milliarde Lastzyklen.

Die durch eine Ubertragung plastischer Verformung von einem Austenitkorn in ein benach-
bartes Ferritkorn hervorgerufene Risskeimbildung in der Ferritphase wird durch grofle
Schmidfaktoren der beteiligten Gleitsysteme und geringe Dreh- und Kippwinkel zwischen
Gleitebenen der benachbarten Korner begiinstigt. Dabei hat der Drehwinkel einen groBeren

Einfluss als der Kippwinkel.
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Kurze Ermiidungsrisse bleiben hdufig inmitten eines Kornes dauerhaft stehen ohne dass sie
mit einer mikrostrukturellen Barriere, wie beispielsweise einer Korn- oder Phasengrenze,
wechselwirken. Der Grund hierfiir liegt in der inhomogenen Spannungsverteilung in den Kor-
nern aufgrund der Eigenspannungen und der anisotropen Elastizitit. Hierdurch kann die
Schubspannung an der Rissspitze entlang des potenziellen Risspfades stirker absinken, als sie
durch das Liangerwerden des Risses ansteigt. Dies kann zu einem Verschwinden der plasti-
schen Scherung bzw. Versetzungsbewegung an der Rissspitze fiihren, welche die treibenden

Kréfte fur das Risswachstum darstellen.

Korn- und Phasengrenzen konnen das Kurzrisswachstum (i) abbremsen, (ii) temporar authal-
ten oder (iii) dauerhaft stoppen. Die Stirke der mikrostrukturellen Barriere wird maB3geblich
durch den maximalen Schmidfaktor des dem risstragenden Korn benachbarten Kornes be-
stimmt — mit sinkendem maximalen Schmidfaktor nimmt die Barrierewirkung iiberproportio-
nal zu. Geometrische Inkompatibilititen an solchen Barrieren aufgrund groBer Drehwinkel
zwischen beteiligten Gleitsystemen benachbarter Korner konnen durch Stufenbildung kom-

pensiert werden.

Die experimentell aufgedeckten Mechanismen der Risskeimbildung und des mikrostruktur-
dominierten Kurzrisswachstums wurden unter Beriicksichtigung von fertigungs- und wérme-
behandlungsbedingten Eigenspannungen sowie anisotroper Elastizitdt und Kristallplastizitét
numerisch nachgebildet. Hierbei dient die iiber der Lastzyklenzahl akkumulierte, quadrierte
Schwingweite der plastischen Scherung als Ermiidungsschidigungsparameter. Die Uberein-
stimmung der Simulationsergebnisse mit experimentellen Ergebnissen zeigt deutlich, dass die
Risskeimbildung und das Kurzrisswachstum gleichermafBen auf den irreversiblen Anteil der

lokalen zyklischen Versetzungsbewegung zuriickzufiihren sind.

Der untersuchte Duplexstahl zeigt einen deutlichen Einfluss der Priiffrequenz bzw. Dehnrate
auf die Ermiidungslebensdauer bei gleicher Spannungsamplitude — je groBer die Priiffrequenz
bzw. Dehnrate, desto hoher die Ermiidungslebensdauer. Die Ermiidungsbruchflichen von
Proben, die mit hoher Priiffrequenz bzw. Dehnrate ermiidet werden, weisen einen deutlich
grofleren Anteil sproder Bruchflichen auf, als Ermiidungsbruchflichen von Proben, die mit
niedriger Priiffrequenz bzw. Dehnrate ermiidet werden. Die Hohe der Dauerfestigkeit sowie
die Mechanismen der Risskeimbildung und des Kurzrisswachstums werden durch die Priif-

frequenz bzw. Dehnrate nicht beeinflusst.

Die Ermiidung unter Vakuumbedingungen fiihrt bei identischen Spannungsamplituden zu

erheblich grofBeren Lebensdauern und zu einer hoheren Dauerfestigkeit. Die Mechanismen der
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Risskeimbildung und des Kurzrisswachstums bleiben durch den Ausschluss der Laborluftat-

mosphére grundsitzlich unveréndert.

Eigenspannungen I. Art, die in Richtung Druckeigenspannungen verschoben sind, erhéhen

sowohl die Ermiidungslebensdauer als auch die Dauerfestigkeit des untersuchten Werkstoffts.

Die spinodale Entmischung der Ferritphase infolge einer Wérmebehandlung {iber
100 Stunden bei 475°C fiihrt zu einer geringfligigen Erhohung der Dauerfestigkeit des unter-
suchten Duplexstahls. Die Ermiidungslebensdauer bei gleicher Beanspruchungsamplitude
hingegen wird hierdurch nicht beeinflusst. Die Mechanismen der Risskeimbildung, die in dem
nicht entmischten Werkstoffzustand des Duplexstahls beobachtet wurden, werden durch die
spinodale Entmischung unterdriickt. Die a'-Ausscheidungen erhdhen den Widerstand gegen-
iiber lokaler Versetzungsbewegung und erschweren somit die Gleitbandbildung in der Ferrit-
phase und den damit verbundenen Rissbildungsprozess. Gleitbénder, die sich infolge erhohter
Schubspannungen dennoch bildenden, kénnen zu einem lokalen Auflésen der o'-
Ausscheidungen flihren. Ermiidungsrisse werden in dem versprodeten Werkstoffzustand
iiberwiegend an Titancarbonitrid-Einschliissen gebildet. Dies ist offenbar auf den erheblichen
Duktilitdtsverlust der Ferritphase zurtickzufiihren. Hierdurch konnen Spannungskonzentratio-
nen, wie beispielsweise an den Titancarbonitrid-Einschliissen, nicht ausreichend durch lokale

plastische Verformung abgebaut werden.

Die Risskeimbildung wird aufgrund der herstellungsbedingten Vorzugsorientierung bzw. Tex-
tur des untersuchten Duplexstahls gegeniiber einer gleichmifig verteilten kristallografischen
Orientierung durchschnittlich etwas verzégert. Dies ist auf den geringeren Mittelwert der ma-
ximalen Schmidfaktoren der herstellungsbedingten Vorzugsorientierung bzw. Textur gegen-
iiber einer gleichméBig verteilten kristallografischen Orientierung zuriickzufiihren. Dadurch
ergibt sich eine geringere Wahrscheinlichkeit, dass lokale Spannungskonzentrationen in Kor-
nern auftreten, die einen groBBen Schmidfaktor aufweisen. Diese Konstellation wiirde zu er-
hohten Schubspannungen auf den entsprechenden Gleitsystemen und damit zu groBeren zyk-
lischen plastischen Scherungen fiihren. Hierdurch wiederum wiirde eine frithere Risskeimbil-

dung begiinstigt werden.

Die vorliegende Arbeit soll mit dem Fazit geschlossen werden, dass die Ermiidungslebens-
dauer und Dauerfestigkeit von metallischen Werkstoffen von einer Vielzahl mikrostrukturel-
ler Parameter auf verschiedenste Weisen beeinflusst werden. Das entwickelte Simulationsmo-
dell bietet die Moglichkeit, eine Vielzahl dieser Parameter hinsichtlich ihres Einflusses auf die

Ermiidungslebensdauer und Dauerfestigkeit systematisch zu untersuchen und damit Informa-
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tionen flir die Erzielung einer erhohten Ermiidungsresistenz des Werkstoffs zu generieren.
Dabei kommt einer realitdtsnahen Nachbildung des Spannungszustandes auf Mikrostruktur-
ebene eine grole Bedeutung zu. Die Untersuchungen in dieser Arbeit haben deutlich gezeigt,
dass hierzu neben der anisotropen Elastizitdt der Korner und eventuell vorliegenden Eigen-
spannungen insbesondere die dreidimensionale Geometrie der Mikrostruktur Berticksichti-

gung finden sollte.
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