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Kapitel 1

Einleitung

Bedingt durch ihre exzellenten Eigenschaften sind submikro- und nanokristallin Materiali-
en in den letzten Jahrzehnten zunehmend in den Blickpunkt der Materialwissenschaft geriickt.
Hier sind vor allem deutlich gesteigerte Zugfestigkeit bei moderater Duktilitit, oder die ver-
besserte Dauerfestigkeit gegeniiber den normalkdrnigen Materialien zu nennen. Durch die
kleine Korngrofe tritt Superplastizitidt auch bei geringeren Temperaturen und/oder htheren

Dehnraten auf.

Wiihrend der Fokus fiir lange Zeit auf der Herstellung und Charakterisierung der Strukturent-
wicklung solcher Materialien lag, wurden in den letzten Jahren vermehrt die mechanischen
Eigenschaften solcher feinkornigen Werkstoffe untersucht. Dies wurde vor allem durch die
groferen Probenabmessungen moglich, die mit den Verfahren der Hochverformung heute her-
gestellt werden konnen. Neben der Kenntnis von Festigkeit oder Zihigkeit sind fiir potentielle
technische Anwendungen submikro- oder nanokristalliner Werkstoffe vor allem deren Ermii-
dungseigenschaften von Relevanz. Speziell in den letzten zehn Jahren war eine verstérkte

Aktivitdt auf diesem Gebiet zu verzeichnen z.B. [1], [2].

Bei der Untersuchung der Ermiidungseigenschaften hochverformter Materialien wurde in den
meisten Studien, auf ECAP (Equal-Channel-Angular-Pressing) verformtes Material zuriick-
gegriffen. Nur wenige Arbeiten untersuchten die Ermiidungseigenschaften von HPT (High-
Pressure-Torsion) verformtem Material, zum Beispiel Langzeitermiidungsverhalten von HPT
verformtem Kupfer [3]. Dabei ist speziell bei schwer verformbaren Materialien die Einstel-

lung einer Sattigungsmikrostruktur durch ECAP kaum moglich, was zu einer erhohten Anzahl

'Materialien mit KorngroBen kleiner als 100 nm



an Kleinwinkelkorngrenzen bzw. geringer Kornfeinung fiihrt. Direkte Vergleiche von ECAP
und HPT verformtem Material sind daher nur bedingt moglich. Selbst Vergleiche zwischen
ECAP hergestellten Proben sind nicht ohne weiteres moglich, da die mechanischen Eigen-
schaften sehr stark von Textur, Korngroflenverteilung, Reinheit des Materials oder dem Anteil

an GroBwinkelkorngrenzen abhingt [2].

In den bisher durchgefiihrten Studien zum Ermiidungsverhalten hochverformter Materialien
finden sich bisher kaum Daten iiber Stéihle, insbesondere von hoher legierten oder austeniti-
schen Stdhlen. Weiters sind die bisher untersuchten KorngréBen hochverformter Materialien
deutlich groBer als 100 nm. Demzufolge wurden noch kaum nanokristalline bzw. nanostruk-
turierte Massivmetalle untersucht. In dieser Arbeit soll erstmalig der Einfluss der Hochverfor-
mung mittels HPT auf einen austenitischen Stahl, Marke A220 der Firma Bohler Edelstahl,
untersucht werden. Basierend auf der Dissertation von S. Scheriau [4], der die Verformungs-
mechanismen und Strukturentwicklung des Werkstoffes A220 bei der Hochverformung un-
tersucht hat, wurden in dieser Arbeit mittels HPT-Verformung unterschiedliche nanokristalli-
ne Mikrostrukturen eingestellt. Fiir diese wurde sowohl das Kurzzeitermiidungsverhalten als
auch die Dauerfestigkeit charakterisiert und mit dem Ausgangsmaterial von 10 pm Korngrofle

verglichen.

Die unterschiedlichen Strukturen sollen dabei ein besseres Verstindnis des Struktureinflusses
auf das Ermiidungsverhalten ermoglichen. Gro8ere Scheibendurchmesser der HPT Proben fiir
die Hochverformung und damit gesteigerte Probengro3e sollen eine direkte Dehnungsmes-
sung an der Probenoberfliche wihrend der Ermiidungsversuche méglich machen. Die Ergeb-
nisse einer aktuellen Arbeit [5] mit einem austenitischen Stahl dhnlicher Zusammensetzung

(316L), der allerdings ECAP verformt wurde, sollen ebenfalls diskutiert werden.

Rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen der Bruchflichen und der geschidigten Probeno-
berflache sollen Riickschliisse iiber die unterschiedlichen Schidigungsmechanismen im nor-

malkornigen und hochverformten Werkstoff erlauben.



Kapitel 2
Probenvorbereitung und Praparation

2.1 Eine kurze Einfuhrung in die Hochverformung

Fiir die Herstellung nano- und submikrokristalliner Materialien kommen grundsitzlich zwei
Ansitze in Frage. Einerseits bottom-up Verfahren, wo das feinkornige Material Struktureinheit
fiir Struktureinheit aufgebaut wird, andererseits top-down Verfahren, wo das Korn makrosko-

pischer Proben gefeint wird.

Die am héufigsten verwendeten Verfahren zur Herstellung nano- und submikrokristalliner Ma-

terialien, die sich im Laufe der letzten 30 Jahre entwickelt haben, sind [6]:

e Inertgasphasenkondensation

Mechanisches Legieren

Kristallisation amorpher Materialien

Elektrolytische Abscheidung

Hochverformung

Im Vergleich zu den anderen Verfahren erlaubt es die Hochverformung
(Severe-Plastic-Deformation, SPD), relativ grole Proben ohne Porositit herzustellen. Speziell
fiir die Charakterisierung der mechanischen Eigenschaften solcher nanokristallinen Materiali-

en ist ein gewisses Probenvolumen noétig. Die géngigsten Verfahren der Hochverformung sind



High-Pressure-Torsion (HPT), Equal-Channel-Angular-Pressing (ECAP) und Accumulative-
Roll-Bonding (ARB).

Bei der Hochverformung mittels ECAP wird ein Probe wiederholt durch einen Kanal ge-
presst (siehe Abbildung [2.1(a)). Durch die Richtungsinderung, die das Material im Kanal
erfahrt, wird eine Scherverformung realisiert, die zur gewiinschten Kornfeinung fiihrt. Nach
dem ersten Durchgang kann die Probe zum Beispiel um 90 ° gedreht werden, bevor sie er-
neut durch den Kanal gepresst wird. Dadurch ergeben sich unterschiedliche Verfahrensrouten.
Eine Ubersicht dariiber findet sich zum Beispiel in [7]. ARB ist, wie der Name schon sagt, ein
akkumulierter Walzprozess, bei dem das Material nach jedem Walzschritt zusammengefaltet
und erneut gewalzt wird (siehe Abbildung [2.1(b)). Dieses Verfahren wiirde sich vor allem zur

Herstellung von Bandmaterial eignen.

In dieser Arbeit wurde das Probenmaterial durch High-Pressure-Torsion verformt. Bei die-
sem Verfahren wird eine scheibenférmige Probe zwischen zwei Stempel gepresst und tordiert.
Sandstrahlen von Stempel und Probenoberfliche vor der Verformung erhht die Rauigkeit der
Stirnflichen und verhindert ein Durchrutschen der Probe. Neben diesen drei Verfahren der
Hochverformung, die sehr hiufig genutzt werden, gibt es eine Vielzahl an weiteren Verfahren,
wie zum Beispiel multiaxiales Schmieden oder zyklisches Extrudieren und Stauchen, auf die

hier aber nicht niher eingegangen wird.

Im Gegensatz zu den anderen Verfahren bietet HPT einige Vorteile. Hohe Verformungen von
einigen tausend Prozent konnen verhiltnisméBig einfach aufgebracht werden. Weiters sind
auch hochfeste oder relativ sprode Werkstoffe wie zum Beispiel legierte Stihle oder Chrom
selbst bei geringen Temperaturen gut zu verformen, was fiir andere Methoden ein Problem
darstellen wiirde. Die gewiinschte Kornfeinung wird durch die hohe Scherverformung reali-
siert [8].

2.2 Verwendete Hochverformungstechnik

Die verwendete Anlage am Erich-Schmid-Institut hat eine maximale Druckkraft von 4 MN
und ein maximales Drehmoment von 13 kNm, was bei Reinmetallen wie Kupfer die Ver-
formung von bis zu 50 mm groBen Scheiben erlaubt. Fiir den in dieser Arbeit verwendeten

austenitischen Stahl A220 war der Probendurchmesser auf 35 mm limitiert. Die Limitierung
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(a) ECAP (b) ARB (c) HPT

Abbildung 2.1 Gingige Methoden der Hochverformung und die verwendete HPT Anlage am
ESI

der Probengrofle ist damit begriindet, dass der Radius in das Widerstandsmoment gegeniiber
Torsion mit der dritten Potenz eingeht und fiir grolere Proben das maximale Drehmoment
der Anlage nicht mehr ausreicht. Die Beschrinkung der Probengrofe und der radienabhéngi-
ge Umformgrad (vgl. Gleichung [2.1)) stellen somit die groBten Nachteile von High-Pressure-
Torsion dar. Um das benotigte Drehmoment etwas abzusenken wurden die abgeschrigten Be-
reiche der Probe mit Molybdinsulfid geschmiert um die Reibung in diesen Bereichen herab-
zusetzen. Da diese Bereiche ohnehin eine moglichst kleine Reibzahl aufweisen sollten, kann
man annehmen, dass die Schmierung keinerlei Auswirkung auf den Umformprozess hat. Hér-

temessungen an geschmierten und ungeschmierten Scheiben bestétigten dies.

Mittels induktiver Erwdarmung konnen am ESI Proben auch bei erhohter Temperatur umge-
formt werden, mit einem entsprechenden Behiltnis um die Stempel sind auch Umformvor-
ginge unter fliissigem Stickstoff moglich. Abbildung[2.1(c)|zeigt die verwendete HPT-Anlage

und das Prinzip der Hochverformung iiber HPT.

Fiir die Untersuchungen wurde der austenitischer Stahl A220 der Firma Bohler Edelstahl
GmbH verwendet. Dieser Stahl ist in seiner Zusammensetzung dem Standard Austenit 316L
sehr dhnlich. Die chemische Zusammensetzung des Stahls A220 kann der Tabelle 2.1] ent-
nommen werden. Um das vorliegende grobe Gussgefiige zu feinen, wurden dem Gussblock
entnommene Platten 125 % kaltverformt und anschlieend auf 950 °C aufgeheizt und abge-
kiihlt. Dadurch stellte sich ein vollstidndig rekristallisiertes Gefiige mit einer Korngrofle von

etwa 10 pum ein.

Aus diesen Platten wurden Scheiben mit 35 mm Durchmesser und 11 mm Hohe gefertigt, die



C Si [ Mn | Cr | Mo Ni N Fe
max. 0,03 | 0,30 | 1,70 | 17,50 | 2,70 | 14,50 | 0,07 | Rest

Tabelle 2.1 Chemische Zusammensetzung A220 in Massenprozent (Bohler Handbuch 2006)

im Anschluss daran hochverformt wurden. Um verschiedene Strukturen einzustellen, wurde
der austenitische Stahl sowohl bei Raumtemperatur als auch bei 450 °C hochverformt. Um die
Stempel nicht zu lange der hohen Temperatur auszusetzen, wurde bei der Verformung dieser
Scheiben die Umformgeschwindigkeit erhoht und auch der Druck vermindert, siche Tabelle
Der Druck von 3,30 GPa war aber zu gering, weshalb es zu Verformungslokalisation und
der Ausbildung von Rissen kam. Jedoch fiihrte auch eine Erh6hung des Druckes auf 3,60 GPa
wie bei der Raumtemperatur Verformung zu keiner Verbesserung. Eine Ubersicht iiber die

gewihlten Umformparameter ist in Tabelle 2.2] zusammengestellt.

Druck [GPa] | Geschwindigkeit [U/min] | Umdrehungen [-]
RT 3,60 0,2 15
450°C | 3,30/3,60 1,0 15

Tabelle 2.2 Ubersicht iiber die Umformparameter

Eine Abschitzung des Umformgrades unter Einbeziehung eines Vergleichsdehnungskriteri-
ums, z. B. von Mises, kann mit folgender Gleichung getroffen werden, sofern das Verhiltnis

von Scheibendicke zu Durchmesser kleiner als 1/10 ist [8]:

2nrm

€ =
V3t

2.1

Dabei ist n die Anzahl der Umdrehungen, r der Radius und t die Probendicke. Aus Gleichung
2.1] ist ersichtlich, dass der Umformgrad vom Radius abhingig ist und somit in Richtung
Scheibenrand zunimmt. Wird das Material allerdings sehr hoch verformt, so stellt sich eine
Sattigungsstruktur iiber die gesamte Scheibe ein - eine weitere Kornfeinung ist dann nicht
mehr moglich. In jedem Fall resultiert aus dem HPT-Prozess eine Scher- oder Torsionstex-

tur.

In dieser Arbeit wurden alle Scheiben weit iiber den Sittigungsbereich verformt, um eine



homogene Mikrostruktur und damit gleichméBige Eigenschaften iiber den gesamten Durch-
messer zu garantieren. Die 15 Umdrehungen fithren nach Gleichung fiir einen Radius
r = 16 mm auf eine Verformung von € = 118. Im Bereich der Sittigung kommt es zu keiner
Verfestigung mehr, was sich in einem konstanten benétigten Drehmoment wiederspiegelt. In
diesem steady-state Bereich muss damit die Anzahl der generierten und ausgeloschten Defekte
(Versetzungen, Leerstellen) identisch sein. Die Séttigungsstruktur und die Sattigungskorngro-
Be sind dabei unabhingig von der KorngroBBe des Ausgangsmaterials. Ist das Korn des Aus-
gangsmaterials bereits feiner als die Sattigungsstruktur, was zum Beispiel durch elektrolyti-
sche Abscheidung moglich wire, so vergrobert das Material in Richtung Séttigungskorngrofe.
Die Sittigungskorngrofe, aber auch die bendtigte Verformung zum Erreichen der Sittigung,
wird durch Temperatur und Legieren beeinflusst. Ein Absenken der Temperatur oder die Zu-
gabe von Fremdatomen verringert iiblicherweise die erreichbare Korngrofle, da die Ursache
fiir die Limitierung der Kornfeinung in der Korngrenzbeweglichkeit liegt. Oben genannte Fak-
toren, wie geringere Umformtemperatur oder Fremdatome, wirken dieser Beweglichkeit ent-
gegen, was zu einer feineren Struktur des Gefiiges fiihrt. Eine weitere Moglichkeit, die Limi-
tierung der Kornfeinung zu umgehen, wire das gezielte Einbringen von Phasengrenzen, zum
Beispiel das Verformen von Kompositwerkstoffen. Mit Metall-Metall-Kompositwerkstoffen
wie zum Beispiel Cu-Cr oder Cu-W, sind Korngroflen von rund 10 nm erzielbar, was um etwa

eine Groflenordnung unter jener der Reinmetalle liegt [8].

In [8] konnte auch gezeigt werden, dass die erreichbare Séttigungskorngrof3e unabhingig von
der Art der Verformung ist. Wihrend bei ECAP und HPT hohe Scherverformungen aufge-
bracht werden, liegt bei ARB eine Zug-Druckumformung, das heift ein Walzprozess vor.
Erreichbare Korngro3en von verformtem Nickel sind jedoch um rund eine Groflenordnung
geringer als bei ECAP oder HPT Verformung. Dies ist nicht das Resultat der unterschiedli-
chen Verformungspfade, vielmehr ist bei ARB infolge des Walzprozesses die Moglichkeit der
Oxidation gegeben. Diese Oxide wirken der Korngrenzbewegung entgegen und erméglichen

somit viel kleinere Korngrofien [9].

2.3 Mikrostrukturen im A220

Um ein besseres Verstiandnis des Struktureinflusses auf das Ermiidungsverhalten hochverform-
ter Werkstoffe zu bekommen, wurden durch Variation der Umformtemperatur sowie nachfol-

gende Gliihbehandlung drei unterschiedliche submikro- und nanokristalline Gefiige einge-



stellt. Des Weiteren wurden auch Proben aus dem grobkornigen Material gefertigt, um einen
direkten Vergleich der mechanischen Eigenschaften zwischen Ausgangsmaterial und hochver-

formtem Material zu ermoglichen.

Neben den ohne nachfolgende Gliihbehandlung bei RT und 450 °C HPT verformten Proben
wurde zusitzlich bei Raumtemperatur verformtes Material im Anschluss bei 700 °C fiir 30 min
gegliiht. Dieser Zustand wird im Weiteren als "shock annealed" bezeichnet. Die durch Variati-
on der Umformparameter und der Glithbehandlung eingestellten Strukturen sind in Abbildung
dargestellt. Es sei darauf hingewiesen, dass die einzelnen Abbildungen unterschiedliche

VergroBerungen aufweisen.

Die Aufkldrung der Verformungsvorginge und der Strukturentwicklung bei der Hochverfor-
mung und unterschiedlichen Wirmebehandlungen wurden fiir den austenitischen Stahl A220
schon in der Arbeit von S. Scheriau [4] untersucht. An dieser Stelle soll ein kurzer Uberblick

dariiber gegeben werden.

Wird dieser Stahl bei Raumtemperatur hochverformt, so stellt sich eine Sittigungskorngrof3e
von etwa 50 nm ein. Die Verformung wird dabei zunichst durch mechanische Zwillingsbil-
dung und Scherbandbildung dominiert. Dadurch entsteht eine lamellare Anordnung, beste-
hend aus einigen hundert Nanometern groen Verformungszwillingen und Matrix. Die Lamel-
len sind dabei parallel zur Scherebene orientiert. Bei weiterer Verformung wird diese lamellare
Anordnung weiter fragmentiert und bildet letztlich die nanokristalline Sattigungsstruktur aus.
Diese Nanokristallite haben oftmals eine Substruktur, bestehend aus Versetzungen und Ver-
formungszwillingen, sowie eine leicht gestreckte Kornform, wie aus Abbildung[2.2(b)| hervor-
geht. Mittels XRD-Analysen konnte gezeigt werden, dass dehnungsinduzierte Martensitbil-
dung bei der Raumtemperaturverformung nicht auftritt, seshr wohl aber bei Umformvorgéngen
bei -196 °C.

Eine HPT-Verformung bei 450 °C fiihrt zu Korngroen von etwa 100 nm. Weiters enthalten
nur wenige Korner Verformungszwillinge. Im Gegensatz zur Verformung bei Raumtemperatur
haben die Korner auch klar ersichtliche Korngrenzen und ein geringeres Aspektverhiltnis das
heifit tiberwiegend globulare Kristallite. Dies kann auf Erholungs- und Rekristallisationsvor-

ginge, die bei diesen Temperaturen eine stirkere Rolle spielen, zuriickgefiihrt werden, siehe

Durch die Wirmebehandlung im Anschluss an die Hochverformung bei Raumtemperatur
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(a) Orientierungskarte des unverformten Aus-

gangsmaterials

(c) TEM Aufnahme des Zustandes HPT 450 °C (d) REM Aufnahme des Zustandes shock annealed

Abbildung 2.2 Mikrostruktur des austenitischen Stahls A220 im Ausgangszustand sowie im

hochverformten Zustand



(700 °C, 30 min) erhilt man ein bimodales, zeiliges Gefiige, das aus alternierenden Reihen
grober und feiner Korner besteht (sieche Abbildung [2.2(d)). Die Zeilen sind dabei parallel zur
Scherebene angeordnet. Die groben Korner haben Korngréen von 300 nm bis zu 1 pym. Die
feinen Korner sind zwar ebenfalls rekristallisiert, es kommt aber zu keiner nennenswerten

Vergroberung [4].

Im Rahmen dieser Diplomarbeit konnte mittels energiedispersiver Rontgenspektroskopie
(EDX) gezeigt werden, dass die Chrom-, Molybdin- sowie Nickelgehalte in den feinkorni-
gen Bereichen deutlich hoher sind und zur Unterdriickung des Kornwachstums fiihren. Die
Bereiche mit kleinerem Korn miissten demnach urspriinglich Gebiete zwischen den Dendriten
gewesen sein. Zwischen diesen kommt es beim Erstarren des Gussblocks zu einer Anreiche-
rung der Restschmelze an Elementen wie Chrom oder Molybdén. Diese regelmiflige Variation
der chemischen Zusammensetzung fiihrt im Falle der Gliihbehandlung nach der Hochverfor-

mung zur alternierenden Anordnung von groben und feinen Kornern.

Abbildung 2.3 zeigt eine Ubersicht der Positionen, an denen EDX-Spektren aufgenommen
wurden. Die ermittelte chemische Zusammensetzung dieser Analysen in Massenprozent sind
in Tabelle zusammengefasst. Die Anteile an Eisen ergeben sich jeweils aus der Differenz
auf 100 %. Die Positionen 3, 4 und 5 liegen in den feinkornigen Bereichen, die iibrigen Stel-
len (Positionen 1 und 2) in den Bereichen groberer Korner. Wie schon vorher erwihnt ist aus
Tabelle[2.3]ersichtlich, dass in den feinkérnigen Bereichen durch die hoheren Gehalte an Mo-
lybdin, Chrom und Nickel das Kornwachstum durch die damit geringere Korngrenzmobilitéit

unterdriickt wird.

Si[wt-%] | Mo [wt-%] | Cr [wt-%] | Ni [wt-%]
Position 1 0,59 2,46 16,76 13,55
Position 2 0,66 3,41 16,71 13,25
Position 3 0,72 4,10 18,28 14,78
Position 4 0,75 3,53 18,27 14,83
Position 5 0,79 4,29 18,21 14,80

Tabelle 2.3 EDX Analyse des Zustandes shock annealed. Die Lage der Analysepositionen ist
in Abbildung 2.3] ersichtlich

10



Position 3

Abbildung 2.3 Lage der Positionen der EDX Analysen in einer shock annealed Probe

2.4 Herstellung und Praparation der
Ermiudungsproben

Aus den hochverformten Scheiben wurden im Abstand von 6 mm vom Mittelpunkt in tangen-
tialer Richtung zwei Stangen herausgeschnitten (siche Abbildung [2.4(a)), aus denen anschlie-
Bend die Ermiidungsproben CNC gedreht wurden. Fiir Radius » = 6 mm ergibt sich nach
Gleichung 2.1l eine Verformung von € = 40.

Fiir die Zugversuche und die Kurzzeitermiidungsversuche (low cycle fatigue, LCF) wurden
Rundproben (Abbildung[2.4(b)), fiir die Ermittlung der Dauerfestigkeit hour-glass Proben ge-
fertigt (Abbildung [2.4(c)). Die Radien der Proben wurden entsprechend der ASTM Norm fiir
LCF Priifung gewiéhlt (ASTM E606-92). Da Drehriefen die Initiierung eines Ermiidungsrisses
beschleunigen konnen und somit zu einer Verfilschung der Messergebnisse fithren, wurden
die Ermiidungsproben nach der Fertigung noch mechanisch und elektrolytisch poliert. Durch
das elektrolytische Polieren kann die durch das Bearbeiten und Schleifen entstandene Verfor-
mungsschicht sauber abgetragen werden. Dabei wurde der Elektrolyt A2 der Firma Struers
verwendet. Die anliegende Spannung betrug 17 - 20 V, der Strom 80 mA. Im Anschluss wur-

den die Proben mit Alkohol und Wasser abgespiilt.
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(b) Proben fiir die Kurzzeitermiidungsversuche

(a) Probenentnahme aus der HPT Scheibe
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(c) Proben fiir die Langzeitermiidungsversuche

Abbildung 2.4 Probenentnahme und Probenskizzen fiir die LCF und HCF Versuche
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Kapitel 3

Experimentelle Untersuchungen

Die nachfolgenden Kapitel geben einen Uberblick iiber die durchgefiihrten Experimente die-
ser Arbeit. Um den Einfluss der Hochverformung auf die mechanischen Eigenschaften, ins-
besondere der Ermiidungseigenschaften zu untersuchen, wurden alle Experimente sowohl an
Proben mit den submikro- und nanokristallinen Strukturen aus Abbildung 2.2] wie auch am

grobkornigen Ausgangsmaterial mit 10 ym Korngrofe, durchgefiihrt.

3.1 Harteprufung

An den hochverformten Proben wurden nach dem HPT Prozess Hirteprofile iiber den Durch-
messer aufgenommen, um zu verifizieren, ob sich tatsdchlich iiber den gesamten Bereich eine
Sattigungsmikrostruktur eingestellt hatte. Dies wiirde sich in einem konstanten Hérteverlauf
wiederspiegeln. Weiters korreliert die gemessene Hirte mit der Festigkeit eines Materials,
weshalb aus dieser einfachen Messung schon eine Abschitzung iiber das mechanische Ver-
halten der einzelnen Zustinde gegeben werden konnte. Fiir die Messungen wurde aus der
Mitte der HPT-Scheibe ein schmaler Streifen entnommen, poliert und anschlieBend mit einem
Vickersindenter mit 500 g Priiflast bei Raumtemperatur gepriift. In Abbildung [3.1] sind die
Hirteverldufe fiir die unterschiedlichen Zustdnde ersichtlich. Radius » = 0 mm ist dabei der
Scheibenmittelpunkt. Die gemessenen Hérteverldufe sind in 3.1l nur bis Radius r = —4 mm

dargestellt, verlaufen aber symmetrisch beziiglich des Nullpunkts, also der Scheibenmitte.

Wie zu erwarten, kommt es durch die Hochverformung zu einer bemerkenswerten Steige-

rung der Hirte auf etwa das Doppelte gegeniiber dem Ausgangsmaterial (240 HV). Durch die
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Glithung des Zustandes shock annealed féllt die Harte von etwa 520 HV (HPT RT) auf etwa
475 HV ab. Die hochsten Hirtewerte ergeben sich iiberraschender Weise fiir den bei 450 °C
umgeformten Zustand. Dies ist insofern interessant, da die Probe, die bei 450 °C umgeformt
wurde geringfiigig grolere Korner besitzt (100 nm), als die bei Raumtemperatur verformte
Probe mit 50 nm Korngrofe. Es ist zu erwarten, dass dieser Zustand auch die groeren Festig-
keiten liefert. Eine Begriindung fiir dieses Verhalten kann zum jetzigen Zeitpunkt allerdings

nicht angefiihrt werden.

Es ist zu erkennen, dass nahezu iiber die gesamte Scheibe konstante Hiartewerte ermittelt wur-
den. Durch die groe Anzahl an Umdrehungen und der damit einhergehenden hohen Verfor-
mung auch bei kleinen Radien (vgl. Gleichung [2.1)), konnte offensichtlich iiber den gesamten
Durchmesser eine Sattigungsstruktur eingestellt werden. Einzig die Hartemessungen bei den
bei 450 °C hochverformten Proben zeigen im Gegensatz zu den Raumtemperatur verformten
Proben einen kleinen Abfall der Hirtewerte Richtung Scheibenmitte. Der Hauptgrund fiir die
unterschiedlichen Hirteverldufe der bei Raumtemperatur und bei 450 °C verformten Proben

diirfte wohl in der unterschiedlichen Strukturentwicklung liegen.

Bei 450 °C liegt eher das bei einphasigen Materialien normale Verformungsverhalten vor. Da-
bei kommt es zunéchst zur Zell- und Zellblockbildung, einer kontinuierlichen Verkleinerung
dieser Strukturelemente und mit zunehmender Verformung auch zu einer Zunahme der Ori-
entierungsunterschiede zwischen benachbarten Strukturelementen. Schlussendlich liegt eine
polykristalline Struktur mit nanokristallinen Kérnern vor. Lauft die Kornfeinung nach diesem
Schema ab werden dafiir relativ hohe Verformungen von € = 10 - 20 benétigt. Damit muss
eine grole Anzahl an Umdrehungen durchgefiihrt werden, um die benétigte Verformung auch

bei kleinen Radien zu garantieren (vgl. Gleichung [2.1).

Bei Raumtemperatur werden durch mechanische Zwillingsbildung sehr rasch grof3e Orientie-
rungsunterschiede aufgebaut. Daher sind auch die benétigten Verformungen um eine Sitti-

gungshirte zu erreichen deutlich geringer.

Da die Ermiidungs- und Zugproben aber bei einem Radius » = 6 mm entnommen wurden,

spielt der Abfall der Hirtewerte bei kleinen Radien fiir die weiteren Versuche keine Rolle.

Wie die Hirtemessungen in Abbildung [3.1] belegen, ist es moglich, durch ausreichende Ver-
formung eine Homogenitit der Scheibe beziiglich ihrer Struktur bzw. Héartewerte zu erreichen.

Fiir kleinere Verformungen, d.h. keine Séattigung iiber den gesamten Durchmesser, wiirde man
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Abbildung 3.1 Hirteverldaufe in den HPT verformten und wirmebehandelten Proben

nach Gleichung[2. 1] erwarten, dass in Richtung Probenmitte bedingt durch den kleineren Um-
formgrad auch niedrigere Hirtewerte zu verzeichnen sind, wie z.B. auch bei den bei 450 °C
umgeformten Proben. Dies muss, wie in einer Arbeit [10] gezeigt wurde, aber nicht immer der

Fall sein.

Fiir Materialien mit einer hohen Stapelfehlerenergie vspp, wie z.B. Reinaluminium, wurde
in [10] nach einer HPT Verformung von nur einer Umdrehung in der Scheibenmitte ein ho-
herer Hirtewert gemessen als am Probenrand. Nach weiterer Verformung wurde aber auch
in dieser Arbeit eine gleichmiBige Hérte tiber den Scheibendurchmesser gemessen. Dieses
auf den ersten Blick ungewohnliche Verhalten kann durch rasch ablaufende Erholungsvorgin-
ge in Materialien mit hoher vsrp begriindet werden. In den bereits nach einer Umdrehung
hoch verformten Randbereichen konnen, bedingt durch die hohe Triebkraft (Reduzierung der
grofen Defektdichte) und die hohe Stapelfehlerenergie vspp in Reinaluminium, Erholungs-
vorgdnge im Randbereich sehr rasch ablaufen, wéhrend dies im Inneren nicht der Fall ist.
Daraus resultiert dann auch die hohere Hérte in der Scheibenmitte bei einer geringen Anzahl

von Umdrehungen im HPT-Prozess.
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3.2 Zugversuche

3.2.1 Plastisches Verformungsverhalten bei monotoner
Belastung

Vor den Ermiidungsversuchen wurden an den Rundproben Zugversuche durchgefiihrt um
einen ersten Eindruck von den mechanischen Eigenschaften des hochverformten Materials zu
erhalten. Weiters kann mit einem Zugversuch auch das Ermiidungsverhalten abgeschitzt wer-
den. So ist fiir ein optimales Kurzzeitermiidungsverhalten ausreichende Duktilitit des Werk-
stoffes notig, wihrend fiir gute Dauerfestigkeit bzw. Langzeitermiidungseigenschaften hohe
Festigkeiten notig sind (siehe 3.3.1loder [11]).

Die Zugversuche wurden an einer Zwick Universalpriifmaschine durchgefiihrt. Die Dehnung
wurde dabei direkt an der Probe mit einem Dehnungsaufnehmer (Clip Gage) der Firma
Epsilon Technology, Modell 3442, gemessen. Die Messlidnge betrug dabei nur 3 mm. Alle Ver-
suche wurden bei Raumtemperatur und konstanter Querhauptgeschwindigkeit von 300 #m/min
durchgefiihrt. Dies entspricht einer anfinglichen Dehnrate von ¢ = 1,67% 107 1/s. Abbildung
zeigt die ermittelten technischen Spannungs-Dehnungskurven des Ausgangsmaterials so-
wie der feinkornigen Strukturen. Die dazugehorigen mechanischen Kennwerte sind Tabelle
B.1lzu entnehmen. CG 10 pm steht dabei fiir das grobkornige Ausgangsmaterial (coarse grai-
ned), die Ziffern nach der Bezeichnung des Zustandes fiir die Scheibennummer aus der die
Probe entnommen wurde. Wie bereits in Kapitel erwihnt, konnte der Werkstoff A220 bei
450 °C nicht ohne Rissbildung umgeformt werden. Die Hirtemessungen (Abbildung[3.1)) und
die gemessenen maximalen Bruchspannungen von etwa 1800 MPa lassen aber auf deutlich

hohere Festigkeiten als beim Zustand HPT RT schlief3en.

Zustand GleichmafBidehnung [%] | Bruchdehnung [%] | Zugfestigkeit [MPa]
CG 10 ym 47,4 105,0 622
HPT RT_2 2,2 11,1 1849
HPT RT_3 2,0 244 1865
shock annealed_4 0,6 2,3 1606
shock annealed_5 0,6 8,5 1493

Tabelle 3.1 Mechanische Kennwerte A220 im Ausgangszustand und im hochverformten Zu-

stand aus dem Zugversuch
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Abbildung 3.2 Technisches Spannungs-Dehnungsdiagramm der unterschiedlichen Zustinde
des austenitischen Stahls A220

Wihrend das Ausgangsmaterial ein fiir einen normalkérnigen, duktilen Werkstoff typisches
Verfestigungsverhalten vor Erreichen der Zugfestigkeit zeigt, steigt die Spannung bei den
hochverformten Strukturen sehr stark an und die Zugfestigkeit wird bereits bei Dehnungen im
Prozentbereich erreicht. Streckgrenze und Zugfestigkeit der hochverformten Proben
(R,, = 1865 M Pa fiir HPT RT) liegen um ein Vielfaches hoher, als die des Ausgangsmateri-
als mit etwa 600 MPa Zugfestigkeit. Aus dem Diagramm in Abbildung[3.2]ist ersichtlich, dass
dieser Anstieg, bedingt durch die Hochverformung, zu einer etwa dreimal so hohen Festigkeit
fiir den Zustand HPT RT fiihrt. Durch die Glithbehandlung liegt die Festigkeit des Zustands
shock annealed mit rund 1500 MPa unter diesen Werten. AuBlerdem fillt die Bruchdehnung
trotz der Warmebehandlung auf etwa die Hélfte des Zustands HPT RT ab.

Auf die Angabe der Brucheinschniirung in Tabelle wurde verzichtet, da die hochverform-
ten Zustidnde infolge von Scherbandbildung versagten. Dieses Scherband liegt dabei innerhalb
des eingeschniirten Probenbereichs (siche Kapitel [3.2.2). Die Brucheinschniirung des 10 pm

kornigen Ausgangsmaterials betrug 81 %.
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Dieser Anstieg von Zugfestigkeit und Streckgrenze ist nicht iiberraschend, nachdem Korn-
feinung und Kaltverformung auch bei grobkornigen, technischen Legierungen mit Korngro-
Ben im pm Bereich zu einer Festigkeitssteigerung fithren [12]. Bei der Kaltverformung und
der damit verbundenen Erhohung der Versetzungsdichte des Materials ist die Steigerung der

Streckgrenze proportional der Wurzel aus der Gesamtversetzungsdichte.

Die sogenannte Hall-Petch Beziehung, Gleichung [3.1], beschreibt die Zunahme der FlieBspan-
nung o, die durch eine Kornfeinung realisiert werden kann. oy und k sind dabei materialabhén-
gige Konstanten, und d die Korngrée. Auch wenn Kaltverformung und Kornfeinung auf den
ersten Blick den grofen Festigkeitsanstieg bei hochverformten Materialien erkldaren konnen,
muss trotzdem betont werden, dass die klassische metallphysikalische Erkldrung der beiden
Effekte (Versetzungsaufstau an Korngrenzen sowie Behinderung der Versetzungsbewegung
innerhalb des Korns) nicht direkt auf die hochverformten Metalle umgelegt werden kann. In
diesen Materialien sind die Versetzungen zu einem iiberwiegenden Teil an den Korngrenzen
angeordnet, wihrend das Korninnere relativ versetzungsarm ist. Aulerdem ist die Korngrof3e
der hochverformten Strukturen hiufig kleiner, als die GroBe typischer Versetzungsstruktu-
ren, die sich in normalkornigen Metallen einstellen wiirden. Dies bedeutet, dass sich diese
Strukturen nicht ausbilden konnen und damit nicht mehr Versetzungsstrukturen, sondern die

Korngrenzen selbst Hindernisse fiir die Versetzungsbewegung darstellen [13].

oy = 09+ % 3.1
Trotz dieser gednderten Bedingungen gegeniiber den grobkornigen Materialien wurde in der
Literatur ein Festigkeitsanstieg mit sinkender Korngrée auch fiir nanokristalline Materialien
(Korngrofen bis zu 15 - 20 nm) dokumentiert [6]. In vielen Fillen ergaben sich jedoch andere
Steigungen in einem Hall-Petch-Plot (o, = f (%), was ebenfalls ein Indiz fiir die verinderten
Bedingungen gegeniiber den grobkodrnigen Materialien ist [14]. Erst bei sehr kleinen Kornern,
typischerweise im Bereich von 15 nm Korngrofe (materialabhingig!) konnen Korngrenzen-
mechanismen (zum Beispiel Korngrenzgleiten) fiir die plastische Verformung dominierend
werden, was zu einer Abnahme der Festigkeit fithren wiirde. Man spricht in diesem Zusam-
menhang daher oftmals vom inversen Hall-Petch-Effekt, da dann die Festigkeit mit sinkender
Korngroe abnimmt. Demnach existiert eine kritische KorngroBe, bis zu der durch Kornfei-
nung die Festigkeit eines Werkstoffes erhoht werden kann. Dieser Effekt wurde bisher aber
nur in MD Simulationen beobachtet, experimentelle Beobachtungen dazu stehen noch aus [6].

In dieser Arbeit wurden Korngroflen von 50 nm bis zu 10 pm untersucht, man ist also von
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solch einer kritischen Korngrée weit entfernt, was auch die Ergebnisse aus dem Zugversuche
belegen (Abbildung 3.2)).

Aus Abbildung ist ersichtlich, dass die Zugfestigkeit der ultrafeinkornigen Zustdnde be-
reits bei sehr geringen Dehnungen, je nach Zustand bei etwa 1 - 2 %, erreicht wird. Damit
lokalisiert die Verformung bereits bei sehr geringen Dehnungen. Das grobkornige Ausgangs-
material kann eine Verformungslokalisation und damit vorzeitige Schidigung durch starke

Verfestigung verhindern.

Dieser Zusammenhang kann mathematisch in Gleichung formuliert werden, wobei F die
Kraft, A die Flache, € und o die Dehnung und Spannung sind. Der Index w steht fiir wahre

Spannung und wahre Dehnung.

% = A% + aw% (3.2)
Die Kraftinderung je Inkrement an Verformung ist nach Gleichung[3.2ldie Summe aus Kraftéin-
derung durch Verfestigung (1. Summand) und geometrischer Entfestigung (Querschnittsver-
ringerung, 2. Summand). Es gibt demnach eine kritische Dehnung (GleichmaB3dehnung), bei
der die Verfestigung kleiner, als die Entfestigung wird. Mit Uberschreitung dieses Punktes
wird die Verformung instabil, sie lokalisiert. Wie schon erwihnt kann dieser Punkt durch
starke Verfestigung verzogert werden. Etwas umgeformt findet man Gleichung auch als

Considere Kriterium in der Literatur [12].

Die Verfestigung, die fiir eine signifikante Gleichmal3dehnung notig wire, ist bei den hoch-
verformten Strukturen nur wenig ausgeprigt. Ahnlich wie bei stark kaltverformten Metallen
existiert auch bei den ultrafeinkdrnigen Materialien keine nennenswerte Verfestigung vor Er-

reichen der Zugfestigkeit.

Es ist jedoch bemerkenswert, dass die Einschniirdehnung der hochverformten Strukturen in
Abbildung (in etwa der Bereich von Zugfestigkeit bis zum Bruch der Probe), annidhernd
gleich grof3 wie beim grobkornigen Ausgangsmaterial ist. Die geringe Gleichmalldehnung auf-
grund der fehlenden Verfestigung erkldrt demnach die deutlich verschlechterte Bruchdehnung
der ultrafeinkdrnigen Zustédnde gegeniiber dem 10 pm kornigen Ausgangsmaterial. Fiir Mate-
rialien mit solch hohen Festigkeiten ist die erreichte Bruchdehnung von etwa 20 % (~ i des
Ausgangsmaterials) wie fiir die bei Raumtemperatur hochverformte Probe, aber dennoch rela-

tiv hoch. Die extrem hohe Bruchdehnung des Ausgangsmaterials von etwa 100 % kann auf die
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mit 3 mm sehr kleine Messldnge der Probe zuriickgefiihrt werden, da die Einschniirdehnung
sehr stark von der Messldnge der Probe abhédngt. Auch die starke Streuung der Bruchdeh-
nungswerte von bis zu 50 % zwischen Zugversuchen gleichartiger Materialzustdnde konnte
aufgrund der kleinen Messlidnge zustande kommen. Liegt in einer Probe ein groerer Defekt
vor, oder lokalisiert die Verformung etwas friiher, wirkt sich dies durch die kleine Messlidnge
besonders stark auf die Einschniirdehnung und in weiterer Folge auf die gesamte Bruchdeh-
nung aus. Die Werte fiir Gleichma3dehnung und Zugfestigkeit bei Zugversuchen gleichen

Zustands sind namlich nahezu ident (vgl. Tabelle [3.1)).

Die rasche Lokalisierung der Verformung auch in Hinblick auf Anwendungen, wo moglicher-
weise weitere Umformschritte notig sind, ist ein entscheidender Nachteil der hochverformten
Metalle. Eine Erkldrung fiir die fehlende Verfestigung liefert der Vergleich zwischen der Ver-
formung von normalkdrnigen, unverformten Proben mit jener von ultrafeinkdrnigen, hochver-
formten Proben. Auch bei den ultrafeinkérnigen Metallen ist die plastische Verformung nach
wie vor durch Versetzungen getragen, obwohl groe Unterschiede zu den normalkdrnigen Ma-
terialien vorliegen. Erst unterhalb einer kritischen Korngrofle konnen Korngrenzenmechanis-
men dominierend werden. Abbildung 3.3 aus [15], zeigt einen Uberblick iiber Verformungs-

mechanismen in unterschiedlichen Korngréenbereichen.

No residual : Intensive strain
] i Little work hardemng S
dislocation network hardening
vew del ation ; raditional mechanisms
New defor .[11.\.101_ Dislocation-mediated plasticity Traditional .I‘( S
mechanisms ) of plastic deformation
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Abbildung 3.3 Verformungsmechanismen in Abhéngigkeit der Korngrof3e [15]

Bei der Verformung der normalkdrnigen Proben kommt es durch Versetzungsvervielfachung
und Ausbildung von typischen Versetzungsstrukturen zu einer Behinderung der Versetzungs-
bewegung und damit zu einer Verfestigung. Im Fall der submikro- bzw. nanokristallinen Pro-
ben sind die Korner aber kleiner als die typische Grofe solcher Versetzungsstrukturen. Der
Grof3teil der generierten Versetzungen wihrend des SPD Prozesses ist in Form von Korn-
grenzen angeordnet wihrend im Korninneren die Versetzungsdichte gering ist. Durch dyna-
mische Erholungsprozesse kommt es zu keiner nennenswerten Verfestigung, da im Gegensatz
zu normalkornigen Materialien innerhalb der Korner kaum Versetzungen gespeichert werden.
Dadurch das Korngrenzen als Quellen und Senken fiir Versetzungen in Frage kommen, kann

eine Versetzung nach Durchlaufen des Korns sofort auf der nichsten Korngrenze annihilieren
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oder immobilisiert werden. Bedingt durch das hohe Spannungsniveau wéhrend der Verfor-
mung ultrafeinkdrniger Materialien und die kleine Korngrée weisen Versetzungen eine hohe
Mobilitét auf und miissen nur sehr kurze Laufwege zuriicklegen. Dadurch tritt Akkumulation
von Versetzungen innerhalb des Korns nur selten auf und dementsprechend zeigt sich kaum
Verfestigung des Materials [13].

Anhand dieser Uberlegungen lassen sich drei mogliche Strategien ableiten, um auch in ultra-

feinkornigen Materialien Verfestigung zu erhalten [13]:

e Bimodale Korngrofenverteilung
e Verformung bei tiefen Temperaturen und/oder hohen Dehnraten

e Ausnutzung der Dehnratenempfindlichkeit ultrafeinkdrniger Materialien

Im Wesentlichen beruhen diese Strategien darauf, durch Verdnderung der Verformungspara-
meter (zum Beispiel Dehnrate oder Temperatur) dynamische Erholung zu unterdriicken und
damit Versetzungsakkumulation im Korn (Verfestigung) zu erhalten. So kann die Annihilati-
on von Versetzungen an den Korngrenzen oder thermisch aktiviertes Quergleiten durch tiefe
Temperaturen minimiert werden. Es kommt zur Speicherung von Defekten im Korninneren
und damit zur Verfestigung bzw. Ausbildung einer Gleichmaldehnung. Einen dhnlichen Ef-

fekt zeigt eine Erhohung der Dehnrate.

Weiters ist es moglich, die ausgeprigte Dehnratenempfindlichkeit ultrafeinkdrniger Materia-
lien auszunutzen und bei sehr kleinen Dehnraten ¢ = 10~° die Lokalisierung bzw. Einschnii-
rung langer zu unterdriicken. Dieser Effekt wird auch bei der superplastischen Umformung

ausgenutzt.

Eine weitere Moglichkeit das Verfestigungsverhalten teilweise zuriickzugewinnen wére eine
Gliihbehandlung nach erfolgter Verformung. Oftmals stellt sich bei der Wirmebehandlung
von hochverformten Materialien durch sekundére Rekristallisation ein bimodales Gefiige ein.
Man nimmt an, dass die groben Korner dann fiir die Verfestigung und Duktilitdt des Mate-
rials verantwortlich sind, aus den feinen Kornern ergibt sich die nach wie vor relativ hohe
Festigkeit. Es handelt sich also im Prinzip um einen Kompositwerkstoff. Entfestigende Me-
chanismen wie Erholung und Rekristallisation wihrend der Wiarmebehandlung fiihren jedoch
zu einer Abnahme der Defektdichte und einem Abfall der Festigkeit. Das Ma} an Duktilitét

und Festigkeit kann aber liber Variation des Volumsgehalts (iiber Glithtemperatur!) an groben
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und feinen Kornern eingestellt werden [13].

In dieser Arbeit wurden Proben nach der HPT Verformung bei RT bei 700 °C fiir 30 min
wirmebehandelt (shock annealed). Wie erwartet, sank die Festigkeit der Proben gegeniiber
dem hochverformten Zustand um etwa 300 MPa ab, sieche Abbildung Aullerdem streuen
bei diesem Zustand die ermittelten Werte fiir die Zugfestigkeit relativ stark (1500 MPa und
1600 MPa) was auf die Struktur des Zustands shock annealed zuriickzufiihren ist. Wie in
Kapitel 2.3] beschrieben, besteht die Struktur des Zustandes shock annealed aus Zeilen von
groben und feinen Kornern. Durch unterschiedliche Anteile an groben und feinen Kornern
kann nun die Festigkeit einer Probe hoher sein, wenn vermehrt feine Kérner vorhanden sind.
Umgekehrt verhilt es sich mit der Duktilitit, die umso groBer sein wird, je hoher der Anteil

an groben Kornern ist.

Neben dem Absinken der Festigkeit des Zustandes shock annealed, wéire zu erwarten gewesen,
dass durch die Gliihbehandlung und dem durch die groben, rekristallisierten Korner wieder-
gewonnenen Verfestigungspotential, auch die Duktilitdt des Materials gesteigert werden kann.
Dies war jedoch nicht der Fall. Stattdessen lag die Bruchdehnung mit 8,5 % und 2,3 % deut-
lich unter jener der bei Raumtemperatur HPT verformten Proben (sieche Abbildung[3.2)). Eine
Gliihbehandlung nach dem Hochverformungsprozess muss also nicht in jedem Fall zu einer

gesteigerten Duktilitét fithren.

Das Problem technischer Spannungs-Dehnungskurven ist, dass mit diesen kaum eine Aussage
iber das tatsdchliche Materialverhalten getroffen werden kann. Damit ist es auch schwierig
solche Ergebnisse zu erklidren. Wihrend es fiir duktile, grobkérnige Metalle bis zur Gleich-
malBdehnung relativ leicht ist, die tatsdchlichen Spannungs- und Dehnungsverhiltnisse zu
berechnen, wire mit Beginn der Verformungslokalisation eine genaue Vermessung des Ein-
schniirbereichs notig. Fiir grobkornige Materialien ist aber der Bereich bis zur Gleichmal-
dehnung meist ausreichend, um zum Beispiel die Verfestigung zu charakterisieren. Das Pro-
blem bei ultrafeinkdrnigen Materialien liegt nun darin, dass die Verformungslokalisation be-
reits kurz nach Erreichen der Fliegrenze beginnt, womit wenig Information iiber die Vor-
ginge im Material bei einachsiger Belastung gewonnen wird. Ohne Kenntnis der tatséchli-
chen Spannungs- und Dehnungsverhiltnisse bleiben aber viele Verformungs- oder Schidi-
gungsmechanismen ultrafeinkorniger Materialien ungeklért. In [16] wurde deshalb ein Modell
entwickelt, mit dem sich bei Kenntnis des Einschniirpunktes wahre Spannungs-Dehnungs-
Diagramme einfach berechnen lassen. Eine Anwendung dieses Modells in der vorliegenden

Arbeit war allerdings nicht moglich, da der Zeitpunkt der Verformungslokalisation nicht be-
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kannt ist. Diese muss bei den ultrafeinkérnigen Materialien nicht unbedingt im Bereich der

Zugfestigkeit liegen, wie dies bei grobkornigen Metallen in guter Ndherung der Fall ist.

Mit Hilfe der vorliegenden Messungen kann keine fundierte Begriindung fiir die deutlich
schlechtere Bruchdehnung des Zustands shock annealed gegeben werden. Aus dem techni-
schen Spannungs-Dehnungsdiagramm (Abbildung[3.2]) ist aber ersichtlich, dass beim Zustand
shock annealed nach Erreichen der Zugfestigkeit ein stiarkerer Spannungsabfall vorliegt als im
Falle des Zustands HPT RT. Der relativ moderate Abfall bei der bei Raumtemperatur hoch-
verformten Probe konnte rein durch geometrische Entfestigung bedingt sein. Der markante
Spannungsabfall des Zustands shock annealed konnte auf eine Entfestigung des Materials zu-
riickzufiihren sein. Damit wiirde auch eine rasche Verformungslokalisation und Schidigung

einhergehen.

Eine Erklidrung fiir den starken Spannungsabfall konnte der anfingliche Mangel an mobilen
Versetzungen sein, der durch die Warmebehandlung im Anschluss an die Hochverformung
entsteht. Wihrend beim Zustand HPT RT aus dem Verformungsprozess offensichtlich genii-
gend mobile Versetzungen vorhanden sind, um die auferlegte Verformung im Zugversuch zu
realisieren, konnen durch die Gliihung Versetzungen annihilieren oder sich in stabilen Netz-
werken anordnen. Dariiber hinaus stehen durch den hohen Anteil an Korngrenzen geniigend
Stellen zur Immobilisierung zur Verfiigung (Senken). Um aber eine gewisse vorgegebene Ver-
formungsgeschwindigkeit zu realisieren, miissen geniigend mobile Versetzungen vorhanden
sein. Wenn dies nicht moglich ist, muss die Geschwindigkeit der Versetzungen erhoht werden
um die Dehnrate aufrecht zu erhalten was hohe Spannungen erfordert und den beobachteten
Peak mit darauffolgendem Abfall in den Spannungs-Dehnungskurven erkldren konnte. Ohne
nennenswerte Verfestigung folgt aber sehr rasch die Schadigung der Probe. Gelingt es durch
Verfestigung des Materials Lokalisation zu unterbinden und die Verformung auch auf andere
Probenbereiche zu verteilen, konnte bei diesem Zustand in der Spannungs-Dehnungs-Kurve
eine Art Liidersdehnung auftreten. Das Auftreten von Liidersbindern in ultrafeinkdrnigen Ma-
terialien wurde bereits in einigen Arbeiten dokumentiert, zum Beispiel [14]. Verfestigung fiir
ultrafeinkornige Metalle kann, wie zuvor erwihnt, beispielsweise durch ein Absenken der
Verformungstemperatur erreicht werden. Um dieses Verhalten zu verifizieren konnten Zug-

versuche am Zustand shock annealed bei fliissigem Stickstoff durchgefiihrt werden.
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3.2.2 Schéadigung und Bruchverhalten bei monotoner Belastung

Das grobkornige Ausgangsmaterial A220 zeigt ein fiir duktile Metalle typisches Schidigungs-
und Bruchverhalten. Etwa mit Erreichen der Zugfestigkeit (kann auch viel spiter oder frither
auftreten) beginnen sich hidufig im Probeninneren die ersten Poren durch Ablosen der Matrix
von Einschliissen zu bilden. Die Poren vergroBern sich und wachsen schlielich zusammen.
Durch die Mehrachsigkeit des Spannungszustandes im Einschniirbereich ist das Porenwachs-
tum in diesem Bereich besonders ausgeprigt. An der Probenoberfliche selbst merkt man die
Verformungslokalisation an der Ausbildung eines Einschniirbereiches, der sich bei sehr rei-
nen Metallen bis zu einer schmalen Spitze auszieht. Die Probenoberflache erscheint durch die
vielen Gleitstufen sehr rau (siehe Abbildung [3.4)). Mittels dieser Gleitstufen kann auch die
Korngroe abgeschitzt werden, da Gleitstufen gleicher Orientierung zum selben Korn geho-
ren. Das grobkornige Ausgangsmaterial kann durch die starke Verfestigung lange gleichmifig
verformen, was man anhand von Gleitstufen iiber die gesamte Probenldnge erkennen kann.
Der Bruch erfolgt unter 90 ° zur Zugachse und zeigt die typische Griibchenstruktur (dimple)
eines duktilen Bruchs, sieche Abbildung [3.3l In einigen der Griibchen in Abbildung sind

noch die einige um groBen Einschliisse zu erkennen.

o 1L ?

Abbildung 3.4 Oberfliche einer grobkornigen Zugprobe die bis zum Bruch belastet wurde

Im Gegensatz zum grobkornigen Ausgangsmaterial versagen sowohl die bei Raumtemperatur

hochverformten Proben, als auch die des Zustands shock annealed durch Scherbandbildung.
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Abbildung 3.5 Duktile Bruchfliche einer grobkoérnigen Zugprobe mit typischer Wabenstruk-

tur

Das bedeutet, dass die Bruchflache unter etwa 45 ° zur Zugachse verlduft. Diese Ebenen ent-
sprechen Bereichen hochster makroskopischer Schubspannung. Betrachtet man die Probeno-
berfliche, so kann man erkennen, dass sich dabei neben dem bruchauslosenden Scherband
weitere, kleinere Scherbinder gebildet haben, siehe Abbildung Es ist anzumerken, dass
zwar das bruchauslosende Scherband, sowie die groBeren Oberflachendefekte durch Scher-
bandbildung die gleiche Ausrichtung haben, jedoch findet man auch Verformungsspuren und
kleinere Defekte anderer Orientierung. Die Scherverformung lduft also nicht nur auf einer

einzigen Ebene hochster Schubspannung ab.

Schon aus den technischen Spannungs-Dehnungs-Diagrammen war ersichtlich, dass die Ver-
formung bei den Zustinden HPT RT und shock annealed durch die fehlende Verfestigung
sehr rasch lokalisiert. Dies ist auch bei Betrachtung der Probenoberflidchen ersichtlich. Wih-
rend beim grobkornigen Ausgangsmaterial tiber die gesamte Linge Gleitstufen zu finden sind,
sind Scherbédnder oder Verformungsspuren bei den ultrafeinkérnigen Proben nur in einem sehr
kleinen Bereich um die Bruchfliche zu erkennen, was auf die starke Lokalisierung der Ver-
formung hinweist. In einigem Abstand von der Bruchflidche ist die Probe nahezu unverformt,

man kann keinen Unterschied zum polierten Ausgangszustand erkennen.
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Abbildung 3.6 Scherbédnder an der Oberfldche einer bis zum Bruch belasteten Zugprobe des
Zustandes HPT RT

In Kapitel 3.2.1] wurde bereits kurz die relativ hohe Streuung der Bruchdehnungswerte dis-
kutiert, die durch die kleine Messldnge der Zugproben ausgelost worden sein konnte. Bei ge-
nauerer Betrachtung der beiden Zugproben des Zustandes HPT RT im REM war ersichtlich,
dass sich in der Probe mit der kleineren Bruchdehnung weniger Oberflichendefekte durch
Scherbédnder ausgebildet hatten. Der GroBteil der Verformung ist also sehr lokal erfolgt, was
die raschere Schiadigung und damit deutlich geringere Bruchdehnung ausgel6st haben konnte.

Die kleine Messlidnge kann dabei noch verstiarkend wirken.

Neben der Scherbandbildung schniiren sich die Proben makroskopisch ein (sieche Abbildung
[3.7). Da das Scherband, das zum Probenbruch gefiihrt hat, schrig durch den eingeschniirten
Bereich verlduft, war es wie erwihnt nicht moglich fiir die hochverformten Zustinde sinn-
volle Werte fiir die Brucheinschniirung anzugeben. Der Bruch selbst, kann als mikroduktil

bezeichnet werden. Aufnahmen im REM zeigen iiber die gesamte Bruchflidche kleine Dimple
(Abbildung[3.8).

Warum die hochverformten Zustinde durch Scherbandbildung versagen ist zum jetzigen Zeit-
punkt noch unklar. Das gleiche Versagensverhalten stellte sich jedoch auch bei den Ermii-

dungsversuchen ein. Ob die bevorzugte Scherverformung der hochverformten Strukturen ein
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Abbildung 3.7 Einschniirung einer bei Raumtemperatur HPT verformten Zugprobe

intrinsischer Effekt der kleinen Korner ist, oder ob dies durch die im Vorhinein aufgebrachte
hohe Scherverformung bedingt ist, liegt noch im Unklaren. Bei Diskussionen iiber die mog-
lichen Ursachen sollte aber bedacht werden, dass hochverformte Strukturen zum Teil starke

Schertexturen aufweisen und nicht immer ein globulares Korn vorliegt.

3.3 Kurzzeitermudungsversuche

3.3.1 Allgemeines

Die Kurzzeitermiidungsversuche wurden unter konstanter Gesamtdehnungsamplitude €, ¢
und einem Spannungsverhiltnis von R = —1 an einer servohydraulischen Priifeinheit
(Fa. Schenck) durchgefiihrt. Die Regelgrof3e, in dieser Arbeit ist also die Gesamtdehnungs-
amplitude, welche einen sinusformigen Verlauf hatte. Die Dehnung wurde dabei ebenfalls
mit dem Dehnungsaufnehmer der Firma Epsilon Technology (Modell 3442) direkt an der
Probenoberfliche gemessen und diente wie erwihnt als Regelgrofle. Um eine Vorschidigung
(durch Riefen) der Probe durch die Messschneiden des Dehnungsaufnehmers zu verhindern
wurde an diesen Stellen auf der Probenoberflache Klebstoff aufgebracht (UHU Sekundenkle-
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Abbildung 3.8 Mikroduktile Bruchfliche einer Zugprobe des Zustands HPT RT

ber). Solche Oberflichenschédden stellen potentielle Rissausgangspunkte dar und konnen so
die Lebensdauer erheblich verkiirzen. Abbildung [3.10/ zeigt den Aufbau der LCF-Versuche in

dieser Arbeit.

Meist werden Ermiidungsversuche unter LCF Bedingungen mit konstanter plastischer Am-
plitude €, durchgefiihrt, was in dieser Arbeit nicht moglich war. Wird nun beispielsweise
ein weichgegliihtes Metall zyklisch verformt, so verfestigt es, wodurch in gesamtdehnungs-
geregelten Versuchen der plastische Anteil mit zunehmender Zahl an Lastwechseln immer
kleiner wird (e, # const.). Daraus ergeben sich dann Unterschiede der Lebensdauer ver-
glichen mit Versuchen unter konstanter plastischer Amplitude. Auflerdem ist die Erstellung
eines Coffin-Manson-Plots nur bedingt moglich (logarithmische Darstellung von plastischer
Amplitude als Funktion der Bruchlastspielzahl), da ja die plastische Amplitude keine konstan-
te GroBe darstellt. Nachdem hochverformte Materialien aber ohnedies kaum Verfestigung zei-
gen (ndherungsweise linear elastisch und dann ideal plastisches Materialverhalten), diirfte der
Unterschied zu Versuchen mit konstanter plastischer Amplitude aber gering sein. Technisch
betrachtet sind gesamtdehnungsgeregelte Versuche ebenfalls sinnvoller, da fiir Anwendungen,
bei denen konstante Dehnungen vorliegen, (wie zum Beispiel Biegung einer Struktur um einen

gewissen Winkel) immer die gesamte Dehnung aufgebracht wird!
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Werden Materialien zyklisch verformt kann man die Lebensdauer bis zum Ermiidungsbruch in
drei Bereiche teilen, siche Abbildung[3.9(a)aus [17]. Zunichst ver- oder entfestigt das Materi-
al (Bereich I). Die anfiingliche Verfestigung ist dabei fiir unverformte, grobkornige Materialien
typisch. Im Material beginnen sich Versetzungen anzuhiufen, die mit der Zeit typische Verset-
zungsstrukturen (Zellstrukturen, Biindel) ausbilden, die die auferlegte Verformung realisieren
konnen. Welche Strukturen sich dabei ausbilden héngt einerseits vom Material, andererseits
von der plastischen Dehnungsamplitude ¢, ,; ab (Abbildung aus [18]). Bei Materialien,
die vor der zyklischen Verformung stark kaltverfestigt wurden, kommt es zu einer zyklischen
Entfestigung, das Spannungsniveau nimmt also mehr und mehr ab. Die Zu- oder Abnahme
der Spannung (fiir dehnungsgeregelten Versuch) wird dabei mit zunehmender Zyklenzahl ge-
ringer bis sich eine stabile Séttigungshysterese ausgebildet hat. Dieser konstante Hysterese-
verlauf entsteht durch die Ausbildung einer stabilen Versetzungsstruktur, die die auferlegte
Belastung realisieren kann. Der Bereich der Sittigung (Bereich 1I) macht im Regelfall den

groften Anteil an der Lebensdauer aus [19].

Cell Dipoles
- - structures Dipole bundles
) Ent- - @
Ac/2 festigung i Ermidungs- 5 > Persistent
i Sattigung | schadigung & © slip bands
‘ | =
Acgl2 — = :
T I m Mixed structures
Ver- ‘
festigung I Ptanar arrangements, groups
i I 1
105 106 107 M
Zyklenzahl, N Aepy
(a) Wechselverformungskurve eines dehnungsge- (b) Ausbildung typischer Versetzungsstrukturen
regelten Versuchs bei zyklischer Belastung - Einfluss von plastischer

Amplitude und Stapelfehlerenergie

Abbildung 3.9 Typischer Verlauf einer Wechselverformungskurve und Ausbildung von Ver-

setzungsstrukturen bei zyklischer Verformung nach [17],[18]

Die Anzahl der Zyklen, die das Material bendtigt, um den Sittigungszustand zu erreichen,
hingt im Wesentlichen von zwei Faktoren ab. Dies sind die Stapelfehlerenergie vsrr und die
Hohe der plastischen Dehnung ¢, ,,;. Fiir hohe plastische Verformungen wird sich eine stabi-
le Hysterese bzw. Versetzungsstruktur viel rascher einstellen, nachdem die Treibkraft infolge
des hohen Anteils an zugefiihrter mechanischen Energie viel hoher ist, oder anders gesagt, die
Anzahl der erzeugten Versetzungen viel grofer ist. Analog wirkt sich eine hohe Stapelfehle-

renergie aus. Dadurch konnen Versetzungen einfacher quergleiten, was die Ausbildung von
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Versetzungsstrukturen beschleunigt. Im dritten Bereich kommt es durch die Ausbreitung des
Ermiidungsrisses zu einer geometrischen Entfestigung des Materials und letztlich zum Bruch
der Probe [19].

Die GroB3e der sich einstellenden Versetzungsstrukturen, zum Beispiel der Zellen ist dabei in-
vers proportional der angelegten Spannung. Fiir ein hohes Lastniveau ergeben sich also kleine
Strukturen entsprechend anders bei kleinen Spannungen, wo sich grofle Versetzungsstruktu-
ren einstellen. Die GroBe d solcher Versetzungszellen kann iiber Gleichung [3.3] abgeschiitzt

werden [2].

_ KGb

o

d (3.3)
(G ist dabei der Schubmodul des Materials (G ~ 70 GPa fiir austenitische Stihle), b der
Burgersvektor (b ~ 2 x 1071 m), k eine Konstante mit typischen Werten von 10 und o die
angelegte Spannung. Wiirde man diese Rechnung nun fiir das hochst mogliche Spannungs-
niveau im hochverformten austenitischen Stahl von o = 1850 M Pa (Zugfestigkeit) durch-
fiihren, kiime man auf GroBen der charakteristischen Versetzungsstrukturen von mindestens
100 nm. Die Abmessungen sind damit aber in jedem Fall groBer, als die KorngroBe des hoch-
verformten Materials A220. Als Konsequenz wird zyklische Ver- oder Entfestigung als Folge
des Aufbaus von Versetzungsstrukturen im Korninneren bei submikro- und nanokristallinen
Metallen nicht auftreten. Damit werden in diesen ultrafeinkdrnigen Materialien nicht die Ver-
setzungsstrukturen Hindernisse fiir Versetzungen darstellen, sondern die Korngrenzen selbst.
Fiir bimodale KorngroBenverteilungen, wo bis zu 1 pym gro3e Korner vorliegen gilt dies na-
tiirlich nicht mehr. In diesen Fillen konnen sich in den groben Kornern sehr wohl typische

Versetzungsstrukturen ausbilden. [2].

Damit ist klar, dass zyklische Ver- oder Entfestigung in submikro- oder nanokristallinen Ma-
terialien nicht wie in normalkdrnigen Materialien durch die Anordnung von Versetzungen
in charakteristischen Strukturen erklirt werden kann. Weiters stellt sich die Frage, ob es bei
hochverformten Materialien iiberhaupt zyklische Ver- oder Entfestigung gibt und falls dies der

Fall ist, welche Mechanismen dafiir verantwortlich sind.

Nach Gleichung 3.4 kann die Gesamtdehnungsamplitude einer Ermiidungsprobe in ihren ela-
stischen und plastischen Anteil aufgeteilt werden (Morrow-Gleichung). 0} ist dabei der Er-

miidungsfestigkeitskoeffizient, £/ der Elastizitdtsmodul, b der Ermiidungsfestigkeitsexponent,
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Abbildung 3.10 Versuchsautbau fiir die LCF-Versuche

Ny die Bruchlastspielzahl, e'f der Ermiidungsduktilititskoeffizient und ¢ der Ermiidungsduk-
tilitdtsexponent [19]. Fiir metallische Werkstoffe nimmt ¢ dabei typische Werte von -0,5 bis
-0,7 an, der Exponent b Werte von etwa -0,1.

o ,
€atot = €ael + €apl = Ef(QNf)b + Ef(2Nf)c (34)

Tridgt man nun in doppellogarithmischer Darstellung die Gesamtdehnungsamplitude €, ;o als
Funktion der doppelten Bruchlastspielzahl 2N auf, so erhélt man die sogenannte Dehnungs-
wohlerlinie, deren Asymptoten jeweils durch einen der beiden Summanden aus Gleichung [3.4]
beschrieben werden konnen. Fiir kleine Lebensdauern und damit gro3en plastischen Ampli-
tuden (elastischer Anteil gegen 0), ist dies die Coffin-Manson-Gleichung, fiir kleine Ampli-
tuden, also iiberwiegend elastischem Materialverhalten, erhédlt man die sogenannte Basquin-
Gleichung. Mit diesen Gleichungen kann die Lebensdauer im LCF-Bereich (Coffin-Manson)

und im HCF-Bereich (Basquin) beschrieben werden.

Als Trennung zwischen Kurz- und Langzeitermiidung definiert man meist die Ubergangslast-
spielzahl Ny, bei der plastischer und elastischer Anteil gerade gleich grof3 sind. Fiir duktile,

normalkornige Werkstoffe liegt diese typischerweise bei einigen 10* Lastwechseln.

Fiir ein gutes Kurzzeitermiidungsverhalten muss der Werkstoff wiederholt hohe plastische
Amplituden ertragen konnen, er muss moglichst duktil sein, das heillit der Koeffizient e'f soll

moglichst hoch sein. Umgekehrt ist fiir die Langzeitermiidung oder die Dauerfestigkeit eines
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Werkstoffes aber die Festigkeit eines Werkstoffes entscheidend, also der Koeffizient a}. Die
Koeffizienten 0} und e'f sind direkt proportional zur wahren Bruchspannung und zur wahren
Bruchdehnung. Damit kann aus einem einfachen Zugversuch bereits das Verhalten von Werk-
stoffen bei zyklischer Beanspruchung abgeschitzt werden. Nachdem die Parameter b und ¢
in Gleichung[3.4| Materialkonstanten darstellen, ist die Steigung des Coffin-Manson-Plots und
des Basquin-Plots vorgegeben. Die Lage dieser Geraden wird also allein durch e'f und 0}
bestimmt, die aber wiederum von Festigkeit und Duktilitédt eines Werkstoffs abhéngen. Nach-
dem die hochverformten Zustinde hohe Festigkeiten aber geringere Duktilitidt aufweisen, das
grobkornige Ausgangsmaterial aber niedrige Festigkeit und hohe Duktilitdt aufweist, ist an-
zunehmen, dass sich die Dehnungswohlerkurven der hochverformten Zustinde mit jener des
Ausgangsmaterials schneiden [2]. Die Verldufe der Dehnungswohlerkurven von grobkornigen

und hochverformten Materialien sind in Abbildung [3.11] schematisch dargestellt.

Schematischer Verlauf der Dehnungswohlerlinien

log strain amplitude

hochverformtes Material

Ausgangsmaterial

log 2 Ng

Abbildung 3.11 Schematische Darstellung der Verlaufe der Dehnungswdohlerlinien fiir nor-

malkornige und hochverformte Metalle

Um das Kurzzeitermiidungsverhalten des Werkstoffs A220 im Ausgangszustand und im hoch-
verformten Zustand zu untersuchen wurden in dieser Arbeit zunéchst alle Zustinde mit jeweils
drei unterschiedlichen Gesamtdehnungsamplituden belastet. Dabei traten aber einige Proble-
me auf, die in Kapitel kurz beschrieben werden.
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3.3.2 Probleme bei der Durchflihrung der
Kurzzeitermidungsversuche

Bedingt durch die kleine Messlidnge der Proben und die hohe Festigkeit der hochverformten
Zustdnde ergaben sich bei der Durchfiihrung der Kurzzeitermiidungsversuche einige Proble-

me.

In den ersten Versuchen an bei Raumtemperatur HPT verformtem Material zeigte sich, dass
sich beginnend mit den ersten Lastwechseln eine relativ hohe Zugmittelspannung aufbaute,
das heifit, die Hysteresekurve verschob sich mehr und mehr in Richtung Zugspannung, bis
die Probe letztlich dhnlich wie im Zugversuch versagte (sieche Abbildung[3.12(a)). Ein solcher
Aufbau von (Zug)Mittelspannungen wihrend der Belastung kann durch Eigenspannungen in
der Probe hervorgerufen werden, die beispielsweise durch Biegung, herstellungsbedingte Ei-
genspannungen oder Texturen entstehen. Abbildung[3.12(a)|zeigt einen dieser Versuche an bei
Raumtemperatur verformtem Material mit einer Gesamtdehnungsamplitude von €, 1t = 1 %.
Dabei baute sich wihrend der ersten 30 Zyklen eine Zugmittelspannung von o,,, = 470 M Pa

auf.

In weiterer Folge wurde der Versuchsaufbau nochmals iiberarbeitet um die Achsparallelitit
sicherzustellen und Biegung der Probe auf ein Minimum zu reduzieren. Weiters wurde die
Messlidnge der Probe von anfinglich 5 mm auf 4 mm verkiirzt um plastisches Knicken zu ver-
meiden. Trotz dieser Anstrengungen bauten sich auch bei den danach durchgefiihrten Versu-
chen neuerlich Zugmittelspannungen auf. LCF-Versuche am grobkodrnigen Ausgangsmaterial
bei gleicher Gesamtdehnungsamplitude von €, = 1 %) zeigten dieses Verhalten nicht. Im
Gegensatz zu den hochverformten Zustidnden befindet sich das grobkornige Ausgangsmateri-
al bei diesen Belastungen aber schon im vollplastischen Zustand. Damit kann noch nicht auf

einen Materialeffekt bei den hochverformten Zustinden geschlossen werden.

Durch die hohen Zugmittelspannungen wird die Lebensdauer der Ermiidungsproben erheblich
verkiirzt. Um trotz dieser Probleme die tatsdchlichen Ermiidungseigenschaften des hochver-
formten Materials messen zu konnen, wurde beschlossen die weiteren Versuche spannungs-
geregelt durchzufiihren und die Dehnung mit dem Dehnungsaufnehmer mitzumessen. Damit
wire es nicht moglich, dass sich die Hysteresekurve wihrend der Priifung in Richtung Zug

verschiebt.

Um zu sehen, wie stabil die Regelgro3e im spannungsgesteuerten Modus ist, wurde ein Test-
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von o, = 400 M Pa

Abbildung 3.12 Darstellung der unerwiinschten Mittelspannung und Mitteldehnungsverschie-

bung in gesamtdehnungs- und spannungsgeregeltem Modus
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versuch an einer grobkornigen austenitischen Probe durchgefiihrt. Es zeigte sich, dass zwar
das Kraftsignal (= RegelgroBe) stabil ist, jedoch verschob sich die Hysteresekurve mit fort-
laufender Versuchsdauer zu negativen Dehnungswerten, siche Abbildung[3.12(b)] Dies wiirde
bedeuten, dass die Probe durch die zyklische Verformung kiirzer geworden ist. Eine d@hnliche
Verschiebung von Hysteresekurven erhélt man, wenn man Materialien in spannungsgeregelten
Versuchen mit einem Spannungsverhiltnis R # —1 also bei Vorliegen einer Mittelspannung
zyklisch verformt. Dadurch wird das Material entweder mehr gezogen oder gestaucht und
mit fortschreitender Zyklenzahl entsteht eine gerichtete plastische Dehnung, man spricht in
diesem Zusammenhang auch von zyklischem Kriechen oder Ratchetting [20]. Nachdem die
Probe im Testversuch aber ohne Mittelspannung beaufschlagt wurde, kann man ein ratchen
der Probe ausschlielen. Es handelt sich damit nicht um einen Materialeffekt, was darauf hin

deutet, dass es Probleme mit der Dehnungsmessung auf der Probe geben muss.

Bestitigt wird dies durch den folgenden Versuch: Wenn man fiir einen spannungsgeregelten
Versuch die Kraft als Funktion des Maschinenweges des Pulsers (induktive Messung des Kol-
benhubes) auftrigt, erhidlt man eine stabile Hysteresekurve ohne Verschiebung beziiglich der
Dehnungsachse. Trigt man allerdings das Kraftsignal des gleichen Versuchs als Funktion des
Dehnungssignals des Clip Gage auf, so verschiebt sich die Kurve zu negativen Dehnungswer-
ten (dhnlich Abbildung[3.12(b)). Wire die Verschiebung durch einen Materialeffekt hervorge-
rufen worden, so miisste man auch bei Auftragung iiber den Maschinenweg eine dquivalente

Verschiebung erhalten. Die Ergebnisse des Experiments sind in Abbildung[3.13]dargestellt.

Die Frage war nun, ob der Grund fiir die Verfalschung des Wegsignals im Grundrauschen
des Clip Gage, zeitabhingigen Verformungseffekten der Klebestellen oder schlicht in einem
Verrutschen des Dehnungsaufnehmers liegt. Um dies zu verifizieren wurden Proben mit et-
was groBerem Durchmesser (rund 3,90 mm) als in Abbildung 2.4l aus einem Warmarbeitsstahl
W720 der Fa. Bohler gefertigt und bei 480 °C fiir drei Stunden und anschlieBender Luftab-
kiihlung ausgehirtet. Dadurch kann laut Bohler Edelstahlhandbuch eine 0,2 % Dehngrenze
von 1815 MPa erzielt werden. Der Grund fiir die Auswahl dieses Werkstoffes lag darin, dass
die daraus gefertigten Proben das bei der zyklischen Verformung der hochverformten Zustin-
de auftretende Belastungsniveau von rund 15 kN iiberwiegend elastisch ertragen. Durch rein
elastische Verformung konnen sich aber keine Eigenspannungen aufbauen. Da diese Testver-
suche an den W720 Proben mit einem Spannungsverhiltnis von R = —1 durchgefiihrt wurden
kann auch kein Ratchetting auftreten. Damit kdnnen jegliche Materialeffekte ausgeschlossen
werden und als Signal muss eine immer wieder durchlaufende Gerade erhalten werden. Au-

Berdem wurde der Clip Gage nochmals kalibriert und das Grundrauschen des Signals des
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(b) Darstellung des Kraftverlaufs als Funktion des Signals des Dehnungsaufnehmers

Abbildung 3.13 Vergleich eines spannungsgeregelten Versuchs an einer grobkérnigen Probe

bei Auftragung iiber unterschiedliche Wegsignale
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Abbildung 3.14 Drift der elastischen Geraden in einem spannungsgeregelten Versuch einer
Testprobe aus W720

Dehnungsaufnehmers analysiert. Diese Ungenauigkeit ist jedoch vernachlédssigbar klein.

In zahlreichen Versuchen mit Proben aus dem hochfesten Stahl W720 wurden nun unter-
schiedliche Klebstoffe, diverse Geometrien der Messschneiden sowie verschiedenste Fixie-
rungen des Clip Gage an der Probe (zum Beispiel Gummiringe, Federn) ausprobiert. In allen
Fillen verschob sich jedoch die elastische Gerade in den 30 - 50 Testzyklen bei Lastnive-
aus von etwa 12 - 15 kN (entspricht den auftretenden Kréften bei den LCF-Versuchen an den
hochverformten Proben) im p#m Bereich mehr oder weniger stark, weil sich die Messschneiden

zusammen ziechen oder auseinander bewegen, siehe Abbildung

Ziehen sich nun die Klingen im dehnungsgeregelten Modus mehr und mehr zusammen, muss,
um die RegelgroBe im Zug zu erreichen, entsprechend weiter verformt werden um das Zu-
sammenziehen zu kompensieren und die gewiinschte Regelgroe zu erreichen. Dies fiithrt zur
beschriebenen Verschiebung der Hysterese in Richtung Zug. Diese Testversuche am Material
W720 wurden sowohl in spannungsgesteuertem, als auch gesamtdehnungsgesteuertem Modus

durchgefiihrt wobei aber keine Unterschiede festgestellt werden konnten.
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Neben dem bereits erwihnten UHU Sekundenkleber wurde auch ein zwei Komponentenkle-
ber (UHU Endfest 300) ausprobiert, jedoch fiihrte auch dies weder zu einer Verbesserung noch
zu einer Verschlechterung des Ergebnisses. Ein Einfluss des Klebers auf die Verschiebung der
Hysteresekurve durch zeitabhingige Verformungsvorgéinge, kann demnach mit ziemlicher Si-
cherheit ausgeschlossen werden. In einer Dissertation an der Universitit Erlangen kam man
zum gleichen Schluss, dass die Klebestellen keinerlei Einfluss auf die Messung haben [17].
Damit muss die Ungenauigkeit in der Wegmessung an einem Rutschen des Clip Gage selbst
liegen. Er sei aber erwihnt dass dieses Rutschen auf der Probe nur wenige pm betrigt, wie
auch in Abbildung 3.14] ersichtlich. Um die Reibung des Dehnungsaufnehmers an der Pro-
benoberfliche zu erhohen wurde weiters auf Messschneiden mit V-Kerb zuriickgegriffen, sie-
he Abbildung Damit erreicht man eine groere Auflageflache (zumindest zwei Punk-
te) auf der Probe, als mit geraden Messschneiden (im Idealfall nur Einpunktauflage) und kann
damit unter Umsténden ein Verrutschen des Clip Gage durch die vergroerte Reibung mini-

mieren.

Da sich die Hysterese in spannungsgeregelten Versuchen immer in Richtung negativer Deh-
nung, bei gesamtdehnungsgeregelten Versuchen entsprechend in Richtung Zug verschob, wur-
de tiberpriift, ob durch ein Umdrehen der Messschneiden oder des Clip Gage um 180 ° ein ge-
nau gegenteiliges Verhalten erreicht werden kann, sieche Abbildung[3.15(b)| Zwei gegengleich
montierte Messschneiden (Abbildung hitten dann mitunter zu einer Kompensation
der Verschiebung und einer stabilen Hysterese gefiihrt. Anhand durchgefiihrter Experimen-
te, in denen die Anordnung der Messschneiden entsprechen Abbildung variiert wurde,

konnte aber kein stabiles Verhalten festgestellt werden.

Am Beispiel eines weiteren Experiments kann die Empfindlichkeit des Messaufbaus gezeigt
werden. Dabei wurde die obere Befestigungsspange des Clip Gage so montiert, dass die obere
Messschneide bewusst fester an die Probe gedriickt wurde als die untere und in einem weiteren
Versuch genau umgekehrt. Dadurch erhielt man einmal Geraden, die sich in Richtung negati-
ver Dehnung verschieben, einmal Geraden die sich in Richtung positiver Dehnungen verschie-
ben. Abbildung zeigt die Kraft-Verschiebungs-Kurven dieser Experimente. Die Geraden
in Rot stellen dabei den ersten und 20. Zyklus (= letzter Testzyklus) dar. Die Pfeile weisen auf
die Verschiebungsrichtung beziiglich der Dehnungsrichtung hin. Diese Versuche wurden an
bei Raumtemperatur hochverformtem Material in spannungsgeregeltem Modus (+- 2000 N)
durchgefiihrt. 2000 N entsprechen bei diesem Zustand einer Spannung von etwa 300 MPa,
die Probe verformt iiberwiegend elastisch. Wird die obere Messschneide bewusst fester an die
Probe gepresst, so verschiebt sich die Probe geméll Abbildung zu positiven Dehnun-
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(a) Normale Anordnung der Messschnei-

den

(c) Gegengleiche Anordnung der

Messschneiden

(b) Messschneiden in umgedrehter Anord-

nung

(d) Clip Gage mit V-Kerb Messschneiden

und Spangen zur Befestigung an der Probe

Abbildung 3.15 Verschiedene Anordnungen der Messschneiden an der Probenoberfliche



gen, bei Umkehr der Anpresskrifte kommt es zu einem Drift in entgegengesetzte Richtung
(negative Dehnungsrichtung, Abbildung(3.16(a)).

Durch unterschiedliche Anpressdriicke an oberer und unterer Messschneide kann es also zu
Relativbewegungen der Schneiden auf der Probenoberfliche kommen. Ein weiteres Problem
gegeniiber normalkodrnigen Proben ist, dass das Messschneidenmaterial etwa die gleiche Hérte
wie das hochverformte Probenmaterial besitzt. Die Messschneiden kénnen sich damit kaum
in die Probenoberfliche driicken und so den Aufbau stabilisieren, wie dies beim grobkodrnigen
Ausgangszustand der Fall war. Praktisch ist es aber kaum moglich beide Befestigungsspangen
so zu justieren, dass die Anpresskrifte des Dehnungsaufnehmers an die Probe oben und unten
gleich groB sind. Diese Empfindlichkeit des Messaufbaus konnte in keinem Versuch komplett

unterbunden werden.

Die besten Ergebnisse, also eine relativ stabile Hysteresekurve erhielt man mit Klebestellen
von UHU Sekundenkleber auf der Probenoberfliche und der Verwendung der Messschnei-
den mit V-Kerb und der Befestigungsspangen anstatt den Gummiringen oder Federn (Abbil-
dung[3.15(d)). Zusitzlich wurde darauf geachtet, dass die Anpresskraft beider Messschneiden
in etwa gleich grofl war. Weiters wurden die Befestigungspangen moglichst parallel zu den
Messschneiden ausgerichtet und durch erneutes Aufbringen von UHU Sekundenkleber fixiert

(Verklebung von Spange und Probe).

Mit dieser Kombination konnte bei den Testproben aus W720 aber auch an Testversuchen
an bei Raumtemperatur HPT verformtem Material die Verschiebung der Hysterese auf rund
0,2 - 0,5 pum je 30 Lastwechsel verringert werden. In diesen Versuchen war die Verformung
allerdings iiberwiegend elastisch. Bei Versuchen mit gré8eren Amplituden war auch die Ver-
schiebung der Messschneiden wieder etwas groBBer. Die Relativbewegung der Messschneiden
ist zwar sehr gering, hat aber bei den hochverformten Proben einen grofen Einfluss. Bedingt
durch die hohe Festigkeit dieser Proben und dem sehr raschen Anstieg der Spannung, sieche
Abbildung resultiert bereits aus sehr kleinen Dehnungsidnderungen Ae eine starke Span-
nungsdnderung. Ein Beispiel soll dies verdeutlichen: Verschiebt sich die Dehnung fiir den Zu-
stand HPT RT nur um Ae = 0,001, also 0,1 %, wiirde dies bei den hochverformten Zustinden
bereits eine Spannungsédnderung von ca. 150 - 200 MPa bedeuten! Bei der kleinen Messldnge
von 3 mm entspricht eine Dehnungsinderung von Ae = 0,1 % aber einer Verschiebung von
nur 3 pum! Ziehen sich nun die Messschneiden um diesen Betrag geringfiigig zusammen, so
muss in Zugrichtung natiirlich viel weiter verformt werden, um die Regelgrofe zu erreichen,

was einen Spannungsanstieg von 150 - 200 MPa zur Folge hat.
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(b) Spannungsgeregelter Versuch mit fester oberer und lockerer unterer Messschneide an einer Probe

des Zustandes HPT RT

Abbildung 3.16 Spannungsgeregelte Versuche mit unterschiedlicher Anpresskraft der
Messschneiden an Proben des Zustandes HPT RT
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Aus diesen Vorversuchen konnen folgende Schlussfolgerungen gezogen werden. Das gering-
fiigige Verschieben der Messschneiden im pm Bereich in Verbindung mit der kleinen Mes-
sldange und den hochfesten Proben fiihrte zu den Problemen bei der Versuchsdurchfithrung. Im
Gegensatz zu den hochverformten Proben trat dieses Problem beim grobkérnigen Ausgangs-
material nicht auf, da dort eine kleine Dehnungsénderung kaum eine Spannungsidnderung zur
Folge hat (vgl. technische Spannungs-Dehnungs-Diagramme in Abbildung[3.2)). Des Weiteren
ist es beim grobkornigen Ausgangsmaterial moglich, dass sich die Messschneiden etwas in die

Probenoberfliche driicken und so den Aufbau stabilisieren.

Wie erwihnt gelang es trotz aller Anstrengungen nicht, stabile Hysteresekurven zu erhalten.
Allerdings konnte die Verschiebung der Hysterese in Richtung Zugspannungen deutlich ver-
mindert werden. Abbildung[3.17]zeigt die Verbesserung der Entwicklung der maximalen Zug-
kraft als Funktion der Zyklenzahl.
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Abbildung 3.17 Verringerung der auftretenden Verschiebung der Maximalkraft iiber die Ver-

suchsdauer durch den gednderten Versuchsaufbau

Es ist ersichtlich, dass sich mit fortschreitender Versuchsdauer die Hysterese mehr und mehr
in Richtung Zug verschoben hat (hohere Maximalkraft im Zug). Jedoch konnte allein durch

den verdnderten Aufbau und die verbesserte Fixierung des Dehnungsaufnehmers die Hohe der
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Verschiebung minimiert werden. Alle Versuche in Abbildung[3.17lwurden dabei an bei Raum-
temperatur hochverformtem Material und einer Gesamtdehnungsamplitude von €, = 1 %
durchgefiihrt. Dies ist ein weiteres Indiz dafiir, dass der Mittelspannungsaufbau wihrend des
Versuchs kein Materialeffekt sein kann. Wire dies so, miisste die Verschiebung in Richtung

Zug bei allen drei Versuchen nahezu identisch sein.

Um eine Verminderung der Lebensdauer durch den Aufbau dieser Zugmittelspannungen zu
unterbinden wurde die Verschiebung der Hysteresekurve in den nachfolgenden Versuchen
durch hindische Nachregelung kompensiert, das heifit, die entstehende Zugmittelspannung
wurde von Zeit zu Zeit durch Adaptierung der RegelgroBe korrigiert. Dadurch erscheinen
die Wechselverformungskurven etwas verrauscht und die Hysteresekurven etwas versetzt. Es
konnten aber auf diese Weise, im Gegensatz zu den ersten Versuchen, die tatsdchlichen Ermii-
dungseigenschaften bei R = —1 charakterisiert werden. In den in Kapitel 3.3.3|beschriebenen
Versuchen wurde die Verschiebung der Hysterese durch Korrektur der Regelgréf3e um jeweils
etwa 10 - 15 um (entspricht einer Dehnungsinderung von Ae = 0,3 — 0, 5 %) verhindert. Bei

den Versuchen am grobkornigen Ausgangsmaterial war dies nicht notig.

Eine andere Moglichkeit wire, die Dehnung optisch zu messen. Weiters konnte man am Clip
Gage halbkreisformige Messschneiden anbringen, die die Probe zur Hélfte umfassen, und so
durch die groere Auflageflaiche und Reibung das Verrutschen minimieren konnen. Aus Zeit-
griinden wurde dies allerdings nicht mehr versucht. Uber die Funktionalitit dieser Messme-

thoden konnen demnach keine Angaben gemacht werden.

3.3.3 Kurzzeitermiudungsexperimente mit handischer
Nachregelung

Zur Charakterisierung des Kurzzeitermiidungsverhaltens wurden fiir alle Materialzustinde
Versuche mit drei verschiedenen Gesamtdehnungsamplituden als Regelgroe durchgefiihrt.
Die Regelgrole war dabei ein sinusformiges Signal. Die Gesamtdehnungsamplituden €, ;o
betrugen dabei 1,5 %, 1 % und 0,8 %, was Regelsignalen von +- 45 ym , +-30 ym und
+- 25 pm Lingenédnderung der Proben entspricht. Dariiber hinaus wurden fiir jeden Zustand
auch noch Versuche mit kleinen Dehnungen durchgefiihrt. Der Grofteil der Versuche wurde
mit einer Frequenz von v = 0,1 H z ausgefiihrt. Einzig Versuche mit kleineren Amplituden

und demnach hohen Bruchlastspielzahlen wurden aus Zeitgriinden mit hoheren Frequenzen
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durchgefiihrt. Tabelle gibt einen Uberblick iiber die im Rahmen dieser Arbeit durchge-
fithrten Versuche. Dabei steht wie schon bei den Zugversuchen die Zahl in der Spalte Proben-
bezeichnung fiir die Scheibennummer aus der die Probe entnommen wurde. Weiters knnen
der Tabelle Probendurchmesser, Regelgrofle s, Frequenz v, Bruchlastspielzahl Ng, Span-
nungsamplitude o,, Gesamtdehnungsamplitude €, 1., €lastische und plastische Dehnungsam-
plitude €, und ¢, , sowie die akkumulierte plastische Dehnung €, .1, der Kurzzeitermii-

dungsversuche entnommen werden.

Beim Versuch mit der Probe 9_1 HPT RT, mit *) markiert, entspricht die angegebene Zahl der
Lastwechsel nicht der Bruchlastspielzahl Np. Bei diesen Versuchen mit kleinen Amplituden
ging es nur darum, zu sehen wie grof3 der plastische Anteil der Dehnung ist und wie die
Hysteresekurve verlduft. Die angegebene Zahl fiir Nz entspricht in diesen Fillen der Anzahl

der durchgefiihrten Lastwechsel bei dieser Amplitude.

Die in Tabelle [3.2] angegebene Spannungsamplitude o, wurde bei halber Bruchlastspielzahl
nach Gleichung ermittelt, da die Spannungsamplitude bei dieser Lastspielzahl mit ziem-
licher Sicherheit bereits der Sattigungsamplitude entspricht. F},,,. bzw. F},;, sind dabei in
Gleichung die maximal und minimal auftretende Kraft und A die Querschnittsfliche. Die
akkumulierte plastische Dehnung €, 41 ergibt sich durch Aufsummierung der doppelten Brei-
te der Hysteresekurve iiber die gesamte Lebensdauer. Fiir Versuche mit konstanter plastischer
Dehnungsamplitude wiirde €, ., gerade 4 * ¢, * Np entsprechen. Die in Tabelle [3.2] ange-
fithrte plastische Amplitude ¢, ,; wurde aus der halben Hysteresebreite bei halber Bruchlast-

spielzahl ermittelt.

Fmaa} - Fmin

5 A (3.5)

O =
Abbildung [3.18] zeigt die erhaltene Hysteresekurve des grobkornigen Ausgangsmaterials bei
einer Gesamtdehnungsamplitude ¢, = 1% (+- 30 um Verldngerung). Die Bruchlastspielzahl
betrug dabei 2381 Lastwechsel. Man kann erkennen, dass die bendtigte Kraft und damit die
Spannung in den ersten Zyklen mehr und mehr zunimmt, der Werkstoff verfestigt zyklisch (in
Abbildung [3.18 mit einem Pfeil markiert) wie schon in Kapitel [3.3.1] beschrieben. Diese Zu-
nahme der Spannung wird aber zunehmend geringer, nach etwa 10 Zyklen bleibt die Hysterese
fiir den Rest der Lebensdauer konstant. Erst in den letzten Zyklen vor dem Ermiidungsbruch
ist ein Lastabfall zu erkennen, was aber bereits auf die Ausbreitung des steifigkeitsrelevanten

Ermiidungsrisses (geometrische Entfestigung) zuriickzufiihren ist.
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9%

Bezeichnung S [mm] | s[um] | v[Hz] | Np[-]| 0, [MPa] | €40t [-] €ael [-] €apl [-] Ept,akk [%0]
9 1 HPT RT 2,95 +- 16 um 0,1 11%) 842 5,26%x 1073 | 5,18 1073 | 8,76 % 107° 0,36
9 1 HPT RT 2,95 +- 18 pm 0,1 16%) 940 5,92%x107% | 5,82 1073 | 9,78 % 107° 0,60
9 1 HPT RT 2,95 +-25pum | 0,1-0,4 | 7851 1226 8,22x1073 | 8,06+ 1073 | 1,68 x 10~* 536,56
10_2 HPT RT 2,98 +- 30 pm 0,1 602 1403 9,87+1073 | 9,49% 1073 | 3,81 % 10~* 99,56
9 2HPT RT 3,16 +- 45 pm 0,1 132 1796 1,48% 1072 | 1,25% 1072 | 2,31 %1073 107,94
21_2 shock annealed | 2,97 | +25um | 0,1-0,2| 3793 1142 8,22%1073 | 7,21%1073 | 1,01 %1073 | 1731,01
18_2 shock annealed 2,96 +- 30 pm 0,1 1008 1374 9,87+1073 | 7,88 %1073 | 1,99 x 1073 804,48
17_1 shock annealed 2,92 +- 45 pm 0,1 56 1589 1,48+ 1072 19,26+ 1073 | 5,54 % 1073 116,46
21_1 shock annealed 2,97 +- 45 pm 0,1 159 1425 1,48+ 1072 | 8,61 %1073 | 6,19 % 1073 391,37
CG_610 ym 2,98 +- 4 um 0,1 14%) 271 1,32 1073 | 1,11 %1073 | 2,06 * 10~4 1,28
CG_610 ym 2,98 +- 7 pm 0,1 217%) 324 2,30%x1073 | 1,46 %1073 | 8,45 % 10~* 7,05
CG_610 ym 2,98 +- 15 pm 1 6616 399 4,93%1073 [ 1,34%1073 | 3,59 % 1073 | 9444,29
CG_410 ym 2,97 +- 25 pm 0,5 2770 447 8,22x107% | 2,05%x107% | 6,17 1073 | 6236,77
CG_310 ym 2,97 +- 30 pm 0,1 2381 458 9,87+1072 2,90 1072 | 6,97« 1072 | 6579,48
CG_110 ym 2,99 +- 45 pm 0,1 436 581 1,48 %1072 | 2,82 1073 | 1,20« 1072 | 2096,12
CG_210 ym 2,96 +- 45 pm 0,1 458 529 1,48% 1072 | 2,65« 1073 | 1,22 1072 | 223524

Tabelle 3.2 Ubersicht iiber die Versuchsparameter der Kurzzeitermiidungsversuche
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Abbildung 3.18 Hysteresekurve fiir das grobkornige Ausgangsmaterial bei einer Gesamtdeh-

nungsamplitude von €, ;o; = 1%

Abbildung zeigt die Hysteresekurve der Zustinde HPT RT (A220 hochverformt bei

Raumtemperatur) und shock annealed bei einer Gesamtdehnungsamplitude von €, 1,s = 1%.

Aus Abbildung erkennt man klar, dass das Lastniveau der Zustinde HPT RT und shock
annealed bei gleicher Gesamtdehnung um einen Faktor 3 hoher liegt, als beim grobkorni-
gen Ausgangsmaterial (= 500 M Pa), siche Abbildung [3.18] Nachdem der plastische Anteil
der zyklischen Verformung bei diesen Zustinden mit €, , = 3,81 * 10~* fiir HPT RT und
€apt = 1,99 * 1073 fiir shock annealed relativ klein ist, erscheinen die Hysteresekurven sehr
spitz. Im Gegensatz zum grobkornigen Ausgangsmaterial ist aber aus den Hysteresekurven
keine markante zyklische Ver- oder Entfestigung zu bemerken. In beiden Fillen ist die Hyste-
rese von hoheren Lastspielzahlen (z. B. 100. Zyklus) gegeniiber den ersten Zyklen verschoben.

Dieser Versatz ist durch die hidndische Nachregelung zu erkliren, siehe Kapitel [3.12]

Die ungewohnlich eckige Form der Hysterese des Zustandes shock annealed ldsst sich qua-
litativ durch die Struktur dieser Probe erkldaren. Man kann diesen Zustand, der ja aus groben

(bis 1 pm KorngroBe) und sehr feinen Kornern (ca. 100 nm Korngrofe) als Kompositwerk-
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Abbildung 3.19 LCF-Versuche mit 1 % Gesamtdehnungsamplitude an den hochverformten

Zustinden
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stoff betrachten. Dieser besteht aus Komponente A (feine Korner) und Komponente B (grobe
Korner). Wihrend die groben Korner bei viel geringeren Spannungen plastisch verformen, als
die feinen Korner ertragen die feinen Korner die Verformung relativ lange nahezu elastisch.
Fasst man Komponente A nun als linear elastisches Material und Komponente B als ideal pla-
stisches Material auf, so kann man sich vorstellen, dass man eine solch eckige Hysterese als

Materialantwort bei der Verformung des Komposits erhilt.

Die Lebensdauern fiir die Gesamtdehnungsamplitude €, = 1 % betrugen 602 Lastwechsel
fiir den Zustand HPT RT und 1008 Lastwechsel fiir den Zustand shock annealed. Dies ist ver-
glichen mit dem grobkornigen Ausgangsmaterial (Np = 2381 LW) deutlich geringer. Dies ist
aber aufgrund der geringeren Duktilitdt der beiden hochverformten Zustinde verglichen mit
dem Ausgangsmaterial nicht verwunderlich und nach Abbildung 3.11] zu erwarten. Erstaun-
lich ist jedoch, dass der Zustand shock annealed trotz des groBeren plastischen Anteils der
Verformung die hohere Lebensdauer aufweist. Durch die geringere Festigkeit des Zustands
shock annealed (vgl. Spannungs-Dehnungsdiagramm in Abbildung [3.2) ist es zwar klar, dass
bei gleicher Gesamtdehnung der plastische Anteil groBer ist, warum dieser Zustand aber trotz-
dem eine fast doppelt so hohe Lebensdauer aufweist ist unklar. Noch dazu weist der Zustand
shock annealed im Zugversuch deutlich geringere Duktilititen als der Zustand HPT RT auf
und wird fiir 1 % Gesamtdehnungsamplitude nahezu bis zur Zugfestigkeit (=~ 1500 M Pa)
belastet.

Abgesehen von den hoheren Dehnungsamplituden und einem héheren Spannungsniveau er-
hilt man dhnliches Verhalten auch fiir die Versuche mit einer Gesamtdehnungsamplitude von
€atot = 1,5 %. Auch bei dieser Amplitude ist die Lebensdauer des grobkornigen Ausgangs-
materials mit Ng = 581 LW am hochsten. Fiir den Zustand shock annealed wurden bei der
Gesamtdehnungsamplitude von ¢, zwei Proben gepriift. Die Lebensdauer, die Spannungs-
amplitude und der plastische Anteil der Dehnung waren dabei signifikant unterschiedlich (vgl.
Dies ist, wie die Streuung der Werte bei den Zugversuchen, durch die Struktur dieses Zu-
standes bedingt. Der Zustand mit dem vermutlich geringeren Anteil an groben Kornern (Probe
17 in weist fiir die hohe Dehnungsamplitude eine geringere Lebensdauer und ein hoheres
Spannungsniveau auf. Fiir die Probe 21 des Zustands shock annealed (vermutlich vermehrt
grobere Korner, Ng = 159 LW) ist wieder trotz der hoheren plastischen Dehnungsanteile
gegeniiber dem Zustand HPT RT (Np = 132 LW) die Lebensdauer hoher. Die zugehorigen
Hysteresekurven bei halber Bruchlastspielzahl zeigt Abbildung In dieser Abbildung
wird die Probe des Zustands shock annealed mit dem hoheren Lastniveau und der geringeren

Lebensdauer als "shock annealed hard" bezeichnet.
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Erst bei der kleinen Gesamtdehnungsamplitude von €, = 0,8 % ist die Lebensdauer der
hochverformten Strukturen signifikant besser. Die Hysteresekurven fiir die Dehnungsamplitu-
de €q 1ot = 8 * 1073, ermittelt bei halber Bruchlastspielzahl, sind in Abbildung darge-
stellt. Die geringfiigig unterschiedliche Gesamtdehnung ist auf absichtliche Frequenzinderun-
gen wihrend des Versuchs zuriickzufiihren, wodurch die PID Einstellungen des Reglers nicht
mehr passend waren (P-Teil zu klein). Dadurch konnte das Regelsignal nicht mehr komplett
erreicht werden. Fiir diese Belastung ist die Lebensdauer des Zustandes HPT RT am hochsten
(Np = 7851 LW). Dies ist darauf zuriickzufiihren, dass die hochverformten Zustinde (beson-
ders der Zustand HPT RT), diese Belastung schon iiberwiegend elastisch ertragen, wihrend
das grobkornige Ausgangsmaterial noch einen Grof3teil der Dehnung plastisch ertrigt. Fiir
diese Amplitude ist auch die Lebensdauer des Zustands HPT RT hoher, als fiir den Zustand
shock annealed, der auch fiir diese Gesamtdehnungsamplitude den groBeren plastischen Deh-

nungsanteil aufweist.

Fiir diese Dehnungsamplitude wurde also der Schnittpunkt zwischen den Dehnungswohlerli-
nien des Ausgangsmaterials und der hochverformten Zustéinde erreicht, wie dies in[3.11] sche-
matisch dargestellt ist. Es existiert demnach eine kritische Gesamtdehnungsamplitude, ab der
die Lebensdauer der hochverformten Zustéinde fiir Dehnungsamplituden kleiner der kritischen,

immer grofler als die des grobkornigen Ausgangsmaterials ist.

Eine Begriindung fiir die deutlich hohere Lebensdauer des Zustands shock annealed, trotz gro-
Berem plastischen Dehnungsanteil bei den beiden hoheren Gesamtdehnungsamplituden von
€atot = 1 % und €, = 1,5 %, kann nicht gegeben werden. Fiir diese beiden Amplitu-
den scheint aber die Initiierung des Ermiidungsrisses im Zustand HPT RT trotz verringerter

plastischer Dehnung deutlich rascher zu erfolgen.

Betrachtet man die Hysteresekurven der hochverformten Zustinde und des Ausgangsmateri-
als, so fillt auf, dass bei den hochverformten Zustdnden die Entlastung zu einem hohen Grad
inelastisch (Nichtlinearitét) erfolgt, wihrend beim grobkérnigen Ausgangsmaterial die Entla-
stung nahezu elastisch abliuft. Dieses Verhalten wurde auch in Be- und Entlastungszugver-
suchen bei kleiner plastischer Verformung beobachtet [17]. Daraus kann geschlossen werden,
dass die Verformung in ultrafeinkdrnigen Metallen sehr hohe Riickspannungen hervorruft, die
bei der Entlastung zum erwihnten inelastischen Verhalten fithren. Die hohen Riickspannungen
werden dabei durch die starke Wechselwirkung der Versetzungen mit den Spannungsfeldern

der Korngrenzen hervorgerufen [2].
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Abbildung 3.20 Hysteresekurve bei halber Bruchlastspielzahl ermittelt am grobkornigen Aus-
gangsmaterial und an den hochverformten Zustinden fiir unterschiedliche Gesamtdehnungs-

amplituden
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In Abbildung ist die Dehnungswohlerkurve und die herkdmmliche
Spannungs-Wohlerdarstellung (Abbildung fiir die durchgefiihrten Experimente dar-
gestellt. Dabei wurden auch schon die spannungsgeregelten Versuche beriicksichtigt. Bei der
klassischen Wohlerauftragung entspricht die Spannungsamplitude o, bei Ng = 0,25 LW
der Zugfestigkeit. Jene Proben die die "Dauerfestigkeit” von 107 Lastwechseln erreicht haben
wurden in Abbildung mit einem Pfeil markiert.

Aus diesen Auftragungen sieht man, dass durch die Hochverformung fiir spannungsgeregelte
Versuche (sieche Abbildung [3.21(b)) immer hohere Lebensdauern erzielt werden konnen, als
fiir das grobkornige Ausgangsmaterial. Dabei kann eine Probe fiir gleiche Bruchlastspielzahl
Np mit etwa dreimal so hohen Spannungsamplituden o, beaufschlagt werden. Bei gleicher
Spannung wird das ultrafeinkornige Material in jedem Fall mit einem geringeren plastischen

Dehnungsanteil belastet.

Wird hingegen die Dehnungsamplitude ¢, ;+ vorgegeben (siehe [3.21(a))), so héngt es von der
Hohe der Belastung ab, welcher Materialzustand die hohere Lebensdauer erzielt. Fiir sehr ho-
he plastische Anteile der Dehnung oder eben grolen Gesamtdehnungen wird das grobkornige
Ausgangsmaterial aufgrund seiner besseren Duktilitidt hohere Bruchlastspielzahlen aufweisen.
Je kleiner der plastische Anteil, also je weiter man in Richtung Langzeitermiidungsverhalten
geht, desto besser wird die Performance des hochverformten Materials, das dann die aufer-
legte Dehnung schon zum GroBteil elastisch ertriigt. Dieser Ubergang zu einer besseren Per-
formance der hochverformten Zustinde ist in Abbildung markiert und entspricht dem
Schnittpunkt der Dehnungswohlerlinien in der schematischen Darstellung, Abbildung[3.111

Aus Abbildung [3.21] Iisst sich weiters feststellen, dass auch die ultrafeinkérnigen Zustinde
HPT RT und shock annealed iibliche Verldufe fiir die Wohlerkurve und Dehnungswohlerkurve
zeigen. Der Abfall der ertragbaren Spannungsamplitude o, in Richtung Dauerfestigkeit op ist

jedoch deutlich ausgeprigter.

Wie in Kapitel [3.3.1 beschrieben kénnen die Lebensdauern im LCF Bereich und im HCF Be-

reich durch die Manson-Coffin-Gleichung und die Basquin-Gleichung beschrieben werden.

Fiir einen Manson-Coffin-Plot wird in doppellogarithmischer Darstellung die plastische Deh-
nungsamplitude ¢, ,; als Funktion der (doppelten) Bruchlastspielzahl Np aufgetragen. Die
Steigung der Geraden entspricht dem Ermiidungsduktilitdtsexponenten c. Dafiir wurde in die-

ser Arbeit auf die plastischen Dehnungsanteile in Tabelle[3.2] zuriickgegriffen. Diese plastische
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Abbildung 3.21 Klassische Spannungs-Wohlerlinie und Dehnungswohlerkurve fiir die hoch-

verformten Zustinde und das Ausgangsmaterial
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Abbildung 3.22 Darstellung der Versuchsergebnisse in einem Manson-Coffin-Plot

Amplitude wurde wie erwihnt nicht konstant gehalten, womit auch der Manson-Coffin-Plot,
in Abbildung[3.22]nur als Néiherung angesehen werden kann. Auch in dieser Darstellung sieht
man das Problem der hochverformten Zusténde, plastische Dehnungen zu ertragen - bei glei-
cher plastischer Dehnungsamplitude ergeben sich in jedem Fall geringere Bruchlastspielzah-
len. Der Ermiidungsduktilitdtsexponent ¢ (Steigung der Geraden) ist aber fiir alle Zustéinde

nahezu ident.

In den meisten Arbeiten in der Literatur zum LCF Verhalten hochverformter Metalle wird als
Erkldrung fiir die geringere Lebensdauer dieser Metalle meist auf deren verringerte Duktilitéit
verwiesen, was natiirlich berechtigt ist (vgl. Gleichung [3.4). Im Rahmen dieser Diplomarbeit
wire geplant gewesen, eine bruchmechanische Erklirung fiir dieses Verhalten zu liefern. Da-
fiir wiren in-situ LCF Versuche im Rasterelektronenmikroskop sowohl am grobkornigen Aus-
gangsmaterial wie auch an den hochverformten Zustinden vorgesehen gewesen. Aus Zeitgriin-
den und Problemen mit dem in-situ Zug-Druck-Modul fiir das REM konnten diese aber nicht
durchgefiihrt werden. In diesen Versuchen sollten Vorversuche bestitigt werden, die zeigten,
dass bei gleicher Rissoffnungsverschiebung AC'T'O D die Risswachstumsgeschwindigkeit j—]‘@

fiir die hochverformten Strukturen grof3er ist, als fiir den grobkornigen Austeniten. Abbildung
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[3.23] zeigt das zu erwartende Verhalten schematisch fiir das grobkornige Ausgangsmaterial

und fiir ultrafeinkornige Strukturen.

Eigentlich wire ein genau gegenteiliges Verhalten zu erwarten. Aus Abbildung [3.23] ist er-
sichtlich, dass die Risswachstumsgeschwindigkeit ;—]‘G proportional der Risséffnungsverschie-
bung ACTOD ist. ACTOD kann nach Gleichung[3.6aber auch iiber das zyklische J-Integral
AJ und die FlieBspannung o, bestimmt werden, womit bei den hochverformten Zusténden,
bedingt durch die deutlich hohere FlieBspannung, eine verringerte Risswachstumsrate j—j@ zu

erwarten ware.

d AJ
20 ACTOD x =2, wobei AJ = Ady + Ady, (3.6)
dN oy

Warum dies dennoch nicht der Fall ist, kann auf drei mégliche Griinde zuriickgefiihrt werden.
Einerseits ist die kritische Rissoffnungsverschiebung ACTO D.,..;; fiir hochverformte Metalle
(allgemein hochfeste Metalle) deutlich verringert, was auch in Abbildung schematisch
dargestellt ist. Zum zweiten stumpft sich die Rissspitze bei hochfesten Materialien nicht mehr
so stark ab wie dies bei grobkornigen Materialien der Fall ist. Au3erdem konnte fiir die ultra-
feinkornigen Zustinde A.J,; dominieren oder zumindest in der gleichen Groenordnung wie
AJ, sein (vgl. Gleichung [3.6). Wie erwihnt stehen experimentelle Daten zur Uberpriifung

dieser Uberlegungen aber noch aus.

Mehr Information iiber das zyklische Materialverhalten als aus den Hysteresekurven erhélt
man aus sogenannten Wechselverformungskurven. In diesen Wechselverformungskurven ist
im Falle von dehnungsgesteuerten Versuchen die Entwicklung der Spannungsamplitude o, als
Funktion der Lastspielzahl aufgetragen. Bei spannungsgesteuerten Versuchen wiirde man ana-
log dazu die Dehnungsamplitude €, ,; als Funktion der Zyklenzahl auftragen. Man erhélt damit
Information iiber die Entwicklung des Ver- bzw. Entfestigungsverhalten oder die Stabilitit ei-
nes zyklisch belasteten Werkstoffes iiber seine Lebensdauer. Vergleicht man unterschiedliche
Werkstoffe miteinander, so ist es giinstig die Spannungsamplitude o, als Funktion der akku-

mulierten plastischen Dehnung € 4.1 aufzutragen.

Die Abbildungen [3.24] und zeigen die Wechselverformungskurven der hochverform-
ten Zustdnde (3.24(a) und [3.24(b)), sowie des grobkornigen Ausgangsmaterials (Abbildung
[3.25(a)). Es ist anzumerken, dass die Schwankungen dieser Kurven auf die Nachjustierung

der RegelgroBe und die Veridnderung der Frequenz (bei Versuchen mit kleiner Amplitude)
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Abbildung 3.23 Bruchmechanische Erklirung fiir das LCF Verhalten hochverformter Struktu-
ren nach R. Pippan. Bei gleichem ACTOD ist die Risswachstumsgeschwindigkeit j—]‘\l[ hoch-

verformter Zustinde grofer.

wihrend des Versuchs zuriickzufiihren sind. Dennoch lassen sich einige Tendenzen iiber das

zyklische Materialverhalten der verschiedenen Zustéinde ableiten.

Aus den Wechselverformungskurven ist ersichtlich, dass die iiber die Lebensdauer akkumu-
lierte plastische Dehnung der hochverformten Zustédnde deutlich geringer ist. Wie in Kapitel
B.3.Ilbeschrieben zeigt das grobkornige Material den klassischen Verlauf eines weichgegliih-
ten Materials. In den ersten Lastwechseln steigt die Spannungsamplitude stark an, der Anstieg
verlangsamt sich bis es schlielich die Sattigungsspannung erreicht wird. In den Wechselver-
formungskurven fiir das grobkornige Material (Abbildung[3.25(a))) ist auch die Abnahme der

Spannungsamplitude durch die Ausbreitung des Ermiidungsrisses ersichtlich.

Betrachtet man die Wechselverformungskurven der Zustinde HPT RT und shock annealed
so erkennt man, dass die Materialien iiber den Grofteil der Lebensdauer zyklisch stabil sind.
Interessant ist aber, dass der Zustand HPT RT trotz der hohen Verformung in den ersten Last-
wechseln geringfiigig verfestigt (siche [3.24(a)). Die Verfestigung macht bei der mit
€atot = 1,5 % verformten Probe etwa 100 MPa aus. Die Hohe der Verfestigung nimmt mit ab-
nehmender Belastungsamplitude ebenfalls ab. Im Gegensatz dazu zeigt der Zustand shock an-

nealed in den ersten Lastwechseln zyklische Entfestigung von etwa 70 MPa, siehe Abbildung
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Abbildung 3.24 Wechselverformungskurven der Zustinde HPT RT und shock annealed, man

beachte den Unterschied in der akkumulierten Dehnungsskala.
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(b) Wechselverformungskurven aller Zustinde bei einer Gesamtdehnungsamplitude von €, ¢0r = 1,5 %

Abbildung 3.25 Wechselverformungskurven des Ausgangsmaterials und aller Zustdnde fiir

eine Gesamtdehnungsamplitude von €, : = 1,5 %
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[3.24(b)} Wie schon in Kapitel [3.3.1] erwihnt kann eine Ver- oder Entfestigung in sub- oder
nanokristallinen Materialien aber nicht durch Anh@ufung oder Annihilation von Versetzungen
und deren Anordnung in typischen Strukturen (Sattigung) erklédrt werden, da die Korngrofle
dieser Metalle deutlich kleiner ist als die typische Versetzungsstrukturgrofle bei der Ermiidung

von grobkornigen Materialien.

Die zyklische Entfestigung hochverformter Metalle wurde in den bisherigen Arbeiten auf
Scherbandbildung und/oder zyklische Kornvergroberung zuriickgefiihrt (vgl. [2], [17]). Die
Kornvergroberung ist dabei umso stirker ausgeprigt je hoher die auferlegte Belastungsampli-
tude ist. Das Kornwachstum wird dabei auf dynamische Rekristallisation zuriickgefiihrt, was
auch Versuche bei tiefen Temperaturen, wo kaum oder kein Kornwachstum auftrat belegen.
In einer aktuellen Arbeit an Aluminium konnte auch gezeigt werden, dass die Dicke der auf-
tretenden Scherbédnder proportional der plastischen Dehnungsamplitude ist [21]. Da in dieser
Arbeit ein austenitischer Stahl untersucht wurde, sei erwihnt, dass Scherbandbildung auch
an Eisenwerkstoffen beobachtet wurde [22]. In genannten Arbeiten konnte gezeigt werden,
dass Scherbandbildung und Kornwachstum in ultrafeinkdrnigen Materialien nicht unabhén-
gig voneinander ablaufen. Die Matrix die die Scherbidnder umgibt, ist nahezu unverindert im
Vergleich zum Ausgangszustand - grobere, leicht rotierte Korner finden sich nur in den Scher-
bindern. Anhand von Hértemessungen konnte auch klar gezeigt werden, dass die Hérte in den
Scherbdndern um 20 - 30 % geringer war, als in der umgebenden Matrix, was natiirlich zu
beschleunigter Schidigung fiihrten kann. Sollten Scherbinder also nicht nur oberflichennahe
Phinomene sein, konnte man Scherbinder in ultrafeinkdrnigen Materialien als Analogon zu

den Persistenten Gleitbdndern in normalkdrnigen Werkstoffen sehen.

Wie und warum es in ultrafeinkdrnigen Werkstoffen zu Scherbandbildung kommt ist nach wie
vor unklar. Hoppel und Mughrabi entwickelten aber zwei mogliche Modelle, wie es zur Aus-
bildung der Scherbinder und/oder der Kornvergroberung kommen konnte. Einerseits konnte
sich das Scherband durch eine lokale Kornvergroberung, ausgeldst durch mikrostrukturelle In-
stabilititen, ergeben von der sich die Verformungslokalisation ausbreitet und in ein Scherband
iibergeht. Die zweite Uberlegung geht davon aus, dass der Wechsel der Verformungsrich-
tung von Scherverformung (ECAP, HPT) zu uniaxialer Verformung zur Scherbandbildung
fiihrt [2], [17].

In welchem Verhiltnis Scherbandbildung und Kornvergroberung zur zyklischen Entfestigung
beitragen ist ebenfalls nicht geklédrt. Nachdem fiir die Vergroberung auch ausreichende Korn-

grenzmobilitidt notwendig ist, kann eine starke Vergroberung im Werkstoff A220 mit ziem-
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licher Sicherheit ausgeschlossen werden. Es wurde versucht diese Aussage mit EBSD und
BSE (Back Scattered Electron) Aufnahmen hochverformter Bereiche (Scherbidnder an Ober-
flache) im REM zu bestitigen. Aufgrund der Probengeometrie (Rundproben), der sehr kleinen
KorngroBe und eventuellen Klebstoffresten auf der Probe gelang dies allerdings nicht. Es ist
aber anzunehmen, dass eine mogliche Vergroberung nicht sehr ausgeprigt sein kann, da die-
ser Werkstoff zum einen mehr als 30 % Fremdatomanteil hat, zum anderen war es iiber den
HPT-Prozess moglich den Austenit bis in die Séttigung zu verformen und so einen hohen An-
teil stabiler GroBwinkelkorngrenzen zu bekommen. Auflerdem wurde der Werkstoff A220 mit
einem Schmelzpunkt von T}, ~ 1400 °C), bei deutlich geringeren homologen Temperaturen

gepriift als beispielsweise Kupfer oder Aluminium.

Kornvergroberung oder/und Scherbandbildung kénnen aber nun noch nicht die zyklische Ver-
festigung des Zustands HPT RT erkldaren. Moglicherweise laufen im Zustand HPT RT aber
genau analoge Vorginge ab, mit dem Unterschied, dass der Zustand HPT RT bei geringfii-
giger Vergroberung in den Zustand HPT 450 °C "tibergeht", der ja, wie in Kapitel aus
etwas grofleren Kornern ( 20 - 30 nm gréBer) und kaum Substruktur besteht. Die Héartemes-
sungen haben aber klar gezeigt, dass der Zustand HPT 450 °C die hoheren Festigkeiten liefern
wiirde. Es kann also vermutet werden, dass bei gleichen Mechanismen - Vergroberung und

Scherbandbildung - der Werkstoff in Richtung hoherer Festigkeit vergrobert.

Die ausgezeichnete zyklische Stabilitit des Materials in dieser Arbeit konnte in einer aktuel-
len Untersuchung eines dquivalenten austenitischen Stahls (316L), der iiber die ECAP-Route
verformt wurde nicht gefunden werden. Die dort vorliegende kontinuierliche Entfestigung ist
vermutlich durch strukturelle Instabilitdten begriindet, da mit dem ECAP-Prozess keine Sét-
tigungsstruktur des Austenits erreicht werden konnte. Leider wurde in der erwihnten Arbeit
nicht untersucht, ob die starke Entfestigung auf Kornwachstum zuriickzufiihren ist [5]. Abge-
sehen von der geringfiigigen Ver- oder Entfestigung zu Beginn der Verformung ist das Material
aber zyklisch sehr stabil, was neben dem deutlich htheren Spannungsniveau ein wesentlicher
Vorteil gegeniiber grobkornigen und kaltverfestigten Austeniten ist, die eine kontinuierliche

Entfestigung iiber die Lebensdauer zeigen [23].

3.3.4 Schadigung und Bruchverhalten bei zyklischer Belastung

Ahnlich wie bei den Zugversuchen (sieche Kapitel 3.2.2) versagten die hochverformten Zustin-
de HPT RT und shock annealed durch Scherbandbildung. Die Initiierung des Ermiidungsrisses
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Abbildung 3.26 Ubersicht der Ermiidungsbruchfliche sowie ein Detail der mikroduktilen

Restbruchfldche einer Probe des Zustandes shock annealed (e, ¢ = 1 %)

Abbildung 3.27 Verformungslokalisation und Ermiidungsrissinitiierung an Scherbiandern an
der Oberfliche einer Probe des Zustands shock annealed (e,:t = 1,5 %). Der Pfeil kenn-
zeichnet die Belastungsrichtung. Bild a) zeigt den Ermiidungsriss neben dem sich zahlreiche

weitere Scherbinder gebildet haben. Bild b) zeigt ein Detail eines gebildeten Scherbandes
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erfolgt in einem der gebildeten Scherbinder, wo die Verformung lokalisiert. Der Ermiidungs-
riss verlduft dabei unter etwa 45 ° zur Belastungsachse, den Ebenen hochster makroskopischer
Schubspannung. Dadurch liegt eine Mixed-Mode Belastung des Risses vor (Mode I und Mo-
de II). Abbildung zeigt eine Ubersicht iiber die Bruchfliche einer Ermiidungsprobe des
Zustands shock annealed, sowie ein Detail der mikroduktilen Restbruchflache. In unmittel-
barer Umgebung zum Ermiidungsriss sind an der Probenoberfliche weitere Schidigung an
Scherbindern zu erkennen (Abbildung 3.27).

Die Scherbandbildung bei der zyklischen Verformung muss aber nicht unbedingt nach den
gleichen Mechanismen wie bei monotoner Belastung ablaufen. Warum bei hochverformten

Metallen hdufig Verformungslokalisation in Form von Scherbéndern auftritt ist noch unklar.

Abbildung 3.28 Ermiidungsrissinitiierung im grobkornigen Ausgangsmaterial an Korngren-

zen und Gleitbandern

Im grobkornigen Ausgangsmaterial entstehen Risse an der Oberflache zunichst bevorzugt an
Korngrenzen oder Gleitbéndern im Korn. Dies ist auch aus Abbildung [3.28 und er-

sichtlich und in Ubereinstimmung mit der Literatur [24].

In normalkdrnigen Metallen wiéchst der Ermiidungsriss von oberflachennahen Bereichen oder
direkt von der Oberfliche normal zur Belastungsrichtung (Mode I). Aufgrund der hohen Zi-

higkeit des Materials ist die Restbruchflache sehr klein, speziell bei den kleineren Lastampli-
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tuden wichst der Ermiidungsriss fast durch die gesamte Probe. Der Restbruch selbst ist duktil,

im Bereich des Ermiidungsrisses sind die typischen Schwingungsstreifen zu sehen (Abbildung

5.29(b)).

3.4 Langzeitermudungsversuche/Dauerfestigkeit

Um das Dauerfestigkeitsniveau der hochverformten Materialien zu ermitteln wurden span-
nungsgesteuerte Versuche mit einem Spannungsverhiltnis von R = —1 an einer elektro-
mechanischen Priifeinheit (RUMUL) durchgefiihrt. Alle Versuche wurden mit einer Frequenz
von 100 Hz durchgefiihrt. Der Versuchsaufbau war dabei dquivalent zu den Kurzzeitermii-
dungsversuchen, siche Abbildung[3.10l Da die Proben aber iiber ihre Linge einen verinderli-
chen Radius hatten (hour-glass-shape), konnte die Dehnung mit dem Dehnungsaufnehmer der
LCF Versuche nicht mitgemessen werden. Jedoch wurden an einigen LCF-Proben Versuche
mit kleinen Dehnungsamplituden durchgefiihrt, die dem Spannungsniveau der HCF Versuche
entsprechen. Damit sind auch fiir einige HCF-Versuche die vorliegende Gesamtdehnungsam-

plitude, sowie die plastische Amplitude bekannt.

Obwohl fiir kubisch flichenzentrierte Metalle keine Dauerfestigkeit o im Sinne eines Pla-
teauwertes existiert, wird sie fiir diese Metalle meist mit jener Spannungsamplitude o, defi-

niert, bei der 107 Lastwechsel ohne Bruch ertragen werden kénnen.

Um das Dauerfestigkeitsniveau op der hochverformten Zustdnde und des Ausgangszustan-
des zu bestimmen, wurden Stufenversuche durchgefiihrt. Dabei wurde die Probe zunéchst mit
einer Spannungsamplitude von etwa einem Drittel der Zugfestigkeit beaufschlagt, da davon
ausgegangen werden kann, dass die Probe diese Amplitude 107 Lastwechsel ertragen kann.
War dies der Fall, so wurde die Spannungsamplitude um 100 MPa erhoht. Diese verhiltnis-
mifBig groBe Steigerung ist notwendig um Lastfolgeeffekte moglichst auszuschlieBen (Trai-
niereffekt). Sollte die Probe auch zu diesem Zeitpunkt noch nicht gebrochen sein, wird das
Lastniveau erneut erhoht, bis die Probe schlieBlich bei Lastspielzahlen < 107 versagt. Da-
mit ist in etwa der Spannungsbereich fiir die Dauerfestigkeit ermittelt. Mit weiteren Proben,
die mit Spannungsamplituden in diesem ermittelten Bereich beaufschlagt werden ldsst sich
somit die Dauerfestigkeit fiir diesen Zustand relativ genaue ermitteln. Tabelle [3.3] gibt ei-
ne Ubersicht iiber die durchgefiihrten Langzeitermiidungsexperimente. In dieser Tabelle sind

die Spannungsamplituden (o, bis 0,4) der Stufenversuche sowie die Frequenz v aufgeli-
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(b) Ermiidungsbruchfldche einer grobkornigen Probe mit typischen Schwingungsstrei-

fen (striations), Abstand vom Rissausgang ~ 500 um

Abbildung 3.29 REM Aufnahmen der Bruchfliche einer grobkornigen Probe belastet bei ei-

ner Dehnungsamplitude von €, o; = 0,8 %
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stet. Die Bruchlastspielzahl N bezieht sich dabei auf die letzte Belastungsamplitude, alle
vorherigen Belastungen wurden 107 Lastwechsel ertragen. Wie schon bei den Zug- und Kurz-
zeitermiidungsversuchen steht die Zahl bei der Probenbezeichnung fiir die Scheibe aus der die

HCF-Probe entnommen wurde.

Da speziell bei Langzeitermiidungsversuchen die Oberfldche der Probe einen sehr groen Ein-
fluss auf die Lebensdauer hat, wurden die Proben ausschlieBlich optisch vermessen um keine
Kratzer oder Riefen durch die Schiebelehre zu erzeugen. Durch Riefen kann die Initiierung
des Ermiidungsrisses beschleunigt werden, die aber gerade im Langzeitermiidungsbereich der

bestimmende Schritt ist.

Tabelle 3.4l konnen die ermittelten Dauerfestigkeiten fiir die einzelnen Zustinde entnommen
werden. Eine Ubersicht iiber alle durchgefiihrten Versuche kann Tabelle 3.3l entnommen wer-

den.

Es sei darauf hingewiesen, dass bedingt durch die kleine Anzahl an Proben, die angegebe-
nen Daten fiir die Dauerfestigkeit op nur als Richtwert zu sehen sind, also den Bereich in
dem die Dauerfestigkeit liegt entsprechen. Speziell bei der Bestimmung der Dauerfestigkeit
des Ausgangszustandes konnten nur zwei Versuche durchgefiihrt werden. Der Grund dafiir
liegt im sehr kleinen Probendurchmesser von etwa 1,35 mm. Durch die geringe Streckgrenze
dieses Zustandes wurden weitere Proben bereits beim mechanischen Polieren der Oberfliche
verformt. Trotzdem kann auch mit dieser geringen Anzahl an Stufenversuchen das Niveau der

Dauerfestigkeit einigermal3en abgeschitzt werden.

Anhand der durchgefiihrten Experimente konnte gezeigt werden, dass bedingt durch die hohen
Festigkeiten, auch das Dauerfestigkeitsniveau der hochverformten Strukturen mehr als doppelt
so hoch liegt, wie das des normalkdrnigen Materials (etwa 250 M Pa). Dies kann durch die
schwierigere Rissinitiierung in den hochverformten Zustinden erklirt werden, die bei die-
sen hohen Lastspielzahlen Lebensdauerbestimmend ist. Anhand von Rissfortschrittmessun-
gen an hochverformten Metallen wei3 man aber, dass zwar die Initiierung in diesen fein-
kornigen Materialien erschwert ist, aufgrund von fehlenden RissschlieBmechanismen (Rau-
igkeitsrissschlieBen) ist die Risswachstumsrate gegeniiber den grobkodrnigen Metallen aber
erhoht [25].

Nachdem zwei Versuche an bei Raumtemperatur hochverformtem Material zwei Mal fast ex-

akt die gleiche Bruchlastspielzahl ergeben haben kann angenommen werden, dass Oberfli-
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<9

Zustand @ [mm] | v [Hz] | 0,, [MPa] | 0,, [MPa] | 0,3 [MPa] | 0,4 [MPa] | Ng[-]
24_1 HPT RT 1,377 106 600 7782800
11_2 HPT RT 1,370 106 600 7619100
11_1 HPT RT 1,353 106 500 550 580 600 2860000
23_2 HPT RT 1,325 106 580 1000 30500
23 2 HPT RT 1,325 106 580 1000 30500
20_1 shock annealed | 1,367 106 500 600 700 800 2713900
20_2 shock annealed 1,328 106 750 298300
22 _2 shock annealed | 1,353 106 550 650 154300
22 1 HPT RT 1,341 106 580 750 57000
CG 10 ym 1,422 106 200 300 1720800

Tabelle 3.3 Ubersicht iiber die durchgefiihrten spannungsgeregelten Langzeitermiidungsversuche




Zustand Dauerfestigkeit o, [MPa]
CG 10 ym ~ 250
HPT RT 580
shock annealed_soft 580
shock annealed_hard ~ 750

Tabelle 3.4 Dauerfestigkeitswerte der einzelnen Zustinde

cheneinfliisse oder Einfliisse der Herstellung vernachlissigbar sind. Wie erwihnt konnten am
grobkornigen Material leider nur zwei Versuche durchgefiihrt werden, da zwei weitere vorge-
sehene Proben bedingt durch den kleinen Durchmesser von etwa 1, 35 mm schon beim Polie-
ren der Oberflache verbogen wurden. Das so ermittelte Niveau von rund 250 MPa ist aber in
guter Ubereinstimmung mit Daten fiir diesen austenitischen Stahl. Auffallend stark streuten
wieder die Werte fiir den Zustand shock annealed, fiir den einmal ein Dauerfestigkeitsniveau
von etwa 750 M Pa ermittelt wurde, an anderen Proben nur etwa 600 M Pa, was etwa dem
Niveau des Zustandes HPT RT entspricht. Wie schon im Kapitel 3.2.1] angemerkt, resultiert
diese Streuung aus den unterschiedlichen Anteilen von groben und feinen Kornern der Struk-
tur, siche Abbildung 2.2l Dies erklirt auch, warum mit einer Probe dieses Zustandes deutlich
hohere Werte fiir die Dauerfestigkeit ermittelt wurden. Dieser Zustand wurde in Tabelle [3.4]

als shock annealed_hard bezeichnet.

Erstaunlich war aber, dass bei den hochverformten Zustinden nicht der Zustand mit der hdch-
sten Festigkeit (HPT RT) die hochste Dauerfestigkeit aufweist, sondern shock annealed im
"harten" Zustand. Ein Grund dafiir konnten die durch die Hochverformung in ausreichendem
MaBe vorliegenden mobilen Versetzungen sein, die auch bei kleinen Spannungen noch zu
Mikroplastizitit fithren. Eine genaue Betrachtung der Zugversuchsdaten bei niedrigen Deh-
nungen wiederlegt diese Aussage zwar nicht, dennoch miissten Mikroplastizitdtszugversuche
durchgefiihrt werden um eine fundierte Aussage treffen zu konnen. Fiir die gegliihten Proben
mit geringem grobkornigem Anteil (shock annealed hard) kann man vermutlich den Bereich
der Mikroplastizitéit zu hoheren Spannungsamplituden verschieben. Fiir ein Optimum an Dau-

erfestigkeit wire demnach ein erholtes Gefiige mit moglichst feinem Korn vorteilhaft!

Auch wenn das Dauerfestigkeitsniveau op = 580 M Pa fiir den Zustand HPT RT nicht so
hoch wie erwartet liegt, erreicht man trotzdem Werte, die mit jenen von normalkdrnigen, hoch-
festen Duplexstédhlen oder ferritischen Stihlen vergleichbar sind. Auch fiir austenitische Stihle

gibt es, wie fiir andere Werkstoffklassen, empirische Zusammenhinge zwischen Zugfestigkeit
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und Dauerfestigkeit. In [5] findet sich ein entsprechender Wert von 0,4 fiir das Verhéltnis von
Dauerfestigkeit zu Zugfestigkeit. Dieser Wert wird fiir den Zustand HPT RT nicht erreicht,
dennoch fanden sich auf den Bruchflachen keine Hinweise auf defektkontrolliertes Versagen.
Ahnlich den LCF Proben lag die Bruchfliiche auch bei den Proben der HCF Versuche etwa

unter 45 ° zur Belastungsachse.

An LCF Proben wurden auch Versuche bei sehr kleinen Belastungsamplituden durchgefiihrt,
die in etwa dem Spannungsniveau der Langzeitermiidungsversuche entsprechen. Ziel war es,
die plastische Dehnungsamplitude ¢, ,; fiir diese Belastungen zu ermitteln. Abbildung
zeigt die bei diesen Belastungen ermittelten Hysteresekurven. Fiir den Zustand HPT RT wurde
dabei ein spannungsgeregelter Versuch mit einer Amplitude von o, = 600 M Pa , fiir das
Ausgangsmaterial ein dehnungsgeregelter Versuch mit einer Amplitude von €, s = 1,3%1073
durchgefiihrt. Fiir das Ausgangsmaterial wurde ein Spannungsniveau von 270 MPa, was noch

etwas iiber dem Dauerfestigkeitsniveau liegt, erreicht.
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Abbildung 3.30 Hysteresekurven des Ausgangsmaterials und des Zustands HPT RT fiir den

Bereich der Dauerfestigkeit

Die plastischen Dehnungsanteile der beiden Versuche betrugen €, ,; = 2 % 10~° fiir den Zu-

stand HPT RT und €, ,, = 2,06 * 10~* fiir den Ausgangszustand. Diese Ergebnisse stimmen
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gut mit den Arbeiten von Klesnil et al. iiberein, wonach die Dauerfestigkeit im Bereich pla-
stischer Dehnungsamplituden von 1 x 107%-1 x 107° liegt [19]. Diese Faustregel scheint also
auch fiir submikro- und nanokristalline Materialien zu gelten, zumindest solange plastische

Verformung durch Versetzungen getragen wird.

68



Kapitel 4

Zusammenfassung

Ultrafeinkornige und nanokristalline Werkstoffe, die durch Methoden der Hochverformung
hergestellt werden, stellen eine neue Klasse von Werkstoffen dar. Durch die Hochverformung
konnen die mechanischen Eigenschaften des Ausgangsmaterials iiber weite Bereiche veridn-
dert werden. Das Interesse an diesen neuartigen Materialien zeigt auch der steigende Anteil
an Forschungsarbeiten auf diesem Gebiet. Durch groBere Probenabmessungen bei der Hoch-
verformung in den letzten Jahren wurde auch die Charakterisierung der mechanischen Eigen-
schaften wie Zihigkeit oder Ermiidungsverhalten moglich. Fiir potentielle Anwendungen, bei-
spielsweise fiir medizinische Implantate, sind gerade die Ermiidungseigenschaften von grof3er
Relevanz. In den letzten Jahren wurden vor allem Studien iiber das Ermiidungsverhalten ultra-
feinkorniger Reinmetalle wie Kupfer, Titan oder Aluminium durchgefiihrt, um die grundsitz-
lichen Mechanismen der Materialermiidung an ultrafeinkdrnigen Werkstoffen zu verstehen.

Daten iiber Strukturwerkstoffe, wie zum Beispiel austenitische Stihle, sind aber rar.

Im Rahmen dieser Arbeit wurden die Auswirkungen der Hochverformung auf das Ermiidungs-
verhalten eines austenitischen Stahles (316L) untersucht. Dabei wurden Proben iiber den HPT
Prozess hochverformt und durch Variation der Verformungsparameter und einer nachfolgen-
den Gliihbehandlung drei unterschiedliche Strukturen mit Korngrofen von 50 nm bis 800 nm
eingestellt um auch den Struktureinfluss dieser ultrafeinkdrnigen Materialien auf die Ermii-

dungseigenschaften besser zu verstehen.

Im Anschluss an die Hochverformung und die Probenfertigung wurden Zug- und Ermiidungs-
versuche an den hochverformten Zustinden und dem Ausgangsmaterial durchgefiihrt um einen

direkten Vergleich der mechanischen Eigenschaften zwischen nanokristallinem und grobkor-

69



nigen Material zu ermdglichen. Trotz der limitierten Probengrofe mit 3 mm Messldnge konnte
mit einem kleinen Dehnungsaufnehmer die Dehnung direkt an der Probenoberfliche gemessen

werden.

Die Ermiidungsversuche wurden dabei in gesamtdehnungsgeregeltem und spannungsgeregel-
tem Modus durchgefiihrt. Bereits aus den Zugversuchen war zu sehen, dass die Festigkeit der
hochverformten Zustédnde um das Dreifache auf 1900 MPa erhoht werden konnte, jedoch ver-
minderte sich damit auch die Duktilitit deutlich. Ahnliche Ergebnisse zeigen die Ermiidungs-
versuche, wo im LCF Bereich eine deutlich geringere Bruchlastspielzahl ermittelt wurde. Die
Dauerfestigkeit konnte mit 600 MPa gegeniiber dem grobkornigen Ausgangsmaterial mehr
als verdoppelt werden. Wihrend in spannungsgeregelten Versuchen in jedem Fall die Lebens-
dauer der hochverformten Zustiinde deutlich erhoht ist, hdngt dies bei dehnungsgeregelten
Versuchen stark von der Hohe der Dehnungsamplitude ab. Der grofte Vorteil der untersuch-
ten hochverformten Strukturen gegeniiber stark kaltverfestigten Austeniten liegt neben dem
deutlich hoheren ertragbaren Spannungsniveau vor allem in der zyklischen Stabilitit des Ma-

terials.

Aus Untersuchung der Bruchflichen und der Oberflichen der Proben im Rasterelektronenmi-
kroskop war ersichtlich, dass sowohl bei zyklischer Belastung als auch im Zugversuch bei den
hochverformten Strukturen andere Schidigungsmechanismen wirksam sind. In beiden Féllen
ist Scherbandbildung ein wesentlicher Schiadigungsmechanismus. Um zu klédren, welche Me-
chanismen zur Entstehung dieser Scherbénder beitragen sind aber weitere Untersuchungen

notwendig.
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