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Kurzfassung

Fiir den erfolgreichen Einsatz von neuen hdchstfesten Stdhlen in Automobilkarosserien muss eine
ausreichende Umformbarkeit, einschlieRlich der Biegbarkeit, sichergestellt werden. Die Grenzen der
Umformbarkeit werden dabei durch das Einsetzen von Dehnungslokalisierung oder Rissbildung be-
stimmt. Die vorliegende Arbeit beschéftigt sich damit, wie diese Prozesse bei Advanced- und Ultra
High Strength Steels (AHSS, UHSS) mit Festigkeiten (iber 1000 MPa von der Mikrostruktur beeinflusst

werden.

Es wurden Dreipunktbiege- und Gesenkbiegeversuche an Stahlsorten mit verschiedenen Mikrostruk-
turen (Ferrit-Martensit, Bainit, angelassener Martensit; jeweils auch mit Restaustenit) durchgefihrt.
Dabei wurde die Entwicklungsstadien der Schadigung genau analysiert, um den Einfluss der ver-
schiedenen Mikrostrukturen auf Dehnungslokalisierung und Rissbildung klaren zu kénnen. Erganzend
wurden Zugversuche und Hole Expansion Tests fir eine umfassendere Bewertung der Umformbar-

keit herangezogen.

Die Ergebnisse von Finite Elemente Simulationen des Dreipunkt-Biegeversuchs zeigen, dass die Deh-
nungsverteilung in groBem Ausmal} von der Verfestigung des Materials abhdngt. Durch mikroskopi-
sche Analyse von gebogenen Biegeproben wird auerdem gezeigt, dass sowohl die Bildung von Deh-
nungslokalisierungen in Form von Scherbandern als auch die Rissbildung von den Eigenschaften und
der Verteilung der vorliegenden Phasen gesteuert werden. So wird beispielsweise das Wachstum von
Scherbandern durch die harten Martensitinseln behindert, und gleichzeitig die Rissbildung erleich-

tert, weil hohe lokale Harteunterschiede die Entstehung von Poren beglinstigen.

Um eine Verbesserung der Biegeeigenschaften von neuen héchstfesten Stahlen zu erreichen, ist eine
hohe Verfestigung bei moglichst geringen lokalen Harteunterschieden im Gefiige anzustreben. Unter
den untersuchten Stahlsorten war dies fiir den CP980HD, einen Stahl mit homogener bainitischer
Matrix und einer feinen Verteilung von Restaustenit, am besten erfiillt. Bei Rissbildung wurden daher
fiir diese Stahlsorte die kleinsten Biegeradien im Gesenkbiegeversuch und der groRte Biegewinkel im

Dreipunkt-Biegeversuch erreicht.






Abstract

Excellent formability is a key requirement for successful application of newly developed steel grades
in a car body. This also includes the capability of the material to bear bending deformation, which is
limited either by the localization of plastic deformation or by the initiation of cracks. The present
work deals with Advanced- and Ultra High Strength Steels (AHSS, UHSS) with tensile strengths above
1000 MPa. It is investigated how the phenomena of strain localization and crack initiation are con-

trolled by the microstructures of these materials.

Air bending and die bending experiments were performed on steel grades with a variety of micro-
structures (ferrite-martensite, bainite, tempered martensite), including grades with retained austen-
ite. Hereby the stages of damage evolution were analyzed in detail to find out, which influence the
various microstructures have on strain localization and crack formation. In order to comprehensively
characterize the formability of the materials, tensile and hole expansion tests were additionally per-

formed.

The results of the finite element simulations of the air bending test show that the distribution of
strain during bending is determined by the strain hardening of the material. In addition, microscopic
analyses of the bent samples were performed. It is shown that both the formation of strain localiza-
tion in the form of shear bands and the formation of cracks are dependent on the properties and
spatial distribution of the phases. This can be illustrated for a ferrite-martensite microstructure: The
growth of shear bands is impeded by the hard martensite inclusions and, at the same time, the for-

mation of voids in the vicinity of martensite islands promotes the initiation of cracks.

In order to optimize bendability of AHSS and UHSS, a combination of high strain hardening and low
hardness gradients is desirable. Within the scope of this work, this criterion was best fulfilled by the
CP980HD grade, which consists of a homogeneous bainitic matrix with small islands of retained aus-
tenite. Consequently, the smallest critical bending radii for die bending and the largest bending angle

for air bending were measured for this steel grade.
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1 Einleitung

Die vorliegende Arbeit beschaftigt sich mit Verformung und Versagen von hochstfesten Stahlen (ab
einer Zugfestigkeit von etwa 1000 MPa) im Biegeversuch. Die Betrachtung des Verhaltens von unter-
schiedlichen Gefligekonzepten bei der Biegeumformung ist aus verschiedenen Griinden interessant

und notwendig.

Die Entwicklung von Stahlsorten mit immer héherer Streckgrenze und Zugfestigkeit hat seit den 90er
Jahren einen wesentlichen Beitrag zu sinkendem Karosseriegewicht bei gleichzeitig steigender Insas-
sensicherheit geleistet. Neben der Sicherstellung von leichter Fligbarkeit, Korrosionsschutz und einer
Begrenzung des Kostenanstiegs im Vergleich zu klassischen hoherfesten Stahlen ist hierbei eine aus-
reichende Umformbarkeit wesentlich fiir den erfolgreichen Einsatz neuer Stahlsorten in GroR3serien.

Das Biegeverhalten wird bei hohen Festigkeiten wichtiger, weil die Umformgrenzen beim Biegen im
Vergleich zum Zugversuch oder dem Tiefziehen héher liegen. Der Grund dafir liegt darin, dass sich
beim reinen Biegen keine Uber die gesamte Blechdicke durchgehende plastische Instabilitat ausbil-

den kann, weil die neutrale Faser in Blechmitte dies verhindert.

In mehreren Arbeiten [1, 2, 3] wurde ein Zusammenhang zwischen dem Verhalten hochfester Stahls-
orten im Crashtest von Blechprofilen und deren Biegbarkeit beobachtet. Aussagen liber den Schadi-
gungsmechanismus im Biegeversuch kdnnen also auch fiir Crashversuche relevant sein. Im Vorder-
grund steht dabei, dass vollstandiges Falten von Crashprofilen erreicht und Bruch der Komponenten
vermieden werden kann. Dadurch wird die Absorption der Aufprallenergie durch Materialverfor-
mung maximiert. Vor allem hinsichtlich der Dehnrate unterscheiden sich Crashversuche jedoch we-

sentlich von quasistatischen Biegeversuchen.

Aufgrund der zunehmenden Einschrankung der Umformbarkeit mit steigender Zugfestigkeit hat es
sich als vorteilhaft erwiesen, in der Bauteilherstellung fiir den jeweiligen Umformprozess optimierte
Stahlsorten einzusetzen.

Steigende Zugfestigkeit kann prinzipiell eine Verringerung der Tiefziehbarkeit, eine Erhéhung der
Kantenrissempfindlichkeit sowie eine Verschlechterung der Biegeeigenschaften bewirken. Der Multi-

Phasen-Gefligeaufbau der héchstfesten Stahle bestimmt die Umform- und Versagensgrenzen in star-
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kem Ausmal, wobei die Unterscheidung von Dual- und Complexphasenstidhlen einen ersten Anhalts-
punkt bieten soll, fiir welche Umformoperationen eine Stahlsorte gut geeignet ist. So erreichen ers-
tere durch ihre hohe Verfestigung besseres Verhalten beim Tiefziehen, wahrend letztere durch ihre
héhere Bruchzihigkeit eine bessere Umformbarkeit einer gestanzten Kante (geringere ,Kantenriss-
empfindlichkeit”) aufweisen. Die Bedeutung der Mikrostruktur fur die beiden genannten Eigenschaf-
ten wurde bereits in der Vergangenheit untersucht [4]. Eine Analyse der Biegeumformbarkeit fiir ein
grofdes Spektrum unterschiedlicher Multi-Phasen-Geflige ist hingegen fir hochstfeste Stahle noch
nicht vorhanden.

Die Anwendung des TRIP-Effekts auf Dual- und Complexphasenstéhle hat weiters zur Entwicklung der
sogenannten HD- (,High-Ductility“-) Giten gefiihrt. Mit diesen Gefligekonzepten kdnnen bei gege-
benem Festigkeitsniveau Tiefziehbarkeit und Kantenrissempfindlichkeit weiter verbessert werden.
Die vorliegende Arbeit soll auch kldren, wie HD-Konzepte sich in Abhangigkeit der Basis-
Mikrostruktur (DP oder CP) auf die Biegbarkeit auswirken. Die untersuchten Stahlsorten lassen sich
den Gruppen der Advanced- und Ultra-High-Strength Steels zurechnen, wobei jene Stahle mit Zugfes-
tigkeiten bis etwa 1000 MPa Ublicherweise als Advanced-High-Strength Steels (AHSS), jene ab etwa
1200 MPa als Ultra-High-Strength Steels (UHSS) bezeichnet werden.

Die Biegeumformbarkeit eines Blechs ist Resultat der Verformungs- und Schadigungsvorgiange wah-
rend des Versuchs. Als ,kritische Grenze” fiir die Umformbarkeit im Biegeversuch wird dabei oft die
Initiierung von makroskopischen Rissen definiert, die schliel3lich zum Bruch der Probe flhrt.

Bei der Untersuchung der Biegbarkeit von martensitischen pressgehéarteten Stahlen stellten Benedyk
[5] sowie Benedyk et al. [6] fest, dass der Rissbildung im Biegeversuch bei manchen Stahlsorten eine
Abflachung der Biegeprobe sowie Kerben- bzw. Scherbandbildung vorausgehen. In dieser Arbeit
wurde ebenfalls festgestellt, dass der Verfestigungsexponent einer Stahlsorte einen Einfluss auf das
beobachtete Versagensbild hat. Bis jetzt ist nicht bekannt, wie die Multiphasenstruktur von héchst-

festen Stahlen dieses Verhalten und damit die Biegbarkeit beeinflusst.

Zur Beschreibung des Zusammenhangs zwischen der Mikrostruktur von héchstfesten Stahlen und
deren Biegeeigenschaften werden in der vorliegenden Arbeit Untersuchungen an grofRtechnisch pro-
duzierten Bandern und kleintechnisch eingestellten Gefligen vorgenommen. Der Fokus soll dabei auf
den ablaufenden Verformungs- und Schadigungsablaufen liegen und damit eine konsistente Betrach-
tungsweise der Biegeumformbarkeit von Multiphasenstdhlen ermdglichen.

SchlieBlich soll Gberlegt werden, welche MaRnahmen beim Gefligedesign aufgrund der beschriebe-
nen Zusammenhdnge eine optimale Biegbarkeit sicherstellen und eine weitere Verbesserung der

Biegeeigenschaften ermdéglichen kénnen.



2 Literatur

2.1 Advanced- und Ultra-High-Strength Steels

Die Gewichtseinsparung durch Leichtbau liefert einen wesentlichen Beitrag zur Verbrauchs- und
Emissionsreduktion der neuen Automobilgenerationen im realen Fahrbetrieb. Neben dem Form- und
Konzeptleichtbau bleibt dabei die Moglichkeit des stofflichen Leichtbaus, der sich mit der Entwick-
lung neuer Werkstoffe mit dem Ziel der Gewichtsreduzierung von Bauteilen befasst.

Bei der Entwicklung neuer Stahlsorten fiir Automobilkarosserien bedeutet dies in erster Linie, dass
eine Steigerung der Festigkeit erreicht werden soll, wodurch diinnere Bleche eingesetzt werden kon-
nen und das Bauteilgewicht sinkt. Allerdings missen gleichzeitig andere Randbedingungen bei der
Herstellung und im Einsatz bericksichtigt werden. Zu Ersteren zdhlen beispielsweise eine moglichst
hohe Umformbarkeit, Moglichkeit zum effizienten Korrosionsschutz und Lackierbarkeit sowie opti-
male Fligbarkeit, zu Letzteren ausreichende Steifigkeit, Festigkeit sowie Verformbarkeit und Bruch-

zdhigkeit.

2.1.1 Klassische Advanced- und Ultra-High-Strength Steels

Zu dieser Gruppe zdhlen Multiphasenstadhle, die im Gegensatz zu den High Ductility Advanced- und
Ultra-High-Strength-Steels nur wenig Restaustenit enthalten und daher keinen signifikanten TRIP-
Effekt aufweisen. Der TRIP-Effekt wird in Abschnitt 2.1.2 detailliert beschrieben.

Mit der Steigerung der Festigkeit geht ein signifikanter Riickgang der Umformbarkeit einher, wie in
Abb. 1 am Beispiel der Bruchdehnung im Zugversuch veranschaulicht ist. Das Ziel bei der Entwicklung
neuer Stahlsorten mit groRerer Festigkeit ist daher, die Verringerung der Umformbarkeit moglichst
zu begrenzen. Das kann zum Beispiel durch das Erzeugen eines Multi-Phasen-Gefliges mit unter-
schiedlich harten Bestandteilen, wie Ferrit und Martensit, erreicht werden. Das Erzeugen von geo-
metrisch notwendigen Versetzungen bei der Verformung eines derartigen Phasenverbunds [7] be-
wirkt einen Anstieg der Verfestigung im Vergleich zum homogenen Werkstoff. Die Lokalisierung der

plastischen Verformung wird dann entsprechend dem Considére-Kriterium (Abschnitt 2.2.1) verzo-
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gert, was sich in einer héheren Gleichmal3- und Bruchdehnung im Zugversuch niederschlagt. Dieses
Prinzip wird bei den Dualphasen-Stahlen angewendet. Hohe Dehnung und Verfestigung wird vor
allem bei Tiefziehoperationen bendétigt.

Ein Nachteil eines Gefliges mit hohen Harteunterschieden besteht beim Umformen in der hohen
Kantenrissempfindlichkeit. Diese Eigenschaft wird Ublicherweise im Lochaufweitversuch gemessen,
wobei ein gestanztes Loch mit einem konischen Dorn so lange aufgeweitet wird, bis ein tber die ge-
samte Blechdicke durchgehender Riss vorhanden ist. Dualphasenstdhle (DP-Stahle) erreichen auf-
grund von hohen lokalen Dehnungskonzentrationen in Umgebung der harten Martensitbereiche nur
eine moderate Lochaufweitung [8, 9, 10].

Aus diesem Grund haben sich neben den DP-Stdhlen auch Stahle mit homogenem Geflige bewahrt.
Bei diesen Complexphasenstahlen (CP-Stdhlen) liegt ein viel homogeneres Gefilige aus Bainit oder
angelassenem Martensit vor. Sie besitzen zwar niedrige Kantenrissempfindlichkeit, sind aber umge-
kehrt aufgrund der niedrigeren Verfestigung im Vergleich zu den Dualphasenstadhlen nicht so gut fir
Tiefziehoperationen geeignet. CP-Stahle haben sich als vorteilhaft erwiesen, wenn Umformoperatio-

nen an Stanzkanten oder enge Biegeradien realisiert werden sollen [8].
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c
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©
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o
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200 400 600 800 1000 1200 1400
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Abb. 1: Mechanische Eigenschaften im Zugversuch von Stahlsorten, die in der Serienproduktion von Automo-
bilkarosserien eingesetzt werden

2.1.2 High Ductility Advanced- und Ultra-High-Strength Steels

Von der Umformbarkeit beim Tiefziehen, Biegen und an gestanzten Kanten von neu entwickelten
Stahlsorten hangt ab, fir welche Baugruppen in Karosserien ein Werkstoff eingesetzt werden kann.
Der Werkstoff gibt dabei vor, welche Geometrien mit einem bestimmten Umformverfahren herstell-
bar sind, und ob eine ausreichende Restverformbarkeit im Crashfall fiir das jeweilige Bauteil sicher-
gestellt ist.

Ein weiteres Entwicklungsziel stellt deshalb die Verbesserung der Umformbarkeit der héchstfesten
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Stahle dar, das mit dem sogenannten High-Ductility (HD)-Konzept verfolgt wird. Es kann bei gleicher
Festigkeit hohere GleichmaRdehnung oder umgekehrt bei gleichbleibender Tiefziehbarkeit eine ho-
here Festigkeit des Werkstoffs erreicht werden. Mit dem HD-Konzept ist auch ein gezieltes Optimie-
ren der Kombination aus guter Tiefziehbarkeit und wenig Kantenrissempfindlichkeit moglich.
Gefligetechnisch basieren diese Stdhle auf dem Prinzip der Umwandlungsplastizitdat von Restaustenit
im Geflge (Transformation-Induced Plasticity; TRIP-Effekt). Die Stabilisierung von Restaustenit er-
folgt durch die Anreicherung des Austenits mit Kohlenstoff und durch die Verzogerung der Zementit-
bildung mit Hilfe der Legierungselemente Silizium oder Aluminium. Bei Kaltverformung klappt dieser
Restaustenit unter Scherverformung und Volumszunahme in Martensit um und liefert somit einen
zusatzlichen Beitrag zur Verfestigung des Stahls. Je nach geforderter Umformbarkeit und Festigkeit
besitzen diese Stdhle eine Matrix aus ferritischem Bainit, Bainit mit Zementitausscheidungen
und/oder angelassenem Martensit. Beim klassischen TRIP-Stahl liegt hingegen Ferrit im Geflige vor.
Im Gegensatz zum klassischen TRIP-Stahl weisen die HD-Stahlsorten nicht notwendigerweise eine
signifikant schlechtere SchweilRbarkeit im Vergleich zu klassischen AHSS (DP, CP) auf, und der Anteil
an Restaustenit liegt etwas niedriger als beim klassischen TRIP-Stahl. In der Literatur sind dieser
Gruppe zuzurechnende Stahlsorten auch als TBF (TRIP Bainite Ferrite) Steels, Q&P (Quench and Parti-
tioning) Steels, TRIP-aided Steels oder CFB (Carbide-free Bainite) Steels bekannt.

2.1.3 Press-Hardening Steels

Bauteile aus den bisher beschriebenen Stahlsorten werden durch Kaltumformprozesse hergestellt.
Wird bei hochsten Festigkeiten eine hohe Umformbarkeit gefordert, so bietet sich als weitere Mog-
lichkeit die Warmumformung an. Diese Strategie wird mit den presshartenden Stahlen (Press-
hardening Steels; PHS) verfolgt. Die Standardvariante wird aus der Legierung 22MnB5 gefertigt und
besitzt im geharteten Zustand eine Zugfestigkeit von 1500 MPa. Es wird zwischen dem indirekten und
direkten Pressharteprozess unterschieden, wobei bei der erstgenannten Variante die wesentliche
Formgebung vor dem Austenitisieren und in der Presse nur Warmkalibrieren stattfindet. Bei der
letztgenannten Variante findet die gesamte Formgebung nach dem Austenitisieren bei hohen Tem-
peraturen statt. In beiden Fallen wird das Blech in der wassergekiihlten Presse abgeschreckt und
dadurch gehartet. Bei Raumtemperatur liegt dann ein leicht angelassenes homogenes martensiti-
sches Geflige vor, weil die Kihlrate bei niedrigen Temperaturen in der Presse absinkt und so ein
Selbstanlasseffekt entsteht.

Pressgehartete Stiahle werden als Zink- und als Aluminium-Silizium-beschichtetes Material verwen-
det. Ein Vorteil des zinkbeschichteten Materials besteht im kathodischen Korrosionsschutz, wodurch
das Grundmaterial auch bei kleinen Defekten in der Schutzschicht nicht korrodiert (eine AlSi-
Beschichtung wirkt nur als anodischer Korrosionsschutz). Zur Vermeidung von Liquid Metal Embritt-
lement (LME) bei der direkten Warmumformung von zinkbeschichtetem PHS-Material [11] ist eine
Vorkiihlung des Blechs zwischen dem Austenitisieren bei etwa 900 °C und dem Warmumformschritt

notwendig [12].
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2.2 Umformgrenzen

Eine Umformgrenze bedeutet das erstmalige Auftreten eines Materialverhaltens wahrend der Um-
formung, das die weitere homogene Formgebung des Materials verhindert. Eine Umformgrenze kann
durch plastische Instabilitdt oder die Initiierung von duktilen oder sproden Rissen bestimmt sein.
Sowohl Instabilitdt als auch Rissbildung fihren dazu, dass das umgebende Material entlastet und
jede weitere Verformung in einem engen Bereich konzentriert wird, bis vollstandiges Versagen des
Bauteils eintritt.

Fir die in dieser Arbeit durchgefiihrten Untersuchungen haben die plastische Instabilitdt und das
duktile Materialversagen besondere Bedeutung, weshalb im Folgenden auf diese Vorgange naher

eingegangen wird.

2.2.1 Plastische Instabilitat

Die Kriterien zur Beschreibung des Eintretens von plastischer Instabilitdt ausgehend von homogener
Verformung lassen sich in verschiedene Gruppen einteilen: Maximalkraft-Kriterien, Kriterien der Ver-
zweigungstheorie (Bifurcation theory) und Modelle, die von anfanglichen Defekten im Material aus-
gehen [13].

Das bekannteste Beispiel fiir ein Maximalkraft-Kriterium ist jenes von Considéere, das das Auftreten
der diffusen Einschniirung im Zugversuch beschreiben kann. Demnach ist eine gleichmaRige Verfor-
mung sichergestellt, so lange eine mogliche geometrische Entfestigung eines diinnen Querschnitts
der Zugprobe durch die Verfestigung des Materials zumindest ausgeglichen wird. Es ergeben sich
zwei Moglichkeiten, das Potential eines Werkstoffs zu beurteilen, die plastische Instabilitat bei der
Verformung zu verzogern — mit Hilfe der wahren (differentiellen) Verfestigung © oder des differenti-
ellen Verfestigungsexponenten n. Fiir diffuse (1) und lokale (2) Einschniirung ergeben sich unter-

schiedliche Bedingungen [14]:

doy, . . i
0= w =0, bzw. n=¢ firdiffuse Einschniirung (2.1)
und 0= E = bzw. 2n = ¢ firlokale Einschniirung (2.2)

wobei o,, die wahre Spannung und ¢ die logarithmische Dehnung darstellt.

Nach der Verzweigungstheorie tritt Instabilitdt dann auf, wenn in der kontinuumsmechanischen Be-
schreibung lokal mehrere Verformungspfade moglich sind, ohne dass Randbedingungen verletzt
werden. Es tritt dann eine Diskontinuitdt im Vektorfeld der FlieBgeschwindigkeit auf [13].

Eine Einschrdankung der Verzweigungstheorie liegt darin, dass sie ohne Auftreten einer zusatzlichen

lokalen Destabilisierung des Materials (vertex effect) keine Instabilitdt bei realistischen Dehnungen
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voraussagen kann [13]. Solche Destabilisierungen kénnen jedoch mit Hilfe der Deformationstheorie

der Plastizitat oder durch Anwendung von Kristallplastizitat abgebildet werden.

Das Ergebnis von Hills Theorie zur lokalen Einschniirung [15], dass in Richtung der Lokalisierung keine
Langenanderung stattfinden kann, verhindert die Beschreibung der Instabilitat fiir ebene Dehnungs-
zustande mit gleichem Vorzeichen der Hauptnormaldehnungen. Aus diesem Grund entwickelte Mar-
ciniak die Theorie, dass bereits am Beginn der Verformung vorhandene Defekte eine fortschreitende
Lokalisierung der Verformung verursachen [13]. Diese Defekte kénnen beispielsweise Dickenschwan-
kungen, Einschliisse oder Schwankungen von Materialparametern (z.B. Verfestigung) sein.

Die Instabilitat ist in diesem Modell sehr sensitiv auf Anderungen in der urspriinglichen DefektgréRe,
und oft missen unrealistisch grolle Defekte angenommen werden, um beobachtetes Materialverhal-

ten wieder zu geben [16].

2.2.2 Duktile Schadigung nach Einschniirung

Duktile Schadigung findet durch Initiierung von Poren an groben Ausscheidungen oder nichtmetalli-
schen Einschlissen, Wachstum und Koaleszenz dieser Poren statt (siehe Abb. 2) [17]. Die Koaleszenz
kann durch Zusammenwachsen der Poren oder (mikroskopische) lokale Instabilitdt zwischen existie-
renden Poren verursacht werden. In dem Bereich dieser lokalen Instabilitdt treten dann Initiierung,

Wachstum und Koaleszenz von Poren erneut auf.

Abb. 2: Stadien der duktilen Schadigung an Einschliissen nach [17]. (a) Einschlussverteilung vor Poreninitiie-
rung; (b) Poreninitiierung; (c) Porenwachstum; (d),(e) Instabilitat zwischen Poren; (f) Bruch durch Abscheren
infolge Instabilitat zwischen den Poren



2 Literatur 8

Der gesamte Prozess der Initiierung und des Wachstums von Poren wird durch lokale Spannungen
und Dehnungen im Geflige gesteuert. Prinzipiell kénnen diese Vorgange daher sowohl vor plastischer
Instabilitat als auch danach im Bereich der Verformungskonzentration auftreten [18]. AulRerdem
kann globale plastische Instabilitdt aufgrund der lokalen Schwachung des Materials von diesen mit
ausgelost werden oder das Bauteil ohne sichtbare makroskopische Instabilitat duktil versagen. Im
letztgenannten Fall wird dabei auch oft von (aufgrund eines Einschniirkriteriums) unerwarteten
Scherbriichen gesprochen. Tveergaard und Needleman [19] haben die separate und gemeinsame
Auswirkung von Porenbildung und -wachstum sowie der lokalen Einschniirung auf Zugkurven unter-
sucht (siehe Abb. 3 links).

Im herkdémmlichen Fall, namlich wenn makroskopische Dehnungslokalisierung der Schadigung voran-
geht, treten im Flachzugversuch zuerst diffuse, und danach lokale Einschniirung auf. Bei der lokalen
Eischniirung bilden sich ein oder zwei Scherbdnder im Bereich der diffusen Einschniirung in Richtung
ihres Verlaufs tiber die Breite (etwa 55 Grad zur Zugrichtung) erfahren diese Scherbédnder keine Lan-
genanderung [15]. Die hohe Spannungstriaxialitdat in der lokalen Einschniirung fihrt zur Initiierung
und zum Wachstum von Poren in Dickenmitte der Probe. Das Versagen tritt letztendlich durch ,void
sheeting” zwischen der Oberflache und dem bereits geschadigten Bereich im Inneren der Zugprobe
auf [20].

Bei der Betrachtung der Bruchdehnung entsprechend ISO 6892 [21] wird die lokale Verformung in
der Einschniirung tber die gesamte Messlange der Zugprobe gemittelt. Sie liefert keine Aussage lber
die lokale Versagensdehnung des Werkstoffs.

Moglichkeiten, das lokale Umformvermogen eines Werkstoffs im Zugversuch zu bestimmen, sind
beispielsweise die durch Ausmessen der Bruchfliche bestimmte wahre lokale Bruchdehnung oder

die auf unendlich kurze Messlange extrapolierte Bruchdehnung [22] (siehe Abb. 3 rechts).
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Abb. 3: Links: Technische Zugkurven aus Simulationen mit/ohne Darstellung von Porenbildung/Lokalisierung
[19]; Rechts: Prinzip der auf unendlich kleine Messlange extrapolierten Bruchdehnung [22]

2.2.2.1 Poreninitiierung

Die Initiierung von Poren an nichtmetallischen Einschliissen oder Ausscheidungen kann durch Deko-
hasion an der Phasengrenze oder Bruch des Teilchens stattfinden. Ein notwendiges, aber nicht hin-

reichendes Kriterium fiir die Dekohasion eines Teilchens ist das Uberschreiten der notwendigen
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Oberflachenenergie von der in Umgebung des Teilchens gespeicherten elastischen Deformationse-

nergie.

Bei groBeren Teilchen (liber ein Mikrometer) und kleinem Volumenanteil gibt das weitreichende
Spannungsfeld um das Teilchen die Dehnung vor, bei der sich erste Poren bilden. Dekohéasion findet
statt, wenn die Summe aus der FlieRspannung der Matrix und der hydrostatischen Spannung groRer
wird als die kritische Dekohdsionsspannung. Fir kleinere TeilchengréRen muss der lokale Anstieg der
FlieBspannung durch die Bildung von geometrisch notwendigen Versetzungen bei der Verformung
bericksichtigt werden [23]. Dazu hat Ashby ein Versetzungsmodell entwickelt, bei dem durch Verset-
zungsbewegung um das Teilchen die lokalen Schubspannungen abnehmen, die auf die Grenzflache
wirkenden Normalspannungen jedoch zunehmen [24, 25]. Brown und Stobbs kommen zu dem Er-
gebnis, dass sich die lokale Spannungsiiberhéhung fiir diesen Fall indirekt proportional zur Wurzel
des Teilchenradius dndert [23, 26]. Dieses Spannungskriterium gilt flr Teilchen oberhalb einer kriti-
schen GroRe. Bei sehr kleinen Teilchen (kleiner 100 A) reicht die elastische Verzerrungsenergie nicht
aus, um das Matrixmaterial vom Teilchen abzulésen — selbst wenn die kritische Interface-Spannung
Uberschritten wird [24]. Man spricht dann von einem Energiekriterium [27].

Der Bruch von Teilchen kann entweder durch Uberschreitung der Spaltbruchspannung (v.a. bei lang-
lichen Einschlusstypen) oder bei niedrigeren Spannungen durch Wachstum bereits existierender De-
fekte im Einschluss ausgeldst werden [17].

Experimentell wird oft festgestellt, dass bei zunehmender Verformung die ersten Poren an grofRen
Einschlissen oder Ausscheidungen gebildet werden, und erst spater an kleineren Teilchenfraktionen
[17, 28, 29].

2.2.2.2 Porenwachstum

Wegen Abwesenheit der Spannungskomponente normal zur Porenoberflache treten in Umgebung
einer Pore Spannungs- und Dehnungsiiberhéhungen auf, die das Wachstum der Pore beschleunigen
kénnen [17]. Rice und Tracey [30] haben den Effekt von Spannungstriaxialitat und Verfestigung auf
das Porenwachstum unter Zugbeanspruchung untersucht (siehe Abb. 4).

5
( (b)
Lineor hardening

o 05 [

Abb. 4: Einfluss des Verhaltnisses aus hydrostatischer Spannung o,, und FlieBspannung Y auf das Wachstum
einer Pore mit den Ausgangsabmessungen ag, by, ¢, mit zunehmender Dehnung € [30].
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Hohe Spannungstriaxialitat bewirkt schnelleres Porenwachstum, hohe Verfestigung bremst den Vor-
gang jedoch. Bei niedriger Spannungstriaxialitat ist der Effekt der Verfestigung geringer. Ein weiterer
relevanter Parameter ist der Lode Angle, der die Richtung der deviatorischen Spannungskomponente
im Spannungsraum angibt. Er beschreibt die Verdanderung der Porenform im Zuge der plastischen

Verformung, und kann damit eine Wirkung auf die Koaleszenz der Poren haben.

2.2.2.3 Porenkoaleszenz

McClintock et al. [31] haben fiir den Fall des Versagens durch lokale Instabilitdt, zum Beispiel zwi-
schen bereits entstandenen groReren Poren, ein Modell fiir Porenwachstum in Scherbandern entwi-
ckelt und festgestellt, dass das Verhiltnis von Normal- zu Schubspannung o/t im Scherband die Rota-
tion und die sich bildende Form der Poren beeinflusst. Auch in diesem Modell ist der bremsende
Effekt des Verfestigungsexponenten auf das Porenwachstum bei hohen Normalspannungsanteilen

viel starker ausgepragt als bei reiner Schubspannung im Scherband.

Die beschriebenen Modelle fir Poreninitiierung, -wachstum und -koaleszenz wurden entwickelt, um
das duktile Schadigungsverhalten von Werkstoffen beschreiben zu kénnen, die niedrige Volumsantei-
le an praktisch nicht verformbaren, kleinen nichtmetallischen Einschlissen in einer homogenen Mat-
rix enthalten. Fir AHSS und UHSS, die Gegenstand dieser Arbeit sind, sind jedoch Poreninitiierung
und -wachstum sowie Rissbildung in Mehrphasengefliigen zu betrachten. Dabei teilt sich die Verfor-
mung auf alle Phasen auf, und es sind dhnliche Volumsanteile der starker und weniger stark ver-
formbaren Phasen vorhanden. Deshalb kdnnen Phasen nicht mehr isoliert in einer Matrix betrachtet
werden, sondern es treten komplizierte Spannungs- und Verformungsfelder auf, die von der Anord-

nung der Phasen abhangen [4].

2.2.2.4 Einfluss von Textur und Einschliissen auf das Versagen durch Scherbandbildung

In mehreren Arbeiten von Hu etal. [32, 33, 34] wurde auf Basis von zweidimensionalen Finite-
Elemente-Simulationen der Einfluss der Textur und von unverformbaren Teilchen mit idealer Bindung
zur Matrix auf die Lokalisierung der plastischen Verformung in Scherbandern und auf das Versagen
des Werkstoffs untersucht. Aus Texturmessungen an Al mittels EBSD wurden die Taylor-Faktoren der
einzelnen Kérner bestimmt und diesen bei der Simultion eine entsprechende Festigkeit zugeordnet.
Die Gesamtverformung wurde aufgrund der sich ergebenden inhomogenen Verformungsverteilung
berechnet. Durch Vorgabe einer mikroskopischen Versagensdehnung der Matrix konnte die Entste-
hung von Poren und Scherbriichen in stark verformten Bereichen und die makroskopische Versa-
gensdehnung einer bestimmten Konfiguration ermittelt werden.

In einer dieser Arbeiten [33] wurde festgestellt, dass sich erstens die Anordnung von Teilchen in Zei-
len im Vergleich zu einer zufalligen Verteilung negativ auf die makroskopische Versagensdehnung
auswirkt, und dass zweitens der Einfluss der Matrix (Kornstruktur oder isotrope Matrix) bei niedrigen

lokalen Versagensdehnungen besonders hoch ist, wenn keine Zeilen vorliegen (siehe Abb. 5).

Weiters wurde in [32] beobachtet, dass der Verlauf der Lokalisierung und damit der Risspfad von der

Anordnung der Kérner bestimmt wird (Abb. 6) und sich nicht wesentlich andert, wenn anstatt keinen
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(Fall a) unverformbare Teilchen in der Mikrostruktur vorhanden sind (Fall b) oder eine alternative

Verteilung der Teilchen gewahlt wird (Fall c).
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Abb. 5: Zusammenhang zwischen vorgegebener lokaler Versagensdehnung und der makroskopisch gemesse-
nen Versagensdehnung flr zufallige Teilchenanordnung (random), zeilenférmige Teilchenanordnung (strin-
ger); ohne/mit Modellierung der Textur (no grain/with grain) [33]
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Abb. 6: Dehnungslokalisierung (PEEQ) bei Simulation ohne Teilchen (a) und zwei mit unterschiedlichen Teil-
chenverteilungen (b,c). Alle Varianten wurden mit Kornstruktur simuliert. [32]

() DC, f,=1.45%, with grains

Die Untersuchungen in [34] beschaftigen sich mit dem Einfluss der Teilchenform auf die Lokalisierung
der plastischen Verformung (Abb. 7). Im Fall von elliptischen Teilchen werden dann besonders nied-
rige makroskopische Versagensdehnungen erreicht, wenn langliche Teilchen mit hohen lokalen
Krimmungen an den Enden vorliegen (die lokale Versagensdehnung wird dann bei niedrigeren Ge-
samtdehnungen erreicht). Kreisrunde Teilchen fiihren zu einer héheren makroskopischen Versa-
gensdehnung. Der Volumenanteil der Teilchen hat bei der Anordnung in Zeilen einen héheren Ein-

fluss als bei zufalliger oder regelmaRiger Anordnung einzelner Teilchen.
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Abb. 7: Einfluss des Hauptachsenverhéltnisses elliptischer Einschllisse auf die makroskopische Versagensdeh-
nung bei Simulation eines einzelnen Teilchens nach [34]
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Ob der Einfluss von Teilchen oder der Textur beim Versagen Uberwiegt, hangt also maRgeblich von
Phasenanteil, GroRe und Verteilung der Einschliisse ab. Je weniger Verunreinigungen in einem Werk-

stoff vorhanden sind, umso wahrscheinlicher wird ein Einfluss der Textur auf das Versagensverhalten.

Es besteht ein wesentlicher Unterschied zwischen den beschriebenen zweidimensionalen Simulatio-
nen und einem dreidimensional ausgedehnten Gefiige: Im letzteren Fall liegt eine héhere Verfor-
mungsbehinderung von Kérnern mit besonders niedrigem Taylor-Faktor durch Kérner mit hoherem
Taylor-Faktor in der Umgebung vor. Daher kann nicht ausgeschlossen werden, dass die durchgefiihr-

ten zweidimensionalen Simulationen den Einfluss der Textur Gberschatzen [33].

2.3 Verformung und Versagen von Multiphasenstahlen

Fischmeister und Karlsson [35] haben sich detailliert mit dem Verformungsverhalten von Mehrpha-
senwerkstoffen auseinandergesetzt und folgende wesentliche Schlussfolgerungen gezogen:

Bei ungerichteter Anordnung der Phasen ist in der harteren Phase die Spannung lberhoht, in der
weicheren die Dehnung. Wenn die Inseln eingelagerter Phase eine dhnliche GrofRe erreichen wie die
dazwischen liegenden Matrixbereiche, so werden Anordnung und Verteilung der Phasen bestim-
mend fiir das Verformungsverhalten des Verbunds. Tamura et al. haben die Verformung von Zwei-

phasenwerkstoffen mittels einer Mischungsregel beschrieben (siehe Abb. 8) [35].

Kapp et al. [36, 37] konnten mit Hilfe von digitaler Bildkorrelation die mikroskopische Verteilung der
Verformung fiir Dualphasen- und Complexphasenstédhlen zeigen und dabei unter anderem die Deh-
nungsiberhéhung einer weichen Matrix experimentell bestatigen. In [4] wurde eine FE-Simulation an
einem reprasentativen Volumselement eines DP600 durchgefiihrt und die Dehnungskonzentration in

der weichen Phase in Umgebung der harten Phase sichtbar gemacht (siehe Abb. 9).

Abb. 8: Technische Spannungs-Dehnungs-Kurve des Phasenverbunds bestehend aus den Phasen a und B ermit-
telt aus den technischen Spannungs-Dehnungs-Kurven der homogenen Phasen a und B. f, und f; bezeich-
nen die Phasenanteile der beiden Phasen im Verbund. Aus [35]
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PEEQ (Avg: T5%)

Abb. 9: Dehnungsverteilung PEEQ in einer FE-Simulation eines reprasentativen Volumenelements eines DP600;
links unverformt, rechts verformt [4]

2.3.1 Quantifizierung der Restaustenitstabilitat

Beim Vorhandensein von Restaustenit im Geflige wird ein zuséatzlicher Verfestigungsbeitrag durch
den TRIP-Effekt erreicht. Dieser hdangt vom Volumenanteil und der Stabilitdt des vorhandenen
Restaustenits ab. Das Ludwigson-Berger-Modell beschreibt die dehnungsinduzierte Umwandlung von
Restaustenit in Martensit und liefert eine Kennzahl fir die Stabilitdt des Restaustenits bei Verfor-

mung k, entsprechend der Formel [38]

11k 03
___:—-g .
W Vo P

wobei V, und V,, dem Volumenanteil des Restaustenits im unverformten bzw. verformten Zustand
entsprechen. Der Wert k, beschreibt die Umwandlungsrate des Restaustenits, wobei ein héherer
Wert fir k, eine schnellere Umwandlung mit steigender Dehnung bedeutet. Der Exponent p ist fiir
die Beschreibung von autokatalytischer Restaustenitumwandlung notwendig, fur niedriglegierte
TRIP-Stahle ist dieser Faktor aufgrund des niedrigen Phasenanteils an Restaustenit gleich 1. Die Deh-

nung € bezeichnet die wahre Dehnung.

Je hoher die Restaustenitstabilitdt, umso starker wird die durch Umwandlung verursachte Verfesti-
gung zu héheren Dehnungen verschoben und eine Einschniirung verhindert. Eine zu hohe Stabilitat
ist jedoch unerwiinscht, weil dann die Umwandlungsverfestigung komplett ausbleibt.

Eine Erhohung der Stabilitdt des Restaustenits kann einerseits durch die Anreicherung von Kohlen-
stoff oder Mangan im Restaustenit erfolgen, andererseits durch die Morphologie der Restaustenitbe-
reiche beeinflusst werden. So weisen beispielsweise sehr kleine und lattenformige Restaustenitinseln
eine hohere Stabilitdt auf als groRe Restaustenitkorner [39]. Im ersten Fall wird die Stabilitat che-
misch beeinflusst, wahrend im letzteren zusatzlich eine mechanische Stabilisierung des Restaustenits

durch Spannung vorliegt, die von den umgebenden Phasen ausgelibt wird.

Choi et al. [40] haben die Wirkung der Mehrachsigkeit des Spannungszustands auf die Umwandlung
von Restaustenit experimentell und mit Hilfe von FE Simulationen untersucht und herausgefunden,
dass hohe Mehrachsigkeit eine Umwandlung bei geringeren dquivalenten Dehnungen zur Folge hat.

In ihrem Modell wird die Dehnung aufgrund der Volumszunahme bei der Umwandlung nicht bertick-
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sichtigt. Moglicherweise bewirkt die Induzierung von Druckeigenspannungen in der Matrix eine Ver-
z6gerung der Porenbildung. Serri und Cherkaoui [41] haben ein Modell zur Beschreibung der mecha-

nischen Triebkraft fir die Umwandlung in Abhangigkeit des Spannungszustands entwickelt.

2.3.2 Schddigung in Multiphasen-Gefiigen

Ein einfaches, weit verbreitetes und fiir diese Arbeit relevantes Mehrphasenkonzept ist das des Du-
alphasenstahls. Dabei liegt ein Geflige aus Martensit und Ferrit vor, wobei je nach Festigkeit des Pha-
senverbunds mehr oder weniger Martensit vorhanden ist. Bei einer Zugfestigkeit von 800 MPa oder
hoher liegen Martensitkdrner nicht mehr isoliert in einer ferritischen Matrix vor, sondern hangen
teilweise zusammen. Bei diesen hohen Festigkeiten sind auch geringere Anteile an Bainit bzw. ange-

lassenem Martensit im Geflige zu finden.

Dualphasenstdhle zeigen prinzipiell ein duktiles Versagensverhalten, wobei die Initiierung von Poren
an den Phasengrenzen von Martensit und Ferrit stattfindet. Kapp et al. [36, 37] konnte zeigen, dass
im Fall von hohen Harteunterschieden in der Mikrostruktur lokale Dehnungskonzentrationen auftre-
ten, die bei geringer Gesamtdehnung zu Porenbildung flihren. Wenn groRe Martensitinseln oder
soger Martensitzeilen vorliegen, wird oft auch der Bruch von Martensitkdrnern als erste Initiierung
einer Schadigung beobachtet [42]. Verschiedene Arbeiten haben sich mit dem Einfluss des Volumen-
anteils und der Martensitverteilung auf die Initiierung und das Wachstum von Poren beschéftigt [43,
44]. Ein niedriger Volumenanteil und grofle Abstinde zwischen den Martensitkornern fihren zur
Bildung weniger Poren und langsamem Wachstum mit weiter steigender Dehnung. Die Festigkeit des
Phasenverbunds ist in diesem Fall aufgrund des niedrigen Phasenanteils harter Phase (Mischungsre-
gel) aber ebenfalls niedrig. Im Vergleich dazu hat eine netzwerkartige Verteilung des Martensits zwar
eine Erhohung der Verfestigung zur Folge, bedingt aber auch geringere makroskopische Versa-

gensdehnungen durch leichtere Porenbildung im Bereich der Martensitnetzwerke [45].

Der Einfluss von Restaustenit auf das Schadigungsverhalten von Mehrphasenstahlen hangt mit seiner
Stabilitdat gegen dehnungsinduzierte Umwandlung zusammen. Lacroix et al. [46] haben die Schadi-
gung verschiedener TRIP-aided AHSS untersucht und herausgefunden, dass sehr hohe Austenitstabili-
tat zwar zu verringerter Verfestigung vor Beginn der Einschniirung, aber wegen héherer Verfestigung
danach zu héherer Versagensdehnung fiihrt. Beziiglich der Porenbildung ist zu bedenken, dass die
Umwandlung des Restaustenits in Martensit eine Dehnungskonzentration in umgebenden weicheren
Phasen hervorrufen wird. Je nachdem ob Druck- oder Zugeigenspannungen entstehen, kann die An-
falligkeit dieser Bereiche fiir Porenbildung steigen oder sinken. Kasberger [47] hat beispielsweise
gezeigt, dass im Geflige eines TRIP-Stahls bei der Verformung um die sehr festen Martensitinseln

Dehnungskonzentrationen wie beim Dualphasenstahl auftreten.
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2.3.3 Einfluss von Vorverformung und Vorschadigung

Im Vergleich zu klassischen hoherfesten Stahlen weisen manche Advanced High Strength Steels eine
weitaus hohere Kantenrissempfindlichkeit auf [48]. Bei der Priifung dieser Materialeigenschaft mit-
tels Lochaufweitversuch (siehe auch Abschnitt 3.2.2) wird die prozentuale Aufweitung eines Lochs
mittels konischem Dorn bis zum ersten Uber die Dicke durchgehenden Riss bestimmt. Dieser Kenn-
wert hdngt stark von der Praparationsmethode (Stanzen, Frasen, Bohren, Erodieren) als auch von der
Mikrostruktur des Werkstoffs ab. Der Grund hierfir liegt im unterschiedlichen AusmaR an Vorschadi-
gung und Vorverformung entlang der Lochkante [49]. So liegen beispielsweise bei gestanzten L6-
chern bereits vor der Prifung hohe Scherverformung und feine Anrisse an der Stanzkante vor. Aus-
dehnung und Oberflache dieser shear-affected zone sind wesentlich fiir das Prifergebnis bei der

Lochaufweitung [50].

Aufgrund der Vorschadigung und wegen moglicher Risse an der Stanzkante sind in diesem Fall
bruchmechanische Betrachtungsweisen der Problematik sinnvoll [37, 51, 52]. Kapp [37] hat festge-
stellt, dass die kritische Lochaufweitung von gestanzten Lochern fiir Advanced High Strength Steels
mit deren Bruchzdhigkeit korreliert. Takahashi et al. haben den Bruchvorgang analysiert und heraus-
gefunden, dass sich in einer ersten Phase die vorhandenen Risse nur in der vorgeschadigten Zone
ausbreiten, und danach eine rasche Ausbreitung in Radialrichtung der Probe stattfindet. Es wurde
ebenfalls eine Korrelation zwischen der kritischen Lochaufweitung und der Bruchzdhigkeit Jc beo-
bachtet. Kirzlich haben auch Lara etal. [51] und Yoon et al. [53] eine Korrelation zwischen der
Lochaufweitung an gestanzten Proben und der Bruchzahigkeit bzw. der ,Essential Work of Fracture”
festgestellt.

Wang et al. [22] haben einen Zusammenhang zwischen der auf unendlich kleine Messlange extrapo-
lierten Bruchdehnung und der kritischen Lochaufweitung von AHSS im Festigkeitsbereich von 600 bis
1000 MPa beschrieben.

Zahlreiche Arbeiten beschaftigen sich mit der Auswirkung der Mikrostruktur auf die Lochaufweitung
von Advanced- und Ultra-High-Strength Steels. Besonders hohe lokale Harteunterschiede und hohe
Dehnungskonzentrationen an den Phasengrenzen zwischen harter und weicher Phase haben sich als
schlecht fir die kritische Lochaufweitung herausgestellt [37, 39, 54, 55].

Bei sehr hohen Martensitanteilen und gleichbleibender Legierungszusammensetzung bewirkt eine
Erhéhung des Phasenanteils an Martensit eine Verringerung des Kohlenstoffgehalts im Martensit und
damit der Martensitharte, sodass eine Erhéhung der kritischen Lochaufweitung mit steigendem Mar-
tensitanteil beobachtet wird [56].

Takashima et al. [57] haben den Phasenanteil an Martensit sowie Matrix- und Martensitharte im
Bereich bis 20 % Martensit bei gleichbleibender Festigkeit variiert. Dabei wurde gleichzeitig zur Ver-
ringerung des Martensitanteils und Erhéhung der Martensitharte eine Steigerung der Matrixharte
durch hoheren Anteil an Silizium (Mischkristallharter) bewerkstelligt. Hohere Lochaufweitungskoeffi-
zienten wurden fir den niedrigeren Martensitanteil und héhere Matrixharte beobachtet.

Eine Moglichkeit zur Verbesserung der Kantenrissempfindlichkeit von Dualphasenstdhlen liegt im
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Einbau von Anteilen an Bainit bzw. angelassenem Martensit ins Geflige [54, 56]. Da diese Phasen in
ihrer Harte zwischen jener des Ferrits und Martensits liegen, verringert sich die Inhomogenitat in der
Dehnungsverteilung, wodurch hohere kritische Lochaufweitungskoeffizienten erreicht werden kon-
nen.

Bei gleichbleibendem Festigkeitsniveau kann auch das Zulegieren von Niob einen Beitrag zu héherer
Schadigungstoleranz liefern. Es bewirkt eine homogenere Verteilung der harten Phase, weil eine
feinere Kornstruktur vorliegt [58]. Hierbei muss jedoch berticksichtigt werden, dass ein feines Auste-
nitkorn auch mehr Keimstellen zur Ferritbildung bietet und sich damit die Phasenanteile Fer-

rit/Martensit bei gleicher Temperaturfihrung verédndern konnen [39].

Von Matsumura et al. [59] wurde eine umfangreiche Analyse der Umformgrenzen fiir hochstfeste
Stahle mit Restaustenit durchgefiihrt. Es wurde sowohl eine Variation des Phasenanteils als auch der
Stabilitdt des Restaustenits bei Verformung betrachtet. Fiir ein optimales Produkt aus Zugfestigkeit
und Bruchdehnung als auch fiir beste Tiefziehbarkeit sind demnach hohe Restaustenitanteile (> 20 %)
bei hoher Stabilitat giinstig. Fir minimale Biegeradien und groRRte Lochaufweitungen bei abgeschlif-
fener Lochkante sind niedrige Restaustenitanteile (< 20 %) und hohe bis mittlere Stabilitat vorteilhaft.
Fiir die Optimierung der Aufweitung eines gestanzten Lochs sind hingegen geringste Restaustenitan-
teile notwendig, egal ob diese geringe oder hohere Stabilitat besitzen.

Johnson et al. [60] haben festgestellt, dass die Lochaufweitung hochstfester Stahle mit Restaustenit
bei steigender Verfestigung abnimmt. Sie argumentieren, dass hohe Verfestigung beim Stanzvorgang
zu einer grofReren shear-affected zone fihrt und damit die Vorschadigung vor dem Aufweiten des

Lochs hoher liegt.
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2.4 Einteilung der Biegeumformprozesse

Die Biegeumformung ist neben dem Tiefziehen die zweite wichtige Umformmethode bei der Herstel-
lung von Bauteilen aus kaltgewalzten Stahlblechen. Bei beiden Methoden spielt auch die Verform-
barkeit von gestanzten Kanten oder Bohrungen eines Werkstoffs eine wichtige Rolle. Um das vorzei-
tige Versagen des Blechs bei der Umformung durch Bruch ausgehend von der Schnittkante zu ver-
meiden, muss entweder ausreichend geringe Kantenrissempfindlichkeit vorliegen, oder der Schneid-

prozess muss durch weniger kritische Trennmethoden wie beispielweise Laserschneiden erfolgen.

Sowohl bei den in der Praxis angewendeten Biegeumformmethoden als auch bei standardisierten
Priifungen zur Bestimmung der Biegeumformbarkeit existiert eine Vielzahl von verschiedenen Me-
thoden, die sich in ihren Randbedingungen stark unterscheiden kénnen.

In DIN 8586 [61] werden Biegeumformprozesse beispielsweise in solche mit geradliniger und solche
mit drehender Werkzeugbewegung (z.B. Walzprofilieren) eingeteilt. Bei Biegeverfahren kénnen al-
ternativ solche ohne und mit Querkraftanteil (z.B. zwei Auflagerpunkte und Stempel) unterschieden
werden [62]. Bei ersteren liegt im Verformungsbereich ein konstantes Moment vor (deshalb wird
auch haufig der Ausdruck ,,Momentenbiegen” verwendet), wahrend bei letzteren das Moment einen

linearen Verlauf mit einem Maximum in der Mitte der beiden Auflager aufweist.

3 3

Abb. 10: Verschiedene Typen von Biegeversuchen nach [61]. Links freies Biegen, mittig Gesenkbiegen, rechts
Momentenbiegen.

Diese Arbeit beschéftigt sich mit dem freien Biegen und dem Gesenkbiegen aus der Gruppe mit ge-

radliniger Werkzeugbewegung, die zu den Verfahren mit Querkraftanteil zdhlen.

Die Verformung des Blechs beim Biegen hangt von verschiedenen geometrischen Parametern ab. Zu
diesen zahlen der Stempelradius, die Auflagerform, die Gesenkweite und die Blechdicke. Auch die
Reibungsbedingungen zwischen Blech und Stempel bzw. Auflagern beeinflussen das Biegeergebnis
[63, 64, 65].

Es kann auch zwischen freier und erzwungener Biegung unterschieden werden. Beim freien Biegen
sind Kontakte zwischen Blech und Stempel sowie Auflager linienférmig — die Biegelinie des Blechs
kann sich also frei einstellen [63]. Unter erzwungenem Biegen versteht man den Fall, dass die Kriim-
mung des Blechs durch die Werkzeuggeometrie vorgegeben wird. Zwischen Blech und Stempel bzw.
Auflager besteht dann ein flachenférmiger Kontakt [66].

Bei dem in dieser Arbeit ausfiihrlich betrachteten Dreipunkt-Biegeversuch nach VDA238 [67] wird
das Blech mit einem scharfen Stempel (0.4 mm Radius) zwischen zwei drehbar gelagerte Rollen ge-

bogen. Bei dem Versuch liegt ein freier Biegezustand vor. Im Zuge der Biegeverformung kénnen sich
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aber die Kontaktbedingungen dndern, indem das Blech vom Stempel abhebt, wodurch sich zwei Kon-
taktlinien zwischen Blech und Stempel ausbilden (siehe Abb. 11 links). Dieser Fall wird auch als Dach-

bildung bezeichnet.

Werkstlck Stempel

Stempelradius fo  “Gesenk

Beginn des Nachform- Beginn des Rickbiegens Ende des Gesenkbiege-

vorganges der Biegeschenkel vorganges
Freibiegen Nachformen

Abb. 11: Links Darstellung der Dachbildung aus [64], rechts Stadien des Biegeprozesses beim Gesenkbiegen
[68].

Beim Gesenkbiegen (Abb. 11 rechts) liegt zu Beginn der Verformung ebenfalls ein freier Biegezustand

vor, danach folgt ein Riickbiegevorgang, und die Endgeometrie des Blechs wird schlieflich durch er-

zwungenes Biegen eingestellt (Nachdriicken) [68].

Die genaue Beschreibung der in dieser Arbeit verwendeten Biegeversuchsvorgaben folgt in Kapitel

3.5.

2.4.1 Modelle der Verformung unter Biegebeanspruchung

Der Spannungs- und Dehnungszustand beim Biegen ist im Allgemeinen inhomogen und mehrachsig
[64]. Grundlage vieler komplexerer Biegemodelle ist die elementare Biegetheorie nach Ludwik, siehe
z.B. [62]. Dabei wird die Verformung der Biegeprobe in einzelnen unabhangigen Schichten beschrie-
ben, wobei eine lineare Dehnungsverteilung in Dickenrichtung angenommen wird. Jeder Dehnung
wird die im Zugversuch ermittelte Spannung zugeordnet. In diesem Modell ist die Hauptdehnung in
einer bestimmten Biegefaser nur vom jeweiligen Kriimmungsradius abhangig. In der Realitdt miissen

aber vereinfachende Annahmen dieses Modells nicht immer erfillt sein.

Beim Biegen um enge Radien ergibt sich eine Verschiebung der neutralen (spannungsfreien) Faser
weg von der urspringlichen Blechmitte in Richtung der Druckseite der Biegeprobe [14, 69] (siehe
Abb. 12).
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Abb. 12: Einfluss des Biegeradius p relativ zur Blechdicke t fiir Biegung um enge Radien: (a) relative Langenan-
derung I/l, einer Biegefaser an der Dickenposition y/t (0 flir Blechmitte, pos. fir Zugseite, neg. fir Drucksei-
te); (b) Verschiebung der Faser yy/t nach y/t; (c) Abschatzung der dquvalenten Dehnung € und der tangenti-
alen Hauptnormaldehnung €, bei t/2p=0.75. Aus [14].
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Das hat zur Folge, dass keine unverformte Faser im Blech mehr vorliegt, und dass Fasern in der Ndhe
der Blechmitte mit anfanglicher Druckbeanspruchung bei weiterer Verformung eine Zugbeanspru-

chung erfahren konnen [14].

Réche et al. [65] haben aus diesem Grund Simulationen von Dreipunkt-Biegeversuchen unter Ver-
wendung kinematischer Verfestigungsmodelle durchgefiihrt und ist zu dem Schluss gekommen, dass
fiir die Beurteilung von Kraft-Weg-Kurven und der Riickfederung die Verwendung von isotropen Ver-
festigungsmodellen auch bei kleinen Biegeradien ausreichend ist. Flr die Analyse der Verformungen
in Blechmitte sowie fiir die Simulation der Biegeumformung nach Vorverformung ist die Bestimmung

der kinematischen Verfestigung des Werkstoffs fir das FlieBmodell notwendig.

Zur exakten Einstellung einer Biegegeometrie in der Blechumformung spielt die Kompensation der
elastischen Riickfederung eine groRBe Rolle. Das kann entweder durch Anpassen der Gesenk- oder
Stempelgeometrie oder beim freien Biegen durch Uberbiegen passieren. Mit zunehmender Ge-
samtverformung und sinkender Blechdicke nimmt die Rickfederung zu. Weiters haben die mechani-
schen Werkstoffeigenschaften Auswirkungen auf das Riickfederungsverhalten, wie in Abb. 13 darge-
stellt: Steigende Streckgrenze, hoher Verfestigungsexponent und niedriger E-Modul haben eine Zu-

nahme der Riickfederung zur Folge [62].
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Abb. 13: Von links nach rechts Einfluss der Gesamtdehnung, Steckgrenze, E-Modul, Verfestigungsexponent auf
die Riickfederung €./€,,. Aus [62]

Beim stofflichen Leichtbau mit héheren Bauteilfestigkeiten und niedrigerer Blechdicke tritt also eine
weitaus hohere Riickfederung auf. In der Praxis muss die Umformgeometrie oft fiir einen Werkstoff
durch ,trial and error” oder mittels vorheriger Simulation angepasst werden, damit sich nach elasti-
scher Rickfederung die gewlinschte Geometrie einstellt. Um diesen groBen Aufwand zu vermeiden,
beschaftigen sich zahlreiche Arbeiten mit der analytischen Berechnung der Riickfederung aus geeig-
neten Biegemodellen [70, 71, 72, 73, 74].

2.4.2 Bewertung der Crashtauglichkeit mit dem Dreipunkt-Biegeversuch

Neben der Beurteilung der Biegeumformbarkeit neuer Stahlsorten wird der Dreipunkt-Biegeversuch
nach VDA238 auch durchgefihrt, um mit experimentell geringem Aufwand eine qualitative Aussage
Uber das Umformvermogen eines Werkstoffs im Crashtest zu gewinnen [2, 75]. So haben
Larour et al. [3, 76] und Kurz et al. [1] festgestellt, dass sowohl der Biegewinkel bei Kraftmaximum im
Dreipunkt-Biegeversuch als auch die Steigung des Kraftabfalls nach dem Kraftmaximum mit dem

Widerstand gegen Rissbildung bei Crashtests korreliert. Bei diesen Crashtests werden Hutprofile mit
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punktgeschweilfitem Deckel entweder axial gestaucht oder auf zwei Auflagern liegend durch seitli-
chen Aufprall einer Finne gebogen (siehe Abb. 14). Im Bereich der Falten des Crashtragers herrscht
ein dem Biegezustand ahnlicher Spannungs- und Dehnungszustand, und es werden gleiche Schadi-
gungsmechanismen wie im Dreipunkt-Biegeversuch des Blechs beobachtet. Vor allem angesichts der
unterschiedlichen Belastungsgeschwindigkeit kann der Dreipunkt-Biegeversuch hier nur als erster

Anhaltspunkt fiir das Materialverhalten dienen.
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Abb. 14: Versuchsaufbau fir Seitencrashtest (links oben) und Axialcrashtest (rechts oben). Verformung des
axialen Crashtragers beim Aufprall der Crashmasse (links unten); Definition des Post-Uniform Bending Slope
(PUBS) nach [3] (rechts unten).

2.5 Versagensmechanismen beim Biegeversuch

Akeret [77] hat bereits 1978 die Versagensmechanismen beim Biegen von Aluminium-Blechproben
beschrieben. Er hat festgestellt, dass sich nach einer Phase der gleichmalRigen Verformung der Probe
eine Rauigkeit an der duReren Randfaser bildet (Abb. 15 a). Bei weiterer Verformung entstehen Ker-
ben (b), deren Wachstum (c) schlieBlich mit der Bildung eines duktilen Scherbruchs ausgehend von

der Kerbspitze beendet wird (d). In der Folge versagt die Probe durch Wachstum des Anrisses tber

o, £y

Abb. 15: Stadien der Verformung und des Versagens beim Biegen von Blechproben nach [77]. Rauigkeitsent-
wicklung (a), Kerbentstehung (b), -wachstum (c) und Bildung eines Scherbruchs (d)

die gesamte Dicke.
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2.5.1 Entwicklung von Oberflachenrauigkeit

Weiters hat Akeret festgestellt [78], dass es sich bei der Rauigkeit an der duBeren Randfaser um
Gleitbander handelt, die in unterschiedlich orientierten Kérnern verschieden ausgepragt sein kdnnen
und sich im Zuge der Verformung auch zu groben Gleitstufen anhaufen kénnen. Es wurde ein Uber-
gang von feinen Gleitbandern, deren Ausrichtung und Wachstum von der kristallographischen Orien-
tierung eines Korns bestimmt wird, zu groben Gleitstufen beobachtet, die sich liber eine Vielzahl von
Kérnern hinweg ausbreiten konnen und deren Ausrichtung nur von der makroskopischen Belastung
abhangt.

Eine Untersuchung der Rauigkeitsentwicklung mittels FE-Rechnungen unter Beriicksichtigung der
Kristallplastizitat von Becker [79] hat ergeben, dass neben Dehnung und KorngréRRe auch Verfor-
mungszustand, Verfestigung und Textur einen Einfluss auf die entstehende Oberflachenstruktur ha-
ben.

EBSD-Messungen an verformten Zugproben einer Al-Mg-Si-Legierung [80] haben aulRerdem gezeigt,
dass Gleitbander in Kérnern mit niedrigem Taylor-Faktor zu signifikanter Rauigkeit fiihren kénnen. In
der Umgebung von Korngrenzen treten generell hohe Misorientierungen auf; die hochsten sind an
Tripelpunkten zwischen Kérnern mit sehr unterschiedlichen Taylor-Faktoren zu finden. Diese Berei-
che weisen auch die starksten Hohenunterschiede an der Oberflache auf. Weiters wurden die Ent-

stehung von Subkérnern und Orientierungsgradienten in gréReren Kérnern nachgewiesen.

2.5.2 Entstehung von Scherbandern und Versagen

Die inkrementelle und aufsummierte Verformung unterhalb einer Kerbe wurde von Akeret [81] fir
den Dreipunkt-Biegeversuch in Abhangigkeit des Verfestigungsexponenten fiir Aluminiumwerkstoffe
dargestellt (Abb. 16 links). Die Lange des von der Kerbflanke ausgehenden Scherbands korreliert da-
bei mit dem Grad der Abscherung an der Oberflache. Wie in Abb. 16 rechts zu sehen, fiihrt die zu-
nehmende Verformungskonzentration innerhalb des Scherbands im Biegeversuch schliefllich zur

Bildung von duktilen Scherbriichen ausgehend von der Kerbspitze.

Abb. 16: Berechnete inkrementelle und aufsummierte Verformung unterhalb einer Kerbe fiir niedrigen und
hohen Verfestigungsexponent nach [81] (links); Kerben- und Rissbildung an einer Biegeprobe einer Al-Mg-
Legierung mit FeAl-Einschllissen [82].
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Die Bildung von Kerben vor der Initiierung von Rissen wurde auch von Sarkar et al. [82] an durch
Kaltwalzen vorverformten Biegeproben einer Al-Mg-Legierung gefunden (Abb. 16 rechts). Dabei
wurden Risse bei einer Legierungsvariante mit einem hdheren Anteil an Fe bereits bei kleineren Bie-
gewinkeln gebildet als bei einer Legierungsvariante mit niedrigerem Fe-Anteil. Es wurde vermutet,
dass lokalisierte Scherverformung zwischen FeAl-Teilchen die Rissbildung beeinflusst. Davidkov et al.
[83] konnten fiir diesen Werkstoff Scherbander ausgehend von den Kerben an der Oberflaiche mit
Hilfe von digitaler Bildkorrelation nachweisen. Dabei wurde eine in-situ Biegeapparatur im REM ver-
wendet. Es wurde festgestellt, dass sich das umgebende Material auch nach Initiierung der Makro-

Scherbander weiter verformt.

Takeda et al. [84] haben den Effekt der Kristallorientierung auf die Bildung von Scherbandern und
damit auf die Biegbarkeit an einer Al-Mg-Si-Legierung untersucht, indem einkristalline Proben aus
einem Blech mit Zentimeter groRen Kornern gefertigt wurden. Die Bildung von duktilen Scherbri-
chen innerhalb der stark verformten Scherbander bestimmte in diesen Fallen die Biegbarkeit. Es
wurde festgestellt, dass bei dem kubisch-flachenzentrierten Werkstoff die geringste Anisotropie und
beste Biegbarkeit erreicht werden, wenn die <111>-Richtungen parallel zur Blechnormale liegen.
Ferner konnte fir viele unterschiedliche kristallographische Orientierungen gezeigt werden, dass sich
ein niedriger Taylor-Faktor tendentiell positiv auf die Biegbarkeit auswirkt. Zwei Beispiele unter-

schiedlicher Orientierungen aus dieser Arbeit sind in Abb. 17 dargestellt.

(b)

microcrack

Abb. 17: Initiierung von Scherbdndern und Mikrorissen bei einkristallinen Biegeproben einer Al-Mg-Si-
Legierung mit {001}<100> Cube- (links) und {011}<211> Brass- (rechts) Orientierung [84]. BS quer zur WR.

Von lkawa et al. [85] konnte experimentell fiir eine Al-Mg-Si-Legierung gezeigt werden, dass bei Vor-
liegen einer {111}||ND Goss-Textur eine starke Langs/Quer-Anisotropie in der Biegbarkeit vorhanden
ist (Abb. 18). Aufgrund von FE-Simulationen wurde gefolgert, dass dies auf die je nach Probenlage

stark oder schwach ausgepragte Scherbandbildung zurlickzufiihren ist.

Abb. 18: Inhomogene Verformung als maximale logarithmische Hauptnormaldehnung fiir verschiedene Textu-
ren beim Biegen einer Al-Mg-Si-Legierung auf gleiche Winkel. (a) Cube-Lage mit Biegeschwert (BS) normal
zur Walzrichtung (WR), (b) Cube BS 45° zur WR, (c) Goss BS normal zur WR, (d) Goss BS 45° zur WR, (e) Goss
BS in WR [85]



23 2 Literatur

Dao und Li [86] haben ebenfalls Kristallplastizitdts-FE-Simulationen unter Verwendung der Verzwei-
gungstheorie fir die Lokalisierung der plastischen Verformung durchgefiihrt und so die Entstehung
von Scherbandern beim Biegen von Aluminium dargestellt. Scherbander bildeten sich an Positionen
von Rauheitstdlern an der Oberflache. Abgesehen von dem ebenfalls sichtbaren Einfluss der Textur
wurde festgestellt, dass erhdhte Verfestigung das MaRR an Dehnungslokalisierung in Scherbandern
verringert. Bezliglich unverformbarer Teilchen wurden zwei Effekte beobachtet: Einerseits kbnnen
Teilchen die Verformung der umgebenden Matrix verringern, wodurch Lokalisierung in manchen
Fallen verhindert wird. In den meisten simulierten Fallen haben Teilchen jedoch zu einer zusatzlichen
Verformungskonzentration gefiihrt, und deshalb die Verformungslokalisierung in Scherbandern be-
schleunigt. Besonders fir Teilchen nahe der Oberflache wurde diesbezliglich ein starker Effekt beo-
bachtet.

Chang und Asaro [87] haben sich mit dem kristallographischen Ursprung von makroskopischen
Scherbdndern befasst. lhren Beobachtungen an Al-Cu Einkristallen zufolge kdnnen sich in Kérnern
bestimmter Orientierung beim Unterschreiten eines kritischen Verhaltnisses aus Verfestigung zu
Spannung auf einem Gleitsystem Scherbdnder bilden, deren Richtung bezlglich der Richtung der
Gleitbander im Korn leicht verdreht ist. Sie haben festgestellt, dass sich die Orientierung innerhalb
des Scherbands durch Versetzungsbewegung entlang den dort vorherrschenden Gleitrichtungen in
bestimmten Fallen so andern kann, dass der lokale Schmidfaktor bei plastischer Verformung immer
mehr zunimmt. Dieser Effekt wird geometrical softening genannt und kann erklaren, wie trotz Ver-
festigung auf allen aktiven Gleitsystemen eine Lokalisierung der plastischen Verformung im Kristall
stattfindet.

Mit Hilfe von FE-Simulationen unter Bericksichtigung der Kristallplastizitat haben Saai et al. [88] die
Lokalisierung der plastischen Verformung in Scherbandern fiir verschiedene Biegezustande einer Al-
Zn-Legierung dargestellt. Zugrunde gelegt wurde ein dehnratenabhangiges Voce- FlieRmodell, bei
dem die auf den Gleitsystemen wirkende Schubspannung als Funktion der akkumulierten Scherdeh-

nung berechnet wurde.
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Abb. 19: Plastische Dehnung bei Biegung um gleichen Winkel im gegliihten (links) und kaltver-
formt/rekristallisierten Zustand (rechts). [88]

Im nicht warmebehandelten, homogenisierten Zustand mit groBer KorngréRe (bis 0.5 mm) wurden
grobere Makroscherbidnder beobachtet als im Fall des kaltverformt und rekristallisierten Gefiiges mit
einer KorngréRe bis maximal 100 um (siehe Abb. 19). Im ersten Fall wurden in den Scherbandern bei

geringeren Gesamtverformungen hdhere plastische Dehnungen erreicht.



2 Literatur 24

In dem Kristallplastizitats-Modell wird bei plastischer Verformung schnell eine scherbandartige Ver-
teilung der Dehnung erreicht. Fiir die Variante mit grofen Kornern stellt sich bei einer bestimmten
makroskopischen Dehnung eine hohere Oberflachenrauigkeit ein. Die Untersuchungen kdnnen auch
ohne Vorhandensein von Teilchen den experimentell beobachteten Zickzack-Rissverlauf in der Mik-
rostruktur erklaren, da dieser Verlauf Bereichen sehr hoher plastischer Dehnung in der Mikrostruktur

folgt.

2.5.3 Scherbandbildung beim freien Biegen von Stahl

Der von Akeret beschriebene Versagensablauf wurde auch von Steninger und Melander [89] in Bie-
geversuchen mit LC-Stahlen und von Nagataki et al. [90] an martensitischen angelassenen Stahlen
gefunden. Benedyk et al. [5, 6] haben gezeigt, dass dieser Versagensmechanismus auch bei pressge-
harteten und Complexphasen-Stahlen auftritt. Durch Einstellen von verschiedenen Anlasszustanden
eines Gefliges mit martensitischer Matrix und Ferritinseln konnte herausgefunden werden, dass Ker-
benbildung im Biegeversuch bei hohem Verfestigungsexponenten nicht stattfindet, bei einem n-Wert
unter 0.06 hingegen groRe Kerben vor Initiierung eines Scherbruchs entstehen. GrofRe Kerben traten
hierbei immer fiir Werkstoffzustande auf, fiir die auch eine ausgepragte Abflachung der Biegeprobe
an der dufleren Randfaser beobachtet wurde.

Die Biegbarkeit eines Dualphasenstahls wurde auch von Hayashi et al. untersucht [91]. Es wurden
Scherbander gefunden, die nach Meinung der Autoren an den Ferrit-Martensit-Phasengrenzen auf-
grund der dortigen Dehnungskonzentrationen entstanden. An der Oberflache der untersuchten Bie-

geproben waren Kerben erkennbar.

Kaupper et al. [92, 93] haben die Entstehung von Kerben und Scherbandern am Complexphasenstahl
CP780 und dem Feinkornbaustahl ZStE780 (niedriger Verfestigungsexponent) beobachtet, wahrend
diese beim Dualphasenstahl DP780 (hoher Verfestigungsexponent) nicht stattfanden. Er hat optische
Dehnungsmessungen mit Hilfe eines ARAMIS-Systems an der duBeren Biegerandfaser im Dreipunkt-
Biegeversuch durchgefiihrt (Auflésungsvermégen max. ca. 0.2 mm). Die Bestimmung der mittleren
Hauptnormaldehnungen an der Randfaser in Schnitten parallel zum Biegeschwert ergab einen unre-
gelmaRigen Dehnungsverlauf normal zum Biegeschwert mit lokalen Extrema (siehe Abb. 20 links). In
Abb. 20 rechts werden Werte ermittelter Maxima (y-Achse) mit jenen benachbarter Schnitte (x-
Achse) verglichen. Inhomogene Verformung ist in dieser Darstellung als unverhaltnismaRiges Wachs-

tum der Dehnungen an Stellen der Maxima der Dehnungsverteilung erkennbar.

Die Verformungsprozesse von Biegeproben an der Oberflache der Biegekante konnten damit in ver-
schiedene Stadien unterteilt werden. Nach einer Phase der homogenen Verformung entsteht Wellig-
keit und Lokalisierung der plastischen Verformung, worauf eine stabile und schlielRlich eine instabile
Phase von Defektwachstum folgt. Fiir die untersuchten Werkstoffe mit niedrigem Verfestigungsex-
ponent hat Kaupper eine lange Phase mit stabilem Defektwachstum nachgewiesen, wahrend das

Defektwachstum beim DP780 viel friiher instabil wurde.
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Abb. 20: Links: Dehnungsverteilung einer Biegeprobe an der Randfaser parallel zum Biegeschwert (A-A) fir
ansteigende Biegewinkel. Rechts: Stadien der Dehnungslokalisierung Maximale mittlere Hauptdehnung gy
als Funktion der mittleren Hauptdehnung in benachbarten Schnitten gy. Nach [93].

2.6 Biegbarkeit und andere mechanische Eigenschaften

Analytische Modelle zur Beschreibung der Biegbarkeit aus mechanischen Kennwerten, die im Zugver-
such ermittelt werden kdonnen, wurden von mehreren Autoren entwickelt. Diese Methoden greifen
beispielsweise auf die wahre Bruchdehnung [94], den Verfestigungsexponenten [95] bzw. die mittle-

re senkrechte Anisotropie [96] zuriick. Ein Uberblick verschiedener Modelle ist in [97] zu finden.

Datsko und Yang [94] haben die Brucheinschniirung im Zugversuch mit dem ohne Rissbildung mogli-
chen minimalen Biegeradius flir eine Gruppe sehr unterschiedlicher Werkstoffe korreliert (Abb. 21).
Zur Erklarung der Korrelation wird von Datsko und Yang angenommen, dass bei der Risshildung an
der duBeren Biegerandfaser die lokale Versagensdehnung des Werkstoffs erreicht ist, die ndhe-
rungsweise mit jener im Zugversuch (lokale Bruchdehnung) gleichgesetzt wird. Flr Biegung um enge

Radien (mit Beriicksichtigung einer Verschiebung der neutralen Faser) ergibt sich

Ririe (100 — 2)?

_ (2.4)
t 2007 — 22

wobei Ry dem kritischen Radius der neutralen Faser bei Rissbildung im Biegeversuch, t der Blechdi-
cke und Z der prozentualen Querschnittsabnahme bei Bruch (Brucheinschniirung) im Zugversuch
entspricht. Akeret [77] hat diesen Zusammenhang fiir unterschiedliche Aluminiumlegierungen und
Biegemethoden ebenfalls festgestellt.

Lin et al. [98] haben einen Vergleich von Versagensdehnungen unter anderem fiir plane strain (Bie-
geversuch) und plane stress (Zugversuch) an zwei Aluminiumlegierungen durchgefiihrt und kommt zu
dem Schluss, dass zwar eine Korrelation zwischen den Versagensdehnungen bei unterschiedlichen
Spannungszustanden besteht, die Werte aber flir den uniaxialen Spannungszustand weitaus héher

liegen als fiir den plane strain Zustand.
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Abb. 21: Korrelation des Biegeradius R relativ zur Blechdicke t mit der Flachen- bzw. Dickeneinschniirung im
Zugversuch. Links fur eine grof3e Palette an Werkstoffen nach [94], rechts fir Aluminium-Legierungen in un-
terschiedlichen Warmebehandlungszustéanden nach [77]

Auch bei den bereits erwdahnten Untersuchungen an Al-Mg-Legierungen mit unterschiedlichem Ei-
sengehalt von Sarkar et al. konnte ein Zusammenhang zwischen der Biegbarkeit und der Bruchein-
schnirung im Zugversuch beobachtet werden. Fir die Legierungsvariante mit hherem Eisengehalt
wurde dabei ein Riickgang der Brucheinschniirung mit steigender Vorverformung durch Kaltwalzen
nachgewiesen. Dies war fir die Variante mit niedrigerem Eisengehalt nicht der Fall. Im Biegeversuch
zeigten vorverformte Proben der Variante mit hoherem Eisengehalt duktile Risse, jene mit niedrigem
nicht. Die Autoren vermuteten, dass dieser Sachverhalt durch erleichterte Scherbandbildung in einer
Verformungstextur entsteht und folglich flir die Variante mit niedriger Brucheinschniirung zu einer

friiheren Rissbildung flhrt.

Kals und Veenstra [95] haben ein Instabilitatskriterium (dhnlich dem Considére-Kriterium fiir den
Zugversuch) fur den Biegeversuch mit Hilfe einer Stabilitdtsbetrachtung an der dufleren Randfaser
vorgeschlagen. Es wurden ein FlieBgesetz nach Ludwik sowie ein Biegemodell mit neutraler Faser in
Blechmitte und plane strain Dehnungszustand an der Oberflache zu Grunde gelegt. Kals und Veenstra
kommen zu einer Ndherung fir die Biegbarkeit entsprechend der Formel

Ririe 1

~ — 2.5
t 2n (2:5)

wobei Ry den kritischen Biegeradius der neutralen Faser bei Rissbildung im Biegeversuch, t die
Blechdicke und n den Verfestigungsexponent nach Ludwik (ermittelt im Zugversuch) bezeichnet.
Ergebnisse von Akeret [77] legen den Schluss nahe, dass es sich bei dem Instabilitatskriterium nach

Kals und Veenstra um eine untere Schranke fiir die Biegbarkeit handelt.

Eine Untersuchung der Biegbarkeit von Low-Carbon (LC-)Stdhlen [89] hat ergeben, dass im Falle ferri-
tisch-perlitischer Mikrostruktur eine Verringerung der kritischen Dehnungen bei Rissinitiierung und
Bruch im Biegeversuch mit einem Anstieg von Streckgrenze und Zugfestigkeit, sowie einer Abnahme

von Gleichmal3-, Bruchdehnung und der Brucheinschniirung im Zugversuch einhergeht.
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Lamsa et al. [99] haben fiir verschiedene hdchstfeste Stahle mit niedrigen Verfestigungsexponenten
(homogene Matrix) systematisch die Korrelation zwischen Kennwerten aus dem Zugversuch und der
Biegbarkeit (definiert als minimales Verhiltnis R/t) untersucht. Fiir die Werkstoffe mit sehr niedrigen
Verfestigungsexponenten (n < 0.04) wurden die starksten Korrelationen der Biegbarkeit mit dem n-
Wert sowie der Dickeneinschniirung gefunden. Bei den Stahlsorten mit etwas hoherem n-Wert (n bis
0.1) wurden die starksten Korrelationen der Biegbarkeit mit der Bruchdehnung und der Breiten- bzw.
Dickeneinschniirung nachgewiesen.

Untersuchungen der Biegbarkeit von UHS-Stdhlen in [100, 101] haben gezeigt, dass minimale Bieger-
adien ohne Risshildung nicht mit der technischen Bruchdehnung oder der Verfestigung korrelieren.
Mit der lokalen Bruchdehnung im Zugversuch (vgl. Abb. 3) wurde hier jedoch ein Zusammenhang
beobachtet.

Hisker et al. [102] haben die Schadigung verschiedener AHSS im Zug-, Biege- und Lochaufweitversuch
untersucht. Es wurde ein direkter Zusammenhang zwischen dem Streckgrenzverhaltnis im Zugver-
such, der Lochaufweitungskoeffizienten sowie dem Biegewinkel gefunden. Mit der technischen

Bruchdehnung im Zugversuch wurde keine Korrelation festgestellt.

2.7 Einfluss von Mehrphasigkeit und Einschliissen auf die Bieg-
barkeit

Beim Biegen von LC-Stdhlen wurde Porenbildung in Scherbandern an groben Zementitteilchen und

seltener an nichtmetallischen Einschliissen beobachtet [89].

In [100] wurde ein Einfluss der Homogenitat auf die Biegbarkeit von UHS-Stdhlen beschrieben, wobei
die Standardabweichung der Harteverteilung in der Mikrostruktur als Kennwert fiir die Homogenitat
definiert wurde. Hohe Homogenitat begiinstigte dabei eine gute Biegbarkeit.

Réche et al. [103, 104] konnten zeigen, dass erleichterte Porenbildung an Martensitzeilen von TRIP-
Stahlen zu einer Verschlechterung der Biegbarkeit im Dreipunkt-Biegeversuch fiihren kann, wenn die
Martensitzeilen nahe genug an der Oberfldche liegen. Zur Verdanderung der Lage der Martensitzeilen
relativ zur Oberflache waren die Stahlbleche vor dem Biegeversuch einseitig abgeschliffen worden.
Scherbandbildung zwischen grofRen Poren in der Martensitzeile und der Oberflache an der Zugseite
der Biegeprobe |6ste duktilen Scherbruch aus. Beim Biegen unter zusatzlicher Zugbelastung konnten
die Martensitzeilen sogar zum Versagen des Blechs in Blechmitte fihren, ohne dass Risse an der

Oberflache vorhanden waren.

Nagataki et al. [90] beschaftigten sich mit der Auswirkung eines Anlassprozesses auf die Biegbarkeit
von martensitischen Stahlen mit unterschiedlichem Kohlenstoffgehalt. Durch gleichzeitige Variation
von Kohlenstoffgehalt und Anlasstemperatur konnten verschiedene angelassene martensitische Mik-
rostrukturen mit gleicher Festigkeit eingestellt werden. Dabei waren bei h6herem Kohlenstoffgehalt
mehr und groRere (auch langliche) Zementitausscheidungen vorhanden. Bei gleicher Festigkeit wur-

de eine bessere Biegbarkeit flir niedrigere Anlasstemperaturen und geringeren Kohlenstoffgehalt
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erreicht. Es wird vermutet, dass die Biegbarkeit fiir diese Untersuchung von der Porenbildung an
groBeren Zementitteilchen gesteuert wird. Das Versagen im Biegeversuch trat durch Bildung von
duktilen Scherbriichen ausgehend von Kerben an der duReren Randfaser der Biegeproben ein.

In [105] wurde fiir eine Reihe unterschiedlich legierter pressgeharteter Stahle die Steigung im Kraft-
abfall des Dreipunkt-Biegeversuchs (PUBS) untersucht und festgestellt, dass diese mit der durch-
schnittlichen GroBe der in der martensitischen Matrix vorhandenen Zementitteilchen korreliert. Der

Biegewinkel sank in diesen Untersuchungen mit steigendem Kohlenstoffgehalt.

Kaijalainen et al. [106] haben sich mit der Biegbarkeit von UHS-Stdhlen in Zusammenhang mit Sulfi-
deinschliissen beschéaftigt und festgestellt, dass die Verhinderung von Mangansulfiden durch die
Abbindung von Schwefel mit Kalzium zu einer Verbesserung der Biegbarkeit in Langs- und Querrich-
tung flhrt.

Auch Benedyk et al. [5, 6] haben den Einfluss nichtmetallischer Einschlisse auf die Biegbarkeit von
unterschiedlichen PHS-Legierungen untersucht. Konkret wurde Titan, das oft als mehrere Mikrome-
ter groBer Nitrideinschluss zu finden war und moglicherweise einen Einfluss auf die Biegbarkeit hat-
te, durch Aluminium ersetzt. Beide Elemente kdnnen Stickstoff als Nitrid abbinden, wodurch zule-
giertes Bor in Losung bleibt und sich dadurch umwandlungsverzégernd auswirkt. Die Abbindung des
Stickstoffs in Aluminium-Nitriden bewirkte keine Verbesserung des Biegewinkels, jedoch hdhere
Lochaufweitungskoeffizienten.

Eine Variation des Schwefelanteils und des Ca/S-Verhiltnisses wurde von Schwarzenbrunner [107]
fiir den Standard-PHS durchgefiihrt. Dabei konnte aufgrund der relativ hohen Messungenauigkeit
und der geringen Anderung des Kennwerts keine Aussage getroffen werden, ob Schwefel und Kalzi-
um die Biegewinkel beeinflussen. Die Ergebnisse deuten darauf hin, dass fir den PHS1500 kein gro-
Rer Effekt vorhanden ist.

Wie in der vorhandenen Literaturiibersicht gezeigt wurde, existieren zahlreiche Arbeiten zur Theorie
der Entstehung plastischer Instabilitat und duktiler Schadigung, wobei auch der generelle Einfluss von
Multiphasengefiigen bereits experimentell untersucht wurde. Bezliglich des Versagens im Biegever-
such liegt der Fokus der Literatur aber vorwiegend auf Leichtmetallen wie Aluminium und auf der
Untersuchung einphasiger Werkstoffe. Speziell die Bildung von Makroscherbandern sowie das ent-
stehende Versagensbild bei Multiphasenstahlen wurde bisher nur unzureichend behandelt. Daher
soll in dieser Arbeit der Einfluss der Mikrostruktur anhand verschiedener Multiphasenstahle auf das
Versagensverhalten dieser Werkstoffe untersucht werden. Dabei kommt auch der Beschreibung oder
Vorhersage der Vorgange mit Hilfe von einfach zu ermittelnden Kennwerten eine groRRe Bedeutung
zu, um aus den gewonnen Kenntnissen einen praktischen Nutzen in der Werkstoffentwicklung zu

ziehen.
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Im folgenden Teil werden zuerst die untersuchten Stahlsorten aufgefiihrt und anschlieBend deren
Herstellungspfad beschrieben. Danach folgt die Erklarung der durchgefiihrten Versuche zur grundle-
genden Materialcharakterisierung, der Bestimmung von FlieRkurven mittels Bulge-Tests und der wei-
terflihrenden Untersuchungen an Zugproben, Biegeproben sowie der Umformsimulationen des Bie-

geversuchs.

3.1 Werkstoffspektrum und Warmebehandlungen

Die verwendeten Stahlsorten lassen sich nach ihrem Herstellpfad in drei Gruppen einteilen. Die erste
umfasst alle vollstandig groRtechnisch hergestellten Stahlbander, und die zweite jene Materialien,
die aus grofStechnisch hergestellten Proben durch kleintechnische Warmebehandlung modifiziert
wurden. Die Proben des Maraging-Stahls schlieRlich wurden aus einem geschmiedeten Massivum-
formteil durch kleintechnisches Warm- und Kaltgewalzen hergestellt und danach kleintechnisch

warmebehandelt.

3.1.1 GrofRtechnische Herstellung der Stahlbander

Die chemische Zusammensetzung aller Stahlsorten bis auf den Maraging-Stahl wurde im Stahlwerk
der voestalpine am Standort Linz eingestellt und die Schmelzen beruhigt auf Stranggussanlagen ver-
gossen. Die ungefdahre chemische Zusammensetzung kann Tab. 1 entnommen werden. Nach Wieder-
erwdrmung im StofRofen wurden die Brammen mit einer Dicke von 220 mm auf etwa drei Millimeter
Dicke warmgewalzt und gehaspelt. Fir die Stahlsorten mit hohem Gehalt an den Legierungselemen-
ten Silizium, Mangan und Chrom war anschliefend eine Zwischengliihung im Haubenofen notwendig,
um eine ausreichend niedrige Festigkeit des Materials fiir das Kaltwalzen einzustellen und zu hohe
Walzkrafte zu vermeiden. Das groRtechnische Abbeizen des Warmbandzunders vor dem Kaltwalzen
wurde mit Salzsdure durchgefiihrt. Warmbanddicke, Zwischengliihung und Kaltbanddicke der einzel-

nen Bander sind ebenfalls in Tab. 1 aufgelistet.



3 Methodik 30

Die unbeschichteten grofRtechnischen AHSS- und UHSS-Giten wurden in einer Kontigliihanlage voll-
standig austenitisiert, und durch Anpassung von Legierung und Gliihzyklus Mikrostruktur und me-
chanische Eigenschaften eingestellt. Die galvannealten und feuerverzinkten Stahlsorten wurden in
einer Feuerverzinkungsanlage gegliiht. Die Probennahme erfolgte nach diesem letzten Warmebe-

handlungsschritt.

Tab. 1: Dicke, Beschichtung, chemische Zusammensetzung und Warmebehandlung der groRtechnischen
Stahlsorten im  untersuchten Zustand. GT...groBtechnisch; HO...Haubenofen-Zwischengliihung;
WB...Warmebehandlung; UC...uncoated; ZE...elektrolytisch verzinkt; ZF...galvannealed; Z...feuerverzinkt;
FVZ...Feuerverzinkungsanlage; Konti...kontinuierliche Glihanlage; Elo...elektrolytische Verzinkungsanlage;
LY...Low Yield

Dicke } c |si|mn|alcr
Herstellung Stahlsorte Oberflache HO WB
mm m%
CP980 1.4 uc 0.0910.3{2.3/0.1|0.1|nein Konti
DP980 1.5 uc 0.160.2(2.3|0.1|{0.5|nein Konti
CP980HD 1.4 uc 0.11/0.8[26(0.1/0.2]| ja Konti
DP980HD 1.5 uc 0.18/09(23(0.0(0.2]| ja Konti
CP1180 A 1.4 uc 0.16|0.0{2.0(0.1|0.2 | nein Konti
CP1180B 1.2 ZE75/75 |0.15]0.3|2.0|0.1|0.1 | nein | Konti+Elo
CP1180HD 1.4 uc 0.19/0.8(24(0.0(/0.3]| ja Konti
6T DP1180HD 1.4 ucC 0.21{0.8(2.6|0.0|0.3]| ja Konti
CP1180HD LY 1.4 uc 0.11/0.8(26(0.1/0.2]| ja Konti
CP1180HD ZFA| 1.4 ZF100 0.16/04(24(0.1(/0.5]| ja FvzZ
CP1180HD ZFB| 1.6 ZF100 0.18{0.4(25|0.1|05]| ja Fvz
PHS1500 1.5 2140 0.2310.21.20.1|0.2 | nein FvzZ
PHS1800 1.5 2140 0.3310.2(1.20.0|0.2 | nein FvzZ
PHS1900 1.4 2140 0.36|0.2{1.30.0|0.1 | nein Fvz

3.1.2 Kleintechnisches Harten der PHS-Tafeln

Die Proben der PHS-Giliten wurden am Auslauf der Feuerverzinkungsanlage entnommen, auf A4-
GroRe zugeschnitten und kleintechnisch gehartet. Fur die Ermittlung der optimalen Verweildauer im
auf 900°C vorgewarmten Ofen wurden fir die drei PHS-Glten mit Thermoelementen in Blechmitte

Aufheizkurven (mit anschlieBender Luftabkihlung) aufgenommen (siehe Abb. 22).
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Abb. 22: Aufheizkurven zur Ermittlung der notwendigen Ofenverweildauer der drei PHS-Stahlgliten
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Die Platten fir die weiterflihrenden Untersuchungen wurden dann ohne Thermoelement gegliiht,
wobei fiir den PHS1500 und den PHS1900 eine Ofenverweildauer von 345 Sekunden, und fir den
PHS1800 eine Verweildauer von 360 Sekunden angewendet wurde. Der entsprechende Temperatur-
verlauf wahrend der Aufheizphase kann Abb. 22 entnommen werden. Der kleintechnische Presshér-
teprozess wurde unmittelbar nach Ofenentnahme durch Abkiihlen der Proben zwischen zwei was-

sergekihlten Metallplatten ohne Umformung durchgefiihrt.

3.1.3 Kleintechnische Herstellung der Proben des Maraging-Stahls

Bei dem Maraging-Stahl handelt es sich um eine bei Bohler Edelstahl abgegossene Schmelze der

Stahlgite W720. Das erhaltene Material lag in warm-massivumgeformtem Zustand vor.

Aus dem in Abb. 23 zu sehenden geschmiedeten Kniippel (Abmessungen 400x150x150 mm3) wurde
ein Block mit den Abmessungen 235x135x128 mm? herausgefrést. Dieser Block wurde im Vorwarmo-
fen auf 1180 °C aufgewarmt, entzundert und anschlieRend in acht Stichen auf eine Vorstreifendicke
von 35 mm warmgewalzt. Die Walztemperatur stieg dabei vom ersten zum letzten Stich von etwa
1060 °C auf etwa 1080 °C. Vor dem Fertigwalzen wurde der Vorstreifen in drei Abschnitte geteilt und
jeder Vorstreifen wiederum auf 1130 °C vorgewarmt. Das Fertigwalzen der drei Warmbander erfolg-
te in sieben Stichen zwischen 1000 und 930 °C Bandtemperatur. Es wurde eine Warmbanddicke von

3.5 mm erreicht.

Abb. 23: Ausgangsmaterial des Maraging-Stahls vor dem Zuschnitt fiir den kleintechnischen Warmwalzprozess

Vor dem Kaltwalzen wurde das Warmband mittels Sandstrahlen beidseitig entzundert und aulerdem
besdumt. Am Kaltwalzsimulator wurde eine Kaltbanddicke von etwa 1.5 mm fiir alle Bander einge-
stellt.

Die folgende Warmebehandlung fand in Ofen unter Inertgasatmosphire statt. Nach einer Losungs-
gliihung bei 820 °C fur eine Stunde wurden die Bander an Luft abgekihlt. AnschlieBend wurde jeweils
ein Band im Ofen auf Auslagerungstemperaturen von 400, 430, 460 und 540 °C erwarmt und diese
Temperaturen fiir drei Stunden gehalten. Die Abkiihlung fand wiederum an Luft statt.

Nach der Glihung und Auslagerung waren die Bander leicht verzundert, weshalb die Oberflaiche mit
zwolfprozentiger Salzsdure bei 88 °C gebeizt wurde. Die drei niedrigeren Auslagerungstemperaturen
zeigten ein gutes Beizergebnis, bei dem Band mit Auslagerungstemperatur 540 °C konnte der Zunder

jedoch nicht entfernt werden. Diese Variante des Maraging-Stahls wurde ungebeizt gepriift.
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3.1.4 Kleintechnische Warmebehandlungen am Multipas

Am Multipas (,,Multi Purpose Annealing Simulator”) kdnnen groRtechnische Warmebehandlungen,
wie sie in der Kontiglihanlage oder in Feuerverzinkungsanlagen stattfinden, kleintechnisch an Umge-
bungsatmosphéare nachgestellt werden. Dazu werden Proben der Abmessungen von typischerweise
etwa 450x200 mm? x Blechdicke an den beiden kurzen Seiten zwischen Kupferbacken eingeklemmt.
Die Temperatur der Probe kann mittels Widerstandserwarmung und Kiihlluftdiisen gesteuert wer-
den. Zur genauen Regelung werden an der Probe Thermoelemente angeschweildt. Es besteht auch

die Moglichkeit, das Material im Wasserbad abzuschrecken.

Um eine Entkohlung des groBtechnischen Ausgangsmaterials bei der Multipas-Gliihung an der Luft zu
vermeiden, wurde verzinktes Vormaterial verwendet. Als Ausgangsmaterial wurden ein DP780 und
ein DP980 eingesetzt.Wahrend der Gliihbehandlung bildete sich durch Aufschmelzen des Zinks und
Diffusionsprozesse eine ZnFe-Schicht dhnlich wie beim Pressharteprozess von verzinktem Vormateri-

al. Informationen zum Material sind in Tab. 2 zu finden.

Tab. 2: Dicke, Beschichtung, chemische Zusammensetzung und Warmebehandlung (WB) des feuerverzinkten
Ausgangsmaterials fur die durchgefihrten Multipas-Glihungen. GT...groBtechnisch; Z...feuerverzinkt;
FVZ...Feuerverzinkungsanlage

Dicke c |si|mn|ac
Herstellung | Stahlsorte Oberflache WB
mm m%
GT + DP780 15 2140 0.1410.2121|0.1|{0.3|FVZ
Multipas DP980 1.5 Z100 0.1710.2122|0.1|{0.5|FVZ

Die Proben mit den Abmessungen 450x130 bzw. 450x100 mm? wurden bei 850 °C austenitisiert,
langsam auf 675, 650 bzw. 625 °C abgekuhlt (Abschreck- oder Quench-Temperatur T,), im Wasserbad
abgeschreckt und erneut auf Anlasstemperaturen zwischen 200 und 500 °C aufgeheizt (Anlasstempe-
ratur T,) und wieder abgeschreckt. Eine Variante wurde nach dem ersten water-quench (WQ) nicht

angelassen. Die durchgefiihrten Temperaturzyklen sind schematisch in Abb. 24 dargestellit.
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Abb. 24: Schema der am Multipas durchgefiihrten Temperaturzyklen. WQ...water quench; T,...Abschreck-
temperatur; T....Anlasstemperatur
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3.2 Grundlegende Werkstoffcharakterisierung

In diesen Bereich der Untersuchungen fallen die Durchfiihrung von normgerechten Zugversuchen
und Lochaufweitungstests, die Charaktierisierung der Mikrostruktur mittels Licht- und Rasterelektro-
nenmikroskopie sowie die magnetische Bestimmung des Restaustenitgehalts der Stahlsorten. Auf
Basis dieser Ergebnisse wird spater eine erste Einordnung der Materialien in einzelne Eigen-

schaftsprofile und Mikrostruktur-Typen vorgenommen.

3.2.1 Zugversuche

Zugversuche nach DIN EN ISO 6892 [21] wurden in langs und quer zur Walzrichtung durchgefiihrt. Es
wurden FO1- und FO7-Probengeometrien verwendet, wie sie in Abb. 25 dargestellt sind. Malie und
Toleranzen sind in Tab. 3 zu finden. Aus der unterschiedlichen Messlange der beiden Probentypen

ergibt sich, dass Bruchdehnungen dieser Proben nicht vergleichbar sind.

Abb. 25: Probengeometrien fiir den Zugversuch. Oben FO7 (in Anlehnung an ASTM E 517), unten FO1 (nach I1SO
6892).

Tab. 3: Probengeometrien fiir den Zugversuch. Abmafie und Toleranzen

FO7 FO1
AbmaR / mm | Toleranz / mm | AbmaB / mm | Toleranz / mm

Probendicke t 0.3 bis < 3mm - 0.3 bis £ 3mm -
Probenbreite b 12.5 +0.025 20 +0.2
Kopfbreite B 20 +0.5 30 +0.5
Radius R 13 +0.5 35 +0.5
Versuchslange Lc 35 +0.5 120 +0.5
Gesamtldnge Lt 100 +1 250 +1/-3
Messlange Lm 25 - 80 -
Parallelitat t - 0.05 - 0.12

3.2.2 Lochaufweitungstests

Diese Tests zur Ermittlung der Kantenrissempfindlichkeit eines Werkstoffs wurden entsprechend der

Norm ISO 16630 [108] durchgefiihrt. Ein Loch mit einem Durchmesser von zehn Millimetern wird
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dabei mit einem konischen Dorn so lange aufgeweitet, bis sich der erste Riss an der Stanzkante tber
die gesamte Blechdicke ausgebreitet hat (siehe Abb. 26). Die Probe wird wahrend der Aufweitung
des Loches dabei vom Priifer laufend beobachtet und der Versuch bei Rissbildung gestoppt. Durch
Ausmessen des aufgeweiteten Loches wird anschlieRend die relative Aufweitung bis zur Rissbildung
bestimmt. Dieser Wert wird als ,,Lochaufweitung” oder , Lochaufweitungskoeffizient” bezeichnet.

Es existieren verschiedene Varianten des Versuchs, die sich in der Methode zur Herstellung des Lochs
unterscheiden. Meistens wird ein Stanz- oder Frasverfahren angewendet, es gibt aber auch Untersu-
chungen zur Aufweitung gebohrter, erodierter oder lasergeschnittener Locher. Der Zustand der
Lochkante ist wesentlich fir das Prifergebnis, weshalb die genannten Verfahren nicht zu vergleich-
baren Ergebnissen fiihren. In dieser Arbeit wurde ausschlieRlich das Stanzverfahren verwendet. Die
Probe wird dabei so in die Prifvorrichtung eingelegt, dass der Stanzgrat auf der dem Dorn abge-

wandten Seite liegt.

Abb. 26: Prinzip des Lochaufweitungstests nach ISO 16630 im Grund- und Aufriss. Pfeil 5 markiert einen Uber
die Blechdicke durchgehenden Riss.

3.2.3 Untersuchungen der Mikrostruktur

Fiir die lichtmikroskopische Untersuchung der Mikrostruktur wurden Schliffe in Walzrichtung mit
LePera-Atzung prépariert. Bei dieser Atzung handelt es sich um eine Mischung aus einprozentigem
Natrium-Metabisulfit in destilliertem Wasser und vier Prozent Pikrinsdure [109]. Es entsteht eine
Kombination aus selektivem Atzangriff und anodischer Deckschichtbildung, wodurch eine Unter-
scheidung der wichtigsten Phasen in hochstfesten Mehrphasenstahlen ermdéglicht wird.

Ferrit erhalt eine blaue bis grduliche und Bainit eine dunkle brdunliche Farbung. Restaustenit und
hochkohliger (nicht angelassener) Martensit zeigen keine Struktur und bleiben weil}, wahrend nied-
rigkohliger Martensit hellbraun verfarbt wird. Stark angelassener Martensit farbt sich dhnlich wie
Bainit ungleichmiRig dunkelgrau bis dunkelbraun, wodurch diese beiden Phasen mit LePera-Atzung

oft nicht unterscheidbar sind.

Die Langsschliffe wurden nach der lichtmikroskopischen Untersuchung erneut abpoliert und fir das
Rasterelektronenmikroskop fiir eine Sekunde elektropoliert. Dabei werden Ferrit und Bainit bevor-
zugt abgetragen, wahrend Martensit, Restaustenit, Zementit und Karbide als elektrochemisch edlere
Phasen wenig angegriffen werden. Eine Unterscheidung zwischen niedrigkohligem Martensit und
hochkohligem Martensit bzw. Restaustenit kann in manchen Fallen aufgrund einer leichten Oberfla-

chenstruktur des ersteren moglich sein.
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Beispiele fir lichtmikroskopische und rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen sind im Ergebnis-
teil dieser Arbeit, etwa in Abb. 41 (Seite 51), zu finden.

3.2.4 Magnetische Bestimmung des Restaustenit-Gehalts

Die Sattigungsmagnetisierung von hochstfesten Stahlen ist neben der chemischen Zusammensetzung
der Stahlsorten auch vom Anteil an kubisch-flichenzentrierten Phasen abhangig, weil diese im Ge-
gensatz zu den ferromagnetischen kubisch-raumzentrierten Phasen paramagnetisch sind. Daher kann
Uber eine Messung der Sattigungsmagnetisierung einer Probe deren Restaustenitanteil bestimmt
werden.

An drahterodierten Proben mit den Abmessungen 10x35xBlechdicke mm?® wurde die Sattigungsmag-
netisierung experimentell bestimmt und mit der theoretisch berechneten Sattigungsmagnetisierung
bei null Prozent Restaustenit-Anteil verglichen. Fir die Berechnung der theoretischen Sattigungs-
magnetisierung wurden dabei die unterschiedlichen Gehalte an Legierungselementen mit berick-

sichtigt.

3.3 Untersuchungen zum Verfestigungsverhalten

In der Priifnorm DIN EN ISO 6892 sind fiir einzelne Bereiche der Zugkurve jeweils maximal erlaubte
Dehngeschwindigkeiten vorgeschrieben. Zur Minimierung der Priifdauer bei Einhaltung dieser Vor-
schriften findet deshalb wahrend des Zugversuchs mehrmals eine Umschaltung der Priifgeschwindig-
keit statt. Ab Erreichen der Vorlast von 20 MPa wird spannungsgeregelt mit 25 MPa/min geprift. Bei
0.01 % plastischer Dehnung wird auf 3 %/min Dehngeschwindigkeit gewechselt, und bei etwa zwei
Prozent Dehnung auf 25 %/min umgeschaltet. Die letzte Umschaltung ist Abb. 27 am Beispiel einer

Zugkurve eines DP980 deutlich erkennbar.
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Abb. 27: Auswirkung der Umschaltung der Priifgeschwindigkeit auf die FlieBkurve (Pfeil)

Flr eine vergleichende Darstellung der differentiellen Verfestigung bzw. der differentiellen n-Werte

flr die untersuchten groBtechnischen Stahlsorten wurden daher Zugpriifungen mit konstanter Dehn-
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rate von 24 %/min nach SEP1240 durchgefiihrt. Als Probenform wurde die FO1-Geometrie verwendet
(siehe Abb. 25).

Aus der wahren Spannung

(e ”
Oy = A I .
und der wahren plastischen Dehnung
- (1 + AL) Iw (3.2)
bw =T, T E '

wurden die differentielle Verfestigung 6 und der differentielle Verfestigungsexponent nyy folgen-

dermalen berechnet:

da,,
0 =—— (3.3)
doy
din(a,,)
= —— W2 3.4
"4 GinGp) 4

Dabei ist F die gemessene Priifkraft, A, der gemessene Ausgangsquerschnitt der Zugprobe, AL die
aktuell gemessene Verlangerung der Messldange Ly der Zugprobe und E der anhand der elastischen
Verlangerung im Zugversuch gemessene Elastizitdtsmodul.

Da die mittels Extensometer gemessenen Dehnungswerte eine Streuung aufweisen, wurden Aus-
gleichsgeraden lGber mehrere Messpunkte der wahre Spannungs-Dehnungs-Kurve bzw. der doppelt
logarithmierten wahren Spannungs-Dehnungs-Kurve zur Berechnung herangezogen. Der gemittelte
Bereich ist bezogen auf die wahre plastische Dehnung kleiner als 0.5 %. In Abb. 28 ist fiir die differen-

tielle Verfestigung ein Vergleich zwischen unveranderten Messdaten und Mittelung dargestellt.
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Abb. 28: Durchgefiihrte Mittelung zur Bestimmung der differentiellen Verfestigung
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3.3.1 Hydraulische Tiefungsversuche

Wenn keine Moglichkeit zur lokalen Messung der Dehnung besteht, ist die Bestimmung der FlieRkur-
ve aus dem Zugversuch mit dem Auftreten der Einschnirung bei Kraftmaximum begrenzt. Die oft
angewendete Extrapolation der FlieBkurve ist im Fall von hochstfesten Stahlen mit Verfestigungsbei-
tragen von Zweiphasigkeit und dehnungsinduzierter Restaustenitumwandlung problematisch, weil
eine Messung der Verfestigung bei niedrigen Dehnungen keine sichere Aussage liber die Verfestigung
bei hohen Dehnungen zuldsst. Zur Bestimmung der Verfestigung ausgewahlter Stahlsorten bei hohe-
ren dquivalenten Dehnungen wurden deshalb in dieser Arbeit hydraulische Tiefungsversuche (Bulge-
Tests) nach 1ISO 16808 [110] durchgefiihrt. Dabei wird ein rundes Stiick Blech in einem Ziehring ein-
gespannt und unter einseitigem hydrostatischen Druck reibungsfrei ausgebeult (siehe Abb. 29). Im
Gegensatz zum Zugversuch (uniaxialer Spannungszustand) tritt beim Bulge-Test (equibiaxialer Span-
nungszustand) Einschniirung erst bei viel hdheren Dehnungen auf, weshalb die FlieRkurve eines Ma-
terials bei hohen Dehnungen bestimmt werden kann.

Gemessen werden der hydrostatische Druck p, die lokale Kriimmung des Blechs in der Mitte des
Ziehrings und die Dehnung des Blechs an der dufReren Oberfliche mittels ARAMIS®. Daraus lassen
sich unter der Annahme eines dquibiaxialen Spannungszustands, isotroper linearer Elastizitat und
Volumenkonstanz die dquivalente Spannung und Dehnung fiir die FlieBkurve des Materials berech-

nen. Fir die Berechnungsmethode wird auf die Norm ISO 16808 verwiesen.
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Abb. 29: Versuchsprinzip des hydraulischen Tiefungsversuchs (Bulge-Tests) nach 1ISO 16808

3.3.2 Bestimmung der Restaustenit-Stabilitdt mittels Reckversuchen an Zug-

proben

Neben der Phasenmenge an Restaustenit im unverformten Geflige ist seine Stabilitat gegen Verfor-
mungsumwandlung der zweite wesentliche Einflussfaktor auf die Umwandlungsverfestigung.

Um die mechanische Stabilitdt zu bestimmen, wurden fiir die grofStechnischen Materialien mit
Restaustenitanteil groRer als drei Prozent mehrere Zugproben der FO1-Geometrie auf verschiedene
Dehnungen bis zur GleichmaRRdehnung gereckt. AnschlieRend wurden aus dem plastisch verformten
Probenhals Restaustenit-Proben fiir die magnetische Messung erodiert. Als Referenz diente je

Stahlsorte eine Restaustenit-Probe aus dem Kopf einer der gereckten Zugproben. In dieser Arbeit
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wird sowohl die Veranderung des Volumenanteils an Restaustenit bei der Verformung als auch die

Restaustenit-Stabilitdt nach dem Ludwigson-Berger-Modell angegeben (siehe 4.2).

3.4 Schadigungsverhalten im Zugversuch

Die Biegbarkeit von Blechen ist unter anderem abhangig vom Schadigungsverhalten des Werkstoffs.
Neben den Untersuchungen der Schadigung an Biegeproben wurden auch zusatzliche Untersuchun-
gen an Zugproben durchgefiihrt, um Gemeinsamkeiten und Unterschiede beim Schadigungsverhal-
ten der Stahlsorten im Zug- und Biegeversuch aufzuzeigen. Diese Untersuchungen umfassen die Be-
schreibung des Bruchmodus, die Messung der Bruch- bzw. Dickeneinschniirung und die Charakteri-
sierung der Porenbildung an Normalschliffen von Zugproben.

Fiir die Beschreibung des Bruchmodus unterschiedlicher Stahlsorten im Zugversuch wurden gerisse-
ne Zugproben seitlich fotografiert und auRerdem die Bruchflachen im Rasterelektronenmikroskop

untersucht.

3.4.1 Bestimmung der Dickeneinschniirung

Ublicherweise wird bei Flachzugproben nur die technische Bruchdehnung nach ISO 6892 bestimmt.
Dabei wird im Grunde zusatzlich zur GleichmaRdehnung die in der Einschniirung der Probe kon-
zentrierte Verformung (ber die gesamte Messlange gemittelt. Die Bruchdehnung lasst also keine
Aussage darlber zu, wie hoch die bis zum Versagen der Zugprobe lokal ertragbaren Dehnungen fiir
einen Werkstoff sind. Eine bessere Einschatzung des Versagensverhaltens ist mit der wahren lokalen
Bruchdehnung ¢z méglich. Diese ergibt sich aus der relativen Abnahme der Querschnittsflache (von
Ao auf Ag) der Zugprobe bis zum Bruch wie folgt:
Ap

$p = lnA_O (3.5)
Nach [15] tritt beim Bruch einer Zugprobe durch lokale Einschnilirung keine Breitendnderung in Rich-
tung des Scherbands statt. Deshalb wurde in dieser Arbeit die Dickeneinschniirung bei Bruch der
Zugproben g bestimmt, indem die minimale bei Bruch auftretende Dicke tz auf die unverformte

Ausgangsdicke to, der Probe bezogen wurde:

tg —to
to

&g = (3.6)
Abb. 30 zeigt beispielhaft ein stereomikroskopisches Bild einer Bruchflache mit durchgefiihrter Be-
stimmung der Probendicke bei Bruch am Beispiel eines CP980. Fiir die Auswertung der Dickenein-
schniirung werden stets Streuungen zwischen Proben angegeben, nicht solche zwischen einzelnen

Dickenmessungen.
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Abb. 30: Bestimmung der verbleibenden Probendicke bei Bruch im Stereomikroskop

3.4.2 Porenbildung beim Zugversuch

An Normalschliffen gerissener Zugproben wurden von der Bruchflache ausgehend PorengréfRen
und -verteilungen in Anlehnung an [44] bestimmt. Die Schliffflaiche wurde mit kolloidaler Silziumoxid-
Suspension (OP-S) mechanisch poliert. Bei verschiedenen Bruchmodi der Zugprobe wurden Bereiche
mit cup-cone Bruch und schragem Bruchverlauf lber die Probenbreite als Position der Normalschliffe
gewahlt. Bei der Beurteilung der Ergebnisse ist hierbei zu beachten, dass die in Abb. 30 erkennbaren
Dickenschwankungen (iber die Probenbreite nicht in die Untersuchungen mit einbezogen werden,
sondern die Porenverteilung nur an einer Position untersucht wurde. Als Dickenposition der Bildserie

wurde etwa ein Drittel der Blechdicke gewahlt (siehe Abb. 31).

Abb. 31: Lage des Normalschliffs (links) und Position der Bildserien (rechts) zur Bestimmung der Porenvertei-
lung in Zugproben (blau strichlierte Linien).

Fir die REM-Aufnahmen wurden fir alle Proben gleiche VergroRerung (1000x), Kontrast und Hellig-
keit verwendet. Bei der gewahlten VergroRerung ergibt sich eine PixelgréRe von 56 nm. Vor der
Auswertung mit der Bildverarbeitungs-Software Image) wurden die Bilder als 8bit TIFF gespeichert
und schwarz-weiB-invertiert. Ein helligkeitsselektives Auswahlverfahren wurde angewendet, sodass
alle erkennbaren Poren von der Markierung erfasst werden. Fiir alle Bilder wurden jene Bereiche
markiert, deren Helligkeitswert zwischen 200 und 256 lag. Dabei wurden isolierte Pixel entfernt. Die-
se beiden Kriterien wurden bei allen Bildern angewendet. Bei jedem Bild wurden markierte Bereiche,
die offensichtlich keinen Poren entsprachen (z.B. bei leichten Atzartefakten um Poren) vor der quan-
titativen Auswertung manuell entfernt. Die Markierung wurde mit dem ParticleAnalysis-Tool von
Image) ausgewertet. Mit diesem Tool lassen sich beispielsweise Flachenanteil und Anzahl von mar-
kierten Bereichen bestimmen. Die so ermittleten Werte wurden Gber dem Abstand der Bildmitte von
der Bruchflache aufgetragen. Zusatzlich wurde die durch die Einschniirung hervorgerufene Dicken-

dehnung relativ zur Dicke der Probe bei GleichmaRdehnung t,.s berechnet (siehe Abb. 31 rechts):
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bty

& (3.7)

tref
Unter der Annahme, dass keine groRe Breiteneinschniirung im Scherband auftritt, lasst sich so die

Porenbildung als Funktion der Verformung darstellen.

3.5 Biegeversuche

In dieser Arbeit wurden Dreipunkt-Biegeversuche nach VDA 238-100 [67] und Gesenk-Biegeversuche
nach einem internen Prifstandard durchgefiihrt. Der Verformungszustand beim Dreipunkt-
Biegeversuch wurde mittels Finite-Elemente-Berechnungen fiir ausgewahlte Stahlsorten beschrieben

und Einflisse der Probengeometrie und des Werkstoffverhaltens dargestelit.

3.5.1 Dreipunkt-Biegeversuche

Beim Dreipunkt-Biegeversuch nach VDA 238-100 wird ein Blech mit einem Biegestempel zwischen
zwei drehbare gelagerte Rollen gebogen (Abb. 32). Fiir alle durchgefiihrten Dreipunkt-Biegeversuche
wurde ein Stempelradius Rs von 0.4 mm, ein Rollenradius Rz von 15 mm und ein Rollenabstand a von
2*t+0.5 mm gewahlt, wobei t die Dicke des zu biegenden Blechs ist. Der sehr kleine Stempelradius
und der wahrend des Versuchs permanent abnehmende Auflagerabstand haben zur Folge, dass bei
den in dieser Arbeit angewendeten Blech- und Biegegeometrien kein Abheben des Blechs vom Stem-
pel stattfindet, bevor die Bildung eines makroskopischen Risses erfolgt.

Der Biegestempel wurde mit einer vertikalen Geschwindigkeit von 20 mm/min bewegt. Der Versuch
wurde bei einem Stempelweg s von 15 mm relativ zur Auflageebene des Blechs oder bei einem Kraft-
abfall auf unter 30 N gestoppt und die Probe entlastet. Dieser Fall wird in dieser Arbeit als ,vollstan-
diger” Biegeversuch bezeichnet. Flr unterbrochene Versuche kénnen wahlweise Stempelweg, Stem-

pelkraft oder ein relativer Abfall der Biegekraft zu Versuchsende vorgegeben werden.

Fl/

/ /

o
.

Abb. 32: Versuchsaufbau (links) und Definition des Biegewinkels (rechts) im Dreipunkt-Biegeversuch nach VDA
238-100.

|II

Fiir die Auswertung der Dreipunkt-Biegeversuche wird der Stempelweg s lGiber ein ,Scharniermodel

in einen Biegewinkel [°] entsprechend Abb. 32 rechts umgerechnet. Abweichend von den Prifanwei-



41 3 Methodik

sungen in VDA 238-100 wird in dieser Arbeit der Biegewinkel a entsprechend einer internen Prifvor-

schrift folgendermaRen definiert:

) Rp +Rs +t s —Rp — Rs
a = 2 |arcsin + arctan (—) (3.8)
V(s —Rgp —Rg)%2 + (Rg + a/2)? Rg +a/2

Dabei ist Ry der Rollenradius, Rs der Stempelradius, t die Blechdicke, s der Stempelweg mit Nulllage
bei Berihrung zwischen ungebogenem Blech und dem Stempel/Schwert, und a der Auflagerabstand.
Es ist zu bedenken, dass die tatsachliche Verformung des Blechs im Versuch nicht den Annahmen bei
der Berechnung des Biegewinkels entsprechen muss, und deshalb im Allgemeinen der Winkel zwi-
schen den beiden unbelasteten Biegeschenkeln auferhalb der Auflagerpunkte nicht gleich dem be-
rechneten Biegewinkel ist. Wird der Schenkelwinkel an entlasteten Proben gemessen, so ist zusatz-
lich zu bericksichtigen, dass beim Entlasten eine elastische Riickfederung der Biegeprobe auftritt.

Bei allen Versuchen wurde eine ProbengréRe von 30x60 mm? x Blechdicke verwendet. Mit steigender
Probenbreite nimmt die Dehnungsbehinderung in Richtung der Biegekante in der Probenmitte zu.
Bei ausreichendem Verhaltnis Probenbreite zu Probendicke liegt dort ein ebener Dehnungszustand
vor, und die Biegbarkeit ist unabhangig von der Probenbreite. Laut [111] ist dies etwa ab einem Ver-
héltnis Breite zu Dicke b/t > 8 der Fall (siehe Abb. 33). Mit den in dieser Arbeit verwendeten Blechdi-

cken liegt das Verhaltnis von Breite zu Dicke zwischen 20 und 38.

Radial tension (05, €3)

Transverse tension (o;, €;)

. X wyhry < 0.5 :
Circumferential - |y = 05

tension (G, &)

Quter fiber
strain at failure

Plane strain

I
|
1
1
1
]

a8:1
(b) Width-to-thickness ratio

(a)

Abb. 33: Einfluss des Verhéltnisses aus Probenbreite zu Probendicke auf den Dehnungszustand bei Versagen im
Biegeversuch nach [111]

Flr presshartende Stéhle ist ein Einfluss der Blechdicke auf den Biegewinkel bekannt, weshalb groR-
technisch produzierte Bander in einem engen Bereich von 1.4 bis 1.6 mm Blechdicke untersucht
wurden. Eine der untersuchten Stahlsorten (CP1200 B) stand nur in 1.2 mm Dicke zur Verfiigung. Bei
der verwendeten Probengeometrie liegt die kurze Seite der Probe parallel zum Biegeschwert. Die
langen Probenkanten wurden drahterodiert, um die Bildung von Kantenrissen aufgrund der Vorscha-
digung durch die Probenfertigung zu verhindern. Bei keinem der untersuchten Bander wurde der
Bruch durch Kantenrisse ausgelost.

Die Biegekraft im Dreipunkt-Biegeversuch ist stark von der Blechdicke abhéngig [5]. Fir die Beurtei-
lung der Biegbarkeit dient der berechnete , kritische” Biegewinkel bei Kraftmaximum (Rissbildung) oft
als Kriterium der Qualitatssicherung oder Materialfreigabe. In dieser Arbeit wird neben dem Biege-
winkel bei Kraftmaximum auch der Kraftabfall nach Kraftmaximum (engl. Post-Uniform Bending

Slope PUBS) fiir die untersuchten groRtechnisch erzeugten Stahlsorten diskutiert. Dabei wird die
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Sekante durch den Punkt der Biegekurve bei Kraftmaximum und den Wendepunkt nach Kraftmaxi-
mum bestimmt, und die zugehdorige (negative) Steigung dargestellt (siehe Abb. 34). Fir die automati-

sierte Ermittlung des Wendepunkts wird eine geglattete Biegekurve herangezogen.
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Abb. 34: Definition der Steigung zum Vergleich des Kraftabfalls im Dreipunkt-Biegeversuch [3]

Wegen der Initiilerung der Schadigung ausgehend von der Oberflache kann deren Zustand (Beschich-
tung, Entkohlung) Einfluss auf die Biegbarkeit eines Werkstoffs haben. Daher wurden in dieser Arbeit
wann immer moglich unbeschichtete Stahlbander ohne messbare Randentkohlung untersucht. Die
einzige Ausnahme bilden die in dieser Arbeit untersuchten PHS-Stahle, die eine Randentkohlung un-

ter der Zink-Eisen-Schicht aufweisen.

3.5.2 Gesenk-Biegeversuche

Ein einfaches Modell der Biegeverformung geht davon aus, dass die Dehnungsverteilung lber die
Dicke einer linearen Funktion entspricht (,ebene Verzerrung”) und sich die neutrale (spannungs- und
dehnungsfreie) Faser (Lo) in Blechmitte befindet [112]. Unter Annahme der Normalenhypothese
(plastisches FlieRen normal zur FlieBortkurve) und einem ebenen Dehnungszustand im betrachteten
Bereich (vgl. Abb. 33) findet beim freien Biegen die Verformung einzelner ,fiktiver” Schichten der
Probe auf konzentrischen Kreisen statt [112]. In einem solchen Modell ergibt sich die duRere Randfa-
serdehnung in Tangentialrichtung €5 aus dem inneren Blechradius R; und der Blechdicke t entspre-
chend

& =1In (1 + m) (3.9)
Demnach ist also die Randfaserdehnung in Tangentialrichtung eine Funktion von R;/t, wobei mit sin-
kendem R;/t die duRere Randfaserdehnung des Blechs steigt.

Beim Gesenk-Biegeversuch nach internem Priifstandard [113] wird eine Probe der Abmessungen
35x100 mm? in ein 90°-Gesenk gebogen (siehe Abb. 35). Eine Variation des Stempelradius Rs ergibt
nach dem beschriebenen Modell verschiedene Randfaserdehnungen. Die Biegbarkeit einer Stahlsor-
te ist als kritisches Verhaltnis Rs/t definiert, die ohne Initiierung von Defekten an der Oberflache ab-
gebildet werden kann. Ist ein Defekt dabei im Stereomikroskop bei einer VergroRerung von 30x er-

kennbar, so gilt die Priifung als nicht bestanden.
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a: Schwertradius
b: Probenlénge=100 mm
(Breite=35 mm)

¢: 50 mm +2 mm

Stempelgeschwindigkeit v=15 mm/min
Stempelkraft F=80 + 5 kN
Haltezeit25s

Abb. 35: Priifanordnung im Gesenk-Biegeversuch nach internem Priifstandard [113]

Um eine Aussage Uber das Wachstum initiierter Defekte mit sinkendem Stempelradius treffen zu
kénnen, wird in einer internen Prifanweisung nicht nur zwischen ,bestanden” (KA...kein Anriss) und
,hicht bestanden” (jegliche Art von Anriss) unterschieden, sondern es werden Anrisse in verschiede-
ne Stadien unterteilt. Beim Kriterium , leichter Anriss“ (LA) liegen maximal drei erkennbare Risse je-
weils mit einer Ldnge von maximal 0.5 mm vor, bei ,Anriss“ (A) sind mehr als drei vorhanden oder
einer ist langer als 0.5 mm. Bei ,schwerer Anriss” sind mehrere lange, deutlich sichtbare Risse er-
kennbar. Bei ,,Bruch” (B) liegt ein tGber die Probenbreite durchgehender Riss vor. Die beiden Proben-
kanten kdnnen hier aufgrund des anderen Spannungszustands als in Probenmitte noch rissfrei sein.

Beispielhafte Bilder fiir die einzelnen Zustande sind in Abb. 36 dargestellt.

o gy oo

Abb. 36: Einteilung der Schadigungsstadien im Gesenk-Biegeversuch. Von links nach rechts: kein Anriss (KA),
leichter Anriss (LA), Anriss (A), schwerer Anriss (SA), Bruch (B).

In dem obigen Modell und der ausreichenden Probenbreite misste der kritische Wert fur R/t mit der
Versagensdehnung des Werkstoffs bei ebenem Dehnungszustand (ibereinstimmen, weil eben dieser
Dehnungszustand beim Biegen auftritt. Aus verschiedenen Griinden sind Abweichungen denkbar:
Erstens muss das Blech auf der Innenseite nicht immer den Stempelradius abbilden, eine Dachbil-
dung ist aufgrund des freien Biegevorgangs zu Beginn des Gesenkbiegens maoglich. Zweitens kann in
Abhangigkeit der Biegegeometrie (Gesenkweite, Stempelradius, Blechdicke) eine Verschiebung der
neutralen Faser auftreten, wodurch das Modell fiir die Verformung der Biegeprobe nicht mehr giiltig
ist. Beispielsweise wurde das fiir sehr kleine Blechinnenradien nachgewiesen. Auch die Reibungsbe-
dingungen zwischen Gesenk, Blech und Stempel konnen eine Auswirkung auf den Innenradius des

Blechs und die Lage der neutralen Faser haben [65].

3.5.3 Finite Elemente Simulation des Dreipunkt-Biegeversuchs

Aufgrund der angefiihrten Faktoren, die die Anwendung einfacher Verformungsmodelle auf das Bie-

gen von hochstfesten Stahlen erschweren, wurden in dieser Arbeit Finite Elemente Simulationen
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durchgefiihrt. Es werden verschiedene Einfliisse der Biegegeometrie und der (kontinuumsmechani-
schen) Werkstoffeigenschaften auf die Verformung der Biegeprobe im Dreipunkt-Biegeversuch disku-

tiert.

Als Basis flir das elastisch-plastische, isotrope kontinuumsmechanische FlieBmodell der simulierten
Stahlglten dienen die durchgefiihrten Zugversuche in Walzrichtung und die hydraulischen Tiefungs-
versuche. Fur die Berechnung der FlieBkurve aus dem experimentell bestimmten FlieRverhalten im
uniaxialen (Zugversuch) bzw. equibiaxialen Spannungszustand (Bulge-Test) wurde die FlieRhypothese

nach Mises angenommen.

Bei der Anpassung der FlieBkurve der Stahlsorten an die experimentell ermittelten FlieBkurven wur-
de ein Modells nach El Magd auf Basis des Verfestigungsmodells von Bergstrom (in [114]) verwendet.
Nach diesem Modell ndhert sich die Verfestigung eines Werkstoffs bei sehr hohen plastischen Deh-
nungen einem konstanten Wert an. Es kann eine gute Ubereinstimmung zwischen FlieRmodell und
experimentellem FlieRverhalten erreicht werden. Die FlieBspannung oy ergibt sich als Funktion der

plastischen Dehnung € als:
oy =00+ (0 —0p) (1 —e )" +k-¢ (3.10)

wobei o, der FlieRgrenze entspricht, o.. eine Sattigungsspannung darstellt, und ¢, n und k Parameter
sind, die den Verlauf der Verfestigung beschreiben. Diese Parameter wurden durch Anpassen der

Kurve an die experimentell bestimmten Fliefkurven bestimmt.

Es wurde ein zweidimensionales Netz von solid plane strain Elementen (Berechnung mit large strains)
fiir die FE-Simulation verwendet. Die Mesh-Size im Bereich des Biegeschwerts liegt bei weniger als
0.025 mm; weiter auRerhalb der Biegeachse bei 0.1 mm. Auflagerrollen und Biegeschwert weisen
keine Nachgiebigkeit auf, und alle Kontaktpunkte werden ohne Reibung simuliert. Das isotrope
FlieRmodell nach Mises berticksichtigt nicht das Schadigungsverhalten der Stahlsorten. Beim Auftre-
ten von Schadigung im Experiment ist daher eine Abweichung von der Simulation zu erwarten.

Die Ergebnisse der Simulation werden zeigen, dass die vereinfachenden Annahmen bei der Simulati-

on zu keiner grofRen Abweichung vom Experiment vor der Initiierung von Schadigung fiihren.

3.6 Weitere Untersuchungen an Biegeproben

3.6.1 Bruchflachenuntersuchungen an vollstiandig gebogenen Biegeproben

An ausgewadhlten vollstandig gebogenen Biegeproben wurden Bruchflachenuntersuchungen durchge-
flihrt (Betrachtungsrichtung siehe Abb. 37 a). Falls beim Biegeversuch kein vollstéandiger Bruch der
Probe stattfand, wurden die beiden zusammenhadngenden Halften in flissigem Stickstoff fertig ge-
brochen. Die nach der Priifung entstehende Bruchflache weist in diesem Fall mikroskopisch sprodes

Bruchverhalten auf.
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3.6.2 Untersuchungen mittels unterbrochener Dreipunkt-Biegeversuche

Eines der Ziele dieser Arbeit ist die Aufklarung des Versagensmechanismus einer Reihe von hochst-
festen Stahlsorten. Dazu wurden unterbrochene Biegeversuche durchgefiihrt. Die gebogenen Proben
wurden im Stereomikroskop fotografiert (Abb. 37 b) und anschliefend mittig zerschnitten (Abb. 37
c). In der Regel wurde eine Halfte eingebettet und firs Lichtmikroskop prapariert. An ausgewahlten

Proben wurde die zweite Halfte im Rasterelektronenmikroskop untersucht.

PSS

Abb. 37: Bei weiterfuhrenden Untersuchungen von Biegeproben angewendete Blickwinkel

Fir das Lichtmikroskop wurde kein Atzverfahren angewendet, weil die {ibliche LePera-Atzung mit
Deckschichtbildung ein zu geringes Auflosungsvermogen fir die Korrelation der Schadigung mit ein-
zelnen im Geflige vorliegenden Phasen ergibt. Im Lichtmikroskop wurde die Abflachung der Proben
sowie Kerben-, Rissbildung und Risswachstum untersucht. Die durchgefiihrten Messungen zur Quan-
tifizierung der Abflachung sind in Abb. 38 rechts zu sehen (Messung des AuRenradius und Abwei-

chung der Abflachung von einer runden Randfaserkante).

Abb. 38: Normalschliffe aus unterbrochenen Dreipunkt-Biegeversuchen. Links DP980 (ohne Abflachung), rechts
CP1180 (mit Messung der Abflachung). Bereich einer Untersuchung von unverformtem Gefiige ist links
exemplarisch dargestellt.

Fir die REM-Untersuchungen wurden die verwendeten Probenhalften gereinigt und anschliefend
elektrolytisch vernickelt, um eine Stabilisierung der Schliffkanten oder dort vorhandener Risse bei der
Praparation zu erreichen und plastische Verformung zu verhindern. Das Aufwachsen der Nickel-
schicht in Rissen mit wenig Aufklaffung wird dabei durch Zugabe eines Benetzungsmittels zum Elekt-
rolyt verbessert. Die vernickelte Probe wurde eingebettet, geschliffen und poliert und zuletzt mit
OP-S feinpoliert. Die Atzung der Mikrostruktur erfolgte wie bei den Mikroschliffen des Grundmateri-
als durch Elektropolieren.

Die Proben wurden sowohl im OP-S-polierten als auch im elektropolierten Zustand im REM unter-
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sucht, weil beim Elektropolieren nicht in allen Fallen ein , Ausfressen” von scharfen Rissen verhindert
werden konnte. Das war vor allem dann der Fall, wenn in manchen Bereichen die elektrolytisch auf-
gebrachte Nickelschicht nicht in alle Risse eindringen konnte oder wenn bei der Praparation ein Spalt
zwischen Nickelschicht und Grundmaterial entstand. In diesen Fallen erlaubt die OP-S-polierte Vari-
ante eine genaue Dokumentation des Schadigungszustands an der Oberflache, und anhand der elekt-
ropolierten Variante kann eine Korrelation von Mikrostruktur und Riss-, Poren- oder Kerbenbildung
stattfinden.

3.6.3 Restaustenit-Umwandlung im Biegeversuch

Kasberger konnte in [47] die Umwandlung von Restaustenit bei der Verformung von TRIP-Stahlen
unter anderem mit Hilfe von Glihversuchen nachweisen. Bei dieser Methode wird eine verformte
Probe bei niedrigen Temperaturen ausgelagert. Diese Gliihbehandlung fiihrte zu stirkerem Atzangriff
von martensitischen Kérnern beim Elektropolieren, wahrend nicht umgewandelter Restaustenit kein
Relief bildete. Im Mikroschliff waren dann umgewandelte Restaustenitkdrner und Martensitkérner
aufgrund ihres Atzreliefs unterscheidbar von nicht umgewandelten Restaustenitbereichen.

An den Biegeproben in der vorliegenden Arbeit wurde eine Glihbehandlung von 200 °C fiir eine
Dauer von zwei Stunden angewendet. Die Untersuchung der Restaustenit-Umwandlung fand im
elektropolierten Zustand im REM statt. Beide Varianten (nicht umgewandelter und umgewandelter
Restaustenit/Martensit) zeigten einen Atzangriff. Qualitativ lassen sich die Varianten trotzdem gut

voneinander unterscheiden.

Ein Nachteil der magnetischen Bestimmung des Restaustenitanteils ist die Abhangigkeit von der Pro-
bengeometrie. Das verhindert eine Anwendung der Methode auf die Biegerandfaser, weil eine ge-
kriimmte Randfaser vorliegt, und mit zunehmendem Abstand von der Oberflache die akkumulierte
Dehnung sinkt. Mittels Rontgendiffraktion ist es in dieser Arbeit gelungen, durch gezielte Einstellung
des Einfallwinkels der Rontgenstrahlen an der Biegekante in einem Bereich von etwa 0.7x20 mm den
Restaustenitanteil zu messen. Die Eindringtiefe betrug bei diesen Messungen etwa 20 pm.

Fiir die rontgenographische Bestimmung des Restaustenit-Gehalts wurde das System Xpert Pro von

PANalytical mit einer Cobalt-Réhre als Rontgenquelle verwendet.

3.6.4 EBSD-Messungen

Die Electron Backscatter Diffraction (EBSD-) Messungen in dieser Arbeit wurden mit einem System
von Oxford Instruments durchgefiihrt. Die Messungen wurden mit dem Programm Channel5 ausge-
wertet.

Die Praparation der Biegeproben fiir die EBSD-Messungen umfasste Polieren und OP-S Polieren. Fir
die Messung wurden die Proben aus der Einbettmasse herausgeschlagen und anschlieBend im Be-
reich der Biegekante oder im unverformten Bereich der Probe prapariert (Ausschnitt eines unver-
formten Bereichs: siehe Abb. 38). Es wurden zwei Konfigurationen verwendet, und zwar eine Vergro-

Rerung von 1000x mit einer Schrittweite von 120 nm und eine VergroRerung von 2000x mit einer
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Schrittweite von 50nm. Die von Oxford integrierte Driftkorrektur wurde wahrend den Messungen in
vom Programm dynamisch ermittelten Zeitintervallen angewendet. Die Messung der Drift fand durch
Vergleich von SE-Aufnahmen bei halber VergréBerung im Vergleich zur MessvergrofRerung statt.

Flr die Bestimmung der Kristallographie durch Fitten der Kikuchi-Pattern wurden Alpha-Eisen und
Gamma-Eisen als Phasen zugelassen. Der Detektor Nordlys Nano von Oxford Instruments mit der
maximalen Auflésung von 1344x1024 Pixeln wurde im 2x2 binning mode betrieben (Zusammenfas-
sen von mehreren Pixeln). Das fiihrt im Vergleich zur Messung ohne binning zu einer héheren Emp-
findlichkeit des Detektors und deshalb kiirzeren Messzeiten. Im Ergebnisteil dieser Arbeit sind stets
unbearbeitete Messdaten ohne Extrapolation von Orientierungen in Bereiche mit Nulllésungen dar-
gestellt. Aufgrund der hohen Verformung des Gefliges wurde dies als der zuverlassigste Weg der
Auswertung angesehen.

Das Probenkoordinatensystem wurde so gewahlt, dass die x-Achse normal zum Biegeschwert zeigt,
die y-Achse in Richtung des Biegeschwerts und die z-Achse normal zur Blechoberflache (siehe
Abb. 39).

A
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Abb. 39: Verwendetes Probenkoordinatensystem bei EBSD-Messungen

Neben der Darstellung der kristallographischen Orientierung mittels inversen Polfiguren (IPF) wurden
in dieser Arbeit auch Band-Contrast (BC) und Band-Slope (BS) dargestellt (Legenden siehe Abb. 40).
Der Band-Contrast liefert dabei ein MaR fuir den Kontrastunterschied zwischen den Kikuchi-Bandern
und dem Hintergrund, wahrend der Band-Slope die Anderung der Helligkeit an den Kanten der Kiku-
chi-Bander angibt. In beiden Fallen wurden die Werte auf Basis experimenteller Skalen dargestellt.
Das bedeutet, dass die Grauskala zwischen den kleinsten und gré3ten Wert der jeweiligen Messung
gestreckt wird. Dieser Weg wurde gewahlt, weil sich dadurch ein héheres Kontrastverhaltnis in den
Darstellungen des BC und BS ergibt und Inhomogenitaten wie z.B. Scherbédnder besser erkennbar

sind. Die zugehdorigen Skalen sind ebenfalls in Abb. 40 dargestellt.

w
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Abb. 40: Legenden zur Darstellung der inversen Polfiguren IPF (links), dem Band-Contrast BC und dem BS (Mit-
te) und der lokalen Misorientierung KAM (rechts) in den Ergebnissen der EBSD-Messungen

001
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Die lokale Misorientierung wurde in dieser Arbeit in Form der ,Kernel Average Misorientation”
(KAM) dargestellt. Dabei wird der Orientierungsunterschied aller benachbarten Losungen eines Punk-

tes (ohne Nullldsungen) gemittelt und als Winkel dargestellt. Die verwendete Skala ist ebenfalls in

Abb. 40 aufgefiihrt.
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4.1 Grundcharakterisierung groRtechnisch hergestellter AHSS

Um die Biegbarkeit der in der Arbeit verwendeten groRtechnischen AHSS, UHSS und PHS mit ihren
grundlegenden mechanischen Eigenschaften und ihrem Geflige in Beziehung setzen zu kénnen, wur-
de das Geflige aller Stahlsorten im Lichtmikroskop und im REM untersucht, sowie deren mechanische
Eigenschaften mittels Zugversuch und Lochaufweitungstest charakterisiert. AuRerdem wurde der
Restaustenitgehalt im Geflige magnetisch bestimmt. Der folgende Abschnitt befasst sich mit den

Ergebnissen dieser Grundcharakterisierung.

4.1.1 Mikrostruktur

Die Geflige der grofRtechnisch hergestellten Stahlsorten wurden mittels Licht- und Rasterelektro-
nenmikrostkopie charakterisiert. In Abb. 41 bis Abb. 44 sind die Geflige jeweils auf der linken Seite im
Lichtmikroskop nach LePera-Atzung, und auf der rechten Seite im Rasterelektronenmikroskop nach
Elektropolieren dargestellt. In der rechten oberen Ecke der REM-Aufnahme ist der magnetisch ge-

messene Restaustenitanteil der jeweiligen Stahlsorte angegeben.

Das einphasige Geflige des CP980 (siehe Abb. 41) besteht aus Bainit bzw. angelassenem Martensit.
Die Unterscheidung dieser beiden moglichen Gefligebestandteile ist mit den durchgefiihrten Metho-
den nicht moglich. Aufgrund der Warmebehandlung sind beide Bestandteile moglich. Im Fall von
Bainit findet die Bildung wahrend der Overaging-Haltephase in der Kontiglihanlage statt, wahrend
Martensit bereits beim Abkiihlen auf Overaging-Temperatur gebildet und dann wahrend der Halte-
phase angelassen wird. Diese beiden entstehenden Phasen besitzen eine dhnliche Harte.

Da der klassische CP980 nur mit geringem Anteil an Silizium legiert ist, findet im Zuge der Bainitbil-
dung bzw. des Anlassens des Martensits Zementitausscheidung statt. Diese Ausscheidungen sind in

der REM-Aufnahme deutlich als weife Punkte oder Latten zu erkennen.
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Im Lichtmikroskop nach LePera-Atzung erscheint die Matrix des CP980HD gleich wie jene des klassi-
schen CP980, es ist jedoch eine Vielzahl an kleinen weilen Martensit/Restaustenitinseln sichtbar.
Aufgrund des magnetisch gemessenen Restaustenitanteils von lber zehn Prozent muss es sich bei
diesen Inseln in der Mehrzahl um Restaustenit handeln. Bei hoherer VergrofRerung (Bild rechts) ist zu
erkennen, dass in der bainitischen Matrix des CP980HD weniger Zementit vorliegt als beim CP980. Es
ist bekannt, dass hoherer Anteil an Silizium (0.8 m% beim CP980HD statt 0.3 m% beim CP980) die

Bildung von Zementit wahrend der Overaging-Phase verzogert [109].

Bei genauer Betrachtung der REM-Aufnahme des CP980HD fillt auf, dass in der Atzstruktur viele
kleine Locher vorliegen. Es wird vermutet, dass an diesen Stellen vor der Praparation Restaustenit
vorlag, der durch das Elektropolieren herausgelost wurde. Das Verhalten wurde bereits von Rehrl
[115] bei Stahlsorten mit hoherem Legierungsanteil an Mn beobachtet. Moéglicherweise verstarkt ein
hoher Mangananteil im Restaustenit den Atzangriff durch Elektropolieren. Der sichtbare Anteil an
Martensit/Restaustenit ohne Berlicksichtigung der Locher ist zu gering, um den magnetisch gemes-

senen Restaustenitanteil erkldaren zu kdnnen.

Im Geflige des DP980 sind Martensit-/Restaustenitinseln eingebettet in eine Matrix aus Ferrit und

geringem Anteil an Bainit/angelassenem Martensit. In der Matrix iberwiegt dabei der Ferritanteil.

Zwischen dem Gefiige des DP980HD und des DP980 besteht eine groRe Ahnlichkeit. Beide Stahlsor-
ten weisen Martensit-/Restaustenitinseln in ferritisch-bainitischer Matrix auf. Ein wesentlicher Un-
terschied besteht aber im Phasenanteil an Bainit, der bei der HD-Variante deutlich hoher liegt. Im
linken Bild sind dhnlich viele weille Kérner zu sehen sind wie beim DP980, der Restaustenitanteil liegt
aber weit iber jenem des DP980. Entweder der Anteil an Martensit im Geflige ist fir die HD-Variante
niedriger, oder wesentliche Anteile an Restaustenit liegen sehr fein verteilt in den Bainitbereichen
vor. Sehr kleine Restaustenitinseln oder feine Restaustenit-Latten kénnen in diesem Fall nicht von

Zementit unterschieden werden.

Beide Varianten des klassischen CP1180 weisen ein homogenes Gefiige dahnlich dem CP980 auf. Der
Anteil an Zementit scheint jedoch bei den 1180er Giiten etwas hdher zu liegen, weil bei den REM-
Aufnahmen an der héheren Dichte an weillen Zementitteilchen erkennbar ist. Die beiden Stahlsorten
besitzen auch einen hoheren Kohlenstoffanteil als der CP980 (siehe Tab. 1). Zu beachten ist, dass die
Atzintensitat bei der Priparation der Schliffe ebenfalls einen Einfluss auf die im REM erkennbare

Struktur haben kann.

Die Gefiige des CP1180HD und DP1180HD weisen ebenfalls Ahnlichkeiten auf: Beide bestehen aus
einer Matrix aus Bainit/angelassenem Martensit, wobei Bereiche mit Zementitausscheidungen (l)
und Bereiche mit Martensit-/Restaustenitinseln (ll) unterscheidbar sind. In beiden Gefligen sind im
Lichtmikroskop groRere, nur wenig angelassene bzw. kohlenstoffarme Martensitinseln erkennbar
(hellbraun nach LePera). Aufgrund des gemessenen magnetischen Restaustenitanteils wird ange-

nommen, dass ein GroRteil der sichtbaren M/RA-Inseln in Form von Restaustenit vorliegt.
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Abb. 41: Lichtmikroskopische Aufnahmen nach LePera-Atzung (links) und REM-Aufnahmen nach Elektropolie-
ren (rechts) der Stahlsorten mit Mindestzugfestigkeit 980 MPa. Jeweils rechts oben magnetisch gemessener
Restaustenitgehalt in Prozent.
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gemessener Restaustenitgehalt in Prozent.
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Beim CP1180HD LY (Abb. 43) sind im Gegensatz zu den HD-Varianten der 1180 MPa-Gruppe keine
sich klar aus der Matrix abhebenden Inseln von Martensit/Restaustenit zu erkennen. Das Geflige ist

sehr homogen. Wie beim CP980HD sind kleine Locher vorhanden, in denen moglicherweise vor der

Atzung Restaustenitkérner vorlagen.

Abb. 43: Lichtmikroskopische Aufnahmen nach LePera-Atzung (links) und REM-Aufnahmen nach Elektropolie-
ren (rechts) der Stahlsorten CP1180HD LY, CP1180HD ZF A, CP1180HD ZF B.

Die Variante A des CP1180HD ZF weist unter allen untersuchten grofStechnischen Stahlsorten eine
Besonderheit auf, und zwar sehr groRe Martensitkdrner, die nicht stark angelassen wurden und da-
her nach LePera braun erscheinen und sich im REM von der Matrix aus Bainit/starker angelassenem
Martensit abheben. In vielen Fallen sind diese groen Kérner von Bereichen nicht angelassenen Mar-
tensits umgeben (weiR nach LePera; wenig Struktur nach Elektropolieren). Uber groRe Gefiigeberei-
che hinweg sind die groBen Martensitkdrner netzwerkartig verzweigt (weiRe Pfeile). In der Matrix
sind wie bei CP1180HD und DP1180HD Zementit und kleinere Martensit-/Restaustenitinseln vorhan-

den.
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Das Geflige des CP1180HD ZF B ist jenen des CP1180HD und DP1180HD &ahnlich, es sind aber mehr

Bereiche mit Zementitausscheidungen erkennbar.

Die drei untersuchten PHS-Glten weisen eine homogene Matrix aus (teilweise leicht angelassenem)
Martensit auf. Beim PHS1800 und PHS1900 sind vereinzelt bei der Austenitisierung nicht aufgeloste,
eingeformte Zementitteilchen erkennbar (Pfeile). Aufgrund des niedrigeren Kohlenstoffgehalts des
PHS1500 liegt bei dieser Stahlsorte die Martensit-Start-Temperatur so hoch, dass wahrend des
Pressharteprozesses ein Selbstanlassen mancher Martensitbereiche stattfindet. Dies ist an der unter-

schiedlichen Reliefbildung durch Anlasskarbide in der REM-Aufnahme zu erkennen.
l..’ AN - 2
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Abb. 44: Lichtmikroskopische Aufnahmen nach LePera-Atzung (links) und REM-Aufnahmen nach Elektropolie-
ren (rechts) der Stahlsorten PHS1500, PHS1800, PHS1900.

In Abb. 45 ist der magnetisch gemessene Restaustenitanteil als Diagramm fiir die untersuchten groR-
technischen Stahlsorten zusammengefasst.

Den hochsten Restaustenit-Anteil erreichen die High-Ductility-Glten (mehr als acht Prozent), gefolgt
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von den drei CP1180HD Stahlgliten (LY, ZF A, ZF B; Gber sechs Prozent). Die niedrigsten Werte wur-

den fiir die drei klassischen Complexphasenstdhle gemessen.
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Abb. 45: Magnetisch gemessener Restaustenitgehalt der groRtechnisch hergestellten und der PHS-Stahlgiiten

4.1.2 Mechanische Eigenschaften gro8technischer Bander im Zugversuch

Kennwerte aus normgerechten Zugversuchen quer zur Walzrichtung sind geordnet nach den Festig-
keitsklassen 980 und 1180 MPa in Abb. 46 und Abb. 47 dargestellt. Jene der PHS-Giten sind in
Abb. 48 zu finden. Sind keine Streubalken angegeben, so sind die statistischen Schwankungen der
Kennwerte viel kleiner als die diskutierten Unterschiede zwischen den Stahlsorten. So liegt beispiels-
weise die Standardabweichung fiir die Streckgrenzen in Abb. 46 bei maximal sieben Megapascal. Es
wurden jeweils drei Parallelproben gepriift; bei den pressgeharteten Stahlgiliten nur jeweils eine Pro-
be.

Typischerweise besitzt der DP980 eine niedrigere Streckgrenze und hohere Gleichmal3- und Bruch-
dehnungen als der CP980. Das ist auch fiir die beiden in dieser Arbeit untersuchten Bander dieser
Stahlsorten der Fall. Wahrend der DP980HD im Vergleich zum klassischen DP980 eine hohere Streck-
grenze besitzt, liegt jene des CP980HD niedriger im Vergleich zum klassischen CP980. In beiden Fallen

sind hingegen GleichmaR- und Bruchdehnung fiir die HD-Glite groRer als fir die klassische.

Bei den Giten der 1180 MPa Festigkeitsklasse besitzen klassische (CP1180 A, CP1180 B) und High-
Ductility-Varianten (CP1180HD, DP1180HD) dhnliche Streckgrenzen, letztere erreichen jedoch héhere
GleichmalR- und Bruchdehnungen. CP1180 B, DP1180HD und CP1180HD ZF A weisen eine etwas ho-
here Zugfestigkeit auf als die anderen vier Stahlgiiten dieser Gruppe. Bei den Stahlgiten
CP1180HD LY, CP1180HD ZF A und CP1180HD ZF B liegen Streckgrenzen tiefer als bei den zuvor ge-
nannten, Gleichmal3- und Bruchdehnungen liegen aber zwischen jenen der klassischen und der HD-

Guten.
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Abb. 46: Kennwerte aus normgerechten Zugversuchen quer zur Walzrichtung groBtechnisch hergestellter
Stahlsorten mit 980 MPa Mindestzugfestigkeit. Probengeometrie FO1
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Abb. 47: Kennwerte aus normgerechten Zugversuchen quer zur Walzrichtung groRtechnisch hergestellter
Stahlsorten mit 1180 MPa Mindestzugfestigkeit. Probengeometrie FO1
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Abb. 48: Kennwerte aus normgerechten Zugversuchen quer zur Walzrichtung der pressgeharteten Stahlgiten.
Probengeometrie FO1.

Mit steigender Zugfestigkeit der PHS-Giiten werden zwar auch die Streckgrenzen héher, deren An-
stieg fallt aber weniger stark aus als jener der Zugfestigkeit. Daher ist die Differenz zwischen R, und
Roo2 beim PHS1900 am grof3ten. Die Gleichmal3- und Bruchdehnung liegen bei PHS1800 und PHS1900

fast auf demselben Niveau, wahrend der PHS1500 fiir diese hohere Werte erreicht.
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Zusatzlich zu den bereits angefiihrten Kennwerten wurde in dieser Arbeit die Dickeneinschniirung an
gerissenen Flachzugproben bestimmt, wie in Abschnitt 3.4.1 beschrieben. Die Werte werden in
Abb. 49 bis Abb. 51 fir die drei Gruppen von Stahlsorten mit der relativen (,,Pre-Uniform“) Span-
nungszunahme vom FlieRBbeginn bis zum Beginn der diffusen Einschniirung (Rm-Rp)/Rm, sowie mit
der relativen (,Post-Uniform“) Spannungsabnahme vom Beginn der diffusen Einschniirung bis zum

endgiltigen Bruch der Zugprobe (Rm-Rb)/Rm verglichen. Rb ist dabei eine technische Spannung.

Fir alle drei Werkstoffgruppen ist ein direkter Zusammenhang zwischen der gemessenen Dickenein-
schniirung und der Spannungsabnahme (Rm-Rb)/Rm erkennbar. Fir Abb. 49 und Abb. 51 dndern sich
dabei Pre-Uniform Spannungszunahme und Post-Uniform Spannungsabnahme entgegengesetzt. Bei
den 1180er Glten ist fur die Pre- und Post-Uniform Spannungsanderungen kein eindeutiger Zusam-
menhang feststellbar (siehe Abb. 50).
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Abb. 49: Pre- und Post-Uniform Kennwerte von groBtechnisch hergestellten Stahlsorten mit 980 MPa Mindest-
zugfestigkeit
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Abb. 50: Pre- und Post-Uniform Kennwerte von grofStechnisch hergestellten Stahlsorten mit 1180 MPa Min-
destzugfestigkeit
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Abb. 51: Pre- und Post-Uniform Kennwerte der pressgehdrteten Stahlgiten.

4.1.3 Ergebnisse aus dem Lochaufweitungs-Versuch

Die Lochaufweitung wurde an drei Proben je Material mit gestanzten Lochern bestimmt. Die Ergeb-
nisse sind in Abb. 52 bis Abb. 54 fiir die drei Werkstoffgruppen dargestellt.
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Abb. 52: Lochaufweitungskoeffizienten der grofStechnisch hergestellten Stahlsorten der Gruppe 1

Die Proben des CP980 weisen eine Lochaufweitung von ca. 80 % auf. Die HD-Variante des CP980
(Mittelwert 50 %) erreicht durchgehend hohere Werte als die beiden DP-Typen (DP980: 19 %,
DP980HD: 23 %). Die geringste Lochaufweitung in dieser Gruppe kann flir den DP980 verzeichnet
werden. AulRerdem féllt auf, dass die Streuung zwischen einzelnen Proben fiir die beiden CP-Typen

groRer ist als jener der DP-Typen.

In der Gruppe der 1180er Glten erreichen die klassischen CP-Giiten und der CP1180HD LY unter
Beriicksichtigung der Streuung Lochaufweitungen von lber 50 %. Der CP1180HD erreicht durch-
schnittlich noch einen Wert von 40, der DP1180HD nur mehr unter 30. Die beiden CP1180HD ZF
Stahlsorten verzeichnen stark unterschiedliche Werte in der Lochaufweitung; eine Probe der Varian-
te B erreicht einen Lochaufweitungskoeffizient von lber 60, die Variante A hingegen durchschnittlich

nur unter 20.
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Bei den PHS-Guten fillt der Wert der Lochaufweitung bei gestanztem Loch mit steigender Festigkeit
in den vorliegenden Untersuchungen kleintechnisch geharteter Platten ausgehend von etwa 25 fir
den PHS1500 auf sehr kleine Werte (unter 10 fiir PH51900).
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Abb. 53: Lochaufweitungskoeffizienten der grofRtechnisch hergestellten Stahlsorten der Gruppe 2
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Abb. 54: Lochaufweitungskoeffizienten der PHS-Stahlgiliten

4.2 Bestimmung des Verfestigungsverhaltens im Zugversuch

In der Realitat weichen Werkstoffe oftmals vom modellhaften Verfestigungsverhalten entsprechend
dem Ludwik-Gesetz ab. Eine Moglichkeit zur Charakterisierung der experimentellen Verfestigung
besteht im Ermitteln des differentiellen Verfestigungsexponenten entsprechend der Formel (3.1) bis
(3.4) in Abschnitt 3.3. Die Kurvenverlaufe wurden fiir Zugversuche mit konstanter Dehnrate berech-
net und sind in Abb. 55 und Abb. 56 fiir die groRtechnischen Stahlsorten dargestellt. Ab dem Beginn
der Einschniirung (Schnittpunkt der Messkurven mit der Gerade ,Considere”) ist eine Bestimmung
der differentiellen Verfestigung aus den Kraft- und Wegdaten der Zugprifmaschine nicht mehr mog-

lich, weil das Material nur mehr lokal weiter verfestigt.
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Abb. 55: Differentieller Verfestigungsexponent aus Zugversuchen mit konstanter Dehnrate nach SEP1240 fiir
groBtechnisch hergestellte Stahlsorten der Gruppe 1. Kriterium nach Considére in Kap. 2.2.1.

Die Stahlsorte CP980 besitzt bei allen Dehnungen den niedrigsten Verfestigungsexponenten, und
erreicht von den vier Stahlgiten in Abb. 55 nur die kleinste GleichmalRdehnung. Von den anderen hat
der DP980 die hochste Anfangsverfestigung, diese nimmt aber bereits ab einem Prozent wahrer
Dehnung kontinuierlich ab. Die zu Beginn etwas niedrigere Verfestigung des DP980HD steigt lber
einen viel weiteren Bereich an und geht nach dem Maximum bei sechs Prozent nur geringfligig zu-
rick. Auch beim CP980HD tritt ein ausgepragtes Maximum des differentiellen Verfestigungsexponen-
ten bei hoheren Dehnungen auf. Dieser Werkstoff erreicht etwa die gleiche GleichmalRdehnung wie

der DP980, obwohl die Streckgrenze im Zugversuch nach ISO 6892 (vgl. Abb. 46) viel héher liegt.
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Abb. 56: Differentieller Verfestigungsexponent aus Zugversuchen mit konstanter Dehnrate nach SEP1240 fir
groRtechnisch hergestellte Stahlsorten der Gruppe 2. Kriterium nach Considére in Kap. 2.2.1.

Bei den Stahlsorten der zweiten Gruppe (Abb. 56) ist ebenfalls flir die HD-Gliten die hochste Verfesti-
gung bei hohen Dehnungen zu beobachten, wodurch diese auch die groRten GleichmaRdehnungen
erreichen. Die schnelle Abnahme der Verfestigung bei den klassischen CP-Stdhlen hat die kleinsten
GleichmaRdehnungen zur Folge. Die drei griin dargestellten Stahlsorten weisen eine hohe Anfangs-

verfestigung und schnellen Riickgang der Verfestigung mit steigender plastischer Dehnung auf.
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4.2.1 Umwandlung von Restaustenit im Zugversuch

Fiir die Erklarung von Unterschieden im differentiellen Verfestigungsexponenten und folglich der
GleichmalRdehnung ist neben dem Anteil an Restaustenit und den sonstigen Gefligebestandteilen die
Stabilitat des Restaustenits gegen dehnungsinduzierte Umwandlung in Martensit zu betrachten —
denn erst diese Umwandlung fihrt zu einer groRen Erhdhung der momentanen Verfestigung.

Die Restaustenitstabilitat wurde mit Hilfe von im Bereich vor der GleichmaRdehnung unterbrochenen
Zugversuchen und anschliefender magnetischer Bestimmung des Restaustenitgehalts im homogen

verformten Bereich der Probe ermittelt. Die Ergebnisse sind in Abb. 57 zu finden.
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Abb. 57: Veranderung des Restaustenitanteils (magnetisch gemessen) im Zugversuch

Fir alle Stahlsorten in Abb. 57 nimmt der Restaustenitanteil im Geflige im Zuge der Verformung kon-
tinuierlich ab, wobei die Umwandlungsrate mit zunehmender Dehnung sinkt. Ein h6herer Restauste-
nitanteil im unverformten Zustand hat zur Folge, dass bei einer bestimmten plastischen Dehnung
auch noch mehr Restaustenit im Gefiige vorliegt.

Bei allen untersuchten Verformungszustanden besitzen die HD-Varianten der Dualphasenstdhle den
hochsten Restaustenitanteil, gefolgt von CP980HD und CP1180HD. Die weiteren CP1180HD Varianten
und der klassische DP liegen bereits deutlich darunter, wahrend bei den klassischen CP-Stdhlen be-

reits im unverformten Zustand nicht mehr als 2.2 % Restaustenit vorliegen (siehe Abb. 45).

Eine Darstellung der Restaustenitumwandlung entsprechend dem Ludwigson-Berger-Modell (Kapitel
2.3.1) liefert einen k,-Wert zur Beurteilung der Restaustenit-Stabilitat, wobei grof3e k,-Werte niedrige
und kleine eine hohe Stabilitat gegen dehnungsinduzierte Umwandlung bedeuten. Die gemessenen
Datenpunkte (je Material eine Zugprobe) und die nach dem Ludwigson-Berger-Modell durchgefiihrte
lineare Regression befinden sich in Abb. 58; die daraus ermittelten ky,-Werte sind in Tab. 4 darge-
stellt.
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Abb. 58: Darstellung der Restaustenitstabilitdt im Zugversuch nach der Ludwigson-Berger-Beziehung

Die Auswertung entsprechend dem Ludwigson-Berger-Modell macht Unterschiede zwischen dem
Restaustenitanteil im Geflige und seiner Stabilitat deutlich:

Wahrend beispielsweise der DP1180HD bei jedem betrachteten Dehnungszustand einen hdhreren
Restaustenitgehalt besitzt als der DP980OHD (Abb. 57), besteht nur ein minimaler Unterschied in der
Restaustenit-Stabilitat der beiden Stahlsorten. Das hat zur Folge, dass der relative Unterschied des
verbleibenden, nicht umgewandelten Restaustenitanteils mit zunehmender Verformung sinkt — die
hellblaue und dunkelblaue strichlierte Kurve nahern sich an (Abb. 57).

Umgekehrt verhalt es sich bei den untersuchten CP-HD Stdhlen: Beide starten bei dem selben
Restaustenitanteil im unverformten Zustand, aufgrund der hoheren Stabilitdt des Restaustenits im
CP1180HD sinkt der verbleibende Restaustenitgehalt weniger schnell mit der Dehnung (Abb. 57).
Interessant ist, dass die beiden Stahlsorten CP1180HD LY und CP1180HD ZF B bei héherem Anfangs-
Restaustenitanteil eine niedrigere Restaustenitstabilitdt aufweisen als der klassische DP980. Bei

sechs Prozent plastischer Dehnung ist fiir diese Stahlsorten der gleiche Restaustenitanteil vorhanden.

Tab. 4: k,-Werte fiir die Restaustenitstabilitdt nach Ludwigson und Berger

ko /-

CP980HD 177
DP980 402
DP980OHD 69

CP1180HD 114
DP1180HD 79
CP1180HD LY 514
CP1180HD ZF A | 342
CP1180HD ZF B | 496
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4.3 Werkstoffversagen im Zugversuch

Neben den weiterfihrenden Untersuchungen zum Pre-Uniform Verformungsverhalten der groRtech-
nischen Advanced High Strength Steels im Zugversuch (Verfestigung, Restaustenitstabilitat) wurde
auch das Post-Uniform-Verhalten fir ausgewdhlte Stahlsorten genauer betrachtet. Der Fokus liegt
hierbei auf der makroskopischen Charakterisierung des Bruchs, der Untersuchung der Bruchflache im
REM und der Beschreibung von versagenskritischen Gefligebestandteilen mittels Prdparation von
Normalschliffen (vgl. Abschnitt 3.6.2).

Es wurden zwei Typen von Bruchbildern beobachtet, die exemplarisch fiir den CP980 und den DP980
in Abb. 59 und Abb. 60 dargestellt sind.

Bei einem Typ tritt der Bruch bei seitlicher Betrachtung der Zugprobe entlang eines durchgehenden
Scherbands auf, wobei in Dickenrichtung ein cup-cone Bruch vorliegt (siehe Abb. 59 links). Dieser

Bruchtyp tritt bei allen untersuchten Complexphasenstdhlen und pressgeharteten Stahlen auf.

Der andere Typ wurde ausschlielich bei den drei DP-Stéahlen DP980, DP980HD und DP1180HD beo-
bachtet (siehe Abb. 59 mittig). Hierbei ist im Bruchverlauf eine Stufe zu beobachten, wobei die seit-
lich schrag verlaufenden Bereiche (A) iber die Dickenrichtung cup-cone Bruch aufweisen. Im mittle-
ren Bereich (B) liegt Uber die Dickenrichtung ein Scherbruch vor, d.h. in Dickenmitte des Blechs tritt

keine Porenkoaleszenz vor Risshildung auf.

5 W

Abb. 59. Makroskopischer Bruchverlauf im Zugversuch. Links lber die Probenbreite fir CP980, mittig fir
DP980, rechts Bruchverlauf iber Probendicke fiir Bereiche A und B. Cup-cone Bruch des CP980 und DP980
(A), Scherbruch beim DP980 (B).

Abb. 60: Bereich mit Cup-Cone Bruch A (links) und mit Scherbruch B (rechts) fiir DP980.
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Fur die folgende Beschreibung der Porenbildung in Normalschliffen (RDxND) wurden fir alle unter-
suchten Zugproben stets Bereiche mit cup-cone Bruch (A) betrachtet. Bei der Interpretation der Er-
gebnisse muss jedoch beriicksichtigt werden, dass der dargestellte Bereich nur einen Schnitt durch
die Zugprobe im Bereich B darstellt, die Dickeneinschnlirung entlang der Probenbreite jedoch auch

bei gleichbleibendem Bruchmodus einer Streuung unterliegt (vgl. Abschnitt 3.4).

4.3.1 Analyse der Porenverteilung

Die Porenverteilung direkt unter der Bruchfldche ist im Normalschliff in Abb. 61 fiir die vier Stahlgi-
ten mit 980 MPa Zugfestigkeit dargestellt. Es ist deutlich erkennbar, dass unterschiedliche Porenfrak-

tionen und -verteilungen auftreten.

Abb. 61: Porenverteilung im Normalschliff (RDxND) unter der Bruchflache in Cup-Cone Bruchbereich fir Stahls-
orten mit Mindestzugfestigkeit 980 MPa. Poren sind durch Farbinvertierung weiR.

Den grofRten Flachenanteil an Poren unter der Bruchflache erreicht eindeutig der DP980, wahrend
der CP980 den geringsten Flachenanteil aufweist. Beim CP980 ist eine hohe Dichte an sehr feinen

Poren sehr knapp unter der Bruchflache vorhanden.

Der in Abb. 61 qualitativ dargestellte Sachverhalt wurde mittels einer Serie von REM-Aufnahmen
auBerhalb der Blechmitte quantifiziert. Die Methode ist in Kapitel 3.4.2 beschrieben; die Ergebnisse
dieser Untersuchungen sind in Abb. 62 und Abb. 63 zu sehen.
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Abb. 62: Flachenanteil der Poren als Funktion des Abstands von der Bruchflache

In Abb. 62 ist klar erkennbar, dass die beiden DP-Typen einen groReren Flachenanteil an Poren im
betrachteten Normalschliff erreichen, und dass der Flachenanteil auch weniger rasch mit der Entfer-
nung von der Bruchflache abnimmt. Die beiden CP-Typen weisen ab etwa 250 um Entfernung von

der Bruchflache nur mehr sehr geringen Anteil an Poren auf.

Beim Vergleich von DP980 und DP980HD in Abb. 63 fillt auf, dass die HD-Variante eine deutlich ge-
ringere Porendichte aufweist als der klassische DP980. Fiir die CP-Typen fallen auch die Porendichten
mit zunehmender Entfernung von der Bruchflache rasch auf sehr kleine Werte, wobei fiir den CP980

knapp an der Bruchflache eine sehr hohe Dichte an Poren (bei kleinem Flachenanteil; vgl. Abb. 62)

vorliegt.
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~
P \ —6—CP980
£ 0.060
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0 500 1000 1500

Abstand von Bruchflache / um
Abb. 63: Porendichte (Anzahl pro Flache) als Funktion des Abstands von der Bruchflache

Um eine Aussage Uber die lokal akkumulierte Dehnung als Funktion der Entfernung von der Bruchfla-
che treffen zu kénnen, wurde die lokale Probendicke im Normalschliff ausgemessen und zur Dicke
bei GleichmaRdehnung (in ausreichender Entfernung von der Bruchflache) in Beziehung gesetzt (vgl.
Abschnitt 3.4.2). Die so bestimmten Werte sind in Abb. 64 zu finden.
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Abb. 64: Post-Uniform Dickendehnung als Funktion des Abstands von der Bruchflache

Es ist ein deutlicher Unterschied zwischen DP- und CP-Typen zu erkennen, wobei bei ersteren die
lokale Dehnung mit zunehmender Entfernung von der Bruchflache weniger stark abnimmt als bei den
CP-Stahlen. Hingegen ist fur die untersuchten Normalschliffe kein markanter Unterschied zwischen
klassischen und HD-Varianten feststellbar. Fir Entfernungen lber etwa 700 um besteht schlielRlich
fast kein Unterschied in der berechneten Post-Uniform-Dickendehnung, es ist aber ein grolRer Unter-
schied der Porendichte und des Flachenanteils feststellbar (Abb. 62, Abb. 63).

4.3.2 Qualitative Analyse der Porenentstehung im Gefiige

Die Untersuchung der Porenpositionen im Geflige ist bei Zugproben leicht zu bewerkstelligen, weil in
Dickenmitte der Probe ein hydrostatischer Zugspannungszustand entsteht [116], wodurch das unter-
suchbare Volumen mit Poren relativ grol ist. Fir die vier untersuchten Stahlsorten wurde das an den
selben Normalschliffen wie die quantitative Porenanalyse nach kurzer HNOs-Atzung durchgefiihrt.

Charakteristische Porenpositionen sind in Abb. 65 bis Abb. 68 dargestellt.

CPIBO// . =

200 nm - S . 0. :' y .-.‘ 10 m

Abb. 65: Typische Orte der Porenbildung im Geflige des CP980. Links Zementitausscheidungen, rechts Bruch
einer Martensitinsel

Beim CP980 wurde bereits gezeigt, dass sehr viele feine Poren in der Ndhe der Bruchflache zu finden
sind. In Abb. 65 links sind Beispiele fiir solche Poren, die sich an Zementitausscheidungen gebildet
haben, dargestellt (weiRe Pfeile). In dem Ausschnitt rechts dariiber vorhandene (duBerst kleine) Mar-

tensit-/Restaustenitinseln haben noch keine Poren gebildet (schwarze Pfeile).
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GroRere Poren konnen beim CP980 auch durch Bruch nur selten vorkommender, groRer Kérner nicht

angelassenen Martensits entstehen (siehe Abb. 65 rechts).

Beim CP980HD treten die meisten Poren an Phasengrenzen von Martensit bzw. Restaustenit und der

umgebenden bainitisch-ferritischen Matrix auf (Abb. 66).

= v

Abb. 66: Typische Orte der Porenbildung im Geflige des CP980HD an Phasengrenzen zwischen Martensitinseln
und der Matrix

Abb. 68: Porenbildung an MnS (Pfeile links) und Ca-Al-O (Pfeil rechts) in DP980

Bei den beiden DP-Typen ist der hadufigste Ort fiir Porenbildung eine Phasengrenze zwischen Marten-
sit-/Restaustenit und umgebendem Ferrit oder ein gebrochenes M/RA-Korn. Beispiele fir diese Fille
sind in Abb. 67 dargestellt. Das Vorkommen von zeilig verteilten nichtmetallischen Einschlissen, vor

allem von Mangansulfiden, kann jedoch dazu fiihren, dass Poren nicht an der Phasengrenze zu finden
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sind (siehe Abb. 68 links). Dieser letztgenannte Porentyp ist viel seltener zu finden als Poren an Pha-
sengrenzen. An einer besonders groBen Pore konnte mittels EDX ein Kalzium-Aluminium-Oxid nach-

gewiesen werden (Abb. 68 rechts; Pfeil).

4.3.3 Bruchflachenanalyse

Ergdnzend zu den bisher prasentierten Ergebnissen im Normalschliff von gerissenen Zugproben wur-
de auch eine Untersuchung der Porenverteilung an der Bruchflache durchgefiihrt. Dabei wurde zwi-
schen Bruchbereichen mit hohem hydrostatischem Spannungsanteil (cup-cone Bereiche in Blechmit-
te; Abb. 60 I) und solchen mit tberwiegender Scherbelastung (cup-cone nahe der Oberflache und
Scherbruchbereiche entsprechend Abb. 60 Il) unterschieden. Fir die vier Stahlsorten mit 980 MPa
Mindestzugfestigkeit sind représentative Ausschnitte der Bruchflaiche aus dem Bereich | in Abb. 69

dargestellt, jene aus Bereichen Il in Abb. 70.
- . D

e

Abb. 69: REM-Aufnahmen der Bruchflache von Zugproben im Bereich mit hohem hydrostatischem Spannungs-
anteil fur Stahlsorten mit 980 MPa Mindestzugfestigkeit

Bei allen vier Stahlsorten ist eine Fraktion mit Dimples groBerer und eine mit Dimples kleinerer GréRe
vorhanden (siehe Abb. 69). Der CP980 bildet insofern eine Ausnahme, als die Dimple-Fraktion mit
kleinerer DimplegrofRe etwas grober erscheint als bei den drei anderen Stahlsorten. Der CP980HD
besitzt einen hohen Flachenanteil mit feinen Dimples, der DP980 besitzt einen hohen Flachenanteil

mit groben Dimples.

In den Bereichen mit Scherbruch (Abb. 70) treten auch die bereits in Abb. 69 beobachteten Dimple-

Fraktionen auf. Qualitative Unterschiede, die schon fiir Abb. 69 beschrieben wurden, sind auch hier
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wieder zu finden. Deutlich fallt auf, dass die Dimples in Abb. 70 zu einer Seite hin ge6ffnet sind (Rich-

tung mit Pfeilen angedeutet), wahrend im Bruchbereich mit hydrostatischem Spannungsanteil

Abb. 70: REM-Aufnahmen der Bruchflache von Zugproben im Bereich mit hohen Scherspannungen fir Stahlsor-
ten mit 980 MPa Mindestzugfestigkeit
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4.4 Biegbarkeit groBtechnischer Stahlsorten

4.4.1 Dreipunkt-Biegeversuch

Mit den vierzehn groBtechnisch und durch Plattenharten hergestellten Stahlsorten wurden Biegever-
suche nach VDA238-100, wie in Abschnitt 3.5.1 beschrieben, durchgefiihrt. Die folgenden Ergebnisse
wurden aus Prifungen ermittelt, bei denen das Biegeschwert in Walzrichtung ausgerichtet war, die
groRte Spannung und Dehnung beim Biegeprozess also in Querrichtung zeigt. Es wurden jeweils drei
Parallelversuche durchgefiihrt. In Abb. 71 bis Abb. 73 sind reprasentative Kraft-Winkel-Kurven der
untersuchten Stahlsorten dargestellt.

6000
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e CP980
= = = CP980HD
DP980

Biegekraft / N

e == DP980OHD

Biegewinkel / °
Abb. 71: Biegekraft-Biegewinkel-Kurven der groRtechnischen Stahlsorten der Gruppe 1

CP- und DP-Stdhle weisen typische Unterschiede in der Biegekraft-Biegewinkel-Kurve auf, die an
Hand von Abb. 71 kurz dargelegt werden sollen: Die Plastifizierung an der duBeren bzw. inneren
Randfaser findet beim ersten Abweichen der Kraft-Winkel-Kurve von der elastischen Geraden statt.
Beide DP Typen zeigen ab dem Beginn der Plastifizierung einen starken Kraftanstieg und ein héheres
Kraftmaximum. Fir den CP980 ist dieser Kraftanstieg beim elastisch-plastischen Biegen geringer und
das Kraftmaximum liegt niedriger; die High-Ductility-Variante des CP980 liegt dazwischen.

Der DP980 erreicht nur den kleinsten kritischen Biegewinkel (bei Kraftmaximum), gefolgt vom
DP980HD. Der klassische CP980 weist einen noch etwas grofleren kritischen Biegewinkel auf. Der
hochste kritische Biegewinkel wird flir den CP980HD festgestellt.

Auffallend ist auch, dass die Kriimmung der Biegekurve im Bereich vom Kraftmaximum bei den zwei
DP-Typen viel groRer ist als bei den CP-Typen.

Weiters zeigen sich deutliche Unterschiede im Kraftabfall nach Kraftmaximum: Wahrend dieser bei
den beiden DP-Typen sehr steil ausfallt, sinkt die Kraft bei den CP-Typen weniger rasch bei weiterer
Erh6hung des Biegewinkels. Weil die Proben der beiden CP-Typen nicht vollstandig durchbrechen, bis
das Biegeschwert auf den Rollen aufsitzt, bleibt die Kraft fiir diese beiden Kurven bis zum Ende des

Versuchs (Biegeschwert wird zurlickbewegt) auf einem héheren Niveau als bei den DP-Typen.
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In Abb. 72 weisen die Kraftanstiege im elastischen Bereich der Biegekurven unterschiedliche Steigun-
gen auf, weil zwei der Stahlsorten eine andere Dicke aufweisen als die restlichen (CP1180 B: 1.2 mm;
CP1180HD ZF B: 1.6 mm). Bei samtlichen anderen Stahlsorten (1.4 bis 1.5 mm Dicke) ist keine deutli-
che Abweichung erkennbar.

Wie bei den Stahlgiiten der Gruppe 1 lasst sich auch in Abb. 72 feststellen, dass die klassischen CP-
Stahle den niedrigsten Kraftanstieg vor Fmax besitzen. Die beiden High-Ductility-Gliten CP1180HD
und DP1180HD weisen einen deutlich héheren Kraftanstieg auf. CP1180HD LY und CP1180HD ZF B
liegen dazwischen, CP1180HD ZF A besitzt wiederum eine hohere Steigung.

Beim Biegewinkel bei Kraftmaximum fallt vor allem auf, dass der CP1180HD ZF A weit unter den an-
deren sechs Stahlsorten der Gruppe 2 liegt. Diese liegen eng beieinander, wobei die grofRten kriti-
schen Biegewinkel fiir die beiden Stahlsorten CP1180 A und CP1180HD erreicht werden, knapp ge-
folgt von CP1180 B und DP1180HD. Bei noch etwas kleineren kritischen Biegewinkeln liegen die bei-
den Stahlsorten CP1180HD LY und CP1180HD ZF B.
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Abb. 72: Biegekraft-Biegewinkel-Kurven der groRtechnischen Stahlsorten der Gruppe 2

Die Kriimmungen der Biegekurve bei Kraftmaximum weisen hingegen gréRere Unterschiede auf,
wobei die grote fir den CP1180HD ZF A, die kleinste fiir die klassischen CP-Stihle vorliegt. Ein be-
sonders steiler Kraftabfall nach Kraftmaximum liegt flir die drei Stahlsorten CP1180HD ZF A,
CP1180HD ZF B und DP1180HD vor.
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Abb. 73: Biegekraft-Biegewinkel-Kurven der pressgehérteten Stahlsorten
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Alle drei untersuchten PHS-Gliten besitzen einen Biegewinkel bei Kraftmaximum von unter 60° (siehe
Abb. 73). Ein sehr hoher Kraftanstieg nach Plastifizierung liegt beim PH51800 und PHS1900 vor.

Die Krimmungen der Kurve bei Kraftmaximum sind fiir den PHS1800 und den PHS1900 sehr klein;
etwas groRer beim PHS1500. Der letztgenannte besitzt auch eine weitaus kleinere Steigung nach
Kraftmaximum. Beim PHS1800 fallt die Kraft kurz nach Fmax sehr schnell ab, beim PHS1900 tritt
schlagartig ein Kraftabfall auf etwa 600 N auf.

Die ermittelten Kennwerte Kraftmaximum und kritischer Biegewinkel (bei Kraftmaximum) sind in
Abb. 74 und Abb. 75 zusammengefasst. Fir die Quantifizierung der Steigung nach Kraftmaximum
(siehe Abb. 75) wurde die Methode gewahlt, eine Sekante zwischen Kraftmaximum und einem Wen-
depunkt nach Kraftmaximum anzulegen (vgl. 3.5.1). Flr den Fall, dass ein automatisches Makro die-
sen Wendepunkt nach Glattung der Kurve nicht korrekt fand, wurden die Koordinaten des Wende-
punkts manuell korrigiert.

Es zeigt sich, dass die Steigung des Kraftabfalls nach Kraftmaximum stark durch das Kraftmaximum
selbst gesteuert wird (siehe Abb. 75). Einzelne Ausnahmen von dieser Korrelation sind der DP980,
der CP1180HD ZF A sowie der PHS1900, die alle drei fiir ihr Kraftmaximum hohe Werte fiir AF/Aa
besitzen.
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Abb. 74: Biegewinkel bei Kraftmaximum fir GT AHSS und PHS. 3 Parallelversuche
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Abb. 75: Kraftmaximum und negative Steigung des Kraftabfalls nach der Sekantenmethode fiir GT AHSS und
PHS. 3 Parallelversuche
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4.4.2 Gesenk-Biegeversuch

Die Ergebnisse der Gesenkbiegepriifung und Rissbeurteilung nach internen Priifstandards (Abschnitt
3.5.2) sind in Tab.5 angefiihrt. Dort wurden zur besseren Lesbarkeit Bereiche ohne Anrisse griin,
solche mit schweren Anrissen oder Bruch rot sowie der Ubergangsbereiche gelb eingefarbt. Zur wei-
teren Interpretation der Daten muss beachtet werden, dass die untersuchten Stahlsorten teilweise in
unterschiedlichen Dicken vorlagen (siehe zweite Spalte von links, Tab.5). Bei einem bestimmten
Stempelradius ergeben sich dann unterschiedliche Rs/t in Abb. 76. Dabei stellen die Balken jene Rs/t
eine Stufe lGber denen mit erstem Anriss dar (konservativ geschatzte Biegbarkeit ohne Anrisse). Die
unteren Fehlergrenzen bezeichnen die gréRten Rs/t, unter denen das Anrisskriterium immer an min-
destens einer Probe erfiillt ist (untere Schranke fiir den Bereich des Ubergangs von KA, kein Anriss zu
LA, leichter Anriss). Die Streubalken in Abb. 76 deuten also einen Ubergangsbereich der Rissbildung
dhnlich dem Konzept des Ubergangs der Kerbschlagarbeit in Abhingigkeit der Temperatur an.

Der Gesenk-Biegeversuch dient in erster Linie der Abschatzung der Kaltumformbarkeit von Blechen,

weshalb diese Versuche nicht fiir die pressgehartenden Stahlsorten durchgefihrt wurden.

Tab. 5: Ergebnisse der Gesenk-Biegeversuche grofStechnischer Advanced High Strength Steels in Abhadngigkeit
des Stempelradius Rs. Biegestempel langs der Walzrichtung. Kein Anriss (KA), leichter Anriss (LA), Anriss (A),
schwerer Anriss (SA), Bruch (B).

Stahlsorte |t/ mm Rs / mm
6.5 6.0 5.5 5 4.5 4 3.5 3 2.5 2 1.5 1 0.5
CP980| 1.39 KA KA KA[LA LA LA[LA LA LA[LA LA LA|A A A|A A A|SA SA SA
DP980| 1.48 KA KA KA|KA LA KA|LA KA LA| A A LA|[LA LA A|[SA SA SA B
CP980HD| 1.39 KA KA KA|KA KA KA|KA KA KA[KA KA KA[KA KA KA|LA LA A|LA LA LA
DP980HD| 1.47 KA KA KA[LA LA LA[LA KA LA|LA LA LA|A A LA|B SASA|B B B
CP1180A| 1.39 KA KA KA[LA LA LA[LA A A|[SA LA LA|LA LA LA|LA LA LA| A LA LA|SA SA SA
CP1180B| 1.21 |KA KA KA|[LA LA LA[LA LA LAl A A A |SA SA SA|SA SA SA|SA SA SA
CP1180HD| 1.38 KA KA KA[KA KA LA[KA KA LA|LA LA A|LA LA LA|KA KA KA[KA LA LA|SA A A
DP1180HD| 1.38 KA KA KA|KA KA KA[KA KA KA[LA A SA[A A A|B B B|B B B
CP1180HD LY| 1.39 KA KA KA[LA LA KA[KA LA LA|LA LA LA|A A A|SA SA A|[SA SA SA[SA SA SA
CP1180HD ZFA| 1.41 KA KA KA|[LA LA KA[LA LA LA[A A LA|[SA SASA|A SA A|B B B|B B B
CP1180HD ZFB| 1.61 KA KA KA|KA KA KA[SA LA LA[SA SA LA|LA SA SA|SA SA SA|SA SA B

Die Stahlsorte DP980 schneidet mit einem kritischen R/t von etwa 3.5 am schlechtesten in der ers-
ten Gruppe ab (siehe Abb. 76). Sowohl beide CP Typen als auch die High-Ductility-Variante des DP980
kénnen vor Initiilerung erster ,leichter” Anrisse um engere Stempelradien gebogen werden. CP980
und DP980HD sind damit bei der Initilerung etwa gleich gut. Bei sehr kleinem Stempelradius
(0.5 mm) schneidet jedoch der CP980 noch mit ,schwerer Anriss“ klassifiziert, wahrend beim
DP980HD bereits Bruch vorliegt (vgl. Tab. 5). Der beste Wert aller untersuchten Stahlsorten fiir Rg/t
ohne leichten Anriss wird fiir den CP980HD erreicht. Fiir diese Stahlsorte ist eine rissfreie Biegung um

Rs/t von knapp Uber eins ohne leichte Anrisse moglich.

Im Gegensatz zum Dreipunkt-Biegeversuch, wo in der Gruppe der 1180 MPa Stahlgiten keine groRe
Verbesserung der Biegbarkeit durch das HD-Konzept nachgewiesen werden konnte, ist diese beim
Gesenkbiegen offensichtlich.

Die Stahlglite CP1180HD ZF A schneidet nicht besser ab als einer der beiden CP1180, die beiden an-
deren (CP1180HD LY und CP1180HD ZF B) kénnen etwas enger rissfrei gebogen werden.

Beim CP1180HD fallt auf, dass bei Rs = 2.5 mm an allen drei Proben keine Anrisse auftreten, wahrend
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zwischen Rs = 4.5 und 3.0 mm) leichte Anrisse nachweisbar sind. Die Versuche bei 2.5 mm Stempel-

radius wurden wiederholt, und es wurden erneut keine Anrisse festgestellt.
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Abb. 76: Kritische Rs/t fiir die untersuchten Advanced High Strength Steels.

4.4.3 Untersuchungen zum Probenversagen im Gesenk-Biegeversuch

Um nicht nur wie in Abb. 76 eine Klassifizierung der Rissinitiierung vorzunehmen, sondern dariber
hinaus eine Aussage liber das Defektwachstum der einzelnen Stahlsorten treffen zu kénnen, wurde
fiir die Stahlsorten der Gruppe 1 (980 MPa Zugfestigkeit) ein visueller Vergleich der Schadigung mit-
tels Stereomikroskop an der Oberflache und mittels Lichtmikroskop im Normalschliff durchgefiihrt
(siehe Abb. 77). Die vier untersuchten Bander weisen Blechdicken von 1.39 bis 1.48 mm auf; die ein-
gestellten Biegeumformzustidnde sind also nahezu identisch (bei Rs = 0.5 mm wird mit Rs/t von 0.34
bis 0.36 beansprucht).

Die beiden DP Typen zeigen in Abb. 77 bereits makroskopische Risse, wobei die Risstiefe und Riss-
flankenaufweitung bei der HD-Variante kleiner sind. Beim CP980 ist im Stereomikroskop eine ausge-
pragte Oberflachenrauigkeit erkennbar, die auf kleine Anrisse schlieRen lasst —im Normalschliff sind

jedoch fir beide CP-Typen keine Risse erkennbar.

CP980HD DP980HD

1mm 1 mm 1mm 1 mm

Abb. 77: Stereomikroskopische Aufnahmen und Normalschliffe von Gesenkbiegeproben nach Priifung mit
Rs = 0.5 mm fiir Stahlsorten mit Mindstzugfestigkeit 980 MPa
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Beachtenswert ist hier, dass trotz der gleich guten Bewertung fiir CP980 und DP980HD in Abb. 76
deutliche Unterschiede beim Biegen um einen sehr engen Radius sichtbar sind. Beim DP980HD liegt
im Bereich der Biegekante eine glatte Oberflache mit marginaler Streifenbildung und ein makrosko-
pischer, iber die gesamte Probenbreite durchgehender Anriss vor, wahrend der CP980 eine ausge-

pragte Aufrauung bildet, aber kein makroskopischer Riss gebildet wird.

4.5 FE-Simulation des Dreipunkt-Biegeversuchs fiir AHSS

Bei den untersuchten Stahlbandern liegt eine geringfligige Variation an Blechdicke vor, fir alle bis auf
zwei untersuchte grofStechnische AHSS liegt diese zwischen 1.38 und 1.50 mm. Lediglich zwei Stahls-
orten liegen etwas auBerhalb dieses engen Fensters (CP1180 B mit 1.2 mm und CP1180HD ZF B mit
1.6 mm). Benedyk et al. [5, 6] haben fiir pressgehartete Stahle einen Einfluss der Blechdicke im Bie-
geversuch nach VDA238 festgestellt.

Ferner liegt fur die Berechnung des Biegewinkels ein Scharniermodell zugrunde (vgl. Kap. 3.5.1,
Glg. 3.8), das nicht die Einstellung unterschiedlicher Biegeradien aufgrund des freien Biegezustands
zwischen drei Auflagerlinien bericksichtigt. Das Versagen im Biegeversuch geht entsprechend friihe-
ren Untersuchungen [5] von der duReren Randfaser aus, deren Dehnungszustand von der Blechver-

formung um das sehr scharfe Biegeschwert abhdngen muss.

Diese beiden genannten Einflisse (jener der Blechdicke und jener der Blechverformung beim freien
Biegen) sollen mit Hilfe von FE-Simulationen fiir ausgewahlte grolRtechnisch erzeugte Stahlsorten aus

dieser Arbeit erortert werden.

4.5.1 FlieBmodell aus Zugversuchen und Bulge-Tests

Flr das FlieBmodell wurde isotrope Verfestigung des Materials angenommen. Als EingangskenngréfRe
werden fir das isotrope FlieRmodell der FE-Simulation FlieRkurven der simulierten Materialien beno-
tigt. Da im Biegeversuch hohe dquivalente Dehnungen erreicht werden, ist ein konventioneller Zug-
versuch, vor allem auch wegen der niedrigen GleichmaRdehnungen der untersuchten Stahlsorten,
hierflr nicht ausreichend.

Aus diesem Grund wurden Bulge-Tests (biaxialer Spannungszustand) wie in Abschnitt 3.3.1 beschrie-
ben durchgefiihrt. Die aus Zugversuch und Bulgetest ermittelten FlieBkurven vom El Magd-Typ (siehe
Kap. 3.3.1, Glg. 3.10) sind in Abb. 78 fiir die untersuchten Stahlsorten dargestellt.

Die im Bulge-Versuch ermittelte Verfestigung bei hohen Dehnungen ist fir die klassischen CP-Stahle
in der jeweiligen Festigkeitsklasse besonders niedrig, wahrend DP-Stahle, insbesondere die HD-

Variante des DP, hohe Werte erreichen.
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Abb. 78: FlieBkurven nach El Magd ermittelt aus Zugversuchen und Bulge-Tests

4.5.2 Ergebnisse der FE-Simulation

Im Folgenden werden beispielhaft fir den DP980HD Ergebnisse aus der FE-Simulation beschrieben,
wobei sich ein Teil mit dem Vergleich von Simulation und Experiment, und ein weiterer Teil mit der

Ermittlung von lokalen Spannungen und Dehnungen in der simulierten Biegeprobe beschaftigt.

In Abb. 79 ist ein Vergleich zwischen der experimentell ermittelten Biegekurve (Kraft-Winkel) und der
entsprechenden Kurve aus dem Experiment zu sehen. Fiir die Berechnung der Biegekraft wurde in
der Simulation die Auflagerkraft im Biegeschwert ausgegeben, zur Berechnung des Biegewinkels der
Stempelweg, wobei der Biegewinkel dann wie im Experiment aus dem Stempelweg berechnet wurde
(siehe 3.5.1). Die dargestellten Biegekurven wurden aus Versuchen ermittelt, bei denen das Biege-

schwert parallel zur Walzrichtung zeigt.
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Abb. 79: Vergleich der Biegekurven von Finite-Elemente-Simulation und Experiment des Dreipunkt-
Biegeversuchs fiir den DP980HD, Blechdicke 1.50 mm

Die Simulation gibt die experimentellen Biegekurven bis knapp vor das Kraftmaximum im Experiment
sehr gut wieder. Ein Kraftabfall wie im Experiment kann in der FE-Simulation nicht erwartet werden,
weil rein kontinuumsmechanisch gerechnet wird und Schadigung keine Bericksichtigung findet.

Bei knapp unter 150° Biegewinkel tritt in der Simulation ein ploétzlicher Anstieg der Biegekraft statt.

Dieser Anstieg tritt beim Abheben des Blechs vom Biegestempel auf (Dachbildung).
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Mit Hilfe der Simulation wurde die Verteilung der plastischen aquivalenten Randfaserdehnung
und -spannung auf der Zugseite der Biegeprobe bestimmt. Sie ist in Abb. 80 bei den Biegewinkeln 20,
40, 60 und 80° dargestellt.

Dehnung und Spannung bilden ein Maximum in der Mitte der Biegeprobe und fallen nach auBen hin
immer weiter ab, weshalb an dem zentralen Punkt in der Mitte des Spannungs- und Dehnungsent-
wicklung wahrend des gesamten Biegeprozesses ausgegeben wurde (siehe Abb. 81 und Abb. 82). Es
sind plastische dquivalente Dehnung PEEQ, plastische Dehnung in Tangentialrichtung PE11, Ver-
gleichsspannung nach Mises SMIS und Spannung in Tangentialrichtung S11 dargestellt. In Abb. 81 ist
erkennbar, dass sowohl die dquivalente als auch die tangentiale plastische Hauptnormaldehnung an
der Randfaser in Probenmitte nicht linear mit dem Biegewinkel zunehmen, sondern anfangs nur we-

nig und erst ab etwa 50° Biegewinkel anndhernd linear steigen.
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Abb. 80: Plastische dquivalente Dehnung PEEQ und Vergleichsspannung nach Mises SMIS an der Randfaser fiir
DP980HD. Die abgerollte Randfaserlange ist ausgehend von der Probenmitte (Achse des Biegeschwerts;
x=0) nach aulRen aufgetragen.
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Abb. 81: Zunahme der plastischen dquivalenten Dehnung PEEQ und der plastischen tangentialen Hauptnormal-
dehnung PE11 mit dem Biegewinkel am Punkt des Maximums in Abb. 80 (DP980HD).
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Abb. 82 Zunahme der Vergleichsspannung nach Mises SMIS und der tangentialen Hauptnormalspannung S11
mit dem Biegewinkel am Punkt des Maximums in Abb. 80 (DP980HD).

4.5.2.1 Untersuchung des Dickeneinflusses beim Dreipunktbiegen

Fiir die beiden Stahlsorten CP980 und DP980 wurde mit verschiedenen Blechdicken der Dreipunkt-
Biegeversuch simuliert. Dabei wurde den Vorgaben in VDA238-100 entsprechend die Biegegeometrie
an die Blechdicke angepasst. Im Folgenden werden Auswirkungen auf die Biegekurve (Abb. 83) und
die lokalen Spannungs- und Dehnungszustande (Abb. 84) in Abhangigkeit des Biegewinkels beschrie-

ben.
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Abb. 83: Simulierte Biegekurven fiir verschiedene Blechdicken (siehe Legende; Dicke in mm) fiir DP980 und
CP980

Mit zunehmender Blechdicke wird die Steigung im elastischen sowie im elastisch-plastischen Bereich
der Biegekurve groRRer. Auch der Unterschied in der Biegekraft zwischen CP980 und DP980, z.B. bei
einem Biegewinkel von 100°, steigt mit zunehmender Blechdicke an. Es ist interessant, dass beim
CP980 mit 2 mm Blechdicke ein Maximum in der Biegekurve bei etwa 130° Biegewinkel auftritt, ob-
wohl die Simulation weder Entfestigung des Materials zulasst (vgl. FlieBkurven Abb. 78) noch Schadi-
gung darstellt. Sowohl beim DP980 als auch bei niedrigeren Blechdicken ist dieses Phanomen nicht

vorhanden.
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Abb. 84: Zusammenhang zwischen Biegewinkel und der plastischen dquivalenten Dehnung PEEQ am Deh-
nungsmaximum der Randfaser (links) bzw. der Vergleichsspannung nach Mises SMIS an diesem Punkt. Dar-
stellung fur Variation der Blechdicke (siehe Legende, in mm).

Auch die plastischen dquivalenten Dehnungen und die Vergleichsspannungen nach Mises an der
Randfaser in Probenmitte bei einem bestimmten Biegewinkel verandern sich durch eine Variation
der Blechdicke. Mit zunehmender Blechdicke treten fir beide Werkstoffe bei gleichem Biegewinkel
hohere Dehnungen und héhere Spannungen auf. In beiden Féllen (fiir die Spannung und Dehnung) ist
der Effekt flir den DP980 etwas groRBer als flir den CP980. So bewirkt beispielsweise eine Verdopp-
lung der Blechdicke von 1 auf 2 mm beim DP980, dass bei einem Biegewinkel von etwa 100° fur
1 mm Blechdicke nur eine maximale dquivalente Dehnung von 0.6 vorliegt, wahrend dieser Wert bei

2 mm Blechdicke bereits 0.8 Gberschritten hat.

4.5.2.2 Einfluss der FlieBkurve beim Dreipunktbiegen

In diesem Kapitel wird die Auswirkung der Verfestigung auf die Biegekurve sowie auf Dehnungen und

Spannungen in der Biegeprobe fir vier Stahlsorten mit Blechdicke 1.5 mm beschrieben.

Fir einen Vergleich der FlieRkurven der vier betrachteten Stahlsorten (DP980, CP980, DP980HD,
CP980HD) wird auf Abb. 78 verwiesen. Dort ist erkennbar, dass der deutlichste Unterschied der vier
Stahlsorten in der Verfestigung bei hohen Dehnungen besteht. Diese ist am grofSten fir den
DP980HD, danach folgen in absteigender Reihenfolge DP980, CP980HD und schlielllich CP980.

In Abb. 85 ist erkennbar, dass eine hohe Verfestigung des Materials einen groRere Kraftanstieg in der
Biegekurve nach sich zieht. Das Maximum in der Biegekurve ohne Entfestigung und Schadigung ist
bei einer Blechdicke von 1.5 mm nur bei sehr geringer Verfestigung (CP980) moglich und tritt erst bei
einem Biegewinkel von etwa 125° auf. In Abb. 86 ist erkennbar, dass bei hoherer Verfestigung des
Werkstoffs das Maximum der plastischen dquivalenten Randfaserdehnung viel niedriger liegt als bei
niedriger Verfestigung. Die Abweichungen in der Dehnung bei einem best. Biegewinkel liegen dabei
flr die vier Stahlsorten im Bereich von bis 20 bis 50 %. Abb. 86 zeigt auch, dass bei hoher Verfesti-

gung hohere Randfaserspannungen bei einem bestimmten Biegewinkel erreicht werden.
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Abb. 85: Simulierte Biegekurven fiir verschiedene Stahlsorten unterschiedlicher Verfestigung mit Mindestzug-
festigkeit 980 MPa
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Abb. 86: Zusammenhang zwischen Biegewinkel und der plastischen dquivalenten Dehnung PEEQ am Deh-
nungsmaximum der Randfaser (links) bzw. der Vergleichsspannung nach Mises SMIS an diesem Punkt. Dar-
stellung fir vier Stahlsorten mit 980 MPa Mindestzugfestigkeit

Weiters wurde fur die vier hier betrachteten Stahlsorten untersucht, wie sich die Dehnung entlang
der Randfaser verteilt. Die Ergebnisse dazu sind exemplarisch bei einem Biegewinkel von 60° in
Abb. 87 dargestellt. Es ist ersichtlich, dass der Werkstoff mit der geringsten Verfestigung (CP980)
zwar das groRte Maximum im Dehnungsverlauf entlang der Randfaser besitzt, diese aber mit zuneh-
mender Entfernung von der Achse des Biegeschwerts schneller abnimmt. Im Gegensatz dazu liegt das
Maximum der Dehnung beim DP980HD viel niedriger, aber in groRerer Entfernung der Achse des

Biegeschwerts hoher.

Die beiden Abbildungen auf der rechten Seite stellen die Verteilung der plastischen aquivalenten
Dehnung im gesamten Bereich der Biegung fiir CP980 (oben) und DP980 (unten) dar. Es liegt also
beim CP980 in der Dehnung eine starkere Konzentration in einem kleinen Bereich vor als beim
DP980.
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Abb. 87: Links: Darstellung der plastischen dquivalenten Dehnung entlang der abgerollten Randfaser ausgehend
von der Achse des Biegeschwerts (x = 0). Rechts: Ausschnitte aus der FE-Simulation mit Darstellung der
PEEQ von O (blau) bis 1 (rot) fir CP980 und DP980.

4.5.2.3 Ermittlung von Dehnungen und Spannungen bei Kraftmaximum

Basierend auf Untersuchungen, wie sie zu Beginn des Abschnitts 4.5.2 bereits fiir den DP980HD do-
kumentiert wurden, ist durch Vergleich von Simulation und Experiment die Charakterisierung der
Spannungs- und Dehnungszustdnde in der Biegeprobe zum Zeitpunkt des Kraftmaximums maoglich.
Dies wurde fir alle simulierten Stahlsorten durchgefiihrt. Tab. 6 fasst diese Ergebnisse zusammen.

Es ist erkennbar, dass ein hoherer Biegewinkel nicht automatisch eine hohere Randfaserdehnung bei
Kraftmaximum zur Folge hat. Beispielsweise liegen CP980 und CP980HD bei einer plastischen dquiva-
lenten Dehnung von 0.76 bei Kraftmaximum, wahrend der CP980HD einen um 13° héheren Biege-
winkel aufweist. Die DP-Stahle weisen generell niedrigere kritische plastische Dehnungen auf als die
CP-Stéhle. Beim Vergleich von DP980 und DP980HD korrelieren hingegen Biegewinkel und Randfa-
serdehnung miteinander. Randfaserspannungen liegen tendentiell bei DP-Typen und HD-Varianten
hoher als bei den CP-Typen bzw. den klassischen Varianten der Stahlsorten. Das fiihrt dazu, dass bei
Stahlsorten mit groRer Differenz in der Zugfestigkeit ahnliche kritische Randfaserspannungen auftre-

ten kdnnen, wenn im Biegeversuch das Kraftmaximum erreicht ist (z.B. DP980HD — CP1180 A).

Tab. 6: Spannungs- und Verformungszustand an der Randfaser der Biegeprobe zum Zeitpunkt des (experimen-
tellen) Kraftmaximums

Experiment Werte aus der Simulation bei Fmax
. OlEmax PEEQ PE11 SMIS S11
° - - MPa MPa
CP980 89 0.76 0.66 1134 1309
DP980 62 0.41 0.35 1241 1433
CP980HD 102 0.76 0.65 1266 1462
DP980HD 80 0.50 0.43 1313 1516
CP1180 A 87 0.77 0.66 1316 1519
CP1180HD LY 71 0.53 0.46 1333 1539
DP1180HD 74 0.50 0.44 1511 1745
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4.5.3 Abflachung der Biegeprobe

Benedyk et al. [5, 6] haben bereits die Bildung von Abflachungen und grofRen Kerben bei pressgehar-
teten Stahlsorten und einem CP-Stahl festgestellt. Da die Simulation die Entstehung von Scherban-
dern nicht abbildet, wird im Folgenden untersucht, inwieweit die Simulation mit der Biegegeometrie

im Experiment ibereinstimmt, und ob sie eine Abflachung der Probe ergibt.

Dazu wurden die Konturen der duBeren Randfaser aus der Simulation ausgegeben. Die Verformung
der duReren Randfaser bis etwa zwei Millimeter von der Symmetrieebene entfernt ist in Abb. 88
dargestellt. Es ist erkennbar, dass der CP1180 A im Gegensatz zum DP980 die hdchste Kriimmung
nicht in der Ebene des Biegeschwerts bei x=0 mm besitzt, sondern auBerhalb der Probenmitte. Die
Krimmung nimmt zur Symmetrieebene hin wieder ab. Dieses Phanomen wird hier als Abflachung
bezeichnet. Es ist bemerkenswert, dass im Gegensatz dazu beim DP980 mit steigendem Biegewinkel
die Krimmung in allen Bereichen der Randfaser kontinuierlich zunimmt. Im Fall der Abflachung an-
dert sich die Krimmung dort nicht, wahrend in den weiter aulRen anschlielenden Bereichen ein im-
mer engerer Radius, also hohere Kriimmungen, entstehen. Dieser Sachverhalt, der zur Entstehung

einer Abflachung fihrt, findet auch in der Simulation statt.

05 —
04 ——CP1180 30°
£ .
£o03 ——CP1180 40
) CP1180 50°
=
g 02 CP1180 80°
>
——DP980 40°
0.1 -
——DP980 50°
0 === T T T T 1 DP980 60°
0 0.5 1 15 2 25

x-Achse / mm

Abb. 88: Kontur der Biegeprobe entlang der duReren Randfaser fiir zwei Stahlsorten und verschiedene Biege-
winkel. Koordinatensystem wie in Abb. 39

Die Krimmung im Bereich 0.5 mm beidseitig der Symmetrieebene wurde mit jener aus dem Experi-
ment verglichen, indem die Kriimmung quadratischer Fit-Funktionen im Symmetriepunkt berechnet
wurde. In Normalschliffen wurde die Krimmung durch Anlegen eines Radius an die duBRere Randfa-
ser, ebenfalls auf einem Millimeter Lange, ermittelt. Die Veranderung der Krimmung ist in Abb. 89
als Funktion des (berechneten) Biegewinkels fiir den CP1180 A und den DP980 dargestellt. Zusatzlich
wurde fiir die betrachteten Biegezustande das jeweilige Maximum in der Verteilung der plastischen

dquivalenten Dehnung entlang der Randfaser dargestellt.
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Abb. 89: Darstellung der aus Abb. 88 berechneten Krimmung und maximalen plastischen dquivalenten Deh-
nung der simulierten Biegeproben sowie der in Normalschliffen gemessenen Krimmung im Biegeexperi-
ment

Flr den DP980 liefert die Simulation etwas niedrigere Krimmungen in der Mitte der dulReren Rand-
faser, als im Experiment bestimmt wurden. Fir den CP1180 stimmen die jeweiligen Krimmungen
fast genau Uberein.

Sowohl in der Simulation als auch im Experiment ist fiir den DP980 eine héhere Kriimmung vorhan-
den als fur den CP1180 A, und die Kriimmungen steigen fiir ersteren mit steigendem Biegewinkel
immer mehr an, wahrend die Krimmung des CP1180 konstant bleibt. Trotzdem steigen die plasti-
schen dquivalenten Dehnungen am Punkt des Maximums der Dehnungsverteilung (vgl. Abb. 87) fir
den CP1180 A starker an. Weiters ist abzulesen, dass trotz der geringen Abweichung der Kriim-
mungswerte zwischen Simulation und Experiment der Unterschied zwischen den beiden Stahlsorten

gut wiedergegeben wird.
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4.6 Untersuchungen zum Versagen im Biegeversuch

Akeret [77] hat als Erster eine Beschreibung des Versagensmechanismus im Dreipunkt-Biegen fir
Aluminium-Legierungen vorgenommen. Benedyk et al. [5, 6] haben mittels unterbrochener Biegever-
suche fiir PHS-Stahle festgestellt, dass vor der Rissbildung Kerben und Scherbander auftreten. Bei
einem untersuchten Dualphasenstahl wurde diese Kerbenbildung nicht beobachtet.

Die vorliegende Arbeit nimmt diese Beobachtungen zum Ausgangspunkt, eine ausfiihrliche Beschrei-
bung des Versagensmechanismus und der mikrostrukturellen Einfliisse auf diese Vorgange fiir eine

breite Palette an groRtechnisch produzierten AHSS und UHSS durchzufiihren.

Der erste Teil dieser Untersuchungen befasst sich mit dem Ablauf des Versagens mit Hilfe von Nor-
malschliffen unterbrochener Biegeversuche, und der zweite Teil geht auf die mikrostrukturellen Ein-

flisse ein (Untersuchung elektropolierter Normalschliffe und der Bruchflachen im REM).

4.6.1 Versagensablauf im Dreipunkt-Biegeversuch

4.6.1.1 Stereomikroskopische Untersuchungen

In Abb. 90 sind fiir die vier Stahlsorten mit 980 MPa Mindestzugfestigkeit Stereomikroskopische Auf-

nahmen jeweils zweier Biegezustande dargestellt.

CP980 o =89° CP980HD o =102°

DP980 o =62° DP980OHD o =80°

Fmax Fmax

Abb. 90: Stereomikroskopische Aufnahmen der Biegekante nach unterbrochenen Biegeversuchen der Stahlgi-
ten mit 980 MPa Mindestzugfestigkeit. Biegewinkel bei Kraftmaximum agn., der jeweiligen Stahlsorte und
Biegewinkel vor Entlastung der unterbrochenen Biegeprobe (in weil) sind angegeben.

Jene Biegeproben, die nur bis zu Winkeln von mehr als 20° vor ., gebogen wurden, weisen eine
glatte Oberflache im Bereich der Biegekante auf. Es sind weder Risse noch Welligkeit erkennbar. Fiir
den CP980 ist bereits zwolf Grad vor arma., €ine ausgepragte Rauigkeit der Oberflache vorhanden,
auBerdem liegt eine rissartige Oberflachenstruktur vor, die anhand der Schattenwirkung bei seitli-

cher Beleuchtung deutlich erkennbar ist.
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Bei den anderen drei Werkstoffen CP980HD, DP980 und DP980HD liegt auch ab fiinf Grad vor
(DP980) bis kurz nach aFmax (CP980HD) eine glattere Oberfldache vor, und es sind nur wenige feine

Anrisse zu sehen. Der markanteste Riss tritt hier beim DP980 auf.

4.6.1.2 Lichtmikroskopische Untersuchungen an Normalschliffen

Im Folgenden wird die Entwicklung der Oberflaiche und Defekte beim Dreipunktbiegen im Normal-
schliff an Biegeproben aus unterbrochenen Biegeversuchen fiir CP980, DP980, CP980HD und
DP980HD erklart.

Generell ist bei allen Normalschliffen zu bedenken, dass nur ein einzelner Schnitt durch die Biege-
probe zu sehen ist. Eine gewisse Unsicherheit ist also zu berlicksichtigen, weil Schnitte in Ebenen
davor oder dahinter unter Umstdnden ein abweichendes Verhalten zeigen kdnnen. Abb. 90 |3sst

allerdings vermuten, dass die Unterschiede nicht sehr grof sind.

Die Oberflache des CP980 (siehe Abb. 91) ist bei 37° noch glatt, wihrend bei 66° bereits deutlich
kleine Kerben erkennbar sind (23° vor dem Kraftmaximum bei 89°). Bei 102° Biegewinkel sind einzel-
ne Kerben stark gewachsen; zusétzlich sind weitere kleine Kerben entstanden. Die ersten Risse wur-
den erst weit nach Kraftmaximum (89°), namlich bei 128°, gefunden. Die Risse wachsen ausgehend
von Kerbspitzen schrag von der Oberflache weg. Auch an der kleinen Kerbe rechts in Abb. 91 rechts
unten ist bereits ein kleiner Anriss erkennbar.

Mit dem Auftreten der ersten Kerben bei 66° ist auch eine Abflachung der Biegeprobe an der dulie-
ren Randfaser zu erkennen. Im Zuge des Kerbwachstums bis 102° wird die Abflachung noch deutli-

cher.

Beim DP980 (siehe Abb. 92) ist bei kleinen Biegewinkeln (34°) ebenfalls eine glatte Oberflache an der
Biegekante vorhanden. Zehn Grad vor Kraftmaximum ist nur eine leichte Welligkeit erkennbar, es
sind jedoch bei der gezeigten VergroRRerung keine Kerben sichtbar. Erst bei 57° Biegewinkel sind erste
Anrisse erkennbar, die bei Kraftmaximum in einen makroskopischen Riss tibergehen. Der ebenfalls
schrag verlaufende makroskopische Riss geht nicht von einer groRen Kerbe aus, wie das beim CP980
der Fall ist.

Bei kleinerer VergroBerung ist beim DP980 keine Abflachung erkennbar. Die duRRere Biegerandfaser

behalt eine runde Kontur.

Die Stahlsorte CP980HD bildet bis zu sehr hohen Biegewinkeln nur eine leichte Oberflachenwelligkeit
aus (siehe Abb. 93). Erst nach 90° sind erste kleine Kerben und Anrisse an der Oberflache erkennbar.
Auch bei dieser Stahlsorte wurden am Ausgangspunkt von groBen Rissen Kerben gefunden, wie z.B.
bei 123° Biegewinkel in Abb. 93 zu sehen. Beim CP980HD ist héchstens eine marginale Abflachung an

der Biegekante erkennbar.

Beim DP980OHD (Abb. 94) ist der erste Anriss im Normalschliff bei 87° zu sehen, bis 76° tritt nur eine
leichte Oberflachenwelligkeit auf. Das Kraftmaximum dieses Werkstoffs liegt bei 80°. Bei 93° ist der
Riss mehrere hundert Mikrometer tief, und auch hier sind keine Kerben im Lichtmikroskop erkenn-
bar. Weiters tritt beim DP980HD keine Abflachung auf.
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37° 100 um 66° 100 um 102° 100 um 128° 100 pm

Abb. 91: Normalschliffe an Dreipunkt-Biegeproben aus unterbrochenen Biegeversuchen. Biegewinkel in Grad.
CP980 (atrmax = 89°)

DP980

34° 100 um 52° 100 um 57° 100 um 68° 100 um

Abb. 92: Normalschliffe an Dreipunkt-Biegeproben aus unterbrochenen Biegeversuchen. Biegewinkel in Grad.
DP980 (0tpmax = 62°)

CP980HD

73° 100 pm 90° 100 um 107° 100 um 123° 100 um

Abb. 93: Normalschliffe an Dreipunkt-Biegeproben aus unterbrochenen Biegeversuchen. Biegewinkel in Grad.
CP980OHD (0tfmax = 102°)

In Abb. 95 bis Abb. 97 sind ausgewahlte Normalschliffe fir die Stahlgliten mit Mindestzugfestigkeit
1180 MPa dargestellt, wobei jeweils eine Biegeprobe bis etwa zehn Grad vor Kraftmaximum, und
eine etwa bis Kraftmaximum gebogen wurde.

Die klassischen Complexphasenstdhle CP1180 A und CP1180 B (Abb. 95) weisen beide Kerben vor

Kraftmaximum und eine deutliche Abflachung auf. Bei Kraftmaximum liegen bereits groRere Kerben
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vor, in den dargestellten Normalschliffen sind jedoch noch keine Risse vorhanden. Bei grofReren Win-

keln wurden Risse ausgehend von grofien Kerben festgestellt.

DP980OHD

“ Lmm iy Lom ‘ ALy ‘ ALy

49° 100 pm 76° 100 um 87° 100 um 93° 100 um

Abb. 94: Normalschliffe an Dreipunkt-Biegeproben aus unterbrochenen Biegeversuchen. Biegewinkel in Grad.
DP980HD (atrmay = 80°)

CP1180 A CP1180 B

76° 100 um 88° 100 um  65° 100 um 76° 100 pum

Abb. 95: Normalschliffe an Dreipunkt-Biegeproben aus unterbrochenen Biegeversuchen. Biegewinkel in Grad.
CP1180 A (Qfmax = 87°), CP1180 B (atrmax = 75°)

Bei den High-Ductility-Varianten CP1180HD und DP1180HD (siehe Abb. 96) sind vor Kraftmaximum
nur feinste Anrisse und leichte Oberflachenunebenheiten vorhanden. Bei Kraftmaximum findet Riss-
bildung ohne vorherige Entstehung von groRRen Kerben statt. Diese beiden Stahlgiiten bilden keine

deutliche Abflachung beim Dreipunkt-Biegen.

In Abb. 97 sind die drei zusatzlichen Varianten des CP1180HD dargestellt. Bei den beiden dargestell-
ten Biegewinkeln von 60 und 71° sind Oberflachenunebenheit, kleine Kerben sowie kurze Anrisse
erkennbar. Beim CP1180HD ZF A sind keine groRReren Kerben zu erkennen, der Ausgangspunkt des
Risses bei 50° Biegewinkel konnte eine kleine Kerbe sein. Beim CP1180HD ZF B ist eine kleine Kerbe
bei 59° Biegewinkel erkennbar, bei Kraftmaximum ist ein Anriss vorhanden. Im Gegensatz zur Stahls-
orte CP1180HD ZF A bilden CP1180HD LY und CP1180HD ZF B eine Abflachung aus.
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DP118HD

CP1180HD

69° 100 um 80° 100 um  66° 100 um 77° 100 um

Abb. 96: Normalschliffe an Dreipunkt-Biegeproben aus unterbrochenen Biegeversuchen. Biegewinkel in Grad.
CP1180HD (0trmax = 79°), DP1180HD (Qpmay = 74°)

CP1180HD LY CP1180HD ZF A

60° 100 um 71° 100 um  40° 100 um 50° 100 um

L

CP1180HD ZF B

59° 100 um 70° 100 pum

Abb. 97: Normalschliffe an Dreipunkt-Biegeproben aus unterbrochenen Biegeversuchen. Biegewinkel in Grad.
CP1180HD LY (0tgmax = 71°), CP1180HD ZF A (Olmax = 48°), CP1180HD ZF B (trmay = 69°)

Der Versagensablauf fir die drei untersuchten pressgeharteten Stahle sind in Abb. 98 dargestellt.
Wie bereits von Benedyk et al. [5, 6] berichtet, geht das Versagen im Biegeversuch fiir den PHS1500
mit Kerbenbildung und Abflachung einher. Dieses Ergebnis konnte auch mit den in dieser Arbeit ver-
wendeten Bandern bestatigt werden.

Die beiden zusatzlich untersuchten Stahlgliten PHS1800 und PHS1900 bilden keine im Lichtmikroskop
sichtbaren Kerben und keine Oberflachenwelligkeit, wie sie fiir den PHS1500 bei 45° zu sehen ist.

Ausgehend von Rissen in der Zink-Eisen-Schicht, die bereits bei 26° Biegewinkel fiir den PHS1900
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erkennbar sind, tritt das Probenversagen durch Bildung eines makroskopischen Risses im Grundma-
terial ohne vorherige Entstehung von groRen Kerben ein. Da der Kraftabfall fiir den PHS1900 sehr
plotzlich stattfindet, konnte trotz mehrerer Versuche keine Probe so gestoppt werden, dass ein mak-
roskopischer Riss ohne kompletten Probenbruch (wie bei 36° zu sehen) vorgelegen ware.

Aufgrund des kleinen Biegewinkels bei Probenversagen ist die Beurteilung, ob eine Abflachung vor-
handen ist, fiir die beiden Stahlsorten PHS1800 und PHS1900 nicht zweifelsfrei moglich.

In Abb. 98 ist auch ein Beispiel fiir die eingangs erwdhnte Streuung zu sehen; so liegen bei der
PHS1500 Probe im betrachteten Normalschliff bei 54° Biegewinkel zwei kleine Kerben mit jeweils

einem kleinen Anriss vor, wahrend bei 60° nur eine groRere Kerbe ohne Anriss zu sehen ist.

45° 100 um 54° 100 um 60° ~ 100pm

PHS1800 PHS1900

'
45° 100 pm 50° ™~ 100 pm  26° 100 ym 36° 100 pm

Abb. 98: Normalschliffe an Dreipunkt-Biegeproben aus unterbrochenen Biegeversuchen. Biegewinkel in Grad.
PHS1500 (atrmax = 53°), PHS1800 (Qfmax = 45°), PHS1900 (Qfmax = 34°)

4.6.2 Detailuntersuchung zur Rissbildung beim CP980

Wie in Abb. 91 zu sehen, konnte bei einem Normalschliff des CP980 liber zehn Grad nach Kraftmaxi-
mum noch kein Riss detektiert werden. Auch bei den beiden Varianten des CP1180 waren in man-
chen Normalschliffen nach Kraftmaximum keine Anrisse vorhanden.

Aus diesem Grund wurde eine detaillierte Untersuchung der Rissbildung fiir den CP980 durchgefiihrt,

um festzustellen, ob bei Kraftmaximum tatsachlich Risswachstum eintritt.
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Dabei wurde eine Probe auf ein Prozent und eine auf fiinf Prozent Kraftabfall gebogen und ihre Ober-

flachen an der Biegekante anschlieBend im REM begutachtet.

1 % Kraftabfall (links oben) und 5 % Kraftabfall (rechts unten).

Wie in Abb. 99 zu sehen, konnten dabei deutlich kleine Anrisse in Form von duktiler Bruchoberflache
mit groRem Scheranteil nachgewiesen werden. Diese Bereiche sind bei der Probe mit einem Prozent
Kraftabfall erst vereinzelt zu erkennen, unmittelbar rechts vom blauen Rechteck ware beispielsweise
ein Normalschliff ohne sichtbaren Riss moglich. Bei finf Prozent Kraftabfall (rechts unten) haben sich
die Anrisse bereits auf einen viel groBeren Bereich der Probe ausgebreitet (die Pfeile markieren duk-

tile Bruchoberfldche).

4.6.3 Detailuntersuchung zur Bildung von Abflachung und Kerben

Im vorletzten Kapitel 4.6.1 wurde unter anderem festgestellt, dass bei Stahlsorten, die beim Drei-
punktbiegen eine Abflachung bilden, Kerben an der Biegerandfaser vor dem Kraftmaximum erkenn-
bar sind. Vor allem bei eher kleinen Biegewinkeln der klassischen CP-Glten war dabei zwar eine Ab-
flachung sichtbar, jedoch bei kleinen VergréoBerungen im Lichtmikroskop keine deutlichen Kerben —
sondern nur Oberflachenwelligkeit oder -rauigkeit. Ein Beispiel fiir einen solchen Normalschliff ist in
Abb. 100 zu sehen.

Bei hoherer VergroRerung im REM (siehe Abb. 101) ist deutlich erkennbar, dass im Bereich der Abfla-
chung Kerben vorhanden sind, deren GréRe bis zu finf Mikrometer erreicht. Es ist eine groRe Zahl

solcher Kerben vorhanden, wobei einige mit Pfeilen markiert wurden. Im Bereich auRerhalb der Bie-
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gekante, wo noch wenig bis keine plastische Verformung stattgefunden hat (Abb. 101 rechts unten),
ist die Oberflache weitaus glatter. Die erkennbare Struktur mit Kerben im Bereich der Abflachung ist

also auf die Verformung beim Biegeprozess zurlickzufiihren.

1mm

Abb. 100: Dreipunktbiegeprobe des CP1180 A unterbrochen bei 55°. Lichtmikroskop

55° 100 pm

2 3
w o gl - 10000

Abb. 101: Dreipunktbiegeprobe des CP1180 A unterbrochen bei 55°. Rasterelektronenmikroskop. Rechts unten
Oberflache weiter weg von der Biegekante.

4.6.3.1 Quantifizierung der Abflachung

Die Quantifizierung der Kerbenbildung war mit den in dieser Arbeit verwendeten Methoden nicht
moglich, weil die Bildung von Kerben genauso wie die Bildung von Rissen einer groRBen statistischen
Schwankung unterworfen ist. So kann beispielsweise die Anzahl und GréRe der Kerben von Probe zu
Probe genauso variieren, wie die Schwankung innerhalb einer Probe zwischen verschiedenen Positi-
onen eines Normalschliffs. Fir jeden Biegewinkel wurde nur ein Normalschliff prapariert und im

Lichtmikroskop fotografiert.

In diesen Normalschliffen wurde jedoch die Abflachung wie in 3.6.2 definiert vermessen, falls diese
erkennbar war. Der in Abb. 102 angegebene Wert ergibt sich aus dem Abstand zwischen der Oberfla-

che im Bereich der Abflachung und einem Biegeradius, der dem Verlauf der Biegerandfaser auller-
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halb der Abflachung am Besten entspricht. Ein Beispielbild dafiir ist in Abb. 38, Kap. 3.6.2, Seite 45
dargestellt. Es ist fiir alle dargestellten Stahlsorten ein etwa linearer Anstieg der Abflachung mit stei-

gendem Biegewinkel vorhanden.

180

y=1.52x-38.0
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140
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z & CP980
& 100
: ., CP1180 A
8 - CP1180B
E y =2.03x - 96.3
< 40 & CP1180HD LY

0 / CP1180HD
] §-
0 L7 ‘ ‘

0 50 100 150

Biegewinkel / °

Abb. 102: Entwicklung der Abflachung entsprechend Messungen wie in 3.6.2 beschrieben fiir grofltechnische
AHSS mit erkennbarer Abflachung in Abhdngigkeit des Biegewinkels. Biegeschwert in Walzrichtung.

Ein besonders rascher Anstieg dieser charakteristischen Lange findet fiir den CP1180 A und den
CP1180HD LY statt, wahrend der CP1180HD in dieser Darstellung die kleinste Steigung besitzt. Wer-
den die ermittelten Punkte linear auf einen Beginn der Abflachung auf der x-Achse extrapoliert, so
ergibt sich flr die drei klassischen Complexphasenstédhle ein etwas niedrigerer Winkel bei Beginn der
Abflachung, als fiir den CP1180HD und den CP1180HD LY.

Fir diese kritischen Werte des Biegewinkels wurden mit Hilfe der FE-Simulation fir die drei Werk-
stoffe CP980, CP1180 A und CP1180HD LY Dehnungen und Spannungen in der Randfaser in Blech-

ebene bestimmt. Diese sind in Tab. 7 angefihrt.

Tab. 7: Biegewinkel sowie Dehnungen und Spannungen an der Randfaser in der Ebene des Biegeschwerts fir
Beginn der Abflachung

Experiment Werte aus der Simulation bei Beginn der Abflachung
apf PEEQ PE11 SMIS S11
Stahlsorte
° - - MPa MPa
CP980 25 0.14 0.12 1077 1243
CP1180 A 31 0.18 0.16 1281 1479
CP1180HD LY 48 0.29 0.26 1333 1539

4.6.4 Umwandlung von Restaustenit beim Dreipunkt-Biegen

Im Zuge der Grundcharakterisierung der groRtechnischen Stahlsorten wurden der Restaustenitgehalt
und die Restaustenitstabilitdit magnetisch im unverformten Zustand bzw. nach Reckversuchen be-
stimmt. Fir TRIP-Stdhle wurde nachgewiesen, dass der Spannungszustand einen Einfluss auf die
Restaustenitstabilitdt bei Verformung hat [40]. Im Zugversuch liegt ein uniaxialer, an der Oberflache

der Biegeprobe hingegen ein ebener und unter der Oberflache ein dreiachsiger Spannungszustand
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vor. Weiters tritt beim Biegen ein ebener Dehnungszustand auf (Dehnung in Breitenrichtung der Pro-
be gleich Null), wahrend dies im Zugversuch nicht der Fall ist. Fiir eine Einschdtzung der Wirkung von
Restaustenit auf die Rissinitiierung und das Risswachstum ist interessant zu wissen, ob der Restaus-
tenit in umgewandelter Form als harter Martensit vorliegt, oder erst durch lokal aufgebrachte Deh-
nungen und Spannungen im Zuge der Schadigung umwandelt.

Aus diesem Grund wurde exemplarisch an ausgewahlten Stahlsorten die Umwandlung von Restaus-
tenit an einer Biegeprobe untersucht.

Zuerst wurde jeweils eine bis Kraftmaximum gebogene Biegeprobe des CP1180HD und des DP980HD
in einem Ofen flr zwei Stunden bei 200 °C angelassen. AnschlieRend wurde ein Normalschliff mittels

Elektropolieren flirs REM prapariert.

In Abb. 103 ist auf der linken Seite ein reprasentativer Ausschnitt aus dem Bereich der Biegekante in

der Nahe der Randfaser dargestellt, rechts weiter weg von der Biegekante (keine Verformung), aber

ebenfalls in der Ndhe der Randfaser.

Abb. 103: Elektropolierter Normalschliff an Biegeprobe des CP1180HD nach Biegen bis Kraftmaximum und
Anlassbehandlung 200 °C/ 2 h. Links stark verformt im Bereich der Biegekante nahe der duRReren Randfaser,
rechts unverformt im Bereich auBerhalb der Biegekante ebenfalls an der duReren Randfaser.

Es fallt auf, dass die Martensit/Restaustenit-Inseln im Geflige im verformten Bereich (links) eine an-
dere Struktur durch den Atzangriff gebildet haben als jene im unverformten Bereich (rechts). Atz-
strukturen wie links oben wurden in stark verformten Bereichen der Biegeprobe gefunden, wahrend
die Struktur, wie rechts oben erkennbar, ausschliefRlich in unverformten Bereichen vorkam. Wahr-
scheinlich ist der Restaustenit im starker belasteten Material bereits wahrend der Verformung in

Martensit umgeklappt, der Restaustenit im restlichen Material wandelt aber erst durch das Gliihen
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um. Entsprechend wird angenommen, dass zum Zeitpunkt des Kraftmaximums (79°) beim CP1180HD

nur mehr ein sehr geringer Restaustenitgehalt an der Randfaser vorkommt.

In Abb. 104 sind Ausschnitte des unverformten (links) und des stark verformten Zustands im Bereich
der Biegekante nahe der Randfaser (rechts) des DP980OHD dargestellt. Bei dieser Stahlsorte wurde
Restaustenit im unverformten Zustand nicht angegriffen, wahrend im verformten Bereich ein deutli-
ches Relief an allen Martensit/Restaustenit-Kérnern erkennbar ist. Das ldsst darauf schlieRen, dass

fiir diesen Werkstoff im Bereich der Initiierung von Poren, und Rissen kein relevanter Anteil an

Restaustenit mehr im Geflige vorhanden ist.

Abb. 104: Elektropolierter Normalschliff an Biegeprobe des DP980HD nach Biegen bis Kraftmaximum und An-
lassbehandlung 200 °C/ 2 h. Links unverformt, rechts stark verformt.

In Erganzung zu den metallographischen Untersuchungen an der gegliihten Biegeprobe wurde an
drei verschiedenen Stahlsorten der Restaustenitgehalt im Bereich der Biegekante mittels XRD be-
stimmt. Dabei wurde die Probenanordnung zwischen Quelle und Detektor so gewahlt, dass das
Messvolumen entlang der Biegekante auf einem Streifen von etwa 0.7x20 mm mit einer Eindringtiefe
von 20 um lag. Untersucht wurden CP1180HD, DP980HD und CP980HD (siehe Abb. 105).
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Abb. 105: Réntgenographisch gemessener Restaustenitanteil an der Biegekante unterbrochener Biegeproben.
Eindringtiefe 20 um.

Fir alle drei Werkstoffe tritt bei Biegewinkeln von 20° nur mehr ein Restaustenitgehalt von knapp

drei bis unter vier Prozent auf. Das liegt bereits weit unter den im unverformten Zustand magnetisch

gemessenen Volumsanteilen von etwa zehn Prozent und mehr fir alle drei Stahlsorten (vgl. Abb. 45).
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Bei 40° tritt eine weiter Abnahme des Restaustenit-Gehalts auf, und bei 60° kann fir die Stahlsorten
CP980HD und DP980HD kein Restaustenit mehr nachgewiesen werden. Der Messpunkt des
CP1180HD bei 60° Biegewinkel kommt moglicherweise durch Schwankungen der Restaustenitstabili-
tat im Grundmaterial zustande (es wurde ein relativ kleines Messvolumen untersucht, und jeder Bie-
gezustand wurde an einer eigenen Biegeprobe gemessen). Die metallographischen Untersuchungen
(siehe weiter oben) legen jedenfalls fiir den CP1180HD nahe, dass bei 79° kein Restaustenit mehr an

der Randfaser vorliegt.

4.6.5 Untersuchung der Bruchflache an Biegeproben

In Erganzung zur Bruchflachenuntersuchung an Zugproben wurden auch an vollstandig gebogenen
und unter flissigem Stickstoff auseinander gebrochenen Biegeproben Untersuchungen der Bruchfla-

chen durchgefiihrt.

In Abb. 106 sind REM-Aufnahmen der Bruchflache von CP980 und CP980HD dargestellt. Im Gegen-
satz zu den Untersuchungen an Zugproben weist die Bruchflache beim Biegeversuch keine deutlichen
Unterschiede zwischen diesen beiden Werkstoffen auf. Auflerdem variiert die Morphologie der
Bruchoberflache an einer Probe stark, wodurch ein Vergleich zwischen einzelnen Stahlsorten prob-
lematisch ist. Auf eine weitere Untersuchung von Bruchflachen im Biegeversuch wurde daher ver-
zichtet. Im jeweils linken Bild ist ein Bereich zu sehen, der eine eher raue Morphologie aufweist, im

rechten Bild ein Ausschnitt mit glatter Bruchflache.

Abb. 106: Bruchflachen vollstandig gebogener Biegeproben. CP980, CP980HD. Links rauer Bereich, rechts glat-
ter Bereich.
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4.7 Einfluss der Mikrostruktur auf das Versagen im Biegever-

such

In Kapitel 4.6 wurden bereits wesentliche Unterschiede zwischen den einzelnen untersuchten Mikro-
struktur-Typen hinsichtlich des Versagensmechanismus im Dreipunkt-Biegeversuch dargestellt. In
diesem Kapitel soll untersucht werden, inwiefern dieser Mechanismus von der Mikrostruktur gesteu-
ert wird.

Im Folgenden wird eine detaillierte Untersuchung der lokalen Verformung und Schadigung an ver-
formten Biegeproben vorgenommen und versucht, die Rolle der Mikrostruktur bei den ablaufenden
Vorgangen in verschiedenen AHSS und UHSS durch Elektropolieren der Normalschliffe sichtbar zu
machen. Die Ergebnisse werden, gegliedert nach den im Geflige vorkommenden Phasen, anhand von
konkreten Beispielen beschrieben. In den relevanten Bereichen der Biegeprobe liegen entsprechend

den Untersuchungen in 4.6.4 keine wesentlichen Anteile an Restaustenit mehr vor.

4.7.1 Homogene Gefiige (Bainit/angelassener Martensit)
Zu diesen Typen zahlen beispielsweise die untersuchten Stahlsorten CP980 und CP1180.

4.7.1.1 Inhomogene plastische Verformung

Bei den lichtmikroskopischen Untersuchungen wurde bereits festgestellt, dass bei Stahlsorten mit
homogener Mikrostruktur bereits vor dem Kraftmaximum eine ausgepragte Oberflachenrauigkeit
entsteht. In Abb. 107 ist diese Rauigkeit dargestellt. Es sind Oberflachenwellen und kleine Kerben
(Pfeile) vorhanden. In der REM-Aufnahme wird auflerdem sichtbar, dass bei diesen Stahlsorten un-

terhalb von kleinen Kerben nahe an der Oberflache nur sehr wenige Poren im Material vorliegen.

Einbettmasse

— Ni-Schicht

R

Abb. 107: Normalschliff OP-S poliert an CP1180 A Biegeprobe gebogen bis 1 % Kraftabfall (94°). Bereich auBer-
mittig der Ebene des Biegeschwerts.

Bei grolReren Biegewinkeln sind zunehmend grolRere Kerben vorhanden. In Abb. 108 ist die scher-
bandartige Verformung ausgehend von solchen groRen Kerben an zwei Beispielen im elektropolier-

ten Zustand des Normalschliffs erkennbar (strichlierte Markierungen). Die Verformungskonzentration
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flhrt zur Porenbildung im Bereich der Scherbdnder. Besonders grofRe nichtmetallische Einschlisse
nahe der Oberfliche wirken dabei oft als erste Keimstellen fiir Poren. In Abb. 108 rechts sind bei-
spielsweise zwei groRe Poren an Titan-Nitriden erkennbar (weiRe Pfeile). Entlang der strichlierten
Linien zwischen den Poren und der groRen Kerbe an der Oberflache ist eine starke Konzentration der
Verformung vorhanden, die zu einer lokalen Verzerrung der Atzstruktur fiihrt. Es besteht also die
Moglichkeit, dass die Initiierung von groRen Poren an nichtmetallischen Einschliissen nahe der Ober-
flache eine Beeinflussung der Initiierung des ersten Anrisses zur Folge hat, indem die Verformung im

Material zwischen Pore und Kerbe stark konzentriert wird.
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Abb. 108: Normalschliff OP-S poliert an CP1180 A Biegeprobe gebogen bis 1 % Kraftabfall (94°)

4.7.1.2 Gezielte Untersuchung der Rissinitiierung am CP980

Um die Beobachtung der ersten Rissbildung in einem Werkstoff mit homogenem Gefiige direkt un-
tersuchen zu kénnen, wurde eine Probe des CP980 bis ein Prozent Kraftabfall gebogen, und danach
im REM ihre Oberflache untersucht. An einer Stelle mit Bruchwaben am Kerbgrund, also an der Stelle

der beginnenden Rissinitiierung (siehe Ellipse in Abb. 109), wurde ein Normalschliff angefertigt.

An der Spitze der etwa 50 um tiefen Kerbe sind im Normalschliff (Abb. 110) mehrere kleine Gleitstu-

fen zu erkennen, wobei entlang der Verlangerung der Gleitstufen ins Grundmaterial (strichlierte Li-

nien) Poren gebildet wurden.

Abb. 109: Oberflache an der duReren Biegerandfaser im Bereich der Abflachung einer CP980 Biegeprobe gebo-
gen bis 1 % Kraftabfall (99°)
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Abb. 110: Normalschliff elektropoliert der in Abb. 109 dargestellten Stelle (strichlierte Linie). CP980 1 % Kraft-
abfall (99°)

In Abb. 111 ist unter hoher VergréRerung erkennbar, dass in diesem Bereich Poren an Zementitaus-
scheidungen gebildet wurden. Um die untersuchte Kerbspitze wurden keine Martensitinseln und
abgesehen von kleinen Zementitteilchen (< 500 nm) keine nichtmetallische Einschliisse gefunden.

In dem untersuchten Bereich liegt keine hohe Porositdt im Material vor. Mdglicherweise wird also
das Risswachstum primar nicht von der Porenbildung, sondern von der Bildung lokaler Scherbander

an der Kerbspitze und erst in der Folge durch Porenbildung gesteuert. In diesem Fall wurden auch

keine groBen Poren an nichtmetallischen Einschliissen (wie etwa in Abb. 108 rechts) festgestellt (sie-
he Abb. 110 links).

Abb. 111: Porenbildung im Bereich der Kerbspitze des in Abb. 110 dargestellten Normalschliffs

4.7.1.3 Risswachstum

Beim Wachstum eines makroskopischen Risses durch das Material bilden homogene Werkstoffe nur
sehr wenige groRere Poren in Umgebung des Risses und der Rissspitze (siehe Abb. 112). Der Risspfad
weist einen sehr geradlinigen Verlauf mit wenigen Stufen auf. Das ist ein Indiz dafiir, dass die Verlan-
gerung des Risses durch Porenbildung lokal erst als Folge von massiver Scherverformung vor der Riss-

spitze im wenig vorgeschadigten Grundmaterial stattfindet.



99 4 Ergebnisse

Abb. 112: Risswachstum am Beispiel des CP1180 A. Probe gebogen bis 1 % Kraftabfall (94°)

4.7.2 Ferrit-Bainit-Martensit(-Restaustenit)

Zu dieser Gruppe gehoren der DP980 und der DP980HD. Im Gegensatz zu den hoherfesten Stahlgi-
ten ist in der Festigkeitsklasse von 980 MPa eine Erfiillung der geforderten Eigenschaften (v.a. tiefe
Streckgrenze) nur mit Ferrit im Geflige moglich. Bei den Stahlgliten mit Zugfestigkeiten ab etwa
1200 MPa liegt in der Regel kein Ferrit mehr vor; die Matrix besteht dann auch bei DP Typen aus

Bainit bzw. angelassenem Martensit (vgl. Abschnitt 4.1.1).

Die Rauigkeit der Oberflache beim Kraftmaximum dieser Stahlsorten ist auf das Vorhandensein von
Welligkeit und Kerben zurtickzufiihren (siehe Abb. 113 oben). Diese Defekte erreichen in Tiefenrich-
tung nur wenige Mikrometer GrofRe.

Im elektropolierten Zustand (Abb. 113 unten) ist erkennbar, dass die kleinen Kerben (schwarze Pfei-
le) in erster Linie in der Nahe gréRerer Martensitinseln (weile Pfeile) gebildet werden. Unmittelbar
an der Oberflache sind keine Martensitinseln vorhanden, sondern erst eine Kornlage darunter. Es ist
auch sichtbar, dass bei diesem Oberflachenzustand noch fast keine Poren im Grundmaterial vorhan-

den sind.

4.7.2.1 |Initiierung von Anrissen

Zur Aufklarung des Mechanismus, der zur Initiilerung eines makroskopischen Risses fiihrt, sind die
beiden Ausschnitte in Abb. 114 gut geeignet. Es sind zwei wenige Mikrometer grolRe Defekte an der
Oberflache der DP980-Probe dargestellt, die weder einer simplen Kerbe noch einem scharfen Anriss
entsprechen. Es sind jeweils mehrere kurze Gleitstufen zu erkennen (schwarze Pfeile); beim Bild links
liegt am tiefsten Punkt der Einbuchtung eine Kerbspitze vor.

Um beide Defekte sind einige Poren vorhanden. Auffallend ist, dass im Bild links sechs Poren entlang
von 45° Linien ausgehend von der Kerbspitze liegen (weille Pfeile). Das zeigt, dass die Gleitstufen
durch lokale scherbandartige Verformung entstehen und so im Fall der Kerbspitze auch zur Porenbil-

dung (an Phasengrenzen) fiihren.
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Abb. 113: Normalschliff an DP980 Biegeprobe bis 62° (Kraftmaximum) gebogen. Oben OP-S poliert, unten zu-
satzlich elektropoliert.
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Abb. 114: Normalschliff OP-S poliert an DP980 Biegeprobe bis 62° (Kraftmaximum) gebogen

Beim DP980HD wurden an einer bis Kraftmaximum gebogenen Probe ebenfalls Anrisse, sehr kleine

Kerben und kerbartige Strukturen mit Gleitstufen wie in Abb. 114 gefunden.

In Abb. 115 sind links typische Porenpositionen in dem durch Elektropolieren sichtbar gemachten
Geflige markiert. Es handelt sich dabei um Phasengrenzen zwischen Martensit (erhaben) und Ferrit
(dunkel; tiefer). Knapp unter der Oberfliche werden Poren an Phasengrenzen zwischen harten und
weichen Phasen oder durch Bruch von Martensitinseln gebildet (siehe hierzu die Pore zwischen zwei
Martensitinseln in Abb. 115 rechts).
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Abb. 115: Normalschliff elektropoliert an DP980HD Biegeprobe bis 78° (Kraftmaximum) gebogen
4.7.2.2 Risswachstum

In dem untersuchten Normalschliff in Abb. 116 sind Anrisse erkennbar (weiRe Pfeile in Abb. 116
oben), die unter einem Winkel von circa 45° von der aufgerauten Oberflache weg ins Grundmaterial
laufen. Bei hoherer VergréRerung der Anrisse (Abb. 116 unten) sind in deren Umgebung einzelne

Poren zu sehen. Die Porendichte ist aber auch in direkter Umgebung der Risse gering.

Abb. 116: Normalschliff OP-S poliert an DP980 Biegeprobe bis 62° (Kraftmaximum) gebogen

Ein Anriss der bis kurz nach Kraftmaximum gebogenen DP980HD-Probe ist in Abb. 117 dargestellt.
Das elektrolytisch vor der Praparation des Normalschliffs aufgebrachte Nickel ist in den Anriss einge-
drungen (griine Pfeile) und hat so wihrend der Schliffpraparation und Atzung den Verlauf der Riss-
spitze gut erhalten. Im Bereich der beiden schwarzen Pfeile ist eine starke wellenférmige Verzerrung

des Gefliges zu erkennen, die die scherbandartige Konzentration der Verformung vor der Rissspitze
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bestatigt. Zwischen Pore (weiRer Pfeil) und Rissspitze tritt ebenfalls eine lokal hohe Verzerrung des
Geflges auf (linker schwarzer Pfeil). Materialtrennung an der Rissspitze findet also gekoppelt mit
massiver lokaler Scherverformung statt. In dem Ausschnitt in Abb. 117 sind auch mehrere Poren vor-

handen.

Abb. 117: Normalschliff elektropoliert an DP980HD Biegeprobe bis 78° (Kraftmaximum) gebogen

4.7.3 Bainit-Martensit

Zu den Werkstoffen mit Matrix aus Bainit und/oder angelassenem Martensit mit Inseln aus nicht
angelassenem Martensit/Restaustenit z3hlt aus der Gruppe der 980er Stahlsorten der CP980HD,
sowie aus der Gruppe der 1180er Stahlsorten die Varianten des CP1180HD sowie der DP1180HD. Die
Stahlsorte CP1180HD ZF A wird jedoch im nachsten Punkt gesondert behandelt.

4.7.3.1 Inhomogene Verformung und Rissinitiierung

Im Zuge der bereits beschriebenen Aufrauung bilden auch die High-Ductility-Glten neben diffuser
Oberflachenwelligkei kleine Kerben und Gleitstufen, die erst im REM sichtbar sind (siehe Abb. 118).
Die GroRe dieser Strukturen liegt im Bereich weniger Mikrometer. Ausgehend von der Kerbspitze
wird dabei immer eine starke lokale Verzerrung des Gefliges beobachtet. Dass nicht in allen Fallen
Poren vorhanden sind, spricht dafiir, dass Poren zuerst als Folge von lokaler Scherverformung ent-

stehen und anschliefend zu zusatzlicher Scherverformung fithren kénnen.

In den stark verformten Scherbandern entstehen Poren, die bei dieser Gruppe an den Phasengrenzen

zwischen Martensit-/Restaustenitinseln und der bainitischen Matrix liegen (siehe dazu Abb. 119).
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Abb. 119: Normalschliff elektropoliert an CP980HD Biegeprobe gebogen bis 103° (Kraftmaximum)

4.7.3.2 Risswachstum

Bei dem in Abb. 120 links dargestellten Anriss, der von einer etwa finf Mikrometer groRen Kerbe
ausgegangen ist, liegt vor der Rissspitze ein Scherband vor (siehe Bild rechts in Abb. 120). In diesem
Bereich hat an vielen Stellen bereits Porenbildung stattgefunden.

Typische Porenpositionen sind in Abb. 121 dargestellt. Wie bei der Rissinitiierung liegen auch im Zuge
des Risswachstums Poren an Phasengrenzen hart/weich vor, wobei zumeist Martensit-
/Restaustenitinseln und nur in seltenen Fallen moglicherweise Zementitlamellen (siehe z.B. Pfeil in
Abb. 121 links oben) betroffen sind.

Abb. 120: Normalschliff elektropoliert an CP980HD Biegeprobe gebogen bis 103° (Kraftmaximum)
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Abb. 121: Normalschliff elektropoliert an CP980HD Biegeprobe gebogen bis 103° (Kraftmaximum)

4.7.4 Zeilige Verteilung groBer Martensitkorner

Der CP1180HD ZF A nimmt in doppelter Hinsicht eine Sonderstellung unter den untersuchten Stahl-
guten ein:

Erstens liegt aufgrund der Galvannealing-Behandlung in der Feuerverzinkungs-Anlage eine gut haf-
tende, aber sprode Schicht an der Oberflache vor, die bei ausreichender Verformung des Grundma-
terials Risse bildet. An den Stellen der Rissbildung in der Schicht wurden dabei sowohl kurze Anrisse
als auch Kerben im Grundmaterial beobachtet (siehe Abb. 122).

Zweitens besitzt dieser Werkstoff, wie bereits bei der Analyse der Mikrostruktur in 4.1.1 festgestellt,
relativ groRe Inseln nicht oder wenig angelassenen Martensits, die hauptsachlich zeilig verteilt vorlie-

gen.

In Abb. 123 sind grolRere, langliche Poren dargestellt, wie sie in dieser Form nur beim CP1180HD ZF A
gefunden wurden. Die unglinstige MartensitkorngrofRe und -verteilung scheint die Bildung solcher
Poren auszulosen. Die Darstellung eines resultierenden Risspfads durch die Mikrostruktur ist in
Abb. 124 rechts dargestellt.

Wie bei allen anderen untersuchten Stahlsorten liegt auch beim CP1180HD ZF A ein Risswachstum
unter lokal hoher Schubbeanspruchung unter 45° zur Oberfliche der Biegeprobe statt (Abb. 124
links). Es ist auch zu erkennen, dass der Riss offenbar von einer Vertiefung zwischen zwei Oberfla-

chenwellen ausgegangen ist.
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Abb. 124: Normalschliff elektropoliert an CP1180HD ZF A Biegeprobe gebogen bis 60°
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4.7.5 Porenbildung an nichtmetallischen Einschliissen

Bei allen im REM untersuchten Biegeproben wurden Poren mit einer GrofRe von tber fiinf Mikrome-
tern an nichtmetallischen Einschliissen gefunden. Aufnahmen bei geringer VergréBerung im letzten
Kapitel 4.6.1, wie beispielsweise jene in Abb. 108 rechts, Abb. 112 oder Abb. 116 zeigen deutlich,
dass die Dichte dieser groBen Poren nur sehr gering ist. Sie kommen aber auch in Bereichen vor, in
denen die Matrix ganzlich unbeschadigt ist und noch keine Poren an Phasengrenzen oder Zementit
vorliegen (z.B. mehrere Hundert um von der Oberflache entfernt, auRerhalb der Biegekante oder bei

Proben ohne makroskopischen Anriss).

In Abb. 125 und Abb. 126 sind exemplarisch die am 6ftesten nachgewiesenen Einschlusstypen darge-
stellt. Die chemische Zusammensetzung wurde jeweils mittels EDX bestimmt. Es wurden Titan-
Nitride, modifizierte und nicht modifizierte Aluminium-Oxide und zeilig angeordnete Mangan-Sulfide
gefunden. Einschlisse wurden auch an der Kerboberflache gefunden (siehe dazu Abb. 109 rechts).
Porenbildung an nichtmetallischen Einschliissen im Bereich der Scherbander fiihrt demnach nicht

notwendigerweise direkt zur Rissbildung, sondern das Kerbwachstum wird weiter aufrecht erhalten.

Abb. 125: Nichtmetallische Einschliisse gefunden an elektropolierten Normalschliffen von Biegeproben aus
unterbrochenen Biegeproben. CP1180HD ZF A (oben und unten links), CP1180HD LY (unten rechts)
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Abb. 126: Nichtmetallische Einschlisse gefunden an Normalschliffen von Biegeproben aus unterbrochenen
Biegeproben. CP980 elektropoliert (oben), CP980 OP-S poliert (unten)
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4.8 Mikroskopische Verformung von Biegeproben dargestellt
mittels EBSD

In den letzten beiden Kapiteln wurde festgestellt, dass bei allen untersuchten Stahlsorten vor der
Rissbildung eine Unebenheit der Oberflache in Form von Welligkeit und Kerben auftritt. Weiters
wurden Stahlsorten identifiziert, bei denen grofle Kerben zu finden sind, wahrend bei anderen nur
wenige Mikrometer grofRe Kerben vorliegen oder viele kleine Gleitstufen zur Ausbildung eines grof3e-
ren Defekts flihren. Bei den REM-Untersuchungen hat sich gezeigt, dass unter den Kerben eine starke
Verzerrung der Mikrostruktur vorhanden ist, was auf eine hohe lokale Verformung hinweist.

Mittels Electron-Backscatter-Diffraction soll im Folgenden die Lokalisierung der plastischen Deforma-
tion beim Dreipunktbiegen genauer untersucht werden, wobei anhand zweier sich unterschiedlich
verhaltender Stahlsorten vorgegangen wird: Der CP980 weist grofle Kerben auf, wiahrend der DP980
nur sehr kleine Kerben bis zur Rissinitiierung bildet. Weiters werden auch EBSD-Untersuchungen an
CP1180 A und PHS1500 dargestellt.

Die Messungen wurden an Schliffen normal zur Oberflaiche und zur Richtung des Biegeschwerts

durchgefihrt.

Zur besseren Beurteilung der EBSD-Ergebnisse wurden fir den CP980 und den DP980 Messungen an
unverformten Proben durchgefiihrt, sodass ein Vergleich zwischen diesem und dem verformten Zu-

stands moglich ist.

4.8.1 EBSD-Messungen an Biegeproben des CP980

In Abb. 127 sind Band-Contrast (BC), Band-Slope (BS) und Kernel Average Misorientation (KAM; im
Folgenden kurz Misorientierung) im Normalschliff eines unverformten Bereichs des CP980 nahe der
Oberflache dargestellt. Band-Contrast und Band-Slope machen die Kornstruktur sichtbar, da diese im
Bereich von Korngrenzen und Subkorngrenzen abfallen. In diesen Bereichen ist ebenfalls eine Misori-
entierung benachbarter Messpunkte vorhanden. Es sind sowohl ehemalige Austenitkorngrenzen als
auch Korngrenzen zwischen Martensit-/Bainitpaketen in der Mikrostruktur aus Bainit/angelassenem
Martensit zu erkennen. Weiters wird deutlich, dass im unverformten Zustand nur eine minimale

Oberflachenunebenheit vorliegt.

Nach einem unterbrochenen Biegeversuch bei 37° Biegewinkel bleibt die Oberfliche an der Biege-
kante groRtenteils glatt, es treten aber bereits einzelne Stellen mit Unebenheiten auf (siehe
Abb. 128).
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Abb. 127: Unverformter Bereich einer Biegeprobe des CP980. Stepsize 120 nm
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Abb. 128: Normalschliff an der duBeren Biegerandfa
bis 37°, Biegeschwert in WR. Stepsize 120 nm

Besonders interessant ist in diesem Verformungszustand die Verteilung von Band-Slope und Misori-
entierung im Normalschliff. Ausgehend von den Unebenheiten verlaufen unter einem Winkel von
etwa 45° zur Oberflache Bander mit niedrigem Band-Slope und hoher Misorientierung (Pfeile, strich-
lierte Linien). Die urspriingliche Kornstruktur ist in diesen Bereichen nicht mehr erkennbar, die Fein-
heit der im Band Contrast sichtbaren Struktur hat zugenommen. Sowohl die Abnahme von Band-
Contrast und Band-Slope als auch die Zunahme der Misorientierung kann auf lokale Zunahme der
Versetzungsdichte bzw. auf Subzellbildung zuriickgefiihrt werden.

Umgekehrt werden in Umgebung der Oberflache an besonders glatten Stellen sehr hohe Werte fiir
den Band-Contrast und niedrige Misorientierungen gemessen. In diesem Zustand wird die Biegepro-

be also in der dargestellten GréBenordnung schon merklich inhomogen verformt.

Abb. 129 stellt den Verformungszustand des CP980 nach einem Biegewinkel von 66° dar. Obwohl das

Kraftmaximum im Biegeversuch erst bei Giber 90° erreicht ist, treten hier schon eine starke Aufrauung
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der Oberflache und einige Mikrometer grolRe Kerben auf. In dem dargestellten Ausschnitt ist auch ein
nichtmetallischer Einschluss mit einer ihn umgebenden Pore (Pfeil) zu sehen. Zwischen der Pore und
der nachsten Einschniirung an der Oberflache ist eine Abnahme von Band-Contrast und Band-Slope
vorhanden. Auch ausgehend von der Kerbe am linken Bildrand liegt eine Konzentration der plasti-
schen Verformung vor. Die beschriebenen Bereiche sind in der Darstellung des Band-Slope mit strich-
lierten schwarzen Linien eingegrenzt.

Weiter weg von der Oberflache im oberen Bildbereich ist ebenfalls eine inhomogene Verteilung des

Band-Slope und der Misorientierung vorhanden.

BC

.
KAM
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Abb. 129: Normalschliff an der duReren Biegerandfaser (unten im Bild) einer Biegeprobe des CP980 gebogen
bis 66°, Biegeschwert in WR. Stepsize 120 nm

Abb. 130 und Abb. 131 zeigen zwei Ausschnitte einer Biegeprobe des CP980, die bis zu einem Biege-
winkel von 89° gebogen wurde. Das entspricht etwa dem Kraftmaximum dieser Stahlsorte beim Drei-
punktbiegen. Der Ausschnitt in Abb. 130 liegt etwa 200 um von der Oberflache entfernt; der EBSD-
Ausschnitt in Abb. 131 ist in der REM-Aufnahme links oben schwarz markiert. Er liegt seitlich der
Spitze einer etwa 40-50 um tiefen Kerbe.

Abb. 130 lasst aufgrund der unregelmaRigen Verteilung des Band-Slope und der Misorientierung den

Schluss zu, dass beim CP980 auch weit unter der Oberflache die plastische Dehnung sehr inhomogen
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im Geflige verteilt wird. Auch hier sind schrag verlaufende Bander mit niedrigem Band-Contrast und
Band-Slope sichtbar.

Die bereits beschriebenen Unterschiede zwischen Scherbandern und den benachbarten Bereichen,
die sich weniger stark verformen, werden in Abb. 131 noch deutlicher sichtbar. Im Vergleich zum
Material Uber der Kerbspitze liegen im von der Kerbflanke schrag ins Grundmaterial verlaufenden

Scherband nur mehr wenige indizierte Bereiche mit niedriger Misorientierung vor (blau).

e o & il ;ﬂn‘_ 3 ES ,,-'-.‘ S .- ﬁ
Abb. 130: Normalschliff etwa 200 um von der duReren Biegerandfaser einer Biegeprobe des CP980 gebogen bis
89°, Biegeschwert in WR. Stepsize 120 nm
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Abb. 131: Normalschliff an der duBeren Biegerandfaser einer Biegeprobe des CP980 gebogen bis 89°, Biege-
schwert in WR. Bild links oben zeigt Lage der EBSD-Aufnahme in schwarz. Stepsize 120 nm
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Eine Detailaufnahme des CP980 gebogen auf 66° in Abb. 132 zeigt ein Scherband ausgehend von der
Kerbe rechts unten im Bildausschnitt. Das Scherband ist am deutlichsten in der Darstellung des Band-
Slope links zu erkennen, wahrend die IPF Darstellungen (RD Mitte, ND rechts) die Ausbreitung des
Scherbands im Kornverbund sichtbar macht: Links und rechts des Scherbands ist die unverformte
Kornstruktur noch deutlich erkennbar (Bereich A, B), wahrend im Bereich des Scherbands links oben
in manchen Koérnern bereits nicht indizierte oder anders orientierte Streifen zu sehen sind (Bereich
C). In manchen Teilen des Makroscherbands, insbesondere aber nahe der Kerbspitze, liegen kleine

Subkdrner mit unterschiedlicher Kornorientierung vor (Bereich D). Die GroRRe dieser Subkorner be-

tragt weniger als einen Mikrometer.

des CP980 gebogen bis 66°, Biegeschwert in WR. Stepsize 50 nm

Die Kornstruktur im Makroscherband der groRen Kerbe in Abb. 131 wird von der Subkornstruktur
dominiert. Das ist in dem Detailausschnitt in Abb. 133 zu sehen. Es sind auch Kérner erkennbar, die

nicht in Subkorner zerfallen sind, und stattdessen kontinuierliche Orientierungsverlaufe besitzen.

b

Abb. 133:

e
A
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Interessant ist der in Abb. 134 dargestellte Ausschnitt des Makroscherbands aus Abb. 131 (dort oran-
ge markierter Bereich), der sich weiter weg von der Kerbe im Scherband befindet. In dem weiR ein-
gekreisten Korn ist die Bildung von Mikroscherbandern erkennbar, die entlang einer 45°-Richtung
durch das Korn schneiden und im Gegensatz zu den breiteren Bereichen dazwischen nicht indiziert
werden kénnen. Durch die Bildung der Mikroscherbédnder ist das groRe Korn in einzelne Bereiche
zerfallen, welche teilweise bereits eine unterschiedliche Orientierung haben. Wahrscheinlich ist hier
der Ubergang zwischen dem homogen verformten Zustand und dem Zustand im Makroscherband
sichtbar. Im ersten Zustand (auRerhalb der Makroscherbdnder) ist die urspriingliche Kornstruktur

noch erkennbar, im zweiten aufgrund der Subzellbildung nicht mehr (im Makroscherband).

4.8.2 EBSD-Messungen an Biegeproben des DP980

Wie beim CP980 wird nun im Folgenden auch bei der DP-Variante mit 980 MPa Mindestzugfestigkeit
ein Verformungsverlauf an der dulleren Biegerandfaser mittels EBSD an Proben aus unterbrochenen

Biegeversuchen dargestellt.

In Abb. 135 ist ein unverformter Bereich an der Oberflaiche des DP980 zu sehen. Im Vergleich zum
unverformten CP980 fallt sofort auf, dass beim Dualphasenstahl eine feinere Kornstruktur vorliegt.
AulRerdem treten sowohl beim Band-Contrast als auch beim Band-Slope grofRere Kontraste auf. So
weist beispielsweise Ferrit einen hohen Band-Contrast und Band-Slope auf (hell), wéhrend Marten-
sit/Restaustenit niedrige Werte besitzen (dunkel). Mittlere Grauwerte im Band-Contrast und Band-
Slope durften den Gefligebereichen mit Bainit/angelassenem Martensit entsprechen. Fir die Identi-
fikation der Phasen ist es hier hilfreich, diese Aufnahmen mit den lichtmikroskopischen Gefligeunter-
suchungen in 4.1.1 zu vergleichen.

Auch in der Misorientierung gibt es Unterschiede hinsichtlich der einzelnen Phasen im DP: Ferrit
weist so gut wie keine Misorientierung im Korninneren auf. In diesen Bereichen liegt im unverform-
ten DP deutlich weniger Misorientierung vor als beim CP. In Kérnern aus Bainit/angelassenem Mar-
tensit hingegen ist hohere lokale Misorientierung zu sehen. Dies kann entweder auf das Vorhanden-
sein von Subkorngrenzen oder auf lokal hohe Versetzungsdichte zurilickzufiihren sein.

Beim DP980 liegt wie beim CP980 im unverformten Zustand eine glatte Oberfliche ohne Einkerbun-

gen oder andere Defekte vor.
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Abb. 135: Unverformter Bereich an der Oberflac
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Etwa 20° vor Kraftmaximum (43°) sind die ersten Defekte mit einer GroRe von einigen Mikrometern
(siehe Pfeile in Abb. 136) an der sonst glatten Oberflaiche beim DP980 zu sehen. Im Grundmaterial
sind mehr Bereiche mit niedrigem Band-Slope und einer hoheren Misorientierung vorhanden als im
unverformten Fall. Manche Kdrner besitzen nach wie vor einen sehr hohen Band-Contrast bzw. Band-
Slope und keine Misorientierung. Schrig verlaufende Bander lokal erhéhter Misorientierung bzw.
Band-Slope sind in diesem Fall nicht deutlich erkennbar. Auch in nachster Ndhe zu dem Defekt an der
Oberflache (Pfeil in Abb. 136) ist nur ein diffuser Bereich niedrigen Band-Slopes sichtbar und kein

deutlich abgegrenztes Makroscherband.

Abb. 136: Normalschliff an der duBeren Biegerandfaser (unten im Bild) einer Biegeprobe des DP980 gebogen
bis 43°, Biegeschwert in WR. Stepsize 120 nm
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Bei etwa zehn Grad vor Kraftmaximum (Abb. 137) hat in manchen Bereichen eine weitere Abnahme
von Band-Contrast und Band-Slope stattgefunden (Position B rechts). Es liegt eine Oberflachenwellig-
keit vor, wobei die beiden sichtbaren Einkerbungen (Pfeile) an der Stelle eines Wellentals entstanden
sind. Daneben existieren aber immer noch Bereiche mit sehr wenig Veranderung der Oberflache
(Position A). Dort sind im Grundmaterial noch immer héherer Band-Contrast und Band-Slope sowie
Koérner mit sehr wenig Misorientierung erkennbar.

Auch in diesem Zustand sind keine deutlichen, scharf abgegrenzten Makroscherbdander wie beim
CP980 zu erkennen. Der Ubergang zwischen héher und niedriger verformten Bereichen ist nicht

scharf, sondern tritt graduell ein.

An der DP980 Biegeprobe aus Abb. 137 (zehn Grad vor Kraftmaximum) wurde auRerdem an einer
weiteren Stelle mit Einschniirung und erster Porenbildung (siehe Abb. 138 links oben weiRer Pfeil)
ein EBSD-Scan gemessen. Abermals ist ein grofRer Unterschied im Band-Slope zwischen Marten-
sit/Restaustenitinseln, Bainit/angelassenem Martensit und Ferrit erkennbar, jedoch kein Hinweis auf
das Vorhandensein von Makroscherbandern im Geflge.

Wie in Abb. 134 beim CP980 zu sehen, ist auch hier ein Korn mit Mikroscherbandern erkennbar (wei-
Re Ellipse; schwarze Pfeile). Der mittlere Grauwert dieses Korns in der Darstellung des Band-Contrast
und seine GrolSe lassen vermuten, dass es sich dabei um Bainit bzw. angelassenen Martensit handelt.
In diesem Korn sind, wie auch in mehreren Fallen beim CP980 dargestellt (Abb. 132, Abb. 134), zwei
Mikroscherbander vorhanden. Offenbar kdnnen solche Mikroscherbdander bei hohen Dehnungen
auch beim DP980 in den Kérnern aus Bainit/angelassenem Martensit auftreten; diese treten jedoch

nur selten auf.

KAM

Abb. 137: Normalschliff an der duReren Biegerandfaser (unten im Bild) einer Biegeprobe des DP980 gebogen
bis 52°, Biegeschwert in WR. Stepsize 120 nm
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Abb. 138: Normalschliff an der duBeren Biegerandfaser (unten im Bild) einer Biegeprobe des DP980 gebogen
bis 52°, Biegeschwert in WR. Oben links SE Aufnahme des Messbereichs Stepsize 50 nm

Abb. 139 zeigt den DP980 bei Kraftmaximum im Bereich einer kleinen Kerbe (rechts im Bild) und ei-
nes Anrisses (links im Bild). An der Misorientierung ist eine inhomogene Verteilung der Verformung
um den Riss und schrdg von der Kerbe weg ins Grundmaterial erkennbar. Die bei der Probenprapara-
tion aufgebrachte Nickelschicht ist in der Darstellung der Misorientierung hellgrau und wurde in
Abb. 140 zur besseren Erkennbarkeit der Oberflaichendefekte in der Darstellung des Band-Contrast
und Band-Slope rot eingefarbt, wahrend Messpunkte mit kubisch-raumzentrierter Kristallstruktur

(Grundmaterial) in blau erscheinen.

In der Darstellung von Band-Contrast und Band-Slope in Abb. 140 ist an den dunklen Bereichen
erkennbar, dass auch beim DP980 die Konzentration der plastischen Verformung in scherbandartigen
Bereichen stattfinden kann, wenn die unverformbare, harte Martensit/ Restaustenitphase giinstig
angeordnet ist, und damit besser verformbare Bereiche (Ferrit; Bainit/angelassener Martensit)
entlang von hohen makroskopischen Schubspannungen vorhanden sind (markierter Bereich rechts
im Bild). Eine inhomogene Dehnungsverteilung in Form von Makroscherbdndern tber groRe
Gefligebereiche hinweg, wie beim CP980, ist hier aber definitiv nicht zu sehen.

Um den Anriss im linken Teil des Ausschnitts in Abb. 140 ist ebenfalls eine Verringerung von Band-

Contrast und Band-Slope, aber in einem diffusen Bereich, vorhanden.

‘170 pm . SEm ' T L

Abb. 139: Normalschliff an der duBeren Biegerandfaser (unten im Bild) einer Biegeprobe des DP980 gebogen
bis 63°, Biegeschwert in WR. Stepsize 50 nm
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Abb. 140: Band-Contrast BC (oben) und Band-Slope Darstellung (unten) fir Messbereich in Abb. 139. Elektroly-
tisch aufgebrachte Nickelschicht in Rot; Grundmaterial Alpha-Eisen krz in Blau.

4.8.3 EBSD-Messungen an Biegeproben des CP1180

Genauso wie beim CP980 sind auch beim CP1180 ausgehend von den Kerbflanken Makroscherban-
der im Grundmaterial zu erkennen (siehe Abb. 141), innerhalb welcher die urspriingliche Mikrostruk-
tur aufgrund von Subzellbildung nicht mehr vorhanden ist. Hier sind sowohl Band-Contrast als auch
Band-Slope niedrig, und es liegt durchgehend eine hohe Misorientierung vor. AulRerhalb der Scher-

bander, auch direkt tGber der Kerbspitze, existieren Bereiche mit wenig Misorientierung.

20 um

Abb. 141: Normalschliff an der duBeren Biegerandfaser einer Biegeprobe des CP1180 gebogen bis 94° (Kraft-
maximum bei 86°), Biegeschwert in WR. Stepsize 120 nm

4.8.4 EBSD-Messungen an Biegeproben des PHS1500

Eine Besonderheit des PHS1500 besteht im Vergleich zu den bisher in diesem Kapitel behandelten CP

und DP Typen darin, dass an der Oberflache eine ZnFe-Schicht vorhanden ist, die beim Presshar-
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teprozess aus der in der Feuerverzinkungs-Anlage aufgebrachten Zinkschicht entsteht. In Abb. 142 ist
eine PHS1500 Biegeprobe 49° vor Kraftmaximum dargestellt. Weil beim PHS1500 deutliche Kerben
nur bei Biegeproben mit Biegeschwert quer zur Walzrichtung zu beobachten waren, wurde diese
Probenausrichtung hier fir die Untersuchung der Scherbander gewahlt.

Ausgehend von Rissen der ZnFe-Schicht bildet der PHS1500 in allen drei Darstellungsvarianten (BC,
BS und KAM) sichtbare Makroscherbander. In den IPF Darstellungen fallt auf, dass diese Trennungen

entlang von Korngrenzen des mit Zink angereicherten Ferrits an der Oberflache stattfinden.

Im Zuge des Breitenwachstums der Scherbdnder bis Kraftmaximum (vgl. Abb. 142 und Abb. 143)
dehnen sich diese auch immer weiter in die Tiefe aus. So reicht etwa das in Abb. 143 markiert Scher-
band mindestens bis in eine Tiefe von 160 um. Entsprechend der Entstehung groRer Kerben vor dem
Probenversagen sind also auch beim PHS1500 vor der Initiierung des Scherbruchs Makroscherbander

im Grundmaterial vorhanden.

maximum bei 64°), Biegeschwert quer zur WR. Stepsize 120 nm
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Abb. 143: Normalschliff an der dueren Biegerandfaser einer Biegeprobe des PHS1500 gebogen bis 64° (Kraft-
maximum), Biegeschwert quer zur WR. Stepsize 120 nm
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4.9 Ergebnisse der kleintechnischen Gliihungen am Multipas

In Anlehnung an die Gliihversuche von Benedyk et al. [5, 6] wurden in dieser Arbeit zwei Legierungs-
typen (DP800 und DP1000) unter Variation der Abschrecktemperatur T, und der Anlasstemperatur T,
gegliht. Es wurden jedoch veranderte Gliihbedingungen angewendet und weitere Untersuchungen
der mechanischen Eigenschaften und der Verformung/Schadigung im Biegeversuch durchgefiihrt.
Das Ziel der kleintechnischen Gliihungen in dieser Arbeit ist die Untersuchung der kontinuierlichen
Veranderung des Schadigungsmechanismus und des Zeitpunkts von Kerben-/Scherbandbildung bzw.
Rissbildung mit der Glihtemperatur sowie die Beschreibung der Zusammenhdnge mit anderen me-

chanischen Eigenschaften (Zugversuch, Lochaufweitung).

4.9.1 Grundcharakterisierung

In Abb. 144 sind die im Zugversuch langs der Walzrichtung ermittelten Kennwerte fiir die vier Glih-
varianten in Abhangigkeit der Anlasstemperatur dargestellt. Fir jeden Zustand wurden zwei Zugpro-
ben geprift. Die hochsten Zugfestigkeiten werden vom Legierungstyp DP1000 bei einer Abschreck-
temperatur von 650 °C erreicht. Sowohl fiir die beiden Glihvarianten des DP800 als auch fiir die
DP1000 Glihungen bei 625 °C Abschrecktemperatur liegen die Zugfestigkeiten darunter. Die kleins-
ten Zugfestigkeiten werden fiir den DP800 bei niedriger Abschrecktemperatur erreicht. Hier liegen

auch lber alle Anlasstemperaturen hinweg die hdchsten Gleichmal- und Bruchdehnungen vor.
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Abb. 144: Kennwerte aus Zugversuchen in Walzrichtung nach Multipas-Glihungen in Abhéngigkeit der Anlass-

temperatur T, fiir die vier Werkstoffzustdnde (Legierungstyp/Abschrecktemperatur). Probengeometrie FO1.
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Eine Erh6hung der Anlasstemperatur bewirkt in allen vier Fallen einen Rickgang der Zugfestigkeit
und zwischen 200 und 400 °C Anlasstemperatur auch einen Riickgang von GleichmaB- und Bruch-
dehnung. Erst von 400 auf 500 °C Anlasstemperatur steigt die Bruchdehnung wieder. Die Dehngrenze
Rp02 verlauft dabei entgegengesetzt zu den Dehnungen.

Es muss darauf hingewiesen werden, dass beim FlieBbeginn in allen vier Glihvarianten bei Anlass-
temperaturen ab 300 °C aufwarts eine Lidersdehnung vorliegt. Dies ist beispielhaft in Abb. 145 er-
kennbar. Die in Abb. 144 dargestellten Punkte fiir Ryo, bei 300, 400 und 500 °C Anlasstemperatur sind
demnach eine untere Streckgrenze R.. Das Problem bei der Auswertung besteht darin, dass ausge-
hend von einem ,runden” FlieRbeginn wie bei niedrigen Anlasstemperaturen ein allmahliches Er-
scheinen der Auspragung stattfindet, weshalb in manchen Fallen zwar keine Spannungsspitze bei
FlieRbeginn auftritt (obere Streckgrenze), aber abgesehen davon ein sehr dhnlicher Spannungsverlauf

bei FlieBbeginn im Vergleich mit FlieBkurven mit Liidersdehnung vorliegt.
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Abb. 145: FlieBkurven und differentielle Verfestigung fur Variation der Anlasstemperatur T, in °C (Legende) fur
DP800 T, 650 °C. Zugversuche in Walzrichtung.

In Abb. 145 ist die Veranderung der differentiellen Verfestigung mit der plastischen Dehnung fir die
finf Anlasszustdnde des DP800 nach einer Abschrecktemperatur von 650 °C dargestellt. Diese Gliih-
variante wurde fiur diese Darstellung deshalb gewahlt, da die differentielle Verfestigung bei etwas
hoheren GleichmalRdehnungen Uber einen weiteren Dehnungsbereich bestimmt werden kann. Die
bei diesen Zugversuchen angewendete konstante Priifgeschwindigkeit flihrt zu geringen Spannungs-
schwankungen wahrend der Lidersdehnung, wodurch die Verfestigungskurve hohe Schwankungen
aufweist und also in diesem Bereich nicht brauchbar ist. Die dargestellten Verfestigungskurven wur-
den im Bereich niedriger Dehnungen bei zu starker Schwankung abgeschnitten.

Eine hohere Anlasstemperatur bis 400 °C bewirkt einen Riickgang der differentiellen Verfestigung
und damit eine Verringerung der GleichmaBdehnung (=Schnittpunkt zwischen differentieller Verfes-
tigung und wahrer Spannungs-Dehnungs-Kurve). Bei niedrigen Dehnungen verschiebt sich in Folge
der hoéheren Anlasstemperatur die Verfestigungskurve etwa parallel nach links, wéhrend bei Deh-
nungen nahe der GleichmaRdehnung eine Anderung der Steigung auftritt. Mit steigender Anlasstem-
peratur nimmt also die Verfestigung bei hohen Dehnungen noch starker ab als jene bei niedrigen
Dehnungen. Nach 500 °C Anlasstemperatur liegt die Verfestigung kurz vor der GleichmaRdehnung

wieder hoher als bei 400 °C. Das ist beim Vergleich der orangen und roten Kurven klar erkennbar.
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Die an gerissenen Zugproben ermittelte Dickeneinschniirung ist in Abb. 146 links dargestellt. Der
Legierungstyp DP800 erreicht in allen Konfigurationen eine etwas héhere Dickeneinschniirung als die
entsprechende Glihbehandlung mit dem DP1000 Legierungstyp. Bei den beiden Varianten mit hoher
Abschrecktemperatur (675 °C fir DP800, 650 °C fiir DP1000) ist ein kontinuierlicher Anstieg der Di-
ckeneinschnirung mit zunehmender Anlasstemperatur vorhanden. In den beiden anderen Fallen
werden zwar ab 300 °C Anlasstemperatur dhnliche oder sogar héhere Dickeneinschniirungen erzielt,
bei 200 °C und ohne Anlassen liegen die Werte jedoch deutlich darunter.

Bei hohen Anlasstemperaturen liegen die bestimmten Lochaufweitungskoeffizienten (Abb. 146
rechts) fir den Legierungstyp DP800 hoher als fiir den DP1000, wahrend bei 0 und 200 °C Anlass-
temperatur kein Unterschied vorhanden ist. Die Lochaufweitungskoeffizienten liegen jeweils fiir die
hohen Abschrecktemperaturen etwas Uber jenen der niedrigen Abschrecktemperaturen. Bei 500 °C
Anlasstemperatur ist dieses Verhaltnis umgekehrt. Alle vier Gliihvarianten weisen einen starken An-

stieg des Lochaufweitungskoeffizienten mit steigender Anlasstemperatur auf.
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Abb. 146: Im Stereomikroskop gemessene Dickeneinschniirung der Zugproben (links) und Lochaufweitungsko-
effizienten (rechts) nach Multipas-Gliihungen in Abhangigkeit der Anlasstemperatur T.. Legende bezeichnet
Legierungstyp (DP800/DP1000) und Abschrecktemperatur T, in °C.

Unabhangig von der Lage des Biegeschwerts zur Walzrichtung (Abb. 147 links: langs; Abb. 147 rechts:
quer) steigt der Biegewinkel bei Kraftmaximum mit zunehmender Anlasstemperatur. Die héchsten
Biegewinkel werden fiir den DP800 mit Abschrecktemperatur von 650 °C, gefolgt von den Zustdanden
mit 675 °C, erreicht. Die Biegewinkel des Legierungstyps DP1000 liegen stets unter jenen des DP800,
und die Biegewinkel bei Lage des Biegeschwerts in Walzrichtung (Abb. 147 links) liegen tendenziell
Uber jenen der anderen Probenausrichtung (Abb. 147 rechts). Beim DP1000 fallt auf, dass sich die
Biegewinkel im linken Diagramm bis 400 °C Anlasstemperatur nur wenig, bis 500 °C dann aber be-
sonders stark andern. Fir alle restlichen Varianten und die andere Orientierung fallt die Zunahme der

Biegewinkel kontinuierlicher aus.

Die Mikrostruktur aller untersuchten Zustinde besteht prinzipiell aus Ferrit und angelassenem oder
nicht angelassenem Martensit. Eine niedrige Abschrecktemperatur fiihrt dazu, dass sich im Geflige
mehr Ferrit bilden kann, bevor auf Raumtemperatur abgeschreckt wird und der restliche Austenit in
Martensit umwandelt. Bei den eingestellten Ferritanteilen (siehe Abb. 148) bleibt der Kohlenstoff-

gehalt im Austenit so gering, dass kein groRer Anteil an Restaustenit beim Abschrecken zu erwarten

ist.
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Abb. 147: Biegewinkel bei Kraftmaximum im Dreipunkt-Biegeversuch nach Multipas-Glihungen. Links: Biege-
schwert in Walzrichtung; Rechts: Biegeschwert normal zur Walzrichtung. Legende bezeichnet Legierungstyp
(DP800/DP1000) und Abschrecktemperatur T, in °C.
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Abb 148: Mlkrostruktur nach Multlpas Gluhbehandlungen fir die vier Werkstoffzustande (Legierungs-
typ/Abschrecktemperatur)

In Abb. 148 ist weiters erkennbar, dass bei den jeweils hoheren Abschrecktemperaturen ein viel ge-
ringerer Ferritanteil im Geflige vorliegt als im Fall der héheren. Der Ferritanteil der DP800 Gliihungen
liegt jeweils etwas Gber jenem der DP1000 Gliihungen. Das hat zur Folge, dass beim DP800 bei 650 °C
Abschrecktemperatur der Ferrit teilweise netzwerkartig die Matrix aus angelassenem Martensit
durchzieht.

Eine Variation der Anlasstemperatur fiihrt im Gefiige nur zu einem anderen Atzverhalten des Mar-
tensits, wahrend die Phasenmengen an Ferrit und Martensit unverandert bleiben. Deshalb wird auf

die Darstellung der Mikrostruktur der anderen Anlasstemperaturen verzichtet. In Abb. 148 wurden
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beispielhaft die Geflige der Glihbehandlungen mit 400 °C Anlasstemperatur ausgewahlt, weil hier

ein besonders hoher farblicher Kontrast zwischen Ferrit und angelassenem Martensit vorliegt.

4.9.2 Untersuchung der Bruchflache im Zugversuch

Fiir die Gllihvarianten beider Legierungstypen ohne Anlassen (T, =0 °C) traten besonders niedrige
Dickeneinschniirungen auf. Diese Zugproben zeigten einen umso gréReren Bereich mit Normalspan-
nungsbruch, je niedriger die Dickeneinschnlirung war. In Abb. 149 ist exemplarisch die Bruchflache
einer Probe dargestellt, die vollstdndig im Normalspannungsbruch mit void sheeting an der Oberfla-

che versagte.

Abb. 149: Bruchfldche einer Zugprobe mit Dickeneinschniirung zehn Prozent. DP1000, T, 625 °C, T, 0 °C.

Bei hoher VergréRerung sind zahlreiche transkristalline Spaltbruchbereiche erkennbar. Trotzdem
versagen grolSe Teile der Bruchflache duktil. Im Bereich des void sheeting war ausschlieBlich duktile

Bruchflache vorhanden.

4.9.3 Bei Kraftmaximum unterbrochene Biegeversuche

Fiir die groBtechnisch erzeugten Stahlbdnder wurde in 4.6.1 festgestellt, dass bei manchen die Bil-
dung von grollen Kerben erfolgt, wahrend andere ausgehend von sehr kleinen Kerben Risse bilden.
Im Folgenden wird untersucht, wie sich die am Multipas eingestellten Gefligetypen hinsichtlich die-

ser Schadigungsmechanismen verhalten.

In Abb. 150 sind bei Kraftmaximum unterbrochene Biegeproben der Gliihvariante DP1000 / 625 °C
Abschrecktemperatur dargestellt, wobei die Anlasstemperatur von links nach rechts ansteigt. In dem
jeweils oberen Bild ist die Zunahme des Biegewinkels bei Kraftmaximum sichtbar und die Beurteilung
der dulReren Biegerandfaser hinsichtlich einer Abflachung mdglich. Bei 0 und 200 °C Anlasstempera-
tur wird keine deutlich erkennbare Abflachung gebildet, wahrend ab 300 °C eine solche vorhanden

ist.
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Abb. 150: Lichtmikroskopische Normalschliffe an Biegeproben aus bei Kraftmaximum unterbrochenen Biege-
versuchen fiir verschiedene Anlasstemperaturen der Variante DP1000 T, 625 °C. Biegeschwert normal zur
Walzrichtung.

Die jeweils unteren Abbildungen stellen den Verformungs- und Schadigungsmechanismus an der
Randfaser dar. Bei den am Multipas geglihten Proben findet neben einer Schadigung des Grundma-
terials oder der Bildung von Kerben immer eine Rissbildung in der ZnFe-Schicht statt, welche durch
den Gliihbehandlungsprozess aus der Zinkschicht des Ausgangsmaterials entsteht.

Ausgehend von diesen Anrissen werden bei 0 und 200 °C Anlasstemperatur keine groBen Kerben
gebildet, ab 300 °C hingegen schon. Dabei ist erkennbar, dass zu héherer Anlasstemperatur mehr

bzw. groRere Kerben gebildet werden.

In Abb. 151 sind unterbrochene Biegeproben des DP800 Legierungstyps bei einer Abschrecktempera-
tur von 650 °C dargestellt. Wie in Abb. 150 findet auch hier Kerbenbildung ausgehend von den Anris-
sen in der ZnFe-Schicht und Abflachung nur bei Anlasstemperaturen von 300 °C und hoher statt. In

diesem Fall sind die Kerben weniger und kleiner als beim DP1000 / 625 °C Abschrecktemperatur.
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Abb. 151: Lichtmikroskopische Normalschliffe an Biegeproben aus bei Kraftmaximum unterbrochenen Biege-
versuchen fiir verschiedene Anlasstemperaturen der Variante DP800 T, 650 °C. Biegeschwert normal zur
Walzrichtung.

Bei den niedrigeren Anlasstemperaturen (0, 200 °C) geht die Biegeprobe von dem in Abb. 151 ganz
links sichtbaren Zustand (vor Initiierung eines makroskopischen Risses, keine groRen Kerben, Anrisse
in der ZnFe-Schicht) direkt in einen Zustand mit makroskopischem Riss im Grundmaterial tber (wie er
z.B. im rechts benachbarten Bild sichtbar ist). Auf die Falle mit Kerbenbildung wird anschlieRend noch

genauer eingegangen.
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4.9.4 Kerbentstehung am Beispiel des DP1000

Im Folgenden werden nun bei verschiedenen Winkeln unterbrochene Biegeversuche der Glihvarian-
te DP1000 / 625 °C Abschrecktemperatur bei 300 °C (Abb. 152) und 500 °C Quenchtemperatur
(Abb. 153) verglichen. Da hier die Entstehung der ersten Kerben untersucht werden soll, wurde fir
die unteren Ausschnitte eine héhere VergroRerung gewahlt und die Proben kurz mittels Nitalatzung

prapariert, damit die Grenze zwischen ZnFe-Schicht und Grundmaterial erkennbar ist.

Der Biegewinkel bei Kraftmaximum fiir den in Abb. 152 dargestellten Zustand betragt 64°. Die drei
dargestellten Proben wurden also bis etwa 20 und zehn Grad vor sowie bis Kraftmaximum gebogen.
Wie bereits zuvor beschrieben, sind auch hier Risse in der ZnFe-Schicht (nicht angeatzt; weiB) er-
kennbar. 20° vor Kraftmaximum ist bereits eine Kerbe mit Mikroriss erkennbar, bis Kraftmaximum
stellt sich eine groere Kerbtiefe ein. Offenbar schlieBt die Initilerung von Mikrorissen weiteres
Kerbwachstum nicht aus. Gleichzeitig mit dem Vorliegen von Kerben ist auch ab zehn Grad vor
Kraftmaximum eine Abflachung an der duReren Biegerandfaser vorhanden. Es ist auRerdem erkenn-
bar, dass die Mehrzahl der Schichtrisse nur bis zur Grenzflache Schicht-Grundmaterial reicht, und nur

wenige Kerben und danach Risse initiieren.

In Abb. 153 sind Proben aus unterbrochenen Biegeversuchen fir den DP1000, Abschrecktemperatur
625 °C und eine Anlasstemperatur von 500 °C zu sehen. Der Biegewinkel bei Kraftmaximum fir die-
sen Zustand betragt 97°.

| £
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Abb. 152: Lichtmikroskopische Normalschliffe an Biegeproben aus unterbrochenen Biegeversuchen. Zinkschich-
tdtzung macht Grenzschicht zwischen Grundmaterial und Schicht sichtbar. DP1000, T, 625 °C, T; 300 °C. Bie-

geschwert normal zur Walzrichtung.

Abb. 153: Lichtmikroskopische Normalschliffe an Biegeproben aus unterbrochenen Biegeversuchen. Zinkschich-
tatzung macht Grenzschicht zwischen Grundmaterial und Schicht sichtbar. DP1000, T, 625 °C, T, 500 °C. Bie-
geschwert normal zur Walzrichtung.
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Bereits iber 50° vor Kraftmaximum (Abb. 153 links) sind erste Kerben mit einer Tiefe von unter zehn
Mikrometern erkennbar. Beim Vergleich der vier Zustande fallt auf, dass mit zunehmendem Biege-
winkel die Kerbtiefe im jeweils dargestellten Ausschnitt immer mehr ansteigt. Ab 70° ist auch eine
deutliche Abflachung erkennbar. Um darzustellen, wie sich beim DP1000 die Entwicklung von Kerben
und die Lage des Kraftmaximums im Dreipunkt-Biegeversuch zueinander verhalten, wurde die aus
Normalschliffen gewonnene Information (iber die Entstehung von Kerben, wie in Abb. 152 und
Abb. 153 dargestellt, in ein Biegewinkel-Diagramm fiir Proben mit Ausrichtung des Biegeschwerts in
(Abb. 154 links) bzw. normal zur Walzrichtung (Abb. 154 rechts) eingetragen. Wenn fiir einen Glihzu-
stand keine Kerben grofer als 20 um bis Kraftmaximum gefunden wurden, ist in dieser Darstellung
der kritische Winkel fiir Kerbbildung auf den Winkel des Kraftmaximums gesetzt. Liegt er vor dem
Kraftmaximum, so wurde bei diesem Winkel zumindest eine Kerbe mit einer Tiefe von mindestens
20 um gefunden.

In der Darstellung in Abb. 154 wird deutlich, dass durch Erhéhung der Anlasstemperatur der kritische
Winkel bei Kerbenbildung (oder Rissbildung falls keine Kerben entstehen) nur wenig im Vergleich
zum Biegewinkel ansteigt. Der Grof3teil der Zunahme des Biegewinkels bei hohen Anlasstemperatu-
ren ist darauf zurickzufihren, dass bei der Phase der Kerbenentstehung und des -wachstums Gber
die gesamte Probe hinweg deutliche Verformungsreserven ausgeschopft werden, bevor die Initiie-

rung eines makroskopischen Risses stattfindet und die Biegekraft abfallt.
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Abb. 154: Biegewinkel bei Kraftmaximum (schwarz) und Biegewinkel bei Existenz von Kerben mit einer Tiefe
von mindestens 20 um (grau). Links: Biegeschwert in Walzrichtung; Rechts: Biegeschwert normal zur Walz-
richtung.
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4.10 Ergebnisse des kleintechnisch hergestellten Maraging
Stahls

In dieser Arbeit wurde ein Nickel-Martensit von Bohler auf seine Eigenschaften im Biege-, Zug- und
Lochaufweitversuch gepriift, um alternative Moglichkeiten zur Erreichung von hochsten Festigkeiten
bei ausreichender Crasheignung im Vergleich zum Kohlenstoff-Martensit aufzuzeigen. Dazu wurde
auBerdem eine Charakterisierung der Schadigungsentwicklung im unterbrochenen Dreipunkt-
Biegeversuch durchgefiihrt.

Nach einem Lésungsgliihprozess (820 °C fiir eine Stunde) wurden durch Auslagern der kleintechnisch
kaltgewalzten Proben fir drei Stunden bei unterschiedlichen Temperaturen vier verschiedene Zu-
stinde eingestellt. Im Folgenden werden die Verdnderungen der mechanischen Eigenschaften in

Abhdngigkeit dieser Temperaturvariation dargestellt.

4.10.1 Mechanische Eigenschaften und Mikrostruktur des Maraging-Stahls

In Abb. 155 sind die aus Zugversuchen ermittelten Kennwerte zu sehen. Mit zunehmender Auslage-
rungstemperatur tritt ein Anstieg in der Streckgrenze und Zugfestigkeit auf, der von einem Riickgang
der Bruchdehnung begleitet wird. Die (sehr niedrige) GleichmaRdehnung bleibt nahezu unverandert.
Zwischen 460 und 540 °C Auslagerungstemperatur treten hingegen ein Riickgang von Streckgrenze

und Zugfestigkeit sowie eine Zunahme der Bruchdehnung ein.
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Abb. 155: Kennwerte aus Zugversuchen fir Maraging Stahl in Abhdngigkeit der Auslagerungstemperatur T..
Probengeometrie FO7, quer zur Walzrichtung.

In Abb. 156 ist erkennbar, dass die Festigkeitszunahme beim Auslagern mit einer Abnahme der Di-
ckeneinschnirung einher geht. Es ist jedoch zu beachten, dass bei 430 °C eine sehr groRe Streuung in
der Dickeneinschniirung vorliegt. Obwohl bei 540 °C die zweithdchste Zugfestigkeit erreicht wird,
besitzt der Maraging-Stahl in diesem Zustand die héchste Dickeneinschniirung. Ahnliche Verinde-

rungen wie bei der Dickeneinschniirung sind auch in der Post-Uniform Spannungsabnahme (R,.-
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Rb)/Rm zu finden. Die Pre-Uniform Spannungszunahme (Ry-R,)/Rm korreliert hingegen mit Zugfestig-

keit bzw. Bruchdehnung.
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Abb. 156: Post-Uniform Kennwerte des Maraging-Stahls in Abhangigkeit der Auslagerungstemperatur T..

Die hochste Lochaufweitung wird fiir den Zustand mit der niedrigsten Zugfestigkeit bei 400 °C Ausla-
gerungstemperatur erreicht, die niedrigsten fiir 430 °C und 460 °C (siehe Abb. 157). Die Lochaufwei-

tung im Uberalterten Zustand (540 °C) liegt dazwischen.

Die rontgenographische Restaustenitbestimmung (siehe Abb. 158) zeigt, dass im Gegensatz zu allen
anderen drei Zustanden bei 540 °C Auslagerungstemperatur ein betrachtlicher Anteil an Restaustenit

im Geflge vorliegt.

Die Mikrostruktur des Maraging-Stahls ist in den drei Auslagerungszustanden unter 500 °C sehr ho-
mogen, wobei die KorngroRe bis etwa zehn Mikrometer betragt (siehe Abb. 159). Bei 540 °C Auslage-
rungstemperatur (rechts unten) sind in der Matrix kleine nicht angeéatzte Kérner erkennbar. Die ront-
genographische Phasenbestimmung (Abb. 158) zeigt, dass es sich dabei wahrscheinlich um riickum-

gewandelten Austenit handelt.
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Abb. 157: Lochaufweitungskoeffizienten des Maraging-Stahls in Abhangigkeit der Auslagerungstemperatur T,.



4 Ergebnisse 130

5.0
4.5
4.0
35
3.0
2.5
2.0
1.5
1.0

0.5
0.0 [ | —

400 430 460 540
T,/°C

Restaustenitgehalt XRD / %

Abb. 158: Rontgenographisch ermittelter Restaustenitanteil des Maraging-Stahls in Abhangigkeit der Auslage-
rungstemperatur T,.
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Abb. 159: Mikrostruktur des Maraging-Stahls in Abhangigkeit der Auslagerungstemperatur. Nitaldtzung

4.10.2 Dreipunkt-Biegeversuch am Maraging-Stahl

Die Biegbarkeit des Maraging-Stahls liegt auch bei der niedrigsten Festigkeit (knapp Gber 1500 MPa
bei 400 °C T,) unter 50° und nimmt mit steigender Auslagerungstemperatur weiter ab (siehe
Abb. 160). Das Kraftmaximum und der Kraftabfall in der Biegekurve (PUBS) nehmen wie die Zugfes-
tigkeit zuerst zwischen 400 und 460 °C Auslagerungstemperatur zu, danach bei 540 °C wieder ab
(Abb. 160).

In Abb. 161 sind die Biegekurven fir die vier Auslagerungszustinde dargestellt. Wahrend von 400 bis

460 °C Auslagerungstemperatur eine Abnahme des Biegewinkels mit einer héheren Biegekraft und
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einem steileren Kraftabfall einhergeht, besitzt der iberalterte Zustand zwar den kleinsten Biegewin-

kel bei Kraftmaximum, aber nicht den steilsten Kraftabfall PUBS. Der Unterschied im Kraftmaximum

zwischen den beiden héchsten Temperaturen ist nur minimal.
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Abb. 160: Kraftmaximum sowie Kraftabfall nach Sekantenmethode (links) und Biegewinkel bei Kraftmaximum
(rechts) im Dreipunktbiegeversuch fiir Maraging-Stahl in Abhangigkeit der Auslagerungstemperatur T,. Bie-

geschwert in Walzrichtung.
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Abb. 161: Auswirkung der Auslagerungstemperatur auf die Biegekurve des

Biegeversuch. Biegeschwert in Walzrichtung.
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Maraging-Stahls im Dreipunkt-

An bei einem Prozent Kraftabfall unterbrochenen Biegeproben wurden Normalschliffe angefertigt

(Abb. 162). Es ist erkennbar, dass auch im Fall des Maraging-Stahls ein unter 45° von der Oberflache

ausgehender Scherbruch zum Versagen fihrt. Bei 400, 430 und 460 °C Auslagerungstemperatur sind

kleine Kerben an den Stellen der Rissbildung zu erkennen. Im (beralterten Zustand sind an der Ober-

flaiche Oxidbelegungen vorhanden, die durch den Beizprozess nach der Warmebehandlung nicht

entfernt werden konnten.

Bei 400 und 430 °C Auslagerungstemperatur ist auBerdem eine Abflachung zu erkennen. Bei den

anderen beiden Zustanden lasst sich aufgrund des sehr kleinen Biegewinkels bei Kraftmaximum keine

klare Aussage treffen, ob eine Abflachung entsteht oder nicht.
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Abb. 162: Normalschliffe an Biegeproben des Maraging-Stahls fir verschiedene Auslagerungstemperaturen.
Biegeschwert in WR, Versuch unterbrochen bei 1 % Kraftabfall.



5 Diskussion

5.1 Der Versagensmechanismus von hochstfesten Stahlen im

Biegeversuch

Im Folgenden wird der im Ergebnisteil der Arbeit ausfiihrlich beschriebene Versagensablauf der un-
tersuchten Stahlsorten diskutiert, mit den diesbezliglichen Erkenntnissen aus der Literatur (Kapitel
2.5 bis 2.7) verglichen und insbesondere die Rolle der Mikrostruktur bei der Entstehung der Schéadi-
gung genauer betrachtet. Letzteres ist vor allem flir das Verstandnis der Biegeeigenschaften, gemes-
sen mittels charakteristischer Kennwerte (z.B. kritischer Biegeradius oder Biegewinkel), von wesentli-
cher Bedeutung und kann auch Zusammenhdnge zwischen diesen Biegekennwerten und anderen
Materialeigenschaften, die beispielsweise im Zug- oder Lochaufweitungsversuch bestimmt wurden,

erklaren.

Wie bereits im Literaturteil erwdhnt, wurde das duktile Versagen beim Biegeversuch von Akeret [77]
so beschrieben, dass sich nach einer Phase der homogenen Verformung an der duBeren Randfaser
allmahlich eine Rauigkeit der Oberflache ausbildet. Diese Rauigkeit ist eine Auswirkung der inhomo-
genen Verformungsverteilung zwischen Kérnern oder Phasen an der dufReren Randfaser bzw. oder
darunter im Grundmaterial. Die Konzentration der Verformung in Makroscherbandern fiihrt in einem
weiteren Schritt zur Entstehung von Kerben an der Oberflache. Die Initiierung von duktilen Scherbri-
chen findet dann entlang der Makroscherbander statt, und Risswachstum (ber Probenbreite und —

dicke beim Weiterbiegen resultiert im Bruch der Probe.

5.1.1 Inhomogene Verformung und Rauigkeit

Die Entstehung der Oberflachenrauigkeit nach homogener Biegeverformung an der duReren Randfa-
ser wurde auch fir alle Stahlsorten in dieser Arbeit so beobachtet. Es besteht jedoch ein Unterschied
zwischen einzelnen Stahlsorten, wie ausgepragt diese Rauigkeit auftritt. Beispielsweise zeigt Abb. 90

mit Hilfe von stereomikroskopischen Aufnahmen, dass die Stahlsorte CP980 bis 77° Biegewinkel eine
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weitaus starkere Rauigkeit der Oberflache bildet, als die Stahlsorte CP980HD bei 103° Biegewinkel.
Aus Abb. 86 ist abzulesen, dass die beiden Werkstoffe bei diesen Biegewinkeln die gleichen Randfa-
serdehnungen aufweisen. Weiters wurde in Kapitel 4.2 festgestellt, dass der CP980 einen besonders
niedrigen Verfestigungsexponenten besitzt, wahrend dieser beim CP980HD hoher liegt. Insofern
stimmt dieses Ergebnis liberein mit den Erkenntnissen von Becker [79], der eine Verringerung der
Oberflachenrauigkeit bei gleicher Dehnung durch Erhéhung des Verfestigungsexponenten in seinen
FE-Simulationen mit Kristallplastizitdat beobachtet hat. Demnach kann die Entstehung von Oberfla-
chenrauigkeit als lokale plastische Instabilitdat im Polykristall verstanden werden.

Im Kapitel der Detailuntersuchungen zur Bildung von Abflachung und Kerben (4.6.3) oder auch im
Kapitel zu den EBSD-Messungen (4.8) ist die Oberflachenrauigkeit von klassischen CP-Stahlen bei
hohen VergréBerungen dargestellt. Dort ist erkennbar, dass eine messbare Rauigkeit bereits bei
niedrigen Biegewinkeln entsteht (Abb. 128; CP980) und mit einer lokalen Verformungskonzentration
in Form von schrdg zur Oberflache verlaufenden Scherbandern einhergeht. Bei Vorhandensein einer
Abflachung hat sich eine Struktur aus regelmaRigen Wellen und kleinen Kerben mit einer Rauheitstie-
fe von unter zehn Mikrometern eingestellt (Abb. 101; CP1180 A).

Bei Stahlsorten mit besonders hohem Verfestigungsexponenten (z.B. DP980, DP980HD) ist in dieser
Arbeit nur eine marginale Oberflachenrauigkeit erst knapp vor dem Versagensbeginn im Biegever-
such aufgetreten. Auch hier zeigen sich bei hoher VergroRerung kleine Kerben und Oberflachenwel-
len mit unter zehn Mikrometern Tiefe (siehe Abb. 113), aber keine gréReren Kerben.

Diesbeziiglich herrscht also auf mikroskopischer Ebene derselbe Mechanismus fir alle untersuchten
grofStechnischen Stahlsorten vor, die Phanomene entstehen nur bei unterschiedlichen Dehnungen.
Der abrupte Ubergang von der Entstehung der Rauigkeit zum makroskopischen Probenversagen in-
folge von Rissbildung verhindert eine Ausbildung der Abflachung im Fall der starker verfestigenden

Stahlsorten.

5.1.2 Bildung makroskopischer Kerben und Scherbander

Nicht alle in dieser Arbeit untersuchten Stahlsorten bilden groRe Kerben und Scherbédnder, wie von
Akeret in [77] beschrieben. Dieses Phanomen ist auf jene Stahlsorten begrenzt, die sowohl eine ho-
mogene Matrix aus angelassenem Bainit oder Martensit als auch einen niedrigen Verfestigungsexpo-
nenten besitzen (CP-Stdhle, PHS1500). Diese Stahlsorten konnen sich bei Auftreten von mikroskopi-
schen (Rauigkeit) oder makroskopischen Instabilitaten (Scherbander/Kerben) noch betrachtlich wei-
ter verformen, bevor es zur Initiierung von Schadigung kommt. Gleichzeitig mit dem Wachstum von
Kerben findet die Ausbreitung der Makroscherbander in Breiten- und Langsrichtung (bezogen auf die
Lage des Scherbands im Normalschliff) statt. Bei Vorliegen einer Kerbe mit knapp 20 um Tiefe ist
dabei das Scherband bis Giber 160 um unter der Oberflache erkennbar (siehe Abb. 143).

Im Gegensatz zum Zugversuch konnen auch an der Randfaser entstehende makroskopische Instabili-
taten nicht ohne weitere Verformung der gesamten Probe zum Versagen fihren, weil der Dehnungs-
gradient Uber die Dicke verhindert, dass sich diese Scherbander (iber die gesamte Probendicke aus-

breiten. Der Zeitpunkt des Versagens, betrachtet als globale kritische Verformung (Biegeradius, Bie-
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gewinkel), wird daher nicht vom erstmaligen Auftreten einer Instabilitdt gesteuert, sondern von der
Schadigung in den hochst verformten Bereichen innerhalb der Scherbidnder und dem Ubergang von

der mikroskopischen Schadigung zu einem makroskopischen Riss.

Mithilfe der EBSD-Messungen konnten weitere Erkenntnisse tber den Verformungszustand inner-
halb der Makroscherbdander gewonnen werden. Aufgrund der lokalen Orientierungsanderungen in-
nerhalb des Messvolumens bei der Rickstreuung von Elektronen werden in diesen Bereichen die
Werte fiir den Bandcontrast und den Bandslope sehr niedrig. Gleichzeitig bewirkt der groRer wer-
dende Orientierungsunterschied von Messpunkt zu Messpunkt einen Anstieg der lokalen Misorien-
tierung, die in dieser Arbeit als KAM gemessen wurde. So wurde anhand des Band-Contrast und der
inversen Polfiguren sichtbar, dass hohe Verformung zu starken Orientierungsunterschieden oder
sogar zur Bildung von Subzellen innerhalb von Kérnern fihrt (Abb. 131, Abb. 133). Das bedeutet, dass
innerhalb mancher Kérner bereits dynamische Erholung aufgrund der hohen Versetzungsdichte statt-
findet. Die urspriingliche (unverformte) Kornstruktur ist dann in den Darstellungen des Bandcontrast
nicht mehr erkennbar. AulRerhalb der Scherbander ist das Geflige zwar ebenfalls stark verformt und
daher im Vergleich zum unverformten Zustand verzerrt, jedoch ist die urspringliche Kornstruktur
noch klar zu erkennen (Abb. 132).

Sowohl in den groBten beobachteten Scherbandern weiter weg von der Oberfliche (Abb. 134) als
auch im Bereich der Scherbinder unterhalb von kleineren Kerben (Abb. 132) ist ein Ubergangszu-
stand zwischen diesen beschriebenen Bereichen aulRerhalb der Scherbander und jenen hochverform-
ten Bereichen nahe an der Oberflache in groRen Scherbdndern zu sehen. Dabei sind in manchen Be-
reichen bereits Subkorner und hohe lokale Orientierungsunterschiede vorhanden, die urspriingliche
Kornstruktur ist jedoch noch erkennbar.

Etwa 100 um unter der Oberflache zeigt die Darstellung des Bandslopes einer bis Kraftmaximum
gebogenen Biegeprobe des CP980, dass auch hier schrag verlaufende Scherbander zu finden sind
(Abb. 130). Ein so abrupter Ubergang des Bandslope wie an der Grenze der Makroscherbander im
Bereich der Kerbspitzen ist hier allerdings nicht zu finden (vgl. Abb. 131).

Die diskutierten Beobachtungen zum Verformungszustand innerhalb der Scherbéander legen die Ver-
mutung nahe, dass die hochste Verformung im Bereich der Kerbflanken direkt unter der Oberflache
auftritt, diese bei Wachstum des Scherbands in Tiefenrichtung immer weiter zunimmt und zu jedem
Zeitpunkt entlang des Scherbands immer weiter weg von der Oberflache abnimmt. Der Bereich senk-
recht unter der Kerbspitze erfahrt durch die Konzentration der Verformung in den beiden schrag
verlaufenden Scherbandern besonders wenig Verformung (siehe dazu Abb. 141). Diese Beobachtun-
gen an hochstfesten Stahlen stimmen mit den Untersuchungen von Akeret zum Verformungsfeld
unterhalb von Kerben an Aluminiumwerkstoffen (iberein, die im Literaturteil dargestellt sind
(Abb. 16).

Beim Vergleich des Defektwachstums an der Oberflache und der Verteilung der Verformung in der
Mikrostruktur anhand der REM- und EBSD-Ergebnisse zwischen CP980 und DP980 wird deutlich, dass
der Mehrphasenaufbau des DP980 die Bildung von Makroscherbdndern verhindert. Die hohe Verfes-

tigung des Werkstoffs fuhrt zu einer diffusen Verteilung der Verformung um an der Oberflache ent-
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standene Defekte und damit eher zu einer Langwelligkeit als groBen Kerben (vgl. Abb. 137). Auf der
Ebene der KorngréRe kann in kleinem MaRstab eine scherbandartige Konzentration der Verformung
sehr wohl stattfinden, wie beispielsweise in Abb. 140 rechts erkennbar. Dies ergibt sich vermutlich
aus den von Kapp et al. [36, 37] ausfiihrlich dargestellten Verformungskonzentrationen in Mehrpha-
sengefligen, welche durch Dehnungskonzentrationen aufgrund der Anordnung von weicher und har-
ter Phase entstehen.

Im REM gefundene Defektstrukturen an der Oberflache von DP-Stdhlen mit zahlreichen erkennbaren
kurzen Gleitstufen, wie beispielsweise in Abb. 114 dargestellt, legen den Schluss nahe, dass bei Mar-
tensit-Ferrit-Gefligen zwar Scherbander auftreten konnen, diese jedoch durch Martensit- oder
Restaustenitinseln an ihrem weiteren Wachstum behindert werden, sodass bei weiterer Verformung
wiederum Scherbander in anderen Richtungen aktiviert werden. Auch Hayashi et al. [91] kamen zu
dem Ergebnis, dass Scherbander in Martensit-Ferrit-Phasenstrukturen an den Phasengrenzen ausge-

I6st werden und zu hohen Dehnungskonzentrationen im Ferrit fihren.

Die Untersuchung eines Normalschliffs einer Biegeprobe des CP1180 im Bereich der Abflachung hat
ergeben, dass dort Oberflachenrauigkeit und zahlreiche kleine Kerben vorhanden sind (Ab-
schnitt 4.6.3). Diese Phanomene kann die FE-Simulation aufgrund der im Vergleich zu diesen Defek-
ten groRen Finiten Elemente nicht abbilden. Eine gezielte Auswertung der Kriimmung von Biegepro-
ben an der duReren Randfaser (siehe Abschnitt 4.5.3) konnte jedoch zeigen, dass die Abflachung des
CP1180 A auch in der Simulation abgebildet wird. Beim DP980 bilden sich héhere Krimmungen, die
auBerdem mit steigendem Biegewinkel zunehmen. Im Bereich der Abflachung ist eine niedrigere
Kriimmung vorhanden, die sich auSerdem (iber einen weiten Bereich von Biegewinkeln nicht veran-
dert. Das Maximum der dquivalenten plastischen Randfaserdehnung nimmt wahrend dieser Phase
jedoch um ein Vielfaches zu. Damit wird deutlich, dass fiir Werkstoffe mit Abflachung das Biegemo-
dell, das plastische Dehnungen mit den Radien der Biegung verkniipft, hier versagen muss.

Die Simulation liefert die Abflachung als Ergebnis, obwohl dort keine Kerben und Scherbander abge-
bildet werden. Demnach wird die Abflachung nicht durch die Entstehung von makroskopischen
Scherbandern und Kerben ausgel6st, sondern sie wird aufgrund der Biegegeometrie und der niedri-

gen Verfestigung mancher Stahlsorten gebildet.

5.1.3 Porenbildung an nichtmetallischen Einschliissen

Bei allen Stahlsorten, an denen Bruchflachen untersucht wurden, wiesen diese ein ausschlieRlich
duktiles Versagensbild mit Poren an der Bruchflache auf. Demnach sind fiir das Verstandnis der Initi-
ierung und des Wachstums von Rissen die Bildung und das Wachstum von Poren in den untersuchten
Stahlsorten genauer zu betrachten. Natirlich ist auch die zuletzt diskutierte Verteilung der Verfor-

mung vor der Rissbildung relevant.

Die ersten Poren, die im Biegeversuch gefunden wurden, und die auch vor der Rissinitiierung bereits
weiter weg von der Oberflache vorhanden waren, sind jene an grofRen nichtmetallischen Einschlis-

sen. Mit zunehmendem Abstand von der Oberfldche sinken die auftretenden Dehnungen, die Initiie-
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rung solcher Poren findet also bei viel niedrigeren Dehnungen statt als die Porenbildung in der Mat-
rix. Das wurde laut Thomason in einigen experimentellen Untersuchungen gefunden [17]. Beispiele
aus der vorliegenden Arbeit flr solche Poren an Mangansulfiden oder Aluminiumoxiden sind in
Abb. 125 und Abb. 126 dargestellt. Selbst beim makroskopischen Risswachstum sind solche grof3en
Poren wenn, dann nur in dullerst geringen Dichten vorhanden (siehe Abb. 112: CP; Abb. 116: DP).
Diese geringe Verteilungsdichte spricht prinzipiell fiir einen geringen Einfluss dieser Poren auf den
Bruchvorgang. Auf eine Ausnahme wird im Folgenden eingegangen.

Bei den Stahlsorten mit homogener Matrix konnten mehrmals groRRe Poren in Makroscherbandern an
nichtmetallischen Einschlissen beobachtet werden (so z.B. an Titannitriden in Abb. 108 oder in
Abb. 129). In diesem Fall ist eine signifikante zusatzliche Konzentration der Scherverformung zwi-
schen Pore und Kerbe nicht auszuschlieBen, wodurch die Initiierung von Rissen von der Porenbildung
an diesen nichtmetallischen Einschliissen mit gesteuert wirde. Vor allem eine zeilige Verteilung der
Einschllsse (im Fall Abb. 108 in Richtung normal zur Bildebene) konnte diesen Vorgang beglinstigen.
Dadurch ware die Anisotropie in der Rissinitiierung bzw. Biegbarkeit erklarbar, die beispielsweise
auch von Benedyk et al. [5] beobachtet wurde. Dort wurde jedoch keine wesentliche Verzogerung
der Rissinitiierung festgestellt, wenn die Abbindung von Stickstoff anstelle von Titan mit Aluminium
durchgefiihrt wurde, sodass anstelle der groRen Titannitride signifikant kleinere Aluminiumnitride
auftraten. Diese Beobachtung widerspricht der Vermutung, dass die Titannitride einen wesentlichen
Einfluss auf die Initilerung eines makroskopischen Risses bei diesen Stahlgiten mit homogener Mat-

rix (klassische CP-Stdhle, presshartende Stahle) besitzen.

5.1.4 Rissinitiierung und Risswachstum

Wahrend im Zuge der Phase des Scherband- und Kerbenwachstums bei CP- und PHS-Stidhlen glatte
Kerbflanken und eine einzige Kerbspitze zu beobachten waren (Abb. 91, Abb. 95, Abb. 98, Abb. 108),
wurden bei der Untersuchung der darauf folgenden Rissinitilerung am CP980 im Bereich der Kerb-
spitze mehrere kurze Gleitstufen und Poren an Zementitausscheidungen des Bainits/angelassenen
Martensits gefunden (Abb. 110). Es wurde bereits festgestellt, dass in diesem Bereich des Scherbands
besonders hohe Dehnungen auftreten, wahrend senkrecht unterhalb der Kerbspitze viel weniger
Verformung vorhanden ist. Interessant ist, dass auch in dem stark verformten Bereich innerhalb des
Scherbands keine hohe Porositdt zu erkennen ist. Daher kann festgehalten werden, dass die Initiie-
rung der Scherbriiche nicht primar durch Porenbildung, -wachstum und -koaleszenz stattfindet, son-
dern vermutlich nach der Initilerung von kleinen Poren im Matrixmaterial zuerst lokale Instabilitaten
zwischen der Kerboberflache und den Poren auftreten. Die dadurch ausgeldste Abscherung des Ma-

terials in diesem Bereich fihrt schlieBlich zur Entstehung von Bruchflache.

Bei den DP-Stdhlen wurden Poren an Phasengrenzen Ferrit-Martensit knapp unter der Oberflache
bereits in jenem Stadium beobachtet, bei dem nur eine geringe Rauigkeit von etwa einem Mikrome-
ter Tiefe an der Oberflache vorhanden ist (Abb. 115). In Umgebung etwas groRerer Defektstrukturen
mit mehreren kirzeren Gleitstufen (Abb. 114) wurden in einigen Fallen Poren entlang der Verlange-

rung von Gleitstufen ins Grundmaterial gefunden. Diese Beobachtung unterstitzt die Theorie, dass
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bei Ferrit-Martensit-Geflige lokale Scherbander in der weichen Phase entstehen, deren Spannungs-
und Dehnungskonzentrationen im Bereich der Phasengrenzen Martensit-Ferrit schnell zur Porenbil-
dung fiihren. Die Uberlegung passt auch mit den Erkenntnissen von Kapp zusammen, wonach die
Konzentration der Verformung in der weichen Phase Hot Spots in der Dehnungsverteilung hervorruft,
an welchen Porenbildung erstmals beginnt. Im Unterschied zum Zugversuch liegt beim Biegeversuch
ein Dehnungsgradient Uber die Dicke und eine Konzentration der Defekte an der duBeren Randfaser
vor, wodurch die Schadigung nicht wie im Zugversuch zuerst im Inneren der Probe startet, sondern
schrittweise von der duRReren zur inneren Randfaser fortschreitet. Dabei treten dem hier erlduterten
Mechanismus zufolge abwechselnd Spannungs- und Dehnungskonzentrationen durch lokale Scher-
bander ausgehend von einer Kerb-/Rissspitze und Porenbildung auf. Dieser Prozess verhindert auch
die Entstehung von grof3en Scherbandern vor der Initiierung von Rissen.

Dass auch wahrend des Risswachstums derselbe Prozess an der Rissspitze ablauft, ist sehr gut in
Abb. 117 zu sehen. Dort hat die lokale Scherbandbildung zwischen einer Pore (A) und der Rissspitze
(B) bereits stattgefunden, und die Bildung und das Wachstum von Poren dazwischen haben schon
beinahe einen durchgehenden Risspfad bis zur Pore geschaffen, in den das elektrolytisch aufgebrach-
te Nickel eingedrungen ist. Links unten im rechten Bild ist ebenfalls eine grofRere Pore (C) vorhanden,
und die beginnende Scherverformung zwischen dieser Pore und der Pore B wird bei weiterer Erho-

hung des Biegewinkels hier ebenfalls zur Porenbildung und weiterem Risswachstum fiihren.

Die Prozesse, die zuletzt anhand der Ferrit-Martensit-Mikrostruktur erldutert wurden, treten nach
demselben Schema auch bei Stahlsorten mit Matrix aus Bainit/angelassenem Martensit und groRe-
ren Anteilen an Restaustenit auf (DP1180HD, CP980HD, CP1180HD).

Im Lichtmikroskop wurden bei diesen Stahlsorten vor der Initilerung von makroskopischen Rissen
keine grofRen Kerben beobachtet (Abb. 93, Abb. 96). Kleine Kerben mit lokaler Scherverformung im
Grundmaterial darunter sowie Porenbildung in diesen Bereichen sind in Abb. 118 und Abb. 119 dar-
gestellt. Die Bildung eines Scherbands vor einer Rissspitze und Porenbildung an Zementit und
Restaustenitkdrnern beim Risswachstum sind in Abb. 120 und Abb. 121 zu sehen.

Im Zugversuch wurde besonders hohe Restaustenitstabilitit fir die Stahlsorten DP980HD,
DP1180HD, CP980HD und CP1180HD festgestellt. Im Biegeversuch wurde die Restaustenitstabilitat
von drei dieser vier Stahlsorten mittels XRD-Messungen und Untersuchungen an der Mikrostruktur
gegliihter Biegeproben untersucht. Es wurde festgestellt, dass bei diesen Stahlsorten bei der Initiie-
rung der Schadigung im relevanten Bereich der Biegeprobe keine nennenswerten Anteile an Restaus-
tenit mehr vorhanden sind. Stattdessen liegen sehr harte Martensitinseln in einer weicheren Matrix
vor. Dass der Zustand also jenem des Dualphasen-Gefiiges qualitativ dhnlich ist erklart, wieso auch
bei den Stahlsorten mit Restaustenit und Matrix aus Bainit/angelassenem Martensit die gleichen
Vorgange der Dehnungslokalisierung und Porenbildung wie bei den Dualphasenstahlen ablaufen.

Bei der Stahlsorte CP1180HD LY mit niedrigerem Restaustenitanteil und geringerer Restaustenitstabi-
litat (siehe Abb. 43 und Abb. 58) kénnen die beobachteten Kerben eine GréRRe von lber 20 um errei-

chen (vgl. Abb. 97), sodass sie zwar deutlich im Lichtmikroskop erkennbar sind, aber nicht so grof
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werden wie bei den klassischen CP-Stdhlen. Auch was die Verfestigung und den Restaustenitanteil
betrifft liegt der CP1180HD LY zwischen den klassischen und den High-Ductility-CP-Stahlen.

Besonders glinstig fur die Entstehung von lokalen Dehnungskonzentrationen in Form von Scherban-
dern, also besonders ungiinstig fiir gute Biegbarkeit, ist offensichtlich die Anwesenheit von groRRen
oder sogar netzwerkartig verzweigten Martensitbereichen im Geflige. Dies ist bei der Stahlsorte
CP1180HD ZF A der Fall. Es resultieren lange Poren entlang von Phasengrenzen, wie in Abb. 123 zu
sehen ist. Die Bildung von groRen Kerben wird dabei durch die harten, netzwerkartig verzweigten

Martensitinseln verhindert.

Zusammenfassend kann festgehalten werden, dass die Abwesenheit von groBen makroskopischen
Scherbdndern bei den Dualphasenstdhlen und High-Ductility-Giiten mit hohem Anteil an harter Pha-
se auf zwei Arten erklart werden kann: Erstens werden die lokalen Scherbander durch die harten
Martensit/Restaustenitinseln in ihrer Ausbreitung behindert, wodurch wahrscheinlich lokal hohe
Spannungs- und Dehnungskonzentrationen an den Phasengrenzen zwischen harter und weicher Pha-
se auftreten. Zweitens begiinstigen die Dehnungskonzentrationen in der weichen Matrix die Initiie-
rung von Poren bei niedrigen globalen Verformungen. Aus den genannten Griinden kann sich eine
vorhandene mikroskopische Lokalisierung der Verformung also nicht auf weitere Gefligebereiche
ausdehnen, ohne durch Porenbildung zuvor bereits Rissbildung und -wachstum auszulésen. Makro-
skopisch betrachtet bildet sich dann ein Riss ausgehend von einer wenig vorgeschadigten Oberflache.
Die zugrunde liegenden Vorgange (Lokalisierung der plastischen Verformung und Porenbildung) sind

jedoch dieselben.

5.1.5 Versagensmechanismus der pressgeharteten Stahle

Die drei untersuchten pressgeharteten Stahle besitzen alle eine homogene Matrix aus teilweise leicht
angelassenem Martensit und eine Zink-Eisen-Schicht, die durch den Diffusionsprozess von Eisen in
die Zinkschicht wahrend der Austenitisierung und der Umformung bei Temperaturen oberhalb des
Schmelzpunkts von Zink stattfindet. Der Diffusionsprozess verhindert auch das Aufschmelzen des
Zinks an der Blechoberflache, das stattdessen héher schmelzende Mischphasen mit dem darunter
liegenden Eisen bildet [117]. In Abb. 152 ist zu erkennen, dass zahlreiche kleine Risse in der Zink-
Eisen-Schicht auftreten, noch bevor makroskopische Risse im Grundmaterial entstehen.

Fir den PHS1500 wurde mittels EBSD herausgefunden, dass sich diese Risse bevorzugt an den Korn-
grenzen des kubisch-raumzentrierten FeZn-Mischkristalls bilden und an diesen Stellen Makroscher-
bander im Grundmaterial auftreten, moglicherweise aufgrund von Spannungs- und Dehnungskon-
zentrationen in der Umgebung der Rissspitzen an der Phasengrenzflaiche (siehe Abb. 142 und
Abb. 143). Ahnlich wie bei den klassischen Complexphasenstihlen kénnen diese Scherbander beim
PHS1500 vor der Initiierung makroskopischer Risse im Grundmaterial betrachtlich wachsen, wodurch
im Lichtmikroskop groRRe Kerben erkennbar sind (Abb. 115).

Die Bildung von makroskopischen Scherbandern und Kerben vor der Rissinitiierung im Grundmaterial
und duktilem Scherbruch der Probe (Abb. 98) findet bei den hdchstfesten presshartenden Stidhlen
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PHS1800 und PHS1900 aufgrund der viel hoheren Randfaserspannungen nicht statt, obwohl hier
ebenfalls eine homogene Matrix aus Martensit vorliegt. Dieser Sachverhalt kann entweder mit insta-
bilem Risswachstum aufgrund der hohen Randfaserspannungen oder mit der hoheren Verfestigung
dieser beiden Stahlsorten im Vergleich zum PHS1500 erklart werden. Ersteres ist an der sehr hohen
Biegekraft in Abb. 73, Letzteres an der niedrigeren Post-Uniform Spannungszunahme in Abb. 51 zu

erkennen.

5.1.6 Versagensmechanismus des Maraging-Stahls

Die Variation der Auslagerungstemperatur bei der Warmebehandlung des Maraging-Stahls zeigt trotz
des signifikanten Einflusses auf andere mechanische Eigenschaften keine erkennbare Auswirkung auf
den Versagensmechanismus im Dreipunkt-Biegeversuch (Abb. 162). Der Beizvorgang nach den Ausla-
gerungsgliihbehandlungen bedingt eine hohere Oberflachenrauigkeit der Bander im unverformten
Zustand. Im Normalschliff bei Kraftmaximum ist fir alle drei Auslagerungstemperaturen die Bildung
von flachen Kerben und Rissbildung ausgehend von diesen Kerben erkennbar, es sind jedoch keine
groflen Unterschiede zwischen den Zustdanden vorhanden. Bei der Variante mit der hochsten Ausla-
gerungstemperatur ist eine etwa 20 um dicke Oxidschicht vorhanden, die mit verschiedenen Beizme-
thoden (Salzsdure, Salpetersaure) nicht entfernt werden konnte. Bei diesem Zustand liegt also eine

komplett andere Oberflachenstruktur vor.

5.2 Der Einfluss der Verfestigung auf den Schadigungsmecha-

nismus im Dreipunkt-Biegeversuch

Benedyk et al. [5, 6] haben in ihrer Arbeit einen Einfluss des Verfestigungsexponenten auf den Versa-
gensmechanismus im Dreipunkt-Biegeversuch festgestellt. GroRe Scherbdander und Kerben traten
dabei nur bei Stahlsorten mit sehr niedrigem Verfestigungsexponenten auf.

Im vorigen Kapitel wurde der Zusammenhang zwischen der Mikrostruktur und dem Versagensme-
chanismus anhand der in der vorliegenden Arbeit untersuchten groftechnisch hergestellten Mul-
tiphasenstdhle beschrieben. Geflige mit Phasen stark unterschiedlicher Harte verhindern demnach
die Entstehung makroskopischer Scherbander groRer Ausdehnung. Fischmeister und Karlsson [35]
haben festgestellt, dass ein solches Geflige im Vergleich zum homogenen Werkstoff aufgrund der
hohen Verfestigung der weichen Phase insgesamt eine groRe Zunahme der FlieRspannung mit stei-
gender Dehnung erfdhrt. Diese beiden Sachverhalte haben die Korrelation des Versagensmechanis-

mus im Dreipunkt-Biegeversuch mit dem Verfestigungsexponenten zur Folge.

So besitzt beispielsweise der CP980 in der Gruppe der groRtechnisch erzeugten Stahlgliten mit
980 MPa Mindestzugfestigkeit den mit Abstand kleinsten differentiellen Verfestigungsexponent im
Zugversuch (siehe Abb. 55), und bildet als einziger dieser vier Stahlsorten groRe Scherbander und

Kerben vor der Rissinitiierung im Dreipunkt-Biegeversuch. Die beiden Dualphasenstdhle DP980 und
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DP980HD besitzen hdhere Verfestigungsexponenten und bilden keine groBen Scherbinder/Kerben.
Beim Werkstoff CP980HD erhoht die dehnungsinduzierte Umwandlung von Restaustenit den diffe-
rentiellen n-Wert bis zur GleichmalRdehnung betrachtlich. Diese Umwandlung ist vor dem Versagen
im Biegeversuch an der duBeren Randfaser bereits so weit abgeschlossen, dass fiir die Betrachtung
des Versagensmechanismus ein Zweiphasengeflige dhnlich jenem der Dualphasenstahle vorliegt,
namlich mit einer Matrix aus Bainit/angelassenem Martensit und harten Martensitinseln — jedoch
tendentiell mit geringerem Phasenanteil dieser Inseln. Ist die Verfestigung aufgrund der Zweiphasig-

keit dann noch hoch genug, werden keine makroskopischen Scherbander und groRe Kerben gebildet.

Bei der Betrachtung der differentiellen Verfestigungsexponenten in Abb. 56 fallt auf, dass die beiden
klassischen CP-Stdhle CP1180 A und B zwar bei sehr niedrigen Dehnungen relativ hohe Verfesti-
gungsexponenten besitzen, diese jedoch bereits bei einer plastischen Dehnung von nur 0.01 auf die
niedrigsten Werte in dieser Abbildung gesunken sind. Die beiden HD-Giten CP1180HD und
DP1180HD besitzen bei niedrigen Dehnungen einen niedrigen Verfestigungsexponenten, der jedoch
mit steigender Dehnungen aufgrund des TRIP-Effekts stark ansteigt und so viel héhere Gleichmal3-
dehnungen zur Folge hat.

Die Untersuchung des Versagensmechanismus im Biegeversuch hat ergeben, dass die klassischen CP-
Stahle dieser Gruppe groRe Scherbander und Kerben bilden, die HD-Giiten hingegen nur kleine Ker-
ben bis wenige Mikrometer GroRe. Es wird also deutlich, dass bei dem Vergleich des Verfestigungs-
exponenten mit dem Schadigungsmechanismus im Biegeversuch bevorzugt die Verfestigung bei ho-
hen Dehnungen zu betrachten ist. Das leuchtet auch insofern ein, als zum Zeitpunkt der Schadigung
im Biegeversuch sehr hohe Dehnungen an der Randfaser vorliegen. Bei Vorliegen einer Umwand-
lungsplastizitat liefert dann der differentielle n-Wert bei hohen Dehnungen einen Zusammenhang

mit den Harteunterschieden im Geflige zum Zeitpunkt des Versagens im Biegeversuch.

Weiters wurden in der vorliegenden Arbeit Anlassgliihversuche eines Gefliges mit martensitischer
Matrix und verschiedenen Anteilen an Ferritinseln am Multipas in Anlehnung an Benedyk et al. [5, 6]
durchgefiihrt, wobei sich (siehe Abb. 148) mit steigender Anlasstemperatur bis 400 °C eine Verringe-
rung der Verfestigung ergab. Dies ist an der Veranderung von Streckgrenze und Zugfestigkeit in
Abb. 144 fir alle vier Glihvarianten erkennbar und an einer speziellen Glihvariante in Abb. 145 de-
tailliert in Form der differentiellen Verfestigung und des differentiellen Verfestigungsexponenten
dargestellt.

Bei diesen kleintechnischen Glihungen liegt wie bei den presshartenden Stdhlen eine Zink-Eisen-
Schicht an der Oberfldache vor, die bereits vor jeder Schadigung im Grundmaterial Risse bildet. Mit
steigender Anlasstemperatur und fallender Verfestigung wird auch bei diesen Biegeproben die Bil-
dung von makroskopischen Scherbandern vor der Initilerung von Rissen immer ausgepragter. Dies
wurde anhand von bei Kraftmaximum unterbrochenen Biegeversuchen im Normalschliff fir zwei der
vier Glihvarianten gezeigt (Abb. 149, Abb. 150). Das entspricht dem Verhalten der groRtechnischen

Dual- und Complexphasenstahle.
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5.3 Zur Quantifizierung der Biegbarkeit von hochstfesten Stah-

len

Bis jetzt wurde das Verhalten der untersuchten Stahlsorten im Dreipunkt-Biegeversuch ausschlieRlich
qualitativ untersucht und der Einfluss von Mikrostruktur und mikromechanischen Eigenschaften auf
das Versagen erklart. Dabei wurden die Bildung von Oberflachenrauigkeit und inhomogener Verfor-
mungsverteilung im Geflige in Form von Makroscherbdndern sowie Rissinitiierung und Rissfortschritt
durch lokale Scherprozesse und Porenbildung fiir unterschiedliche Multiphasenstahle beschrieben.

Sowohl die Lokalisierung von plastischer Verformung als auch das duktile Versagen (Porenbildung,
Rissbildung) bestimmen also die Biegbarkeit von Multiphasenstdhlen. Beide Phdnomene werden in
vielen Féllen als Funktion der plastischen Dehnung beschrieben. Beispiele dafiir sind unter anderem
die GleichmaRdehnung und Dickeneinschniirung im Zugversuch, Lochaufweitungskoeffizienten oder
kritische Dehnungen zur Poreninitiierung oder -koaleszenz in Modellen zur duktilen Schadigung an

nichtmetallischen Einschliissen (siehe Kapitel 2.2.2).

Fiir die Bewertung von unterschiedlichen Werkstoffen ist die Quantifizierung der Biegbarkeit wesent-
lich. Dabei ist auch wichtig zu bedenken, dass beim Biegeversuch Spannungs- und Dehnungszustinde
inhomogen sind und sowohl von der Biegegeometrie als auch vom Verformungsverhalten des Mate-
rials beeinflusst werden. Dies wurde bereits im Literaturteil dieser Arbeit erldutert. Dieses Kapitel
diskutiert deshalb als ersten Schritt fur diese Arbeit wichtige Aspekte des Verformungsverhaltens
ausgewdhlter Stahlsorten im Biegeversuch. Darauffolgend werden unterschiedliche Kriterien zur
Bestimmung der Biegbarkeit verglichen und deren Abhangigkeit vom beschriebenen Versagensme-
chanismus erlautert.

Die gangigsten Kennwerte zur Quantifizierung einer Biegeumformung sind der kritische Biegewinkel
(bei Kraftmaximum) und der kritische Biegeradius, wobei letzterer meist als Verhaltnis Radius zu
Blechdicke betrachtet wird (vgl. Abschnitt 2.4). Die in dieser Arbeit verwendete Methode zur Berech-
nung des Biegewinkels verwendet ein Scharniermodell als Ndherung fiir die Probenverformung. Es
wird vernachldssigt, dass sich das Blech im Realfall nicht ideal an den Biegestempel anschmiegt, son-
dern sich bei scharfem Biegeschwert an der Stempelseite ein Biegeradius grofier als der Stempelradi-
us einstellt.

Mit Hilfe der FE-Simulation konnte in dieser Arbeit gezeigt werden, dass bei den untersuchten
Stahlsorten die daquivalente plastische Dehnung an der Randfaser bei einem bestimmten Biegewinkel
vom Verfestigungsverhalten des Werkstoffs und von der Blechdicke abhadngt. Dabei entsteht fiir star-
ker verfestigende Stahle bei gleichem Biegewinkel ein niedrigeres Maximum in der dquivalenten
plastischen Dehnung in der Ebene des Biegeschwerts, dafiir werden Bereiche weiter auflerhalb die-
ser Ebene starker gedehnt. Bei niedriger Verfestigung bildet sich ein scharferes Maximum nahe die-
ser Ebene, und die Dehnung fallt rascher ab als im ersten Fall. Es konnte auch gezeigt werden, dass
bei groRerer Dicke ein hoheres Maximum in der dquivalenten plastischen Dehnung auftritt. Damit
ergibt sich bei Annahme der gleichen Versagensdehnung an der Randfaser eine Abhangigkeit des

kritischen Biegewinkels von der Blechdicke. Diese Abhangigkeit wurde mit Hilfe von FE-Simulationen
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unterschiedlicher Blechdicken untersucht. In Abb. 163 ist diese Verdnderung des kritischen Biege-
winkels mit der Blechdicke fiir die beiden Stahlsorten DP980 und CP980 dargestellt.
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Abb. 163: Dickenabhéngigkeit des kritischen Biegewinkels bei Annahme gleicher (kritischer) Versagensdehnung
aus FE-Simulationen

Eine starkere Abhangigkeit ergibt sich fiir den DP980 mit einem Exponenten von -0.29, jener des
CP980 liegt bei -0.18. Benedyk hat fiir PHS-Stahle beim Dreipunkt-Biegen mit abgeschliffenen Biege-
proben bei Regression mit einer Exponentialfunktion einen Exponenten von -0.32 festgestellt, wenn

das Biegeschwert, wie hier, in Walzrichtung zeigte [5].

Weiters wird die Biegbarkeit im Gesenk-Biegeversuch oft als kritisches Verhaltnis aus Stempelradius
und Blechdicke beschrieben, obwohl bekannt ist, dass die tatsdchlichen Innenradien am Blech bei
diesem Versuch kleiner sein kénnen als der Stempelradius (Dachbildung). Es wurde bis jetzt noch
nicht untersucht, inwiefern das FlieRverhalten des Werkstoffs, also beispielsweise die Verfestigung,
diesen Vorgang der Dachbildung beeinflussen. Auch wenn der Innenradius der Blechprobe jenem des
Stempels entspricht, hat eine Verschiebung der neutralen Faser zur Folge, dass die maximalen Deh-
nungen nicht mehr mit R/t korrelieren, wie das bei einem einfachen Biegemodell mit neutraler Faser
in Blechmitte der Fall wéare [14, 65].

5.3.1 Bewertungskriterien fiir die Biegbarkeit

Ein oft verwendetes Kriterium zur Bestimmung der Biegeumformbarkeit ist die Bedingung, dass an
der dulReren Randfaser keine Risse auftreten diirfen. In manchen Fallen findet die Beurteilung optisch
an der Oberflache der Biegeprobe statt (z.B. in dieser Arbeit beim Gesenkbiegeversuch), in anderen
mit Hilfe einer Kraftaufzeichnung im Biegeversuch.

Die letztgenannte Methode wird beim Dreipunkt-Biegeversuch nach VDA238-100 verwendet. Dazu
wird die im Stempel wirkende Kraft mit Hilfe einer Kraftmessdose wahrend des Versuchs aufgezeich-
net. Entsprechend der stetigen Abnahme des Auflagerabstands aufgrund der rollenférmigen Auflager
und der Verfestigung des Werkstoffs mit zunehmender Verformung wird angenommen, dass die
Biegekraft dabei immer weiter zunimmt, bis an der dufleren Randfaser die Bildung eines makroskopi-

schen Risses stattfindet. Die FE-Simulationen haben gezeigt, dass bei geringer Verfestigung und gro-
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Ren Blechdicken eine Abnahme der Biegekraft stattfinden kann, auch wenn keine Schadigung an der
Randfaser der Probe auftritt (Abb. 83).

Weil an mehreren Normalschliffen von Biegeproben der klassischen CP-Stahle keine Risse gefunden
wurden (Abb. 164), obwohl die Versuche erst nach Kraftmaximum unterbrochen worden waren (vgl.
Abb. 166), wurde eine detaillierte Untersuchung der Initiierung eines duktilen Bruchs fiir den CP980
durchgefuhrt (Kapitel 4.6.2). Diese hat zu dem Ergebnis geflihrt, dass auch beim CP980 bei Kraftma-
ximum die Initiierung eines duktilen Risses stattfindet. Jedoch hat sich der Riss zu diesem Zeitpunkt
noch nicht Uber die gesamte Probenbreite ausgebreitet, weshalb in manchen Normalschliffen noch
kein Riss zu sehen ist. Mit zunehmendem Biegewinkel breitet sich der Riss immer weiter aus und
bewirkt so einen Kraftrlickgang im Stempel bei weiterer Erhohung des Stempelwegs.

Fir alle anderen untersuchten Stahlsorten wurden nach Kraftmaximum in den Normalschliffen der
Biegeproben zumindest kurze, duktile Scherbriiche gefunden. Die Untersuchungen zur Rissbildung
zeigen demnach eine Ubereinstimmung mit den FE-Simulationen, denen zufolge ein Kraftriickgang
ohne Initiierung von Schadigung bei der verwendeten Biegegeometrie fiir die untersuchten Stahlsor-

ten und Blechdicken nicht zu erwarten ist.

Die Untersuchungen zur Lokalisierung der plastischen Verformung beim Dreipunkt-Biegeversuch in
dieser Arbeit haben unter anderem gezeigt, dass bereits vor Kraftmaximum mit freiem Auge sichtba-
re Rauigkeit und Kerbenbildung an der duBeren Randfaser stattfinden kdnnen; etwa beim CP980
schon bei 66 Grad Biegewinkel (siehe Abb. 90; Abb. 165; Abb. 166).

Bei Begutachtung der Oberflache im Bereich der Biegekante unter niedriger VergroRerung, wie im
Stereomikroskop oder Lichtmikroskop, kann nicht festgestellt werden, ob nur Kerben vorliegen oder
duktile Anrisse (vgl. dazu Abb. 165). Deshalb wird in diesem Fall beim Auftreten von Makroscherban-
dern im Biegeversuch nicht Rissbildung, sondern Initiierung der Makroscherbander als Versagenskri-
terium bewertet. Es ergibt sich folglich eine schlechtere Biegbarkeit als bei Anwendung des Kraftma-
ximum-Kriteriums. Fir Werkstoffe, die keine groRen Makroscherbander und erst kurz vor Kraftmaxi-
mum mikroskopische Scherlokalisierungen und duktile Anrisse bilden (z.B. DP980) wird die Biegbar-
keit in den beiden Fallen gleich bewertet.

Der beschriebene Sachverhalt zur Bildung von Makroscherbandern, Rissen und der Beurteilung der
Biegbarkeit ist in dieser Arbeit beim Vergleich der Gesenk-Biegepriifung mit dem Dreipunkt-

Biegeversuch nach VDA ausschlaggebend.

CP980 121° 100 um CP1180100° = 100 um

Abb. 164: Dreipunkt-Biegeproben unterbrochen nach Kraftmaximum ohne Riss im betrachteten Normalschliff.
Biegewinkel ist in Abb. 166 mit grauen Pfeilen dargestellt.
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Abb. 165: Aussehen von Kerben und Anrissen im Stereomikroskop und Normalschliff. Biegewinkel ist in
Abb. 166 mit schwarzen Pfeilen dargestellt.
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Abb. 166: Biegewinkel der unterbrochenen Biegeproben in Abb. 164 (grau) und Abb. 165 (schwarz) und Biege-
kurven von vollstandig gebogenen Proben der jeweiligen Stahlsorte

5.4 Zusammenhang der Biegbarkeit mit anderen Materialeigen-

schaften

Auf Basis des diskutierten Versagensmechanismus kdnnen zwei wesentliche Parameter identifiziert
werden, die aus Sicht des Grundwerkstoffs die Biegbarkeit von hochstfesten Stahlen beeinflussen.
Auf der einen Seite bestimmt die Verfestigung des Werkstoffs, wie Dehnungen im freien Biegevor-
gang verteilt werden. AuBerdem nimmt sie Einfluss auf die Entstehung von Oberflachenrauigkeit und
Makroscherbéandern sowie Kerben. Auf der anderen Seite beeinflusst der Widerstand des Werkstoffs
gegen Initilerung und Wachstum von Poren, bei welchen Biegewinkeln oder makroskopischen Deh-
nungen Risse gebildet werden und wie rasch diese mit weiterer Erhéhung der Verformung wachsen.
Dabei ist auch die mikroskopische Verteilung der Verformung im Geflige ausschlaggebend.

Aufgrund dieser Beobachtungen wurden in dieser Arbeit weitere Untersuchungen zur Verfestigung
und zur Porenbildung fir die grotechnisch hergestellten AHSS und UHSS durchgefiihrt. Die Quantifi-
zierung der Porenbildung im Biegeversuch ist nicht moglich, weil Poren nur sehr lokal im Geflige im
Bereich von Mikroscherbandern oder direkt vor einer Rissspitze beobachtet werden kdnnen. Im Zug-
versuch ergibt sich hingegen ein gréReres Volumen im Bereich der lokalen Einschniirung, in dem die

Porenbildung untersucht werden kann.
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5.4.1 Verfestigungsverhalten und Umwandlungsplastizitat

Bezliglich der Verfestigung wurden die Stabilitdt des in manchen Stahlsorten in groReren Mengen
vorkommenden Restaustenits sowie der differentielle Verfestigungsexponent bestimmt.

Die differentielle Verfestigung bei FlieRbeginn wird stark beeinflusst vom relativen Unterschied zwi-
schen Streckgrenze und Zugfestigkeit [118]. Liegen sehr weiche und hartere Gefligebestandteile vor,
so tritt in der weichen Phase besonders bei FlieBbeginn eine hohe Versetzungsvervielfachung durch
die Erzeugung geometrisch notwendiger Versetzungen auf. Im Zuge der Verformung erhoht sich die
FlieBspannung in hoher verformten Bereiche der inhomogenen Mikrostruktur starker als in anderen,
wodurch der Effekt der Verfestigungserhohung durch Zweiphasigkeit ohne Umwandlungsverfesti-
gung rasch abnimmt.

In Abb. 167 ist die Umwandlungsrate des Restaustenits bei plastischer Verformung in Abhangigkeit
des Restaustenitanteils fiir Stahlsorten mit héheren Anteilen an Restaustenit dargestellt. Es kann
festgehalten werden, dass die Stahlsorten mit hoherem Restaustenitanteil tendentiell auch eine ho-
here Restaustenitstabilitat, also eine geringere Umwandlungsrate, aufweisen. Daher wird das Maxi-
mum der Verfestigungsrate bei diesen Stahlsorten (CP980HD, DP980HD, CP1180HD, DP1180HD)
besonders weit zu héheren Dehnungen verschoben (siehe Abb. 55 und Abb. 56; Seite 60 f.). Stahlsor-
ten mit weniger Restaustenitanteil und héherer Umwandlungsrate oder solche mit sehr niedrigem
Restaustenitanteil (z.B. DP980, klassische CP-Stahle) besitzen ein Maximum in der differentiellen
Verfestigung bei sehr niedrigen plastischen Dehnungen, und weisen eine stetige Abnahme der diffe-
rentiellen Verfestigung mit steigender plastischer Dehnung auf. Bemerkenswert ist, dass beim DP980
und DP980HD diese Abnahme geringer ausfallt als bei den anderen Stahlsorten in dieser Gruppe. Das
konnte an der niedrigen FlieRspannung der ferritischen Matrix liegen, wodurch sich die lokale FlieR3-
spannung in Bereichen der Dehnungskonzentrationen in der Matrix erst bei hoheren Dehnungen so
weit an jene der Martensit-/Restaustenitinseln angleicht, dass der Effekt der Verfestigung des Mehr-

phasenverbunds verloren geht.

In Abb. 168 ist eine Extrapolation des Restaustenitanteils auf Basis der magnetischen Messungen an
gereckten Zugproben unter Verwendung des Ludwigson-Berger-Modells fiir die Stahlsorten DP980HD
und CP980HD dargestellt. Die rontgenographischen Messungen an Biegeproben sind ebenfalls einge-
tragen, wobei hier der Biegewinkel der gemessenen Proben anhand der FE-Simulationen in plastische

dquivalente Dehnung umgerechnet wurde.

Die Abweichung zwischen der extrapolierten Kurve und den XRD-Messungen kann mit der unter-
schiedlichen Messmethode begriindet werden. So nimmt wegen der Entfernung eines Halbraums um
das gemessene Volumen durch die Schliffpraparation die Verformungsbehinderung ab, sodass mog-
licherweise Restaustenit teilweise in Martensit umklappt. Es ist auch denkbar, dass die héhere Span-
nungsdreiachsigkeit in der Biegeprobe im Vergleich zum Zugversuch einen sehr raschen Abfall des
Restaustenitanteils bei niedrigen plastischen Dehnungen verursacht. Die Untersuchungen an Nor-
malschliffen von Biegeproben des DP980 und des CP1180HD (ebenfalls héhere Stabilitdt als

CP980HD; siehe Abschnitt 4.6.4) stimmen mit den rontgenographischen Messungen tberein, welche
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ebenfalls die Abwesenheit von nicht umgewandeltem Restaustenit an der Randfaser bei Schadi-
gungsbeginn zeigen. Die Umwandlungsverfestigung kann jedoch sehr wohl einen Einfluss auf das
Risswachstum haben, weil in Dickenmitte der Biegeproben nur geringe plastische Dehnungen bis zur

Schadigung entstehen, wodurch in diesem Bereich noch signifikante Anteile an Restaustenit zu er-

warten sind.
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Abb. 167: Zusammenhang zwischen Restaustenitanteil und Restaustenit-Umwandlungsrate fiir groStechnische
AHSS mit Restaustenitanteilen ab vier Prozent
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Abb. 168: Restaustenitumwandlung bestimmt mittels XRD-Messungen an Biegeproben (Punkte) und Extrapola-
tion der magnetischen Messungen an gereckten Zugproben auf Basis des Ludwigson-Berger-Modells

5.4.2 Versagen durch Porenbildung

Qualitativ wurde die Poreninitiierung im Geflige auch fiir den Zugversuch untersucht. Dabei wurden
die Ergebnisse aus dem Biegeversuch bestatigt, wonach bei Werkstoffen mit Hartegradienten die
Poren an den Phasengrenzen in der weichen Phase oder in Ausnahmefallen durch Bruch gréRerer
Martensitinseln entstehen. In Gefligen mit Matrix aus Bainit/angelassenem Martensit wurden Poren
hingegen an Zementitteilchen gefunden. Die Dichte der Poren an nichtmetallischen Einschliissen war

auch im Zugversuch bei allen untersuchten Stahlsorten sehr gering.

In Abschnitt 4.3.1 wurde die Porenentstehung im Geflige quantitativ als Funktion des Abstands von
der Bruchflache bestimmt. In Abb. 169 sind dazu Dichte und Flachenanteil der Poren Uber der Di-
ckendehnung der jeweiligen Position im Normalschliff der Zugprobe dargestellt. Es ist erkennbar,

dass Geflige mit Ferrit-Martensit-Mikrostruktur bei weitaus niedrigeren plastischen Dehnungen Po-
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ren bilden, und die Porendichte bei weiterer Verformung starker ansteigt als bei Stahlsorten mit ho-
mogener Matrix aus Bainit/angelassenem Martensit.

Bemerkenswert ist, dass beim CP980 im Gegensatz zu den anderen drei untersuchten Stahlsorten
auch im Zugversuch hohe Porendichten nur sehr lokal auftreten. Bereits wenige Mikrometer von der
Bruchflache entfernt sind Poren nur mehr an nichtmetallischen Einschliissen in sehr geringen Dichten
zu finden (Abb. 112). Das Versagen wird bei dieser Stahlsorte also viel starker von der Dehnungs-
Uberhohung durch Lokalisierung der Verformung an einer sehr diinnen Schicht gesteuert, als durch

Porenbildung in einem gréReren Volumen der Zugprobe.
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Abb. 169: Porenbildung im Zugversuch als Funktion der Post-Uniform Dickendehnung fiir die Stahlsorten mit
980 MPa Mindestzugfestigkeit

Fiir Werkstoffe mit hohen Héartegradienten tritt mikroskopisch eine inhomogene Dehnungsverteilung
auch schon bei niedrigen Verformungen auf. Zuséatzlich tragt im Zugversuch die Porenbildung an den
Phasengrenzen im weiteren Verformungsverlauf zu einer zunehmenden Lokalisierung von Spannun-
gen und Dehnungen bei, wodurch trotz der duktileren Matrix (Ferrit statt Bainit) viel niedrigere mak-
roskopische Versagensdehnungen vorliegen.

Wadhrend im Zugversuch im ersten Schritt in einem relativ grofen Volumen Poren entstehen und
wachsen, bevor es zur Lokalisierung der Verformung dazwischen und zur Bildung eines Bruchs in der
Mitte der Zugprobe kommt, wird im Biegeversuch durch den selben Vorgang schrittweise Rissverlan-
gerung ermoglicht. Ein wesentlicher Unterschied besteht darin, dass die Poren beim Biegevorgang
nicht aufgrund eines globalen hydrostatischen Zugspannungszustands im gesamten Volumen unter
der Oberflache entstehen [119], sondern nur lokal an Stellen von Gleitvorgdangen gebildet werden
(vgl. Abb. 107). Der darauf folgende Schritt der Dehnungslokalisierung bis zur Rissbildung zwischen
mehreren Poren, Pore und Rissspitze oder Pore und Oberflache sind hingegen in den beiden Fallen
identisch.

Die Verbesserung des Widerstands gegen Porenbildung beim DP980HD gegeniiber dem DP980 ist mit
dem hoheren Anteil an Bainit in der Matrix erklarbar, wodurch die Dichte der Bereiche mit Hartegra-
dienten im Geflige abnimmt. Es ist auch anzunehmen, dass die FlieRspannung im unverformten Ferrit
bei der HD-Variante hoher liegt als beim klassischen DP980, weil sich der héhere Siliziumgehalt der

Legierung einen Beitrag zur Mischkristallhdrtung liefert. Aufgrund der ausgepragten Umwandlungs-
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verfestigung durch den TRIP-Effekt erreicht der DP980HD trotz der nicht so ausgepragten Harteun-

terschiede im Gefilige eine hohere GleichmaRRdehnng als der klassische DP980.

5.5 Biegbarkeit der 980er Giiten

Im Folgenden wird die Biegbarkeit der groRtechnische hergestellten Stahlgiiten mit 980 MPa Min-
destzugfestigkeit diskutiert und mit der Anfalligkeit auf Porenbildung bei starker Verformung sowie
dem Verfestigungsverhalten dieser Werkstoffe verglichen. In einem weiteren Schritt wird die Bieg-
barkeit fur alle untersuchten grofStechnischen Stahlsorten beschrieben und mit der Gleichmalideh-
nung als MaR fir die Verfestigung sowie mit der Dickeneinschnlirung im Zugversuch als MaR fir die

Porenbildung korreliert werden.

5.5.1 Dreipunkt-Biegeversuch

Die bessere Biegbarkeit von klassischen Complexphasenstdhlen im Vergleich zu Dualphasenstahlen
war bereits Thema mehrerer Untersuchungen [5, 8]. In Kapitel 4.4 ist zu sehen, dass dieser Sachver-
halt gleichermalien fiir das Defektkriterium an der Oberflache im Gesenk-Biegeversuch wie fiir das
Maximalkraftkriterium im Dreipunkt-Biegeversuch gilt.

Der CP-Stahl weist einen hoheren Biegewinkel, einen hoheren Lochaufweitungskoeffizienten und
eine hohere Dickeneinschnirung im Zugversuch auf. In allen drei Fallen beeinflusst die Bildung von
Poren den ermittelten Kennwert. Der grofRe Unterschied im Widerstand gegen Porenbildung zwi-
schen CP- und DP-Stdhlen hat zur Folge, dass andere Effekte (wie beispielsweise der Verfestigungs-

exponent) beim Vergleich der beiden Stahlsorten nicht tragend werden.

Wird die Betrachtung aber auf die beiden High-Ductility-Varianten CP980HD und DP980HD ausgewei-
tet, so ergibt sich in jeweils beiden Fallen eine hohere Biegbarkeit der HD-Glite im Vergleich zur klas-
sischen Variante. Fir den DP980HD stimmt das (iberein mit der héheren Dickeneinschnirung im
Vergleich zum DP980. Als mogliche Griinde dafiir wurden bereits der h6here Bainitanteil im Geflige
und Mischkristallhdrtung durch héheren Siliziumanteil beim DP980HD genannt. Auch der Lochauf-
weitungskoeffizient der HD-Variante ist etwas hoher als jener des klassischen DP980.

Der viel niedrigere Lochaufweitungskoeffizient des CP980HD kdnnte mit der Umwandlung von
Restaustenit im Bereich der Stanzkante beim Stanzvorgang des Lochs erkldrbar sein. In der Folge
kann hier die durch den TRIP-Effekt akkumulierte Dehnung nicht mehr zur lokalen Versagensdehnung

beim Hole Expansion Test beitragen, im Biege- und Zugversuch hingegen schon.

Der CP980HD erreicht einen deutlich héheren Biegewinkel als der CP980, obwohl die Porenbildung
im Zugversuch bei den beiden Stahlsorten bei gleichen Dehnungen beginnt (vgl. Abb. 169) und auch
gleiche Werte fir die Dickeneinschniirung vorliegen.

Ebensowenig ist nur aufgrund der Porenbildung erklarbar, wieso der DP980HD und der CP980 beina-
he den gleichen Biegewinkel erreichen, obwohl der CP980 weitaus mehr Widerstand gegen Porenini-

tiierung zeigt und eine um etwa 50 % hohere Dickeneinschniirung erreicht als der DP980HD.
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Bei Beriicksichtigung der Verfestigung der vier Stahlsorten mit 980 MPa Mindestzugfestigkeit wird
schlieBlich erkennbar, dass sich die hohe Verfestigung der HD-Giiten positiv auf den Biegewinkel
auswirkt. Eine mogliche Erklarung fur diesen Effekt wurde im Zuge der FE-Simulation gefunden: Auf-
grund der geringeren maximalen plastischen dquivalenten Randfaserdehnung (im Folgenden kurz
max. Randfaserdehnung) von Stahlsorten mit hohem Verfestigungsexponenten ergibt sich bei diesen
eine Verbesserung des Biegewinkels, auch wenn die Mikrostruktur wegen hohen Hartegradienten
anfallig auf Porenbildung ist. In Tab. 6 ist so beispielsweise zu sehen, dass der hohere Biegewinkel
des CP980HD im Vergleich zum CP980 rein aufgrund der veranderten Dehnungsverteilung an der
Randfaser erklarbar ist. Bei den gemessenen Biegewinkeln bei Kraftmaximum liegen fir beide Werk-
stoffe entsprechend der Simulation gleiche maximale Randfaserdehnungen bei Risshildung von 0.76
vor.

Ein zweiter moglicher positiver Einfluss der Verfestigung liegt in der Verhinderung von makroskopi-
schen Scherbdandern und Kerben an der dufleren Randfaser. In Kapitel 4.8 wurde gezeigt, dass in
Makroscherbdandern hohe Verformungskonzentrationen auftreten, die bei gleicher Versagensdeh-
nung zu einem niedrigeren Biegewinkel fiihren konnen. Dieser Effekt der Verzégerung von Verfor-
mungslokalisierung kann ebenfalls einen héheren Biegewinkel des CP980HD im Vergleich zum CP980

erklaren.

Auch der (trotz der unginstigen Mikrostruktur) fast gleich groBe Biegewinkel des DP980HD im Ver-
gleich zum CP980 leuchtet ein, wenn der Unterschied in der max. Randfaserdehnung mit beriicksich-
tigt wird: Beim Biegewinkel bei Kraftmaximum von 80 Grad fiir den DP980HD liegt eine Randfaser-
dehnung von nur 0.50 vor, beim CP980 (89 Grad Biegewinkel) hingegen 0.80.

Aufgrund der verringerten Dehnungskonzentration in der Ebene des Biegeschwerts durch die hohe
Verfestigung kdnnen Dualphasenstdhle also trotz der Ferrit-Martensit-Mikrostruktur einen hohen
Biegewinkel erreichen, wenn das Gefilige wie beim DP980HD hinsichtlich Porenbildung optimiert

wird.

5.5.2 Gesenk-Biegeversuch

Im Gesenk-Biegeversuch (Abb. 76) ergibt sich fiir die groRtechnischen Stahlsorten mit 980 MPa Min-
destzugfestigkeit ein dhnliches Verhaltnis ihrer Biegbarkeiten wie im Dreipunkt-Biegeversuch. So
erreicht der DP980 nur das gréRte Verhaltnis R/t ohne Anriss, wahrend der CP980HD am besten ab-
schneidet. DP980HD und CP980 liegen genau gleich auf, obwohl der CP980 im Dreipunkt-
Biegeversuch den etwas hoheren Biegewinkel erreicht. Es wurde bereits darauf hingewiesen, dass
beim Gesenk-Biegeversuch nur Defekte an der Oberflache der Biegung beurteilt werden, wodurch
beim CP980 auch Kerben als Anrisse gedeutet werden kénnen und damit die Bewertung etwas
schlechter ausfallen diirfte als bei Beurteilung des Kraftmaximums im Dreipunktbiegeversuch.

Wird mit den kleinsten Stempelradien von 0.5 mm gebogen (siehe Abb. 77), so weisen beide DP-
Typen makroskopische Risse auf, wahrend dies bei beiden CP-Typen nicht der Fall ist. Der CP980HD
besitzt aufgrund der Verhinderung der Kerben- und Scherbandbildung bei diesem Radius noch eine

glatte Oberflache mit einzelnen kurzen Rissen, wahrend beim CP980 eine starke Rauigkeit der Ober-
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flaiche zu erkennen ist. Dieses Bild stimmt (berein mit dem in den Biegekurven des Dreipunkt-
Biegeversuchs sichtbaren Kraftabfall nach Kraftmaximum. Dabei fallt die Kraft aufgrund des Riss-
wachstums bei den Dualphasenstahlen rasch auf Null ab, wahrend beide Complexphasenstdhle auch
bei hochsten Biegewinkeln noch nicht vollstandig versagt haben. Dieses Verhalten korreliert auller-
dem mit der Dickeneinschniirung im Zugversuch (Uber 60 % fiir beide CP-Typen, knapp tber 40 % fir
den DP980HD und unter 40 % fiir den DP980).

5.6 Korrelationen zur Biegbarkeit

Wahrend im ersten Teil der Diskussion qualitative Aussagen iber den Einfluss der Mikrostruktur und
die Aufklarung von Verformungs- und Schadigungsmechanismenim Biegeversuch im Fokus standen,
wird im Folgenden ein Zusammenhang zwischen der Biegbarkeit mit anderen mechanischen Eigen-
schaften, im Speziellen mit Kennwerten aus dem Zugversuch, hergestellt. Ziel der Untersuchung ist
eine Aussage darliber, ob mit Hilfe dieser Kennwerte eine Abschatzung der Biegbarkeit einer Stahls-

orte moglich ist.

5.6.1 Dreipunkt-Biegeversuch

Bereits in der Einleitung der Arbeit wurde erwdhnt, dass die Entwicklung neuer Stahlsorten mit im-
mer hoherer Zugfestigkeit eine Herausforderung darstellt, wenn ein fiir die Herstellung von Bauteilen
erforderliches Mindestmal®R an Umformbarkeit gegeben sein muss. In Abb. 170 ist die Veranderung
des Biegewinkels bei Kraftmaximum in Abhangigkeit der Zugfestigkeit R,, fir die untersuchten grof3-
technischen Stahlsorten dargestellt. Einerseits kann in diesem Diagramm eine Abnahme des hochs-
ten moglichen Biegewinkel mit zunehmender Festigkeit festgestellt werden, andererseits treten bei
fast identischer Zugfestigkeit auch stark unterschiedliche Biegewinkel bei den verschiedenen Mul-

tiphasenstdhlen auf.
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Abb. 170: Abhangigkeit des Biegewinkels bei Kraftmaximum von der Zugfestigkeit fiir groRtechnisch hergestell-
te Stahlsorten
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Die relative Spannungszunahme zwischen FlieBbeginn und Zugfestigkeit liefert eine Aussage Uber die
in der Mikrostruktur vorhandenen Harteunterschiede, weil die Streckgrenze stark auf das Vorhan-
densein von Phasen mit niedriger FlieBspannung reagiert, die Zugfestigkeit aber aufgrund der ra-
schen Sattigung der Verfestigung durch den Hartekontrast nur wenig.

Da bei der Untersuchung des Versagensmechanismus festgestellt wurde, dass duktile Schadigung
durch lokale Harteunterschiede im Geflige die kritischen Dehnungen zur Porenbildung negativ beein-
flussen, wurde der Biegewinkel in Abhangigkeit dieser relativen Spannungszunahme dargestellt
(Abb. 171).

Es ist erkennbar, dass besonders die Biegbarkeit der Stahlsorten mit Zugfestigkeiten von 1180 MPa
und héher gut mit (Rm-Rp)/Rm korreliert. Dies kann dahingehend interpretiert werden, dass fir die-
se Stahlsorten Hartegradienten im Geflige vorgeben, wann die Bildung von duktilen Scherbriichen
ausgehend von der dulleren Randfaser stattfindet. Eine fiir ihre pre-uniform Spannungszunahme
sehr hohe Biegbarkeit erreichen die drei Stahlsorten mit 980 MPa Mindestzugfestigkeit und hohem
Verfestigungsexponenten. Der DP1180HD erreicht andererseits gleich hohe Verfestigung bei hohen
Dehnungen und eine dhnliche GleichmaRdehnung wie der CP980HD (siehe Abb. 78). Wenn hier die
Dickeneinschniirung ausschlaggebend ware, so ware zwar der Unterschied im Biegewinkel zwischen
DP1180HD und CP980HD erklarbar, nicht jedoch wieso CP1180 B, CP1180HD und DP1180HD fast den
selben Biegewinkel erreichen. Abweichungen vom Trend in Abb. 171 konnen also weder allein mit

der Dickeneinschniirung noch allein mit der GleichmalRdehnung erklart werden.
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Abb. 171: Abhangigkeit des Biegewinkels bei Kraftmaximum von der Post-Uniform-Spannungszunahme fiir
groRtechnisch hergestellte Stahlsorten

Die Biegbarkeit als kritisches R/t und als maximaler Biegewinkel wurden von einigen Autoren mit der
lokalen Bruchdehnung im Zugversuch in Zusammenhang gebracht (vgl. Kapitel 2.6). Bisher konnte in
dieser Arbeit gezeigt werden, wie die Dickeneinschniirung im Zugversuch und die Initiierung von
makroskopischen Rissen im Biegeversuch mit der Porenbildung fiir die untersuchten Stahlsorten

zusammenhangen. Auch ein Einfluss der Verfestigung wurde festgestellt und erklart.

In Abb. 172 links ist der Zusammenhang zwischen der an gerissenen Zugproben gemessenen Dicken-
einschnirung und dem Biegewinkel bei Kraftmaximum im Dreipunkt-Biegeversuch dargestellt. Ten-

dentiell erreichen Stahlsorten mit niedriger Dickeneinschniirung auch nur einen niedrigen Biegewin-



153 5 Diskussion

kel. Beim Vergleich der beiden Diagramme in Abb. 172 fallt auf, dass besonders jene Stahlsorten mit
hohen GleichmalRdehnungen fiir ihre Dickeneinschnilirung groRere Biegewinkel als erwartet errei-
chen (Stahlsorten, die oberhalb der eingezeichneten Trendlinie liegen, liegen im Diagramm rechts

ebenfalls weit oben).

Daher wurde eine multilineare Regression des Biegewinkels in Abhdngigkeit von Dickeneinschniirung

und GleichmaRdehnung entsprechend der Formel
OFmax,Reg = ky- &g+ ks 'Ag +d (5.1)

aufgestellt. Fir die Definition der Dickeneinschniirung wird auf Kap. 3.4.1 verwiesen. Die Koeffizien-
ten dieser Korrelation sind fiir die 14 Stahlsorten in Tab. 8 zu finden. In Abb. 173 ist der im Biegever-
such bestimmte tatsachliche Biegewinkel als Funktion des berechneten Biegewinkels Ogmaxres darge-
stellt. Die Korrelation sagt voraus, dass sich der Biegewinkel in dem betrachteten Bereich der Variab-
len g und A, durchschnittlich um etwa 1.6° pro Prozent Dickeneinschniirung und um etwa 3.9° pro
Prozent GleichmaRdehnung dndert. Die Dickeneinschniirung der untersuchten Stahle variiert von 30
bis tGber 60 %, und die GleichmalRdehnung liegt zwischen drei und elf Prozent. Der Einfluss der Di-

ckeneinschnirung ist also fur die betrachteten Stahlsorten deutlich gréRer als jener der Gleichmal-

dehnung.
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Abb. 172: Einfluss der Dickeneinschiirung im Zugversuch auf den Biegewinkel bei Kraftmaximum und die
GleichmaRdehnung. Legende siehe Abb. 173.

Tab. 8: Ergebnisse der multilinearen Regression des Biegewinkels entsprechend Formel (5.1)

Wert | Standardfehler
ki| 1.62 0.16
k2 | 3.85 0.73
d | -30.1 9.2

Eine Optimierung der Biegbarkeit bei der Werkstoffentwicklung kann demnach durch die gleichzeiti-
ge Maximierung von GleichmaRdehnung und Dickeneinschniirung (bei gegebener Festigkeit) erreicht
werden. Das Optimum bei den betrachteten Stahlsorten mit 980 MPa Mindestzugfestigkeit liegt
beim CP980HD, der eine hohere GleichmaRdehnung, aber keine niedrigere Dickeneinschniirung als
der CP980 besitzt.
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Abb. 173: Darstellung der Abweichung der experimentell bestimmten Biegewinkel bei Kraftmaximum von den
mit Hilfe der Regression (5.1) berechneten Biegewinkeln

5.6.2 Kritische Dehnungen im Dreipunkt-Biegeversuch

Fiir jene Stahlsorten, deren Verformungsverhalten im Dreipunkt-Biegeversuch mittels FE-Simulation
charakterisiert wurde, kénnen kritische dquivalente Dehnungen anstatt von Biegewinkeln angegeben
werden. Diese Dehnungen wurden an der Stelle des Maximums der Dehnungsverteilung an der
Randfaser bestimmt.

In Abb. 174 ist anhand der Korrelationskoeffizienten der Ausgleichsgeraden zu sehen, dass sich die
Korrelation der Biegbarkeit mit der Dickeneinschniirung verbessert, wenn anstatt kritischer Biege-
winkel bei Rissbildung kritische Dehnungen herangezogen werden. In der unteren Abbildung liegt der
Korrelationskoeffizient bei 0.79 anstatt nur 0.53 in der oberen Abbildung. Das spricht dafiir, dass die
wesentlichste Wirkung der Verfestigung tatsachlich jene auf die Dehnungsverteilung entlang der

Randfaser ist.

Bezliglich der Abflachung ist keine groRe Veranderung der Korrelation feststellbar, wenn anstatt der
Biegewinkel Dehnungen aufgetragen werden. Eine Einschatzung ist hier schwierig, weil nur fiir drei

Werkstoffe mit ausgepragter Abflachung FE-Simulationen durchgefiihrt wurden.
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Abb. 174: Vergleich kritischer Biegewinkel (oben) und kritischer Dehnungen (unten) fiir Stahlsorten, deren
Verformung im Biegeversuch mit FE-Simulation bestimmt wurde. Das Kraftmaximum entspricht der Rissbil-

dung (Rauten), die Abflachung wurde mit Rechtecken dargestellt.
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5.6.3 Gesenk-Biegeversuch

Bei den Auswertungen zum Gesenk-Biegeversuch wird angenommen, dass sich das Blech innen an
den Stempel anschmiegt und keine starke Dachbildung stattfindet. Bei den Gesenk-Biegeversuchen
wurden unter anderem kritische R/t bestimmt, bei denen erstmals an einer von drei Parallelproben
Anrisse (bzw. Kerben) im Stereomikroskop zu erkennen waren. Dieses experimentell bestimmte kriti-
sche Verhaltnis aus R/t ist in Abb. 175 in blau dargestellt.

Zusitzlich kénnen, wie in Abschnitt 2.6 beschrieben, kritische R/t aus Uberlegungen zur Instabilitit
an der Randfaser nach Kals und Veenstra [95] und zur Versagensdehnung an der duReren Randfaser
nach Datsko und Yang [94] berechnet werden. Akeret [77] hatte fir Aluminiumlegierungen festge-
stellt, dass experimentell bestimmte kritische R/t dem Modell von Datsko und Yang gehorchen, dabei
jedoch eine relativ hohe Streuung auftritt (siehe Abb. 21). Das Modell nach Kals und Veenstra stellt
hingegen eine untere Schranke fiir die Biegbarkeit dar. Die entsprechend den Modellen von Datsko
und Yang bzw. Kals und Veenstra berechneten kritischen R/t-Werte sind in Abb. 175 in rot bzw. griin
dargestellt. Fir den Verfestigungsexponent im Modell von Kals und Veenstra wurde dabei die mo-
mentane Verfestigung bei der GleichmaBdehnung n,, eingesetzt, fiir die Einschnirung im Modell von

Datsko und Yang die gemessene Dickeneinschniirung €.

Die experimentell bestimmten kritischen R/t liegen zwischen jenen, die das Modell nach
Kals/Veenstra und Datsko/Yang jeweils vorhersagen. Flr die untersuchten héchstfesten Stahlgiiten
stellt also das Modell nach Kals/Veenstra ebenfalls eine untere Schranke fur die Biegbarkeit dar, je-
nes nach Datsko/Yang eine obere Schranke. Bei den HD-Varianten der 980er Stahlgtiten wirkt sich im
Vergleich zu den klassischen Giiten die héhere Verfestigung verzogernd auf die Instabilitdt an der
duBeren Randfaser aus. Die experimentell gemessenen R/t korrelieren deshalb beim Vergleich von
klassischen und HD-Stahlsorten der 980er Gruppe jeweils mit dem Modell nach Kals/Veenstra. Beim
Vergleich der DP mit den CP-Stahlen aus dieser Festigkeitsklasse iberwiegt jedoch der im Modell von
Datsko und Yang abgebildete Effekt der Dickeneinschniirung (iber die Verfestigung. Dieser Zusam-
menhang wurde in dieser Arbeit auch fiir den Dreipunkt-Biegeversuch beobachtet und mit den Deh-

nungskonzentrationen und der erleichterten Porenbildung im Ferrit-Martensit-Gefiige korreliert.

Bei den Stahlgiten mit Mindestzugfestigkeit 1180 MPa korrelieren die experimentell ermittelten R/t
bis auf zwei Ausnahmen mit dem Kriterium nach Kals/Veenstra. Diese beiden Ausnahmen sind der
CP1180HD ZF A und der CP1180HD. Sie erreichen nur einen héheren kritischen R/t, als aufgrund der
GleichmaRdehnung zu erwarten ware.

Fiir den CP1180HD ZF A bewirken die hohe Dehnungskonzentration groRe Martensitinseln und
manchmal deren Bruch eine Schadigung bei niedrigen makroskopischen Dehnungen, wodurch einer-
seits eine sehr niedrige Dickeneinschiirung und andererseits ein (auch relativ zum Verfestigungsex-
ponent) hohes kritisches R/t vorliegt. Auch der Biegewinkel im Dreipunkt-Biegeversuch liegt fur diese
Stahlsorte besonders niedrig (vgl. Abb. 173).

Beim CP1180HD wurden im Experiment keine Anrisse sowohl fiir ein R/t von 3.6 als auch fur 1.8 fest-

gestellt (Tab. 5; Abb. 76). Die Proben mit dazwischen liegenden R/t bilden Anrisse. Daraus ergibt sich
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der groRe Streubalken in Abb. 175. Es ist unklar, worauf dieser Effekt zurlickzufiihren ist. Moglicher-
weise kdnnten FE-Simulationen des Gesenk-Biegeversuchs Aufschluss liber die tatsachlich vorliegen-
de Dehnungsverteilung an der duBeren Randfaser bei den verschiedenen Stempelradien geben und
diesen Effekt erklaren. Diese Simulationen wurden im Rahmen dieser Arbeit nicht mehr durchge-
fuhrt.

Generell ist festzuhalten, dass eine Vorhersage der kritischen R/t-Werte weder mit dem Modell nach

Kals/Veenstra noch mit dem nach Datsko/Yang in befriedigender Genauigkeit moglich ist.

100.0

10.0

MR/t kein LA

1.0 M R/t aus nAg

R/t aus €tB

0.1

Abb. 175: Kritische R/t fiir groRtechnische hergestellte AHSS berechnet mit Hilfe des Kriteriums nach Kals und
Veenstra [95] (rot), Datsko und Yang [94] (griin) und experimentell bestimmte minimale rissfrei darstellbare
R/t (kein leichter Anriss LA). nAg ... differentieller Verfestigungsexponent bei GleichmaBdehnung; €tB ... Di-
ckeneinschniirung bei Bruch einer Zugprobe

Bemerkenswert ist auch, dass die DP-HD-Varianten der 1180er Giiten beim Gesenk-Biegeversuch die
hochste Umformbarkeit zeigen, wahrend im Dreipunkt-Biegeversuch keine klare Tendenz feststellbar
ist. Wie beim CP980 bilden auch die beiden CP1180-Stahlsorten groRe Kerben, die vermutlich das
Ergebnis der optischen Beurteilung von Proben nach dem Gesenk-Biegeversuch im Vergleich zum

Biegewinkel bei Kraftmaximum negativ beeinflussen.

Beim Gesenk-Biegeversuch der 1180er Giiten wirkt sich also ein hoher Verfestigungsexponent auch
dann glinstig aus, wenn eine etwas niedrigere Dickeneinschnirung vorliegt. Nur bei sehr niedriger
Dickeneinschniirung (CP1180HD ZF A) verschlechtert sich das kritische R/t wesentlich.

5.7 Biegbarkeit der kleintechnisch hergestellten Stahlsorten

5.7.1 Einfluss der Anlasstemperatur

Im ersten Teil der Diskussion wurde festgestellt, dass sich bei Multiphasenstahlen mit sinkender Ver-
festigung eine Verdnderung des Versagensmechanismus ergibt. Hohe Verfestigung bedingt Rissiniti-
ierung ohne vorherige Bildung von makroskopischen Scherbandern und Kerben, bei sinkender Ver-
festigung ergibt sich ein Versagensablauf mit makroskopischen Scherbandern und groflen Kerben
(klassische CP-Stahle).
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Zwei Legierungsvarianten (DP800, DP1000) wurden so gegliiht, dass eine martensitische Matrix mit
Ferritinseln vorliegt. In der Mikrostruktur findet durch den Anlassprozess eine Verringerung der Fes-
tigkeit der Martensitmatrix [120] und dadurch ein Abbau der Hartegradienten an den Phasengrenzen
Ferrit-Martensit statt. Daraus ergeben sich abnehmende Verfestigung und Festigkeit, hingegen an-
dern sich Streckgrenze und GleichmalRdehnung nur geringfiigig.

Der Abbau der Hartegradienten flihrt zu einer Verzogerung der Porenbildung, weil die zum Aufbau
kritischer lokaler Dehnungen notwendigen makroskopischen plastischen Dehnungen stark zunehmen

— das AusmaR der inhomogenen Dehnungsverteilung nimmt ab.

In Abb. 176 ist der gleichzeitige Anstieg von Dickeneinschniirung und Biegewinkel im Dreipunkt-
Biegeversuch fiir alle durchgefiihrten Gliihvarianten in einem Diagramm dargestellt. In Ubereinstim-
mung mit den Untersuchungen an groRtechnischen Stahlsorten kann also auch hier festgestellt wer-
den, dass eine Zunahme der Dickeneinschniirung im Zugversuch eine Verbesserung der Biegbarkeit
bewirkt. Die Biegbarkeit wird also durch die Versagensdehnung des Werkstoffs bestimmt, wahrend

die Verteilung der Dehnung an der Randfaser in Abhdngigkeit der Verfestigung eine untergeordnete

Rolle spielt.
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Abb. 176: Abhdngigkeit des Biegewinkels bei Kraftmaximum von der Dickeneinschnirung fiir kleintechnisch
hergestellte Stahlsorten entsprechend den Gliihzyklen am Multipas

5.7.2 Einfliisse der Legierungsvariante und der Abschrecktemperatur

Aufgrund des hoheren Legierungsgehalts an Kohlenstoff, Chrom und Mangan (%C, %Cr, %Mn) liegt
beim DP1000 eine hohere Festigkeit der Matrix als bei den DP800-Varianten vor. Bei niedrigerer Ab-
schrecktemperatur T, ergeben sich aufgrund der langsamen Abkiihlung tGber 600 °C héhere Ferritan-
teile f, im Geflige. Der Kohlenstoffgehalt im umgebenden Martensit steigt durch die Kohlenstoffum-
verteilung wahrend der ferritischen Umwandlung an. Dadurch entstehen im Vergleich zu den Varian-
ten mit hoher Abschrecktemperatur gréRere Hartegradienten im Geflige, weshalb eine héhere Ver-
festigung vorliegt. Dies ist in den Zugversuchsergebnissen an einem tieferen Streckgrenzverhaltnis
und hoheren GleichmaRdehnungen zu erkennen. Der héhere Ferritanteil verringert auflerdem die

Zugfestigkeit dieser Varianten.
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Abb. 177: Verdnderung der Kennwerte des Zug-, Biege- und Lochaufweitversuchs in Abhdngigkeit des Anteils an
Ferrit in der martensitischen Matrix und des Legierungsgehalts. Eine Zunahme des Kennwerts findet in Pfeil-
richtung statt, normal dazu dndert sich der Kennwert nicht. Orange: hohe Anlasstemperaturen; blau: kein
Anlassen; grau: gilt fir hohe Anlasstemperaturen und kein Anlassen. Je geringer der Winkel zwischen zwei
Pfeilen ist, umso besser korrelieren die zugehdorigen Kennwerte.

Besonders interessant ist die Auswirkung des Ferritanteils und des Legierungsgehalts auf die unter-
suchten mechanischen Eigenschaften fir unterschiedliche Anlass-Temperaturbereiche. Dazu wurde
die Skizze in Abb. 177 erstellt, in der die Richtung des starksten Anstiegs der bezeichneten Kennwerte
durch einen Pfeil dargestellt ist. Die zugehorigen Kennwerte und die Mikrostruktur sind in Abb. 144
sowie Abb. 146 bis Abb. 148 zu finden.

So nehmen beispielsweise die Lochaufweitungskoeffizienten A bei niedrigen Anlasstemperaturen
(blau) mit sinkender Ferritmenge f, zu, und sind unabhangig vom Legierungsgehalt (x-Achse). Bei der
Dickeneinschnilirung hat dieser bereits einen geringen Einfluss, und der Biegewinkel ist nur mehr
wenig von der Menge an Ferrit f, abhangig. Wahrend die Lochaufweitung A und Dickeneinschn-
rung £ bei den niedrigen Anlasstemperaturen nur wenig Korrelation mit der Zugfestigkeit bzw. der
Verfestigung (Pre-Uniform Spannungszunahme, GleichmaRdehnung) zeigt, liegt eine solche beim
Biegewinkel sehr wohl vor.

Bei hohen Anlasstemperaturen (orange) ist zwar genauso ein niedrigerer Legierungsgehalt positiv fir
Lochaufweitung, Dickeneinschniirung und Biegewinkel, der Einfluss des Ferrits hat sich allerdings
umgekehrt. Ein hoher Ferritanteil wirkt sich nun positiv auf die drei genannten Kennwerte aus.

Dieser Gegensatz zwischen den Varianten mit hoher Anlasstemperatur (orange) und jenen ohne An-
lassen (T, =0 °C; blau) zeigt, dass hohe Hartegradienten bei gleichzeitig hohen Spannungen und we-
nig Duktilitat vor allem das Versagensverhalten negativ beeinflussen. Vermutlich sind auch die
Sprodbruchanteile an der Bruchflache von Zugproben mit besonders niedriger Dickeneinschniirung
(vgl. Abschnitt 4.9.2) auf die hohen Hartegradienten zuriick zu fuhren. Fir den Biegewinkel spielt
auch in diesem Fall die zusatzliche Verfestigung durch mehr Ferrit im Geflige eine Rolle, wodurch die
Biegbarkeit der DP800-Varianten hoher liegt als jene der DP1000-Varianten.

Bei hohen Anlasstemperaturen (orange) sind die Harteunterschiede abgebaut, es liegt weniger Ver-
festigung vor und auch die Versagensdehnung der Matrix liegt hoher. Hier steigen samtliche Um-

formkennwerte (Qmax A, €, Ag) Mit sinkender Zugfestigkeit. Bei der Abwesenheit von ausgepragten
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Hartegradienten liegt also kein Unterschied zwischen Einschniirverhalten und Schadigungsverhalten

Vvor.

5.8 Biegbarkeit des kleintechnisch hergestellten Maraging-
Stahls

Im Zuge des Alterungsprozesses wahrend der Auslagerung bilden sich im Maraging-Stahl intermetal-
lische Phasen, die mit zunehmender Auslagerungszeit und Temperatur unter etwa 460 °C zu steigen-
der Festigkeit filhren. Beim Uberaltern vergrébern erstens die intermetallischen Ausscheidungen,
zweitens kann sich im Geflige durch Rlickumwandlung des Martensits Restaustenit bilden.

Die Glihparameter in der vorliegenden Arbeit wurden so gewahlt, dass die hergestellten Varianten
des Maraging-Stahls mit den drei untersuchten PHS-Glten vergleichbar sind, was ihre Festigkeit be-
trifft. Alle Varianten weisen eine besonders niedrige GleichmalRdehnung von ein bis zwei Prozent auf,
die technische Bruchdehnung (Messlange 25 mm) nimmt mit steigender Festigkeit von liber zehn
Prozent auf etwa finf ab und liegt bei der hochsten Auslagerungstemperatur bei niedrigerer Festig-
keit wieder etwas hoher. Beim Vergleich dieser Kennwerte mit jenen der PHS-Giiten fallen die be-
sonders hohen Streckgrenzenverhaltnisse und die niedrigen GleichmaRdehnungen auf. Diese kénnen
als Mal? fur die Verfestigung einer Stahlsorte herangezogen werden. Die Dickeneinschniirungen der
Maraging-Varianten liegen tendentiell etwas héher, besonders die liberalterte Variante erreicht eine
hohe Dickeneinschniirung fur ihre Zugfestigkeit (55 % bei 1900 MPa R,,; PHS51900: 30 % bei knapp
Gber 2000 MPa R,,). Ein extrem groBer Unterschied zwischen PHS- und Maraging-Stdhlen besteht im
Lochaufweitungskoeffizienten. Diese liegen bei ersteren unter 30 % und sinken mit steigender Fes-
tigkeit auf unter zehn. Die Maraging-Stahlsorten hingegen erreichen ohne Ausnahme liber 60 %. Die
Variante mit Auslagerungstemperatur 400 °C erreicht bei einer Zugfestigkeit von 1500 MPa Lochauf-
weitungskoeffizienten von 80 bis 90 %. Unter Berlicksichtigung der besonders hohen Bruchzahigkeit
von Maraging-Stahlen [121] im Vergleich zu Kohlenstoff-Martensiten und den Ergebnissen von Kapp
[37], wonach Lochaufweitungskoeffizienten bei gestanzten Lochern mit der Bruchzihigkeit korrelie-

ren, liberrascht dieses Ergebnis nicht.

Bei den Multiphasenstahlen wurde festgestellt, dass im Dreipunkt-Biegeversuch Hartegradienten den
kritischen Biegewinkel negativ beeinflussen. Das lasst den Schluss zu, dass Stahlsorten mit besonders
geringen Harteunterschieden und extrem niedrigem Verfestigungsexponent sehr hohe Biegewinkel
aufweisen missten. Andererseits wurde in dieser Arbeit auch ein positiver Einfluss der Verfestigung
auf den Biegewinkel nachgewiesen.

In Abb. 178 ist ein direkter Vergleich der Biegekurven zwischen den in dieser Arbeit untersuchten
presshartenden und Maraging-Stahlen dargestellt. In allen Fallen erreicht bei gleicher Zugfestigkeit
der PHS-Stahl einen héheren Biegewinkel als die entsprechende Maraging-Variante. Der PHS1800
besitzt einen gleich groRen kritischen Biegewinkel wie die Maraging-Variante mit nur 1500 MPa Zug-

festigkeit, obwohl die maximale Biegekraft viel héher liegt.
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Die Maraging-Varianten zeigen tendentiell einen flacheren Kraftabfall als die PHS-Glten. Dieses Ver-
halten korreliert mit der héheren Lochaufweitung und Dickeneinschniirung der Maraging-Stahle. Fir

den Biegewinkel hingegen zeigt sich auch hier der positive Einfluss der Verfestigung.
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% 4000 Mar 400 °C
.fij" 3000 Mar 430 °C
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Abb. 178: Vergleich der Biegekurven der Maraging- und PHS-Stahle

Aufgrund der Erkenntnisse zum Biegewinkel des Maraging-Stahls und seinem Versagensmechanis-
mus lasst sich ableiten, dass ein homogenes Geflige mit extrem geringer Verfestigung nicht automa-
tisch grolRe Kerben bilden und eine hohe Biegbarkeit besitzen muss.

Einerseits verbessert die Verfestigung wahrscheinlich auch hier die Verteilung der Dehnung entlang
der Randfaser, sodass keine so hohen Dehnungsspitzen in der Ebene des Biegeschwerts fiir die PHS-
Guten auftreten. Aufgrund der begrenzten Materialmenge und der extrem hohen Festigkeiten konn-
te diese Vermutung nicht mit Hilfe der FE-Simulation untersucht werden, weil dafiir Bulge-Tests not-
wendig gewesen waren.

Andererseits kann die Bildung duktiler Risse bei sehr hohen Spannungen im Gefiige durch viel gerin-
gere (inhomogene) Verformung ausgeldst werden (die kritischen Dehnungen sind geringer). So wur-
de beispielsweise in mehreren Modellen der Einfluss der hydrostatischen Spannung auf das duktile
Versagen beschrieben [17, 30]. Das kdnnte erklaren, wieso bei den Maraging-Stdhlen keine Bildung
von groRen Kerben vor der Rissinitiierung stattfindet, weil bei groReren makroskopischen Spannun-
gen auch hydrostatische Spannungsiiberhéhungen um Einschliisse oder andere Inhomogenitaten
groRer sind.

SchlieBlich kénnte auch die Verfestigung einen Einfluss auf stabile Verformung in Form von Makro-
scherbandern im Gefilige haben. Damit die Kerbe bzw. das Scherband wahrend der Verformung
wachsen kann, muss nicht nur Porenbildung ausbleiben, sondern auch die weitere Konzentration der
inhomogenen Verformung in immer kleineren Bereichen verhindert werden. Dieser Vorgang wird
von der Verfestigung gesteuert, die innerhalb des Scherbands, wo eine héhere Vergleichsdehnung
vorhanden ist als aufRerhalb, zu einer Zunahme der FlieBspannung fiihrt. Dabei kann eine Spannungs-
konzentration aufgrund der Kerbe an der Oberflache erklaren, wieso die Dehnung in den bereits ho-
her verformten Bereichen des Scherbands weiter zunimmt. Solange der Effekt der Verfestigung im
Scherband hoher ist als jener der Spannungskonzentration, kann das Scherband weiter wachsen.

Liegt eine zu geringe Verfestigung vor, so wird sich die Verformung ausgehend von Unebenheiten an
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der Oberflache immer starker in sehr schmalen Bereichen lokalisieren, wodurch kein starkes Wachs-
tum von Kerben stattfinden kann. Moglicherweise ist dies die Erklarung fiir die Abwesenheit von
grofRen Kerben bei den Varianten des Maraging-Stahls, die eine noch niedrigere Verfestigung aufwei-
sen als die untersuchten CP-Stdhle oder der PHS1500. Die unterschiedliche Verfestigung kann am
Besten durch Vergleich der Verhaltnisse zwischen Streckgrenze und Zugfestigkeit in Abb. 49 bis
Abb. 51 und Abb. 156 liberprift werden.

5.9 Weiterentwicklung bestehender Stahlsorten

Auf Basis der in dieser Arbeit charakterisierten Stahlgiiten CP1180HD und CP1180HD LY wurde ein
neuer Complexphasenstahl mit Restaustenit und 1180 MPa Mindestzugfestigkeit entwickelt
(CP1180HD B).

Wie die beiden anderen Stahlsorten weist auch der CP1180HD B eine Matrix aus Bainit/angelasse-

nem Martensit mit Martensit-/Restaustenitinseln auf. Von diesen Inseln sind im Lichtmikroskop nur

die groBeren in weils erkennbar (siehe Pfeile in Abb. 179).

Die mechanischen Kennwerte der neuen Stahlsorte sind in Tab.9 mit jenen des CP1180HD und
CP1180HD LY verglichen.

Tab. 9: Kennwerte des Zug-, Biege- und Lochaufweitversuchs sowie magnetisch bestimmter Restaustenitantel
der drei Stahlsorten CP1180HD B, CP1180HD und CP1180HD LY

Zugversuch 3PB GB HET | RA

Stahlsorte |Rp02| Rm | Ag | A80|(Rm-Rp)/Rm [ (Rm-Rb)/Rm | €tB | aFmax B/t B/t A | fy
krit oS | krit uS

MPa (MPa| % | % % % % ° = = % | %

CP1180HD B | 941 (1212({4.4]|7.0 22.4 19.5 62.6| 82.9 2.17 | 1.09 [60.2|7.6

CP1180HD |1026|1186(4.9| 8.0 135 18.0 56.3| 78.7 | 3.60 | 143 |41.5(9.8

CP1180HD LY | 884 (1205|4.5| 6.9 26.6 20.0 57.8| 71.2 3.60 | 3.24 [67.0|6.5

Der CP1180HD LY weist von diesen drei Stahlsorten das tiefste Streckgrenzverhaltnis und den ge-
ringsten Anteil an Restaustenit auf. Der CP1180HD besitzt das hdchste Streckgrenzverhaltnis und den

groBten Anteil an Restaustenit. Wahrend der CP1180HD LY also bei niedrigen Dehnungen eine hohe
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Verfestigung zeigt, liegt diese fiir den CP1180HD bei hohen Dehnungen besonders hoch. Dieser Zu-
sammenhang ist auch an den Kurven des differentiellen Verfestigungsexponenten deutlich zu erken-
nen (Abb. 56). Der ausgepragte TRIP-Effekt bedingt, dass der Biegewinkel des CP1180HD héher liegt
als beim CP1180HD LY, Dickeneinschnirung und Lochaufweitung wegen der Hartedifferenzen zwi-
schen umgewandeltem Restaustenit und der bainitischen Matrix aber niedriger ausfallen. Im Gesenk-
Biegeversuch kann der CP1180HD ebenfalls tendentiell mehr Verformung bis zur Bildung von kriti-

schen Defekten an der Oberflache aufnehmen.

Die neu entwickelte Stahlsorte CP1180HD B besitzt nun ein Streckgrenzverhaltnis, einen Restauste-
nit-Anteil und eine Lochaufweitung, die jeweils zwischen jenen der beiden anderen Stahlsorten lie-
gen. Sie erreicht jedoch die héchste Dickeneinschniirung, den grofSten Biegewinkel und die kleinsten
kritischen Radien im Gesenk-Biegeversuch. Sowohl die besonders tiefe Streckgrenze des
CP1180HD LY als auch der niedrige Restaustenitanteil im Geflige fihren zu einer etwas geringeren
Biegbarkeit. Gleichzeitig ist zu sehen, dass wie in dieser Arbeit gezeigt weder eine hohe Lochaufwei-
tung (CP1180HD LY) noch eine hohe Verfestigung oder GleichmaBdehnung im Zugversuch
(CP1180HD) alleine eine hohe Biegbarkeit garantieren kénnen. Vielmehr ist es offenbar zielfiihrend,
ein Optimum im Verhéltnis dieser Kennwerte zu finden. Dieses Optimum ist auch an der groRRen Di-

ckeneinschniirung des CP1180HD B erkennbar.



6 Zusammenfassung

Das Ziel der vorliegenden Arbeit war die umfassende Charakterisierung und Erklarung der Biegbarkeit

von héchstfesten Multiphasenstahlen.

Dazu wurde einerseits ein weites Spektrum an groRtechnisch produzierten Stahlsorten untersucht,
andererseits wurde die Mikrostruktur von verschiedenen Legierungen mit Hilfe von kleintechnischen

Warmebehandlungen variiert.

Die erzielten Erkenntnisse beruhen erstens auf einer Beschreibung der mechanischen Eigenschaften
und der Mikrostruktur der verwendeten Stahlsorten, zweitens auf Untersuchungen zur Verformung
der Stahlsorten beim Biegeversuch und schliellich auf der Ermittlung des Versagensmechanismus im

unterbrochenen Biegeversuch auf makroskopischer und mikroskopischer Ebene.

Fiir das Verstdndnis des Biegeverhaltens sind mehrere Dinge wesentlich. Dazu gehoren neben der
makroskopischen Verformung der Proben auch die mikroskopische Verteilung der Verformung auf-
grund der Mikrostruktur, die daraus entstehende Schadigungsentwicklung und das Kriterium, das
letztendlich zur Beurteilung der Biegbarkeit angewendet wird. Auf all diese Faktoren wurde in der

Diskussion ausfiihrlich eingegangen.

Mikroskopisch gesehen entsteht nach einer Phase der homogenen Verformung der Biegeprobe eine
inhomogene Dehnungsverteilung, die sich in Form von schrdg zur Oberflache verlaufenden Scher-
bandern zeigt. Diese Scherbander wurden mit Hilfe von EBSD-Messungen sichtbar gemacht, und sie
weisen einen direkten Zusammenhang zu der sich ausbildenden Oberflachenrauhigkeit auf. Die Bil-
dung von makroskopischen Kerben hangt nun davon ab, wie weit sich diese Scherbander vor Beginn

der Schadigung (in Form von Rissinitiierung durch Porenbildung) ausbreiten kénnen.

Im Fall einer homogenen Mikrostruktur wird die Ausbreitung der Scherbander nicht behindert, im
Fall von groRen Harteunterschieden im Geflige (Dualphasenstéhle) wird dies durch die harten Mar-
tensitinseln verhindert, und stattdessen durch erleichterte Porenbildung an den Phasengrenzen Mar-

tensit/Ferrit unmittelbar die Initiierung von Anrissen eingeleitet.
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Mit Hilfe der EBSD-Messungen konnten auerdem weitere Informationen (ber die Verteilung der
Verformung in makroskopischen Scherbandern gewonnen werden. An den Stellen der spateren Riss-

initilerung wurde in diesen Scherbandern dabei eine besonders hohe Verformung festgestellt.

Bei allen untersuchten grofRtechnisch hergestellten Stahlsorten lag ein duktiles Schadigungsverhalten
vor. Der Einfluss von Poren an grofRen nichtmetallischen Einschliissen (mehrere Mikrometer) wurde
aufgrund der hohen metallurgischen Reinheit dieser Stahlsorten als gering beurteilt. Als wesentliche
Schwachstellen in der Mikrostruktur beziglich Porenbildung wurden bei Werkstoffen mit Phasen
unterschiedlicher Harte die Phasengrenzen und brechende Martensitkorner (v.a. jene grofRer als 10
um) identifiziert, bei homogenen Stahlen aus Bainit / angelassenem Martensit waren dies Zementit-
teilchen und fallweise Bruch von harten, nicht angelassenen Martensitkérner. Fiir Stahle mit grofSe-
ren Anteilen an Restaustenit wurde gezeigt, dass die dehnungsinduzierte Umwandlung in harte Mar-

tensitkorner bei Schadigungsbeginn an der duReren Randfaser bereits vollstandig abgelaufen ist.

Weiters wurde auf Basis des beschriebenen Versagensmechanismus ein Zusammenhang der Bieg-
barkeit mit anderen mechanischen Eigenschaften erklart. Wichtige Aspekte zur Definition des Biege-
kriteriums und des Einflusses der Biegegeometrie sowie der makroskopischen Verformung der Bie-
geproben wurden ebenfalls diskutiert. So liefern beispielsweise ein Kraftmaximum-Kriterium und
eine optische Begutachtung der duBeren Biegekante unterschiedliche Ergebnisse, wenn ein Werk-

stoff makroskopische Kerben bildet.

Makroskopisch gesehen wird die Dehnungsverteilung entlang der dufleren Biegerandfaser von der
Blechdicke und der Verfestigung beeinflusst. Das wurde mit Hilfe der FE-Simulationen beschrieben.
Hohe Verfestigung beglinstigt demnach beim freien Biegen eine starkere Verteilung der plastischen
aquivalenten Dehnung entlang der Randfaser, wodurch bei gleichem Biegewinkel niedrigere Deh-
nungsmaxima auftreten. Beziglich der Blechdicke wurde fir Dualphasen- und Complexphasenstéhle

ein dhnlicher Zusammenhang gefunden wie von Benedyk et al. [5, 6] fir presshartende Stahle.

Entsprechend den Untersuchungen zum Versagensmechanismus und der Verformung von Biegepro-
ben liegt ein Zusammenhang der Biegbarkeit im Dreipunkt-Biegeversuch mit der Verfestigung und
dem Widerstand gegen Porenbildung vor. Aus diesem Grund wurden in dieser Arbeit gemessene
Biegewinkel mit der GleichmalRdehnung als MaR fiir die Verfestigung und der im Zugversuch gemes-

senen Dickeneinschniirung als MaR fiir den Widerstand gegen Porenbildung korreliert.

Soll bei der Werkstoffentwicklung aufgrund von Zugversuchsergebnissen auf die Biegbarkeit ge-
schlossen werden, so kann davon ausgegangen werden, dass bei Erreichen des Optimums aus Ver-
festigung und Dickeneinschniirung die beste Biegeumformbarkeit vorliegt. Fiir die untersuchten Fes-

tigkeitsklassen kann die ermittelte Korrelation dabei als Anhaltspunkt genommen werden.

Auch fur kritische Verhéltnisse aus Biegeinnenradius R und Blechdicke t beim Gesenkbiegeversuch
hat sich gezeigt, dass Dickeneinschniirung und Verfestigungsexponent mit den Grenzen der Biegbar-
keit zusammenhangen. Dabei wurde anhand analytischer Modelle festgestellt, dass die aus der Di-

ckeneinschnirung hergeleitete Biegbarkeit eine untere Schranke, die aus dem Verfestigungsexpo-
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nenten hergeleitete eine obere Schranke fiir dieses kritische Verhaltnis R/t bei Rissbildung darstellt.

Auch hier bestatigen sich also die bereits beim Dreipunkt-Biegeversuch erkannten Zusammenhange.

In Ubereinstimmung mit den Untersuchungen an groRtechnischen Stahlsorten konnte auch anhand
der kleintechnisch am Multipas warmebehandelten Proben festgestellt werden, dass niedrige Vefes-
tigung und hohe Dickeneinschniirung zur Entstehung von groRen Kerben beim Dreipunkt-
Biegeversuch fiihren. Besonders interessant sind die Erkenntnisse beziiglich der Auswirkungen des
Phasenanteils an Ferrit in der martensitischen Matrix und des Legierungsgehalts der Stahlsorten auf
die mechanischen Eigenschaften. Es wird deutlich, dass hohe Harteunterschiede in der Mikrostruktur
eine unterschiedliche Auswirkung auf Lochaufweitungskoeffizienten und Dickeneinschniirung auf der
einen Seite, und auf Dehnungen im Zugversuch auf der anderen Seite haben. Eine Verbesserung des
Biegewinkels findet auch bei diesen kleintechnisch gegliihten Biegeproben dann statt, wenn ein Op-
timum zwischen hoher GleichmaRdehnung und hoher Dickeneinschniirung im Zugversuch gefunden

wird.

Anhand eines Vergleichs des Biegewinkels bei Kraftmaximum im Dreipunkt-Biegeversuch zwischen
den Maraging- und den presshartenden Stahlen konnte ein weiteres Beispiel flr eine Verbesserung
von Biegeeigenschaften mit steigender Verfestigung gefunden werden. Bildung von makroskopischen

Kerben beim Dreipunkt-Biegen fand fiir den Maraging-Stahl nicht statt.

Die in der vorliegenden Arbeit erklarten Zusammenhange haben zu einem besseren Verstandnis des
Versagensablaufs beim Biegen und der Biegbarkeit von Multiphasenstadhlen beigetragen, und schlieR-
lich zu einem Ansatz fur die weitere Verbesserung Biegeumformbarkeit dieser Gruppe von Stahlen
aus Sicht der Optimierung des Grundmaterials gefiihrt. Fiir die Entwicklung einer neuen Variante der
Stahlsorte CP1180HD wurde dieser Aspekt am Ende dieser Arbeit beschrieben.

Beim Biegeversuch ist jedoch immer zu beachten, dass externe Einfliisse wie beispielsweise die Bie-
gegeometrie, verschiedene Kriterien der Biegbarkeit oder Oberflaicheneffekte generell einen gréRe-
ren Einfluss haben als beispielsweise beim Zugversuch. Auch die groRe Zahl unterschiedlicher Biege-
verfahren und Normvorschriften erschwert in der Praxis oftmals einen Vergleich von Ergebnissen zur

Biegbarkeit.
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