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Kurzfassung VIII

Kurzfassung

In der vorliegenden Arbeit wurde das Ausbreitungsverhalten von kurzen Ermiidungsrissen in
einem metastabilen austenitischen Edelstahl (X2CrNil8-9) bei der Ermiidung im Bereich der
Dauerfestigkeit untersucht. Neben Versuchen an servohydraulischen Priifmaschinen erfolgten
Experimente zum Ausbreitungsverhalten kurzer Ermiidungsrisse an einem eigens entwickel-
ten Miniaturpriifsystem in-situ im Rasterelektronenmikroskop. Weil das Rissausbreitungsver-
halten an Luft fiir die Praxis relevant ist, wurde der Fokus der Untersuchungen auf die Ermii-
dung an Luft gelegt. Es zeigt sich, dass Ermiidungsrisse bei Belastungen im HCF-Bereich mit
einer Wahrscheinlichkeit von 70 % an Zwillingsgrenzen initiieren. Die hohe elastische Ani-
sotropie des Werkstoffes bewirkt eine abweichende raumliche Steifigkeit von benachbarten
Zwillingskornern. Unter Belastung entsteht eine elastische Fehlpassung der Zwillinge, die
Kompatibilititsspannungen im Bereich der Oberfliche an der Zwillingsgrenze verursacht. Da
eine Zwillingsgrenze im kfz Gitter auch ein Gleitsystem vom Typ {111}, darstellt, fiihrt die
hier vorzufindende hohe plastische Aktivitit zum Aufreillen dieser Grenzen. Die frithe Ris-
sausbreitung findet durch eine Uberlagerung von o-Martensitbildung und Risswachstum
statt. Das Spannungsfeld vor der Rissspitze bewirkt Schubspannungen auf zwei verschieden
orientierte Gleitebenen. Diese werden infolgedessen geschert und bilden Scherprodukte, wie
Stapelfehler und spiter e-Martensit. In Bereichen, in denen sich die Scherprodukte iiber-
schneiden, beginnt die Phasentransformation. Es kommt schlielich zu einer vollstindigen
Umwandlung der plastischen Zone vor den Rissspitzen in homogen orientierten o”~-Martensit.
Der Rissfortschritt erfolgt zunidchst in einem schubspannungskontrollierten Stadium I-
Risswachstum unter Einfachgleiten auf einem {110},-Gleitsystem des gebildeten krz o’-
Martensit. Mit dem Erreichen einer kritischen Risslinge (zumeist mit dem Uberschreiten der
ersten Korngrenze) kann ein Wechsel des Ausbreitungsverhaltens hin zu einem normalspan-
nungskontrollierten Risswachstum unter der Aktivierung und dem Risswachstum auf wech-
selnden Gleitebenen im o"-Martensit beobachtet werden. Die kristallographische Orientierung
des gebildeten o’-Martensits zeigt sich zunehmend heterogen, was auf die Aktivierung von
multiplen Gleitsystemen im y-Austenit zuriickzufiihren ist. Der Vergleich mit in der Literatur
zu findenden Rissausbreitungsgeschwindigkeiten kurzer Risse in stabilem austenitischen
Edelstahl zeigt, dass im hier untersuchten metastabilen austenitischen Edelstahl die Phasen-
transformation in der plastischen Zone einen stark verzogernden Einfluss auf die Ausbrei-
tungsgeschwindigkeit hat. Dies kann auf die mit der Phasentransformation einhergehende
Volumenzunahme zuriickgefithrt werden, die ein RissschlieBen verursacht und damit die

Triebkraft fiir die Rissausbreitung verringert.



1 Einleitung und Zielsetzung 1

1 Einleitung und Zielsetzung

Die zyklische mechanische Beanspruchung von metallischen Konstruktionswerkstoffen ist
verbunden mit der Materialermiidung. Dieser Begriff umfasst ein weites Feld von physikali-
schen Effekten. Beginnend mit der Bewegung von Versetzungen ab dem ersten Belastungs-
zyklus, kommt es bei ausreichend hoher Beanspruchungsamplitude zur Rissbildung und dem
nachfolgenden stabilen Risswachstum und endet im instabilen Risswachstum, was den Bruch

und damit das Versagen eines Bauteils zur Folge hat.

Die konstruktive Auslegung von zyklisch beanspruchten Bauteilen metallischer Werk-
stoffe folgt im Allgemeinen zwei Philosophien. Zum einen ist dies das ,,total-life Konzept*,
das besagt, dass eine Ermiidung der Probe oder des Bauteils durch Uberdimensionierung aus-
geschlossen werden muss. Zum anderen toleriert das Konzept des ,,damage-tolerant app-
roach* einen Riss, wenn sich dieser in einer stabilen Ausbreitungsphase befindet. Dies wird
durch sinnvoll angesetzte Uberpriifungen der Risslinge bzw. Rissgeschwindigkeit angewen-

det.

Das erstgenannte Konzept muss im Blickwinkel geringer werdender Ressourcen und stei-
gender Energieeffizienz bei jeder neuen Anwendung kritisch hinterfragt werden. Eine garan-
tiert dauerfeste Auslegung (wenn es diese iiberhaupt gibt) dynamisch belasteter Bauteile ist
verbunden mit hohen Massentriagheiten und damit hoheren Antriebsenergien. Das letztge-
nannte Konzept bietet hier ein groBeres Potential. Es bedient sich der Bruchmechanik und
dem daraus hervorgehenden AK-Konzept zur Beschreibung der stabilen Ermiidungsrissausb-
reitung. Es ermoglicht die Vorhersage einer noch verbleibenden Zyklenzahl bis zum Errei-
chen der kritischen Rissausbreitung. Die Anwendung des AK-Konzeptes ist allerdings auf
lange Risse beschrinkt, deren plastische Zone im Vergleich zur Risslidnge klein ist. Diese
Herangehensweise an die Ermiidung metallischer Komponenten wird erfolgreich in der Kon-
struktion und dem Betrieb von Flugzeugen angewendet und nimmt mittlerweile auch in ande-

ren Bereichen Einzug, wie z.B. in der Eisenbahnindustrie.

Auf das Ausbreitungsverhalten mikrostrukturell kurzer Risse ist das AK-Konzept auf-
grund des Einflusses der anisotropen Mikrostruktur auf die Ausbreitungsgeschwindigkeit je-
doch nicht tibertragbar. Insbesondere im Bereich hoher Bruchlastspielzahlen, d.h. bei gerin-
gen Belastungsamplituden, ist die Schidigungsentwicklung in einem grofSen Bereich der Le-
bensdauer gepriagt durch das Wachstum von mikrostrukturell kurzen Rissen. Ein Verstindnis

und eine Beschreibung der mikrostrukturellen Mechanismen, die das Ausbreitungsverhalten
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kurzer Risse bestimmen, bergen demnach ein groBes Potential. Insbesondere die Simulation
des Ausbreitungsverhaltens durch geeignete Modelle, welche eine Variation der mikrostruktu-
rellen Parameter zulassen, ermoglicht Mikrostrukturen effizient zu nutzen. Dies wird durch
die Implementierung eines mikrostrukturell basierten Lebensdauervorhersagemodells in die
Schmiedesimulation von geschmiedeten Ti 6Al 4V-Komponenten bereits angewendet und in
Zukunft eine immer stidrkere Rolle im Design von hochdynamisch belasteten Komponenten

einnehmen (Knobbe et al. 2010, Koster et. al. 2010).

Aufbauend auf an der Universitit Siegen abgeschlossenen Forschungsprojekten zur expe-
rimentellen Untersuchung und Simulation kurzer Risse in B-Titanlegierungen (Floer 2002,
Schick 2004) und Duplex-Edelstdhlen (Diiber 2007, Kiinkler 2007) behandelt die hier vorlie-
gende Arbeit den experimentellen Teil des interdisziplindren DFG-Forschungsprojektes ,,Ras-
terelektronenmikroskopische in-situ Beobachtung und mechanismenorientierte Modellierung

der Ermiidungsrissinitiierung und -ausbreitung in rostfreien Edelstdhlen®.

Die kommerziell verfiigbaren Angebote von Priiftechnik zur zyklischen in-situ Verfor-
mung im Rasterelektronenmikroskop (REM) sind fiir die Ermiidung im HCF-Bereich (engl.
high cycle fatigue) nicht geeignet. Die Kombination einer Priifvorrichtung fiir den HCF-
Bereich mit den analytischen Methoden des REM ermoglicht eine hoch aufgeloste Erfassung
von Schiadigungsmechanismen in der Mikrostruktur. Aus diesem Grund war ein Ziel des hier
beschriebenen Forschungsvorhabens die Entwicklung und Fertigung eines Priifsystems zur
in-situ-Wechselverformung mit hoher Belastungsfrequenz (bis 50 Hz), so dass grofle

Zyklenzahlen in iiberschaubaren Zeitraumen erreicht werden konnen.

Als Untersuchungswerkstoff wurde ein metastabiler austenitischer Edelstahl gewahlt, der
durch plastische Verformung eine Phasentransformation zeigt. Diese Umwandlung erweist
sich in vielen Bereichen der Materialermiidung als positiv. So kann beispielsweise die Festig-
keit unter zyklischer Belastung aufgrund einer definierten Umwandlung durch Vorverfor-
mung drastisch erhoht werden. Des Weiteren haben zahlreiche Untersuchungen in der Ver-
gangenheit gezeigt, dass in der plastischen Zone von langen Ermiidungsrissen eine Phasen-
transformation stattfindet, die aufgrund der Volumenzunahme der gebildeten Phase zu trans-

formationsinduziertem Rissschliefen fiihrt und das Risswachstum verzogert.

In der hier vorliegenden Arbeit soll das Ausbreitungsverhalten kurzer Risse im Vorder-
grund stehen. In der Fachliteratur sind in diesen Bereichen, in Bezug auf die Ermiidung von
metastabilen Werstoffen im Allgemeinen und metastabilem austenitischen Edelstahl im Spe-

ziellen, wenig Informationen zu finden.



1 Einleitung und Zielsetzung 3

Somit stellt ein weiteres Ziel der hier vorliegenden Arbeit die Identifizierung der Mecha-
nismen dar, die im Zusammenhang mit der friithen Rissausbreitung bei Wechselverformung
im HCF-Bereich zu einer Phasentransformation des y-Austenits fithren. Durch die Quantifi-
zierung und modellmiBige Beschreibung sollen die Schadigungsmechanismen in ein
mechanismenorientiertes Modell zur Simulation des Ausbreitungsverhaltens kurzer Risse
implementiert werden. Dies erfolgt in einer im Rahmen des Forschungsvorhabens parallel

durchgefiihrter Arbeit.
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2 Grundlagen

2.1 Werkstoffwissenschaftliche Grundlagen
2.1.1 Rostfreie Chrom-Nickel Edelstiihle

Reines Eisen zeigt ein allotropes Verhalten. Unterhalb von 911 °C liegt es in der krz (kubisch
raumzentrierten) o-Fe-Kristallstruktur vor, dem sogenannten Ferrit. Oberhalb von 911 °C bis
zu einer Temperatur von 1392 °C existiert Eisen als Austenit (y-Fe) in einer kubisch flachen-
zentrierten Gitterstruktur. Im Bereich von 1392 °C bis zum Schmelzen des Metalls bei
1536 °C ist die Kristallstruktur wieder kubisch raumzentriert und wird als d-Ferrit bezeichnet

(Marschall 1984).

Durch Legieren konnen die Temperaturbereiche der Allotrope des Eisens verschoben
werden und die Rost- und Sdurebestidndigkeit beeinflusst werden. Tabelle 2.1 zeigt den Ein-
fluss von verschiedenen Legierungselementen des Eisens auf den Gitteraufbau bei Raumtem-
peratur. Das wichtigste Legierungselement nichtrostender Edelstihle stellt der Ferritbildner
Chrom dar, da dieses ab einem Massenanteil von mehr als 12 % zur Korrosionsbestindigkeit
beitrdagt (Guempel&Arlt 1989). Unterstiitzt wird die Ferritbildung durch die Elemente Vana-
dium, Wolfram, Aluminium, Titan und Niob, indem sie zum einen selbst Ferritbildner sind
und zum anderen durch Karbid- und Nitridbildung Kohlenstoff und Stickstoff abbinden, die
starke Austenitbildner sind. Auch Nickel verbessert die Korrosionsbestidndigkeit, ist aber ein

starker Austenitbildner.

Tabelle 2.1: Legierungselemente von Stahl (nichtrostend) und deren Einfluss auf die vorlie-
gende Phase bei Raumtemperatur (Guempel&Arlt 1989, Heimann et al. 1985).

Ferritbildner Austenitbildner
Element Symbol Element Symbol
Chrom Cr Nickel Ni
Molybdén Mo Mangan Mn
Silizium Si Kohlenstoff C
Vanadium \" Stickstoff N
Niob Nb Kobalt Co
Wolfram w
Aluminium Al
Titan Ti
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Bei Nickelkonzentrationen von 8-30 Masse % zuammen mit den Legierungselementen
Mangan, Stickstoff und Kohlenstoff wird das Austenitgebiet derart aufgeweitet, dass die Git-

terstruktur bis in den kryogenen Temperaturbereich austenitisch bleibt (Heimann et al. 1985).

2.1.2 Elastisches Verformungsverhalten austenitischer Edelstiihle

Auch das elastische Materialverhalten hat einen groB3en Einfluss auf die mechanischen Eigen-
schaften eines Werkstoffes, insbesondere im Bereich der Mikrostruktur. An dieser Stelle soll
jedoch lediglich auf ausgewihlte Bereiche des elastischen Verhaltens eingegangen werden.
Eine umfassende Abhandlung dieses Themas kann beispielsweise in Rosler et al. (2006) ge-

funden werden.

Bei den meisten kubischen Metallgittern liegt ein elastisch anisotropes Verhalten vor. Der
E-Modul ist hierbei eine Funktion der Belastungsrichtung des Kristalls. Mit dem Anisotropie-

faktor kann diese Anisotropie berechnet werden (Gleichung 2.1) (Schulze 1967).

2.
_fca4 2.1
€11 —c12

A=

Die Werte fiir ¢, cj2 und cs44 konnen der Steifigkeitsmatrix entnommen werden. Diese
kann mittels Messung der Schallgeschwindigkeiten in Einkristallen ermittelt werden
(Ledbetter et al. 1980). Bei austenitischen Edelstidhlen ist die elastische Anisotropie besonders
ausgepriagt. Mit den Werten c;; =209 GPa, ¢, =133 GPa und c44= 121 GPa ergibt sich fiir
den Austenit ein Anisotropiefaktor von Az, = 3,18 (Ledbetter 1985). Fiir die martensitische
Phase konnen die Werte ¢y =232 GPa, cio= 135 GPa und cs = 116 GPa bestimmt werden,

was in einem Anisotropiefaktor von Azpsq = 2,39 resultiert (Kim&Johnson 2006).

Aufgrund der elastischen Anisotropie treten in einem polykristallinen Werkstoff durch die
unterschiedliche Orientierungen der Korner Spannungsiiberhohungen auf. Dies ist auf die
unterschiedlichen Steifigkeiten der Korner in Zugrichtung zuriickzufiihren, die unterschiedli-
che Normalspannungen in den Kornern in Zugrichtung zur Folge haben. Unter zyklischer
Belastung kann dies zu einer lokalen plastischen Aktivitdt und schlieBlich zur Rissinitiierung

fithren.
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Auch auf das Wachstum von mikrostrukturell kurzen Rissen nimmt die elastische Anisot-
ropie Einfluss. In einem Korn, dessen Steifigkeit in Belastungsrichtung gering ist, ist die wir-
kende Normalspannung in Zugrichtung bei gleicher Dehnung geringer als in einem Korn, dass
einen hohen Elastizititsmodul aufweist. Dies hat zur Folge, dass die Schubspannungen auf
den Gleitsystemen im elastisch weicheren Korn geringer sind (siehe Gleichung 2.3). Wichst
ein Riss durch ein solches Korn mit geringer Steifigkeit, so kann eine geringere Wachstums-

geschwindigkeit beobachtet werden (Blochwitz et al. 2008).

Bei bekannter Orientierung eines Korns (Rotation in Bunge-Eulerwinkel) kann die Steif-

igkeit in Belastungsrichtung nach Gleichung 2.2 berechnet werden (Schulze 1967).

1_ 1t
E  (cp1—cpaery +2¢12)
| | 2.2a
20 2 2m 2 2 2
—2(T11 Ti2" + T Ti3” + T2 T3 )[ - j
Cl1—Cl2  2C44

mit
Tj1 =cos @ cos@, —sin@; sin @, cosO
Tj» =sin @ cos P, + cos Qg sin @, cosO 2.2b

T13 =sin (00} sin 0

2.1.3 Plastisches Verformungsverhalten austenitischer Edelstihle

Plastische Verformung von Metallen findet durch die Bewegung von Versetzungen statt. Die-
se bewegen sich auf diskreten Gleitebenen in Gleitrichtungen, den Gleitsystemen. Die ver-
schiedenen Kiristallgitter haben hierbei ausgewiesene Gleitsysteme, welche die dicht oder
dichtest gepackten Ebenen sind, in denen sich die Versetzungen in die dicht oder dichtest ge-
packten Richtungen bewegen. Wie oben bereits erldutert, sind in Edelstdhlen die Gitterstruk-

turen kfz und krz vorzufinden.
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Tabelle 2.2: Gleitsysteme des kfz und krz Gitter (Gottstein 2007).

Anzahl der Anzahl der Anzahl der
Gitterstruktur | Gleitebene | Gleitrichtung | nichtparallelen | Gleitrichtungen .
Gleitsysteme
Ebenen pro Ebene

kfz iy} (110) 4 3 12

kiz {110} (111) 6 2 12

{112} (111) 12 1 12

{123} (111) 24 1 24

Das kfz Gitter besitzt eine dichtest gepackte Atomkonfiguration mit 4 Gleitebenen und

jeweils 3 moglichen Gleitrichtungen. Das krz Gitter besitzt keine dichtest gepackten Ebenen.

Hier sind die dicht gepackten Ebenen vom Typ {110} und die dichtest gepackten Richtungen

vom Typ <111>. Damit ergeben sich 6 Gleitebenen und jeweils 2 moglichen Gleitrichtungen.

Hinzu kommen im krz Gitter weitere dhnlich dicht gepackte Ebenen, auf denen eine Verset-

zungsbewegung vorzufinden ist (Tabelle 2.2 und Bild 2.1), sodass hier eine Versetzungsbe-

wegung auf 48 moglichen Gleitsystemen stattfinden kann.

kfz
Gleitsysteme im kfz und krz Kristallgitter (Gottstein 2007).

Bild 2.1:

(011)
(123)
(112) —

krz

Versetzungen bewegen sich, sobald eine kritische Schubspannung, die auf das Gleitsys-

tem wirkt, tiberschritten wird. Die Schubspannung, die auf ein Gleitsystem wirkt ldsst sich

aus der anliegenden Normalspannung mittels des Schmidschen Schubspannungsgesetztes ab-

leiten (Gleichung 2.3). Hierbei wird S als Schmidfaktor bezeichnet, welcher durch die rdumli-
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che Lage des Gleitsystems bestimmt ist und einen Maximalwert von M =0,5 erreichen kann

(Bild 2.2).

T=S"-o0, S = cos@ - cosw 2.3

Gleitebene

— Gleitrichtung

Bild 2.2: Zur Ermittlung des Schmidfaktors.

In kfz Gittern kann eine Versetzung auf einer {111} Gleitebene in zwei Teilversetzungen
(Shockley-Partialversetzungen) aufgespalten werden (Gleichung2.4 und Bild 2.3)
(Schulze 1967).

al.- a (77 al, =
E[HO] - g[211 + g[121] 24

Da die Energie einer Versetzung quadratisch mit dem Betrag des Burgers-Vektors an-

steigt, kann diese Aufspaltung eine Verringerung der Energie bedeuten.

Gleichung 2.5 beschreibt die Energie einer Versetzung um den Betrag b. Daran lésst sich
zeigen, dass die in Gleichung 2.4 dargestellte Aufspaltung mit einer Verringerung der Energie

einhergeht.



2 Grundlagen

2.5

Die Bewegung einer der beiden Teilversetzungen fithrt zur Generierung eines Stapel-
fehlers (Bild 2.3). Mit steigender Stapelfehlerenergie wird somit eine Aufspaltung von Ver-
setzungen zunehmend unterdriickt. In Metallen mit hoher Stapelfehlerenergie ist die Erzeu-

gung eines Stapelfehlers nicht moglich, da die Kraft auf die Partialversetzungen zu grof ist.

A A
b, f b,
A Ab) A
C %
B
\ / A A
a) b)
| — XO —
= B b ™ B
% Stapelfehl
%
1 2
c)
Bild 2.3: Aufspaltung von Versetzungen, a) Einzelversetzung in zwei Halbversetzungen,

b) Stapelfolge im kfz Gitter und Burgersvektoren einer Stufenversetzung, aufge-
spalten in zwei Shockley Partialversetzungen, c) Generierung eines Stapelfehlers
durch Aufspaltung einer Stufenversetzung in zwei Shockley-Partialversetzungen

(Hull 1975).
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In reinem Aluminium beispielsweise, mit einer Stapelfehlerenergie von ~250 mlJ/m?
(Kammer 2002), konnen nach einer Verformung deshalb keine Stapelfehler gefunden werden
(Seemann&Stayenow 1961). Metastabiler austenitischer Edelstahl hingegen besitzt eine sehr
niedrige Stapelfehlerenergie. Demnach findet man hier hdufig eine Versetzungsaufspaltung in

Partialversetzungen und die Bildung von Stapelfehlern vor (Venables 1961).

Die Stapelfehlerenergie nimmt somit einen groflen Einfluss auf die Gleitvorginge in kfz
Gittern. Neben Stapelfehlern kann die Bewegung von Partialversetzungen in metastabilen
Austeniten auch andere Gleitprodukte zur Folge haben: e-Martensit und Zwillinge. Stapelfeh-
ler miissen unterschieden werden in intrinsische Stapelfehler und extrinsische Stapelfehler.
Der intrinsische Stapelfehler kann im kfz Gitter mit dem Fehlen einer dichtest gepackten
Atomebene beschrieben werden, sodass die urspriingliche Stapelfolge ... ABC.ABC.ABC... zu
...ABC.AB.ABC... wird. Der extrinsische Stapelfehler dagegen kann mit dem Hinzufiigen
einer Ebene beschrieben werden: .. ABC.ABCB.ABC... (Hull 1975). Diese beiden Arten der
Stapelfehler konnen aber auch als hdp (hexagonal dichtest gepackt) e-Martensit
(...ABC.AB.ABC...) und als Zwillingsgrenze (...ABC.ABCB.ABC...) betrachtet werden. Wie
in Kapitel 2.1.5 weiter beschrieben wird, ist die mogliche Versetzungsaufspaltung und Aus-
bildung der genannten Versetzungsprodukte notwendig zur Bildung des o’-Martensit. Es
zeigt sich somit, dass die Stapelfehlerenergie in direktem Zusammenhang mit der

Martensitbildung steht.

Tabelle 2.3: Berechnung der Stapelfehlerenergie in mJ/m?.

Gleichung (Elemente in Masse %)

Schramm&Reed (1975) Ysp = —-53+6,2-Ni+0,7-Cr+3,2-Mn +9,3- Mo
Rhodes&Thompson (1977) | Yqp = ,2+1,4-Ni+0,6-Cr+17,7-Mn —44,7 - Si

val = y2k +1,59-Ni—1,34-Mn +0,06- Mn? —1,75 - Cr
+0,01-Cr? +15,21-Mo—5,59-Si— 60,69 (C+1.2- Ni)*>
+26,27-(C+12-N)-(Cr+Mn +Mo)??

+0,61-[Ni- (Cr+Mn)]%

Dai et. al (2002)

Die Stapelfehlerenergie kann mittels verschiedener Verfahren experimentell bestimmt
werden. Beispielsweise kann mittels TEM-Untersuchungen die Aufspaltungsweite von Ver-

setzungsknoten ermittelt werden und daraus die Stapelfehlerenergie abgeleitet werden
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(Siems et. al 1961). Im Bereich der austenitischen Edelstihle sind zahlreiche geeignete Glei-
chungen zur Berechnung der Stapelfehlerenergie zu finden, die mittels Regressionsanalysen
aus experimentellen Ergebnissen abgeleitet wurden. Tabelle 2.3 zeigt einige der héufig zitier-

ten Gleichungen.

2.1.4 Thermodynamische Betrachtung der Phasenstabilitiit austenitischer Edelstihle

Metastabile austenitische Edelstihle zeigen eine diffusionslose Phasentransformation vom kfz
Y-Austenit in den hdp e-Martensit und den krz o”-Martensit. Wie bereits oben dargestellt, ist
der e-Martensit in 18-8-CrNi-Stahl allerdings eine y-o’-Ubergangsphase (Nishiyama 1978).
Die Phasenumwandlung erfolgt spontan mit Unterschreiten der Martensitstarttemperatur M,
wenn die Differenz der freien Energie AG beider Phasen einen Schwellenwert zur Umwand-
lung erreicht (Bild 2.4). Bei Temperaturen oberhalb von M; ist die thermische Energiediffe-
renz AGperm Zu gering, um eine spontane Umwandlung herbeizufiihren. Diese kann dort erst
durch eine zusitzliche Verformungsenergie AGpen erfolgen. Eine Transformation des
Y-Austenits in o-Martensit ist schlieBlich ab der Temperatur Ty nicht mehr moglich. Das

Energieniveau beider Phasen ist hier gleich.
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[
Lt

Freie Energie

. y-Austenit - verformt

w o -Martensit

v-Austenit
M f Ms M 4 /i 0
Gleichgewicht Tmiperati

verformungsinduzierte Umwandlung
spontane Umwandlung

Bild 2.4: Einfluss von Verformung auf die Triebkraft zur ¥y Austenit - o"-Martensit Um-
wandlung (Krupp et al. 2008).

Es kann beobachtet werden, dass die Umwandlung zu a’-Martensit, in Form von Nadeln
oder Lamellen bei Temperaturen unterhalb von Mg durch elastische Verformung induziert
werden kann (Maxwell et al. 1974). Bild 2.5 zeigt schematisch die Zusammenhénge von elas-
tischer und plastischer Verformung mit der Bildung von a’~-Martensit. Unterhalb von M tritt,

wie bereits geschildert, eine spontane Umwandlung ohne additive Verformungsenergie ein.

Im Bereich von M bis Mg kann die Umwandlung durch eingebrachte elastische Verformung
erzwungen werden, ohne dass eine plastische Verformung erfolgt. Diese Umwandlung ist
vergleichbar mit dem spontanen Umklappen des kfz Gitters unterhalb von M;. Oberhalb von
Mg erfolgt die Umwandlung dann erst durch plastische Verformung, wobei der Energiebei-

trag der plastischen Verformung mit steigender Temperatur gro3er wird.
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Bild 2.5: Schematische Darstellung der Zusammenhidnge zwischen der durch elastische

Spannungen induzierten Umwandlung (unterhalb von Mg) und der durch plas-

tische Verformung induzierten Umwandlung (oberhalb von Mg)
(Olsen&Cohen 1972, Richman&Bolling 1971).

Fiir austenitische Cr-Ni-Stdhle konnen die bei Raumtemperatur vorliegenden Phasen nach
Schaeffler (1973) ermittelt werden. Es werden Chrom- und Nickeldquivalente berechnet, die
den Einfluss aller Hauptlegierungselemente auf die Phasenbildung beriicksichtigen (Glei-
chung 2.6 und 2.7). Die berechneten Werte zeigen im Schaeffler-Diagramm die zu erwarten-
den Phasen. Bild 2.6 zeigt das Schaeffler-Diagramm mit der Eingrenzung des Bereiches in
dem die AISI 304 Legierungen im Toleranzbereich der Normzusammensetzung vorzufinden
sind. Es zeigt sich, dass diese Legierung meist voll austenitisch mit geringen Anteilen an

O-Ferrit und/oder ot”-Martensit bzw. Ferrit ist.
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y-Austenit

[y
o
|

(5]

Y+0

" +AISI 304

10 T

.............

Nickelequivalent Ni _ [%]

o' -Martensit

10 20 30 40
Chroméquivalent Cre [%]

Bild 2.6: Phasendiagramm fiir Cr-Ni-Stidhle nach Schaeffler nach schneller Abkiihlung
auf RT (Schaeffler 1973). Im eingegrenzten Bereich liegen die AISI 304 Stahl-
qualititen nach der Normzusammensetzung im Bereich der Toleranzen
(Schuster&Altstetter 1983).

Nig =% Ni+30-% C+0,5-% Mn 2.6

Cre =%Cr+ %Mo+1,5-%S1+0,5-% Nb +2-%Ti 2.7

Die Phasenstabilitidt des y-Austenits in Cr-Ni-Stdhlen hingt neben der Temperatur in ho-
hem Mafe von der genauen chemischen Zusammensetzung ab. Die Stabilitdt kann experi-
mentell ermittelt werden durch Messen der Martensitstarttemperatur Mg oder der Temperatur
Maso, bei der eine Gesamtdehnung von € = 0,3 zu einem Martensitvolumengehalt von 50 %
fiihrt. Eine Alternative bietet die Berechnung dieser Temperaturen als Funktionen der chemi-
schen Zusammensetzung. In der Literatur konnen mittels empirischer Regressionsbeziehun-
gen ermittelte Formeln fiir M und Myso gefunden werden. Als Beispiele seien hier fiir M und
Mz die Formeln nach (Eichelman&Hull 1953) (Gleichung 2.8) bzw. (Angel 1954) (Glei-
chung 2.9) genannt.
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M;=1350-1665- (% C+ % N)-28- %Si—-33- %Mn—-42- % Cr—61 - %Ni 2.8

Ma30=413-462- (% C+ % N)-92- % Si
-81-%Mn-1377- % Cr-9,5- % Ni-18,5- % Mo 29

2.1.5 Mikrostrukturelle Charakterisierung der verformungsinduzierten
Martensitbildung

Wie vorangegangen dargestellt, kann die Umwandlung des y-Austenits in den thermodyna-
misch stabileren o.”-Martensit durch plastische Verformungsenergie initiiert werden. Da diese
Phasentransformation diffusionslos von statten geht, bleiben atomare Nachbarn im Gitter vor
und nach der Umwandlung bestehen. Die Uberfiihrung eines kfz Gitters in ein krz Gitter ge-

schieht demnach durch eine Deformation.

Ein erstes Modell der martensitischen Umwandlung ist in Bain (1924) zu finden. Durch
eine Stauchung des kfz Gitters in die [001],-Gitterrichtungen bei einer gleichzeitigen Stre-
ckung in die verbleibenden [010],- und [100],-Richtungen kann die Umwandlung des kfz Git-

ters in ein krz oder trz Gitter (tetragonal raumzentriert) erreicht werden (Bild 2.7).

[001],

/

: S

[001]
‘Fa
/e
"l
\
\
},_
)
!
=
_‘_fl_‘

| [010],,

S
oS
/
!

-]
-—
—

[110) [100],
Bild 2.7: Modell zur martensitischen Umwandlung nach Bain (1924).

Die Theorie von Bain (1924) beschreibt eine anschauliche Erkldrung, da der geschilderte
Zusammenhang die geringste Gitterverzerrung verursacht und damit auch die geringste Ener-

gie benotigt. Sie liefert aber lediglich einen kristallographischen Zusammenhang zwischen
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dem Anfangs- und Endstadium der Umwandlung. Eine Beschreibung der Mechanismen, wel-

che mit der Umwandlung einhergehen, wird allerdings nicht wiedergegeben.

Aufbauend auf den Theorien von Bain (1924) fiihrten Kurdjumow&Sachs (1930) rontge-
nographische Untersuchungen an 1,4 % Kohlenstoff-Stahl durch, der durch Abschrecken in
tetragonal raumzentrierten Martensit und durch nachfolgendes Anlassen in kubisch raumzen-
trierten Ferrit umgewandelt wird. Sie stellten fest, dass sowohl eine dichtest gepackte {111},
Ebene des Austenits mit einer dicht gepackten {110},-Ebene des Martensits bzw. des Ferrits
parallel ist. Des Weiteren fanden sie heraus, dass eine dichtest gepackte <110>y-Richtung des

Austenits mit einer dicht gepackten Richtung <111>, der beiden gebildeten Phasen parallel

ist (Tabelle 2.4 und Bild 2.8).

Tabelle 2.4: Orientierungsbeziehungen der y — a Phasentransformation nach Kurdjumow und
Sachs und verschiedene andere Orientierungsbeziehungen (Nishiyama 1978).

Orientierungsbeziehung

Kurdjumow-Sachs (11 l)"r’ Il (101) A~ [01 l]ﬂ{ Il [lTl](1
Nishiyama-Wassermann (11 1)y I1'(01 Dy~ [ﬁz]y Il [OTl]a
Greninger-Trojano (11 l)y ~1°~(011) A~ [TOl]y ~2,5%~ [ﬁl]a

Neben der Orientierungsbeziehung nach Kurdjumow&Sachs (1930) (K-S-Beziehung)
konnen fiir metastabile Austenite auch andere Beziehungen gefunden werden, die abhingig
von der chemischen Zusammensetzung sind. In Tabelle 2.4 sind neben der Kurdjumow-Sachs-
Beziehung beispielhaft die Beziehungen nach Nishiyama-Wassermann und Greninger-
Trojano genannt auf die hier jedoch nicht eingegangen werden soll. In 18-8 Cr-Ni Stidhlen
wird die K-S-Beziehung vorgefunden, z.B.: (Venables 1961, Lagneborg 1964,
Manganon&Thomas 1970, Lecroisey&Pineau 1972).

Gestiitzt auf die rontgenographischen Untersuchungen stellten Kurdjumow & Sachs die
These auf, dass die martensitische Phasenumwandlung von mechanischer Belastung, insbe-
sondere durch Schubkrifte, beeinflusst wird, und sie formulierten einen ersten Mechanismus
zur Austenit — Martensit/Ferrit Umwandlung. Ein kfz Gitter kann durch ,,Schiebungen* ent-

lang von zwei diskreten Gitterrichtungen in ein krz bzw. trz Kristallgitter tiberfiihrt werden.
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Dies erfolgt durch eine Scherung auf der (111)y-Ebene in [1 IE]Y—Richtung und eine weitere,
vom Betrag kleinere Scherung, auf der (151)Y—Ebene in [IOT]Y—Richtung bzw. auf der

(112) ¢, -Ebene in [111], -Richtung.

I - .
H[?ll]zll [111](1\,

[ooil,,

(111)Y||2f613&““ﬁ

iﬂ\mti

Bild 2.8: Kristallographische Orientierungsbeziehung nach Kurdjumow&Sachs (1930),
links kfz Gitter, rechts krz-Gitter.

Eine Verkniipfung der Umwandlungsmechanismen mit einer plastischen Verformung und
der damit  verbundenen = Versetzungsbewegungen  erfolgte  erstmals  durch
Bogers&Burgers (1964). Durch Scheren von {111 }ys,-Ebenen in <112>ys,-Richtungen eines
kfz Kugelhaufenmodels (sie benutzten Tischtennis-Bille) untersuchten sie den kfz — krz
Ubergang. Im Ausgangszustand besitzt das kfz Gitter vier dichtest gepackte {111 },-Ebenen

mit sechs dichtest gepackten <112>y¢,-Richtungen. Wird das Gitter auf einer diskreten
{111}xs,-Ebene um den Vektor % X é a <1 12>ku geschert, so werden zwei der ehemals vier

{111 }x,-Ebenen in {110}x,-Ebenen umgewandelt. Eine zweite Scherung, die entlang dieser
neu gebildeten {110},-Ebenen erfolgt, iiberfiihrt die nach der ersten Scherung unverindert

gebliebenen {111 }xs-Ebenen in {110},-Ebenen und erzeugt die fiir ein krz Gitter korrekte
Stapelfolge. Der Vektor dieser Scherung ist %a<110> o, welcher parallel zu einer

<1 12> o, “Richtung des kfz Ausgangsgitters liegt. Beide Scherungen gehen einher mit Ausdeh-

nungen, normal zu den Scherebenen, von 5,4% (1. Scherung) und 3.6% (2. Scherung). Da

weder der Betrag noch die Richtung der Scherungen mit der Bewegung von ,. kompletten‘ kfz
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Versetzungen erreicht werden kann, schlugen Bogers & Burgers vor, dass iiber mehrere Ebe-
. . 1 .
nen verteilte Shockley-Partialversetzungen (g a <112> ., ) den beschrieben Umwandlungsme-

chanismus ermoglichen.

Aufbauend auf dem Modell von Bogers & Burgers konnten Olsen&Cohen (1972) zeigen,
dass die Keimbildung von o."-Martensit an sich kreuzenden Scherbdndern stattfindet. Sie stell-

ten einen Zusammenhang zwischen der Keimbildung und den in austenitischen Stdhlen zu

. Do . R
findenden Versetzungsprodukten her. Die beiden notwendigen Scherungen nehmen sie mit 3

a<112>kfz) und % (% entspricht der 2.

1
(T fir ,,Twinshear* bzw. Zwillingsscherung: ng

Bogers & Burgers Scherung: %a <1 10> ., ) an und beschreiben die Scherungen als Felder von

Partialversetzungen auf jeder 2. bzw. 3. Ebene (Bild 2.9). Hierbei wird der Keimbildungspro-
zess nicht als Aufeinandertreffen der Scherbiander angesehen, sondern vielmehr als Auftreffen
eines Feldes von Partialversetzungen auf ein Feld von Stapelfehlern, die von einem anderen

Feld von Partialversetzungen zuriickgelassen wurden.
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a-Martensit
Nukleus

\

@(&
2 Scherbéander
Bild 2.9: Entstehung eines o’-Martensit Nukleus an kreuzenden Scherbdndern, hier mit
%z% X é a[211] kfz und %z% X % a [211] kfz > Modell von

Bogers&Burgers (1964) weiterentwickelt nach Olsen&Cohen (1972).

. T T . . . . .
Die Produkte der B bzw. 3 Partialversetzungsfelder konnen in Austeniten mit geringer

Stapelfehlerenergie als e-Martensit, Stapelfehler oder auch als Zwillinge gefunden werden

(siehe Kapitel 6.2.2).

Zahlreiche mikrostrukturelle Arbeiten mittels Transmissionselektronenmikroskopie bele-
gen die theoretischen Ausfithrungen von Bogers & Burgers sowie Olsen & Cohen. Sie zeigen,
dass die Keimbildung von a’-Martensit an sich kreuzenden Scherbidndern oder an Schnitt-
punkten mit Korngrenzen zu finden ist. Die Scherbidnder beinhalten e-Martensit, Stapelfehler,

Zwillinge oder Versetzungen.

Tabelle 2.5 zeigt einen Auszug der Keimbildungsorte und den damit verbundenen Arten
von Scherbédndern, die in der Literatur zu finden sind. Es zeigt sich, dass die Keimbildung von
o’-Martensit bevorzugt an sich schneidenden e-Martensit-Scherbéndern vorzufinden ist bzw.

eines der Scherbidnder vom Typ €-Martensit ist. Schumann (1977) liefert eine plausible Erkli-
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rung fiir den hohen Anteil an e-Martensit Scherbidndern am Keimprozess durch die Berech-

nung der Deformationsellipsoide zur kfz-krz Phasentransformation (Tabelle 2.6).

Tabelle 2.5: Auszug aus in der Literatur zu findenden Keimbildungsorte von o’-Martensit
(X: ,,schneidet mit*).

Quelle Keimbildungsort Weitere Beobachtung | Temperatur
Venables 1961 €-Martensit X e-Martensit Mit zunehmende.r Verfor- 78 K
mung wachsen die Keime
e-Martensit X e-Martensit Kei " " d
Lagneborg 1964 e-Martensit X Gleitebene erme wachsen autgrund von 274 K
weiteren Gleitprozessen
e-Martensit X Stapelfehler
Manganon&Thomas 1970 £—Marten?1t X e-Martensit 78 Kund 274 K
€-Martensit X Korngrenzen
€-Martensit X e-Martensit
- i illi Bei sinkender T t
Lecroisey&Pineau 1972 € Marten§1t X Zwillinge ¢ .sm e ellnpera "1 78 Kund 274 K
e-Martensit X Stapelfehler steigt €-Martensitgehalt
Korngrenze X Gleitebene
. . . Keimbildung kann nur an
Suzuki et al. 1977 Gleitebene X Gleitebene . 220K
Gleitebenen gefunden werden
e-Martensit X e-Martensit | Keine Keimbildung an sich
Staudhammer et al. 1983 €-Martensit X Zwillinge schne_ldenden Zw1111ngep gnd 274 K
e-Martensit X Stapelfehler | Schnittpunkten von Zwillin-
Stapelfehler X Stapelfehler gen mit Stapelfehlern

Des Weiteren kann festgestellt werden, dass das Schneiden von Scherbdndern bestehend

aus €-Martensit oder Stapelfehlern die geringsten Abweichungen zu der Verzerrung des Git-
ters bei einer Umwandlung nach der Kurdjumow-Sachs-Beziehung aufzeigen. Somit ist die
Wahrscheinlichkeit zur Bildung eines o’-Martensitkeims beim Schneiden dieser Scherpro-
dukte am hochsten. Schneidet sich hingegen e-Martensit mit Zwillingen oder schneiden Zwil-
linge untereinander, so werden groe Unterschiede der Verzerrungen berechnet und die

Wahrscheinlichkeit zur o.”-Martensitbildung ist somit gering.

Mit zunehmender plastischer Verformung und der damit verbundenen zunehmenden
Scherbanddichte steigt die Dichte der a’-Martensitkeime (Staudhammer et al. 1983). Die

Keime wachsen schlieBlich zu o’ -Martensitkristallen zusammen

(Lagneborg 1964).

blockformigen
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Tabelle 2.6: Hauptachsen des Deformationselipsoid bei der kfz = krz Umwandlung fiir ver-
schiedene Schervarianten M- As=1) (X: ,,schneidet mit®)
(Schumann 1977).

Mechanismus M A A3
Kurdjumow & Sachs 1,122462 1,122462 0,793701
€ Xe & SF X SF 1,180272 1,194457 0,709328
e XZW 1,179147 1,414214 0,599677
ZW X ZW 1,379881 1,414274 0,512440

2.2 Grundlagen zum zyklischen Verformungsverhalten
2.2.1 Zyklisches Verformungsverhalten und Martensitbildung

Wihrend der zyklischen Verformung kann eine Bildung von a’-Martensit beobachtet werden.
Die Bildung von a’-Martensit ist zum einen abhingig von der plastischen Dehnungsamplitu-
de Ag,/2und zum anderen von der kumulativen plastischen Dehnung A€, kum.
Bayerlein et al. (1989) ermittelten als Schwellenwert fiir den Beginn der Umwandlung eine
plastische Dehnungsamplitude von Agy,q/2 = 0,3 %. Allerdings setzt die Umwandlung erst
ab einer bestimmten kumulativen plastischen Dehnung ein, deren Wert von Ag,/2 abhiingig
ist. Je hoher Agp/2 ist, desto niedriger ist A€pjum. Diese These wird durch TEM-
Untersuchungen von Raman&Padamanbhan (1994) gestiitzt, die zeigten, dass erst ab einer
gewissen plastischen Dehnungsamplitude die Dichte an Versetzungen, Stapelfehlern und

Scherbiandern ausreichend hoch ist, um o’-Martensit zu bilden.

Miiller-Bollenhagen et al. (2010a) hingegen konnten zeigen, dass auch bei sehr geringen
plastischen Dehnungsamplituden eine Bildung von o’-Martensit zu beobachten ist. In span-
nungskontrollierten Versuchen wurden aktive Gleitbdnder mittels REM-Untersuchungen
schon ab Spannungsamplituden von 86 MPa lokal in wenigen Kornern nachgewiesen. Global
ist bei dieser Spannungsamplitude keine plastische Verformung messbar, das Werkstoffver-
halten ist hier rein elastisch. Allerdings zeigt es sich, dass in lokalen Bereichen der Mikro-
struktur eine hohe plastische Aktivitit zu einer Bildung von o"-Martensit auf der Probenober-

flache in Form von Lamellen fiihrt.

Es zeigt sich somit, dass zwischen einer mikroskopischen und einer makroskopischen Bil-

dung von o/’-Martensit unterschieden werden muss. Die mikroskopische Bildung findet schon
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bei global geringsten Belastungen statt, sobald es in der Mikrostruktur zur Versetzungsbewe-
gung kommt. Aufgrund des Spannungszustandes kommt es zunéchst in oberflichennahen
Bereichen zur Versetzungsbewegung und damit zu der beschriebenen Lamellenbildung. Erst
ab einem Schwellenwert der globalen plastischen Verformung kommt es schlieBlich zu einer
Bildung von o’-Martensit im kompletten Probenvolumen, die dann auch mittels der globalen
Messverfahren detektiert werden kann. Der in Kapitel 2.1.5 beschriebene Mechanismus zur
o’-Martensitbildung ist sowohl bei der mikroskopischen als auch bei der makroskopischen

Bildung giiltig.

Bei hoheren Amplituden kommt es aufgrund der makroskopischen Umwandlung zu einer
Verfestigung. Fiir spannungskontrollierte Ermiidung bei Ac/2 =240 MPa wird in
Miiller-Bollenhagen et al. (2010a) von einer Bildung von 3-5 % o’-Martensit berichtet, die

mit einer Verfestigung des Werkstoffs einhergeht.

Ein weiterer Einflussfaktor auf den Schwellenwert zur Umwandlung ist die Temperatur.
Mit dem Absinken der Temperatur sinkt auch die Dehnungsamplitude, bei der eine Umwand-
lung beginnt (Maier et al. 1993, Baudry&Pineau 1976). Dagegen kommt es mit zunehmender
Priiffrequenz zu einem Anstieg der Probentemperatur, sodass der Schwellenwert zur Um-
wandlung steigt (Nikitin&Besel 2008). Aus allen zitierten Untersuchungen ergibt sich, dass
mit zunehmender Zyklenzahl der Volumengehalt kontinuierlich ansteigt. Aufgrund der zu-
nehmenden Bildung von o’-Martensit kann in den plastisch dehnungsgeregelten Versuchen

eine starke Verfestigung des Gefiiges beobachtet werden.

Der verformungsinduzierte a’-Martensit, gebildet durch zyklische oder monotone Ver-
formung, nimmt Einfluss auf die Lebensdauer. Im Bereich geringer Bruchlastspielzahlen bzw.
hoher plastischer Dehnungsamplituden, zeigt sich, dass im Vergleich zum o’-Martensit-freien
Zustand ein Volumenanteil von 30 -40 % o’-Martensit zu hoheren Lebensdauern fiihrt
(Maier et al. 1993). Ab 50 % Volumenanteil nimmt die Lebensdauer rapide ab im Vergleich
zum o -Martensit-freien Zustand. Eine Erkldrung ist hier im Rissausbreitungsverhalten zu
finden. Bei hohen o"-Martensit-Gehalten ist aufgrund der hohen Kerbempfindlichkeit und der
geringen Duktilitit des o”-Martensit eine erleichterte Rissbildung und hohe Rissausbreitungs-
rate ausschlaggebend. Im Bereich der Dauerfestigkeit stellt ein Volumengehalt von 27 %
a’-Martensit ein Optimum dar (Miiller-Bollenhagen et al. 2010a). Bis zu diesem Gehalt steigt
die Dauerfestigkeit im Vergleich zum o’-Martensit-freien Zustand an und der Werkstoff zeigt
— zumindest bis zu Lastspielzahlen von 10° Zyklen — eine Dauerfestigkeit. Bei hoheren

o’-Martensitgehalten ist dies nicht mehr der Fall, denn hier kann ein Versagen auch bei sehr
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hohen Zyklenzahlen noch beobachtet werden. Bis zu dem Grenzwert von 27 %
o’-Martensitgehalt wirkt die gebildete martensitische Phase verfestigend und eine
Rissinitierung wird unterdriickt. Mit steigendem o’-Martensitgehalt tritt die zunehmende
Kerbempfindlichkeit in den Vordergrund, sodass eine Rissinitiierung schlieBlich an Ein-

schliissen im Probeninneren zu finden ist, auch noch im Bereich von 10° Zyklen.

2.2.2 Initiierung von Ermiidungsrissen

Die Diskussion der Rissinitiierung muss mit der Definition der Grofle eines Anrisses begin-
nen. In dieser Arbeit soll der Fokus auf Rissinitiierungsereignissen liegen, die in der GroBen-
ordnung der charakteristischen Mikrostruktur liegen. Im HCF-Bereich findet die Initiierung
von Ermiidungsrissen meist an der Oberfldache statt. Die Rissinitiierung wird durch Faktoren
wie die Oberflichenbeschaffenheit, die Atmosphire, die Temperatur und die chemische Zu-
sammensetzung der Legierung beeinflusst. Rissentstehung kann an In- oder Extrusionen von
Gleitbandern (Essmann et al. 1981), an mikrostrukturellen Inhomogenitéiten, wie z.B. Poren
und Einschliissen (Lankford 1982), oder auch an Korngrenzen aufgrund lokaler Spannungs-
tiberhdhungen beobachtet werden. Letztere ist auf elastisch anisotropes Materialverhalten

zuriickzufiihren.

Im Detail soll hier nur auf Rissentstehung durch elastische Anisotropie eingegangen wer-
den, da diese Art der Initiierung der entscheidende Mechanismus fiir austenitische Edelstdhle
unter zyklischer Belastung im HCF-Bereich zu sein scheint. Dies soll im Folgenden darge-
stellt werden. Fiir eine umfassende Abhandlung iiber Ermiidungsrissinitiierung und alle Ein-

fluss nehmenden GroBen soll auf Suresh (2006) oder Krupp (2007) verwiesen werden.

Unter zyklischer Belastung bei Spannungsamplituden im Bereich der Dauerfestigkeit tritt
Rissinitierung in austenitischen Edelstihlen meist an Zwillingskorngrenzen auf, welche im
kfz Gitter durch eine 60°-Verkippung um eine <111>-Achse abgebildet sind. Auf Zwillings-
grenzen wirken, neben der Schubspannung durch die duBlere Beanspruchung zusitzliche
Schubspannungen, die auf die elastische Anisotropie des Gitters zuriickzufiihren sind. Eine
Zwillingsgrenze stellt im kfz Gitter eine Gleitebene dar. Wenn die Summe der Schubspan-
nungen, die aus der dulleren Belastung und aus der elastischen Anisotropie resultieren, hoch
ist, kommt es zu einer frithen plastischen Aktivitét auf der Zwillingsgrenze und zu einem Auf-
reilen dieser. Eine detaillierte Herleitung des Spannungszustandes an Zwillingsgrenzen kann
Heinz&Neumann (1990) und Blochwitz&Tirschler (2004) entnommen werden.

Heinz&Neumann (1990) zeigten, dass in stabilem austenitischen Edelstahl bei Belastungs-
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amplituden im LCF-Bereich auch eine Rissinitierung an persistenten Gleitbindern (PGB)' zu
beobachten ist, dieser Mechanismus jedoch mit kleiner werdender Amplitude hin zum Auf-
reiBen von Zwillingsgrenzen wechselt. Sie berichten weiterhin, dass die Rissinitiierung im

HCEF-Bereich an den Zwillingsgrenzen innerhalb der ersten 10 % der Lebensdauer eintritt.

2.2.3 Friihe Stadien des Risswachstums
Kurze Risse

Nach Suresh&Ritchie (1984) konnen Mikrorisse bzw. kurze Risse je nach Betrachtungswin-
kel unterschiedlich charakterisiert werden. Sie werden hier unterschieden in mechanisch kurze
Risse, physikalisch kurze Risse und mikrostrukturell kurze Risse. Physikalisch kurze Risse
werden wenig von der Mikrostruktur beeinflusst und die plastische Zone an der Rissspitze ist
vernachlédssigbar klein. Als mechanisch kurze Risse werden solche charakterisiert, deren plas-
tische Zone im Verhiltnis zur Rissldnge grof ist und damit nicht vernachléssigt werden darf.
Auch hier hat die Mikrostruktur einen vernachlédssigbar geringen Einfluss. Mikrostrukturell
kurze Risse werden stark von mikrostrukturellen Eigenschaften beeinflusst. Die Lange solcher
Risse entspricht den charakteristischen Groenordnungen der betrachteten Mikrostruktur, wie
z.B. der KorngroBe oder des Lamellenabstands in perlitischen Stdhlen. Somit ist die Linge
eines definitionsgeméll mikrostrukturell ,kurzen* Risses immer im Verhéltnis zur Mikro-
struktur zu betrachten. Im Folgenden soll die Charakterisierung der mikrostrukturell kurzen
Risse detaillierter erfolgen, da diese Sichtweise auf kurze Risse der der vorliegenden Arbeit

entspricht.

Mikrostrukturell kurze Risse (im Folgenden auch als kurze Risse bezeichnet) zeigen im
Vergleich zu langen Rissen ein stark oszillierendes Wachstum. Die Rissausbreitungsge-
schwindigkeit ist starken Schwankungen unterworfen. Es kann durch mikrostrukturelle Hin-
dernisse wie z.B. Korn- und Phasengrenzen (Diiber et al. 2006, Morris 1980) sogar zum Riss-
stopp kommen. Kurze Risse sind auch unterhalb des fiir lange Risse geltenden Schwellen-
werts der Schwingbreite des Spannungsintensitétsfaktors AKy, (zum AK-Konzept siehe Kapi-
tel 2.2.4) wachstumsfihig und konnen bei vergleichbarer Belastung um mehrere Grof3enord-
nungen schneller wachsen als lange Risse z.B.: (Venkateswara et al. 1988). Somit kann das

Wachstum kurzer Risse nicht wie das von langen Rissen nach Gesetzen der linear elastischen

' Bei der Wechselverformung von Metallen lokalisiert sich die plastische Verformung hiufig in Gleitbindern,
die iiber die gesamte Lebensdauer aktiv bleiben. Sie werden als ,persistent bezeichnet, da nach einem
Abpolieren der Oberfliche und anschlieBendem Weiterermiiden die PGB’s wieder an der gleichen Stelle
enstehen (Mughrabi 1984).
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Bruchmechanik beschrieben werden, wie es z.B. nach dem Gesetz von Paris&Erdogan (1963)

moglich ist. Bild 2.10 zeigt schematisch den Vergleich von kurzen und langen Rissen.

log da/dN
A Stadium I Stadium II Versagen
K
g
lange Risse
kurze Risse ;
't' * Paris Bereich
da/dN = C- AK"
-.?: °=
» log AK

Bild 2.10:  Vergleich der Rissausbreitungsrate da/dN als Funktion der Schwingbreite des

Spannungsintensititsfaktors AK fiir kurze und lange Risse, ausgeprigter Einfluss
der Mikrostruktur bei kurzen Rissen.

Aufgrund der plastischen Anisotropie von Metallgittern hat die Mikrostruktur auch einen
Einfluss auf die Ausbreitungsrichtung. Im Folgenden soll der Einfluss auf die Ausbreitungs-
charakteristik mikrostrukturell kurzer Risse nidher dargestellt werden. Das frithe Riss-

wachstum nach der Initiierung kann hierbei in das Stadium 1 und Stadium 2 unterteilt werden.

Stadium I-Risswachstum

Das Stadium I-Risswachstum beschreibt eine Rissausbreitung auf einem einzelnen Gleitband
und wurde erstmals von Forsyth (1962) beschrieben. Diese kristallographische Rissausbrei-

tung ist besonders zu Beginn der Ermiidungsschidigung zu beobachten.

Das Stadium I-Risswachstum kann auch als eine schubspannungskontrollierte Rissausb-
reitung bezeichnet werden. Da Schubspannungen unter einem Winkel von 45° zur Belas-
tungsrichtung ihr Maximum erreichen, ist ein Stadium I-Riss um diese Neigung verkippt. Aus

diesem Grunde wird er hauptsidchlich in Mode II (Bild 2.11) belastet, iiberlagert von einer
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Mode I-Belastung. Eine Beschreibung dieses Rissfortschrittsmechanismus bei Zug-

Druckbelastung liefert Wilkinson et al. (1998) und soll im Folgenden erldutert werden.

F

< F
e
\1!______.__

Mode I Mode 11 Mode 111

Bild 2.11: Rissbeanspruchungsarten: Mode I entspricht einer Offnung der Rissufer durch
eine normal zu den Rissufern wirkende Belastung, Mode II entspricht einer
Scherbelastung, die in Richtung des Rissfortschritts wirkt, Mode III entspricht
einer Scherbelastung, die normal zur Richtung des Rissfortschritts wirkt.

Berechnungen durch Creager&Paris (1967) zeigen, dass die Schubspannungen auf den
Gleitebenen parallel zur Rissausbreitungsrichtung asymmetrisch sind. Dies ist auf die Uberla-
gerung der Mode II-Belastung von Stadium I-Rissen mit einem geringen Mode I-Anteil zu-
riickzufithren. Nach Wilkinson et al. (1998) kommt es aus diesem Grund in der Zugphase
eines Belastungszyklus auf Gleitebenen unterhalb der Rissspitze zu einer Erzeugung und Be-
wegung von Versetzungen mit negativem Vorzeichen in die Richtung des Risses und zu einer
Erzeugung und Bewegung von Versetzungen mit positivem Vorzeichen in das Gleitband hin-
ein (Bild 2.12). Bei der darauf folgenden Druckphase kommt es dann zu einer Erzeugung und
Bewegung von Versetzungen mit umgekehrtem Vorzeichen (Versetzungen mit positivem
Vorzeichen Richtung Riss und Versetzungen mit negativem Vorzeichen in das Gleitband hin-
ein) auf Gleitebenen oberhalb der Rissspitze. Gleichzeitig bewegen sich einige, der in der
Zugphase gebildete Versetzungen positiven Vorzeichens zuriick in Richtung der Rissspitze
(Aufgrund der Gleitirreversiblitit von Versetzungen (Hull 1975) bewegen sich nicht alle Ver-
setzungen zuriick). Die Annihilation von Versetzungen positiven Vorzeichens mit den Verset-
zungen negativen Vorzeichens fiihrt zu einer Bildung von Versetzungsdipolen des interstitiel-
len Typs an der Rissspitze und zu einem Risswachstum durch die Absorption von Verset-
zungsdipolen des Leerstellentyps. Nach diesem Modell ist demnach das Risswachstum im

Stadium I nur aufgrund der Gleitirreversibilitit von Versetzungen moglich.
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Versetzungen mit negativem Vorzeichen
Versetzungen mit positivem Vorzeichen

. : - Gleitebene oberhalb
Vor Beginn des Zyklus LT ;
g Y > =\ N Gleitebene unterhalb
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Bild 2.12:  Wachstumsmechanismus ~ von  Stadium I-Rissen  hervorgerufen  durch
Gleitirreversiblitidt (Wilkinson et al. 1998).

Das Stadium I-Risswachstum ist insbesondere im Bereich von hohen Bruchlastspielzahlen
vorzufinden, da hier die angelegten Spannungen gering sind, sodass nur ein Gleitsystem akti-
viert werden kann (Diiber 2007). Der Risspfad folgt hierbei hiufig dem Gleitsystem, welches
den hochsten Schmidfaktor aufweist. Aus diesem Grund ist das Stadium I-Risswachstum in
Phasen mit geringerer Duktilitdt ausgeprégter. Hier sind die kritischen Schubspannungen zur
Aktivierung von Gleitung relativ hoch und nur ein Gleitsystem kann aktiviert werden. Wei-
terhin konnte Diiber (2007) zeigen, dass die Ausbreitungsgeschwindigkeit von Rissen im Sta-
dium I a (Einfachgleiten) hoher ist, im Vergleich zu Rissen im Stadium I b (Abgleitung auf

zwei alternierend aktivierten Gleitsystemen), da nur ein Gleitsystem aktiviert ist.

Stadium II-Risswachstum

Stadium II-Risswachstum folgt dem Stadium I-Risswachstum und kann mit zunehmender
Risslidnge beobachtet werden. Der Riss wichst senkrecht zur aufgebrachten Normalspannung
unter einer Mode I-Belastung durch die Aktivierung von mehreren Gleitsystemen vor der

Rissspitze (Forsyth 1962).

Laird&Smith (1961) beschreiben diese Form des Rissfortschritts als ein zyklisches Ab-
stumpfen und Wiederanspitzen der Rissspitze durch plastische Verformung (plastic
blunting/resharpening) Es kommt hier zum Rissfortschritt unter Bildung von Schwingstreifen
aufgrund der Irreversibilitit der plastischen Verformung. Bild 2.13 stellt schematisch das Mo-
dell nach Laird & Smith dar.
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Geschlossener Riss im Druck

) mit “scharfer” Rissspitze
B Offnen des Risses mit beginnendem Zughalbzyklus,
) plastische Verformung an der Rissspitze
Maximale Rissoffnung zum Ende des Zughalbzyklus,
c) “stumpfe” Rissspitze
d) SchlieBen des Risses mit beginnendem Druckhalbzyklus,
Wiederanspitzung der Rissspitze
Rissfortschritt aufgrund der Irreversibilitat der
B T plastischen Verformung und Bildung eines
g neuen Schwingstreifens
Aa

Bild 2.13:  Modell zum Stadium II-Risswachstum nach Laird&Smith (1961).

Das Modell nach Laird & Smith ist geeignet um das Wachstumsverhalten von langen Ris-
sen in duktilen Werkstoffen zu charakterisieren, deren plastische Zone sich vor der Rissspitze
iber mehrere Korner erstreckt. Somit hat die Mikrostruktur lediglich einen geringen Einfluss.
Ein fiir kurze Risse passenderes und hiufig zitiertes Modell zum Rissfortschritt im Stadium II
liefert Neumann (1969) (Bild 2.14). Hierbei erfolgt das Risswachstum auf zwei alternierend
aktivierten Gleitbandern. Im Zughalbzyklus findet Abgleitung zunéchst auf einem Gleitband
statt (Bild 2.14a). Das Gleitband verfestigt mit zunehmender Abgleitung bis schlielich keine
weitere plastische Verformung moglich ist. Daraufhin wird ein sekundéres Gleitband aktiviert
(Bild 2.14b), das bei fortschreitender Belastung ebenfalls verfestigt. Dieses alternierende Ab-

gleiten setzt sich fort bis das Maximum des Zughalbzyklus erreicht ist.
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Bild 2.14:  Modell zum Stadium II-Risswachstum durch alternierende Abgleitung auf ver-
schiedenen Gleitsystemen (Neumann 1969).

Dabei wird neue Oberflache durch das Abgleiten der Gleitbdnder gebildet. Im anschlie-
Benden Druckhalbzyklus kommt es aufgrund der Gleitirreversiblitidt nicht zum Wiederver-
schweiflen der involvierten Gleitebenen. Ein Rissfortschritt ist die Folge. Da die plastische
Abgleitung in diesem Modell durch diskrete Gleitsysteme beschrieben wird, kommt es nicht

zu einer Abstumpfung der Rissspitze.

Dass kurze Risse in Stadium II oder einem Stadium II dhnlichen Rissfortschritt wachsen,
kann in stabilen austenitischen Edelstihlen beobachtet werden (Blochwitz et al. 2008). Kurz
nach der Initiierung wachsen die Risse durch alternierende Gleitung auf zwei {111}-
Gleitsystemen in Richtung von niedrig indizierten Ebenen wie {100} und {110}. Der Einfluss
der Mikrostruktur kommt in der Rissausbreitungsgeschwindigkeit zum Ausdruck. Aufgrund
der elastischen Anisotropie ist die Rissgeschwindigkeit in Kornern, die in der Belastungsrich-
tung einen geringen Elastizitdtsmodul aufweisen geringer als in Kérnern mit hohem Elastizi-
tatsmodul (Blochwitz et al. 2008). Wenn man davon ausgeht, dass in einem Gefiige bei einer
globalen Belastung alle Kérner um den gleichen Betrag elastisch gedehnt werden, so ist die

Normalspannung in Kornern, die in einer elastisch weicheren Richtung liegen, geringer als in



2 Grundlagen 30

solchen die in einer elastisch steifen Richtung orientiert sind. Sind die Normalspannungen

geringer, so sind auch die maximalen Schubspannungen auf den Gleitsystemen geringer.

Des Weiteren zeigt sich, dass die Korngrenzen Einfluss auf die Rissausbreitungsge-
schwindigkeit haben. Nach Blochwitz&Richter (1999) nimmt die Rissgeschwindigkeit mit der
Anniherung eines Risses an eine Korngrenze ab, um nach dem Uberqueren der Korngrenze
wieder anzusteigen. Sie zeigten weiterhin, dass einem Risswachstum in Wechselgleiten ein
Stadium I-Risswachstum auf einer {111}-Ebene folgen kann, und dass der Anteil an Risspfa-
den, die im Wechselgleiten gebildet werden, mit geringer werdender plastischer Dehnungs-
amplitude sinkt, zugunsten von Stadium I-Risspfaden. Ein dhnliches Rissausbreitungsverhal-
ten beobachtete Diiber (2007) in Duplex-Stahl. Nach einer Rissausbreitung in Wechselgleiten
in der austenitischen Phase kann eine Rissausbreitung in Einfachgleiten in der ferritischen
Phase folgen. Aus diesem Grund wurde die Rissausbreitung von kurzen Rissen im Wechsel-

gleiten auch von Diiber (2007) als Stadium Ib-Rissausbreitung beschrieben.

Einfluss der Martensitbildung auf das Wachstum von kurzen und langen Rissen

Zum Wachstum von kurzen Rissen in metastabilen austenitischen Edelstihlen ist in der Lite-
ratur wenig zu finden. Lediglich Stolarz et al. (2001) berichten iiber das Entstehungs- und
Ausbreitungsverhalten von kurzen Rissen wihrend plastisch dehnungskontrollierter Versuche
im LCF-Bereich. Nach Untersuchungen an gedtzten Oberflichen ermiideter Proben konnte
festgestellt werden, dass Risse ausschlieBlich in Bereichen von vorher gebildetem
o’-Martensit initiieren. Wahrend des Risswachstums bildet sich o”-Martensit in der plasti-
schen Zone vor der Rissspitze, sodass die Risse vollstindig von o"-Martensit umgeben sind
und sich in diesem ausbreiten, ohne die vorauslaufende o’/y-Phasengrenze zu iiberschreiten

(Bild 2.15).

Es wird weiterhin berichtet, dass die Ausbreitungsgeschwindigkeit kurzer Risse vor y/y-
Korngrenzen abnimmt und zeitweise ganz zum Erliegen kommt. Andererseits scheint die kris-
tallographische Orientierung der Mikrostruktur keinen Einfluss zu haben, da die Risse keiner-
lei Ablenkung nach dem Uberschreiten von y/y-Korngrenzen zeigen. Im Vergleich zu stabilen
austenitischen Edelstdhlen ist die Rissausbreitungsgeschwindigkeit der kurzen Risse geringer,
was auf die durch die Umwandlung dissipierte Energie zuriickgefiihrt werden kann, die nicht

mehr fiir die Rissausbreitung zur Verfiigung steht.
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10 um

Bild 2.15: Kurzer Riss in metastabilem Austenit im LCF Bereich, Asp1/2=4-10'3
(Stolarz et al. 2001).

Daraus wird abgeleitet, dass mit sinkender Austenitstabilitit die Rissausbreitung unter zykli-
scher Belastung (im Bereich hoher plastischer Dehnungsamplituden) verringert wird. Diese
These ist allerdings nur bis zu einem bestimmten Anteil an o.”-Martensit haltbar. Wichst der
Riss in Bereiche mit bereits gebildetem o."-Martensit, was mit steigendem o’-Martensitgehalt
immer wahrscheinlicher wird, kann ein Anstieg der Rissausbreitungsgeschwindigkeit beo-

bachtet werden (Stolarz et al. 2001).

Verglichen mit dem Risswachstum in stabilem Austenit ist das Ausbreitungsverhalten von
langen Rissen in metastabilen austenitischen Edelstihlen verzdgert (Pineau&Pelloux 1974).
Bei gleicher Schwingbreite des Spannungsintensitédtsfaktors kann im Paris-Bereich (siehe Bild
2.10) beobachtet werden, dass mit abnehmender Austenitstabilitit die Rissausbreitungsge-
schwindigkeit sinkt. Dies wird auf die starke Verfestigung des Gefiiges durch die Bildung von
o’-Martensit  zuriickgefiihrt.  Ein  dhnliches  Rissausbreitungsverhalten  beschreibt
Hornbogen (1977). Neben der Verfestigung, bedingt durch die Phasentransformation, werden
aufgrund der Volumenzunahme der gebildeten o’-Phase Druckspannungen eingebracht, die
das Spannungsfeld in der Zugphase vor der Rissspitze reduzieren. Dies kann sowohl im Paris-

als auch im Schwellenwertbereich beobachtet werden. Die Verzogerung der Rissausbreitung
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durch die Volumenzunahme tritt lediglich dann ein, wenn die umgewandelte Zone vor der
Rissspitze von einem groBen Bereich der Ausgangsphase umgeben ist. Ist die Umwandlungs-
zone im Verhiltnis zur Proben- oder Bauteilgeometrie groB, bedingt durch eine hohe Span-
nungsintensitidt an der Rissspitze oder durch eine hohe Instabilitit des Gefiiges, so tritt zu-
nehmend die hohere Rissausbreitungsgeschwindigkeit der sproderen martensitischen Phase in

den Vordergrund und ein beschleunigtes Risswachstum ist zu beobachten.

Das transformationsinduzierte Rissschliefen infolge der Volumenzunahme hat somit ei-
nen groen Anteil an der Verzogerung des Risswachstums. Die Volumenzunahme bei der

Umwandlung von y-Austenit in o”-Martensit betrigt ca. 2,57 % (Padilha&Rios 2002).

2.2.4 Bruchmechanische Methoden zur Lebensdauerberechnung

Im  Folgenden soll das Risswachstum aus dem  makroskopischen und
kontinuumsmechanischen Blickwinkel der Bruchmechanik betrachtet werden. Aufgrund der
eher geringen Bedeutung fiir die hier vorliegende Arbeit soll dies in aller gebotenen Kiirze
stattfinden und auf detaillierte Monographien zu diesem Thema, z.B. Gross (2007), oder An-

derson (2005) verwiesen werden.

Linear elastische Bruchmechanik und AK-Konzept

Die linear elastische Bruchmechanik betrachtet den rissbehafteten Korper als rein elastisch.
Inelastische Bereiche, wie z.B. plastische Zonen vor der Rissspitze, sind streng genommen
nicht zugelassen und miissen demnach so klein sein, dass sie aus makroskopischer Sicht ver-
nachléssigbar sind. Das Spannungsfeld des so genannten Griffith-Risses (mittiger Riss in ebe-
ner Scheibe) kann nach Sneddon (1946) und Irwin (1957) fiir Modus I-Beanspruchung, nach
Gleichung 2.10 berechnet werden.

of 3¢
|k ¢ 2(9
1
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Hervorzuheben ist hier die —= Singularitét, aufgrund der die Spannung zur Rissspitze hin

Jr
ins Unendliche steigt. Der Faktor K; bildet den Spannungsintensititsfaktor (SIF) und be-
schreibt die Intensitdt des elastischen Spannungsfeldes in der Umgebung der Rissspitze.
Durch die Vernachldssigung des nichtsinguldren Terms, der keinen groen Einfluss nimmt,
kann K vereinfacht dargestellt werden (Gleichung 2.11). Hierbei ist 6 die von auBlen aufge-
brachte Normalspannung, a die halbe Risslinge und Y ein Geometriefaktor, der die Geomet-

rie des Korpers und des Risses abbildet.

Ki=0o-vw-a-Y 2.11

Das Spannungsfeld eines Ermiidungsrisses kann durch die Schwingbreite des Spannungs-

intensititsfaktors dargestellt werden (Gleichung 2.12).

AK;=Ac-vm-a-Y 2.12

Die Darstellung der Rissgeschwindigkeit als Funktion der Schwingbreite des Spannungs-
intensitétsfaktors liefert eine werkstoffspezifische Auftragung, wie sie in Bild 2.10 exempla-
risch dargestellt ist. Hier konnen drei Bereiche unterschieden werden. Im ersten Bereich, dem
Stadium I der Langrissausbreitung, ist der Schwellenwert AKy, zu finden. Unterhalb dieses
Wertes findet kein weiteres Wachstum bei langen Rissen statt. Der zweite Bereich, das Stadi-
um II der Langrissausbreitung, wird durch das empirische Paris-Gesetz beschrieben
(Paris&Erdogan 1963). Bei logarithmischer Auftragung ldsst sich der Zusammenhang zwi-
schen Rissausbreitung und der Schwingbreite des Spannungsintensititsfaktors durch eine Ge-
rade mit der Steigung m beschreiben (Gleichung 2.13). Dieser Bereich beschreibt stabiles

Risswachstum und kann zur Kontrolle rissbehafteter Bauteile herangezogen werden.

42 _ o ak)m 2.13
dN
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Im letzten Bereich kommt es schlieBlich zum kritischen Risswachstum und zum Bruch bei

Erreichen der Bruchzihigkeit K.

Elastisch-plastische Bruchmechanik

Die Anwendung der linear elastischen Bruchmechanik ist nicht mehr zuldssig, wenn die plas-
tische Zone eine Einfluss nehmende GroBe erreicht. Die Betrachtung eines Risses in duktilem
Material zeigt, dass mit steigender Belastung die Rissspitze aufgrund der Plastifizierung des
Materials zunehmend abstumpft. Zur Charakterisierung eines solchen Rissspitzenzustandes
konnen alternative Parameter verwendet werden. Dies ist zum einen das J-Integral
(Rice 1968) und zum anderen die Rissspitzen6ffnung &, oder CTOD (engl.: crack tip opening
displacement) (Bilby et al. 1963). Das J-Integral ist als Verformungsintensitédtsfaktor mit dem
Spannungsintensititsfaktor vergleichbar, beriicksichtigt aber auch plastisches Materialverhal-
ten. Die Rissspitzenoffnung & ist ein MaB fiir die Verformung oder Offnung der Risspitze.
Eine weitere Erlduterung dieser Parameter und der elastisch-plastischen Bruchmechanik er-
folgt an dieser Stelle nicht. An die bereits vorgeschlagen Monographien zur Bruchmechanik

sei hier verwiesen.

2.3 Simulation des Ausbreitungsverhaltens kurzer Risse
2.3.1 Eindimensionales FlieBstreifenmodell

Als Basis fiir das im Parallelprojekt dieser Arbeit entwickelte mikrostrukturell basierte Kurz-
rissausbreitungsmodell dient das FlieBstreifenmodell von Navarro&de los Rios (1988). Dieses
Modell bildet die plastische Zone vor der Rissspitze als Streifen ab (Bild 2.16). Es wird ein
Riss betrachtet, der sich innerhalb eines Kornes befindet. Der Riss und die plastische Zone
vor der Rissspitze werden als Versetzungsverteilungsfunktion beschrieben. Die Rissausbrei-
tungsgeschwindigkeit ist iiber Gleichung 2.14 mit der Schwingbreite der zyklischen
Abgleitung an der Rissspitze ACTSD (crack tip slide displacement) verkniipft. Hierbei sind C

und m werkstoffspezifische Konstanten.

j—; —C.ACTSD™ 2.14
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Mit der Anndherung des Risses an ein mikrostrukturelles Hindernis — z.B. eine Korngren-
ze — nimmt die Ausbreitungsgeschwindigkeit ab, da die Ausdehnung der plastischen Zone vor
dem Hindernis begrenzt wird. Die Versetzungsdichte in der plastischen Zone steigt und damit
auch die Spannungskonzentration. Erreicht die Spannungskonzentration einen Kkritischen
Wert, werden im Nachbarkorn Versetzungsquellen aktiviert, die zu einer Gleitbandaktivitit
fiihren. Der Riss kann damit das Hindernis iiberwinden und die Ausbreitungsgeschwindigkeit

steigt sprunghaft an.

Versetzungs-
dichte Versetzungsver-

teilungsfunktion

Nachbar-
korn

risstragendes
Korn

Nachbar-
korn

Bild 2.16:  Schematische Darstellung des Modells von Navarro und de los Rios.

Es zeigt sich, dass das Modell von Navarro und de los Rios das oszillierende Ausbrei-
tungsverhalten von kurzen Rissen beschreiben kann, die unter Einfachgleitung — also im Sta-

dium I- wachsen.

2.3.2 Zweidimensionales Randelementemodell zur Simulation kurzer Risse

Aufbauend auf der Theorie des eindimensionalen FlieBstreifenmodels von Navarro und de los
Rios wurde zur Simulation kurzer Risse ein zweidimensionales Modell entwickelt, das hier
kurz beschrieben wird. Detaillierte Ausfithrungen zum Modell kénnen den Dissertationen von

Schick (2004) und Kiinkler (2007) entnommen werden.

Ein Riss wird dabei als Gleitbandriss angenommen, der unter Mode II Beanspruchung

wichst. Sowohl Risse als auch Gleitbander werden mit Hilfe von Randelementen mit Relativ-
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verschiebungen vernetzt. Ein Element besteht aus einem negativen Verschiebungssprung an
dessen Anfang und aus einem positiven Verschiebungssprung am Elementenende. So kann
eine iiber die Elementenlinge konstante Relativverschiebung in tangentiale (b;) und normale
(by) Elementrichtung nachgebildet werden. Erstere entspricht somit einer Abgleitung,
zweitere einer Offnung des Risses. Im Gleitband wird eine Offnung der Elemente per Rand-

bedingung unterbunden.

Korngrenze

R

¥ ni
t1

Korngrenze

Korngrenze

I B Gleitband-

(Scher-)element
Risselement

Bild 2.17:  Durch Randelemente vernetztes Gleitband mit Riss nach Kiinkler (2007).

Der Verschiebungssprung einer Versetzung erzeugt ein Spannungsfeld proportional zum
Verschiebungsvektor. Durch die Superposition der Spannungsfelder beider Verschiebungs-
springe wird das Spannungsfeld des Elementes bestimmt. Diese Superposition erlaubt die
Formulierung der Einflussmatrix G”, welche die von einem Element j erzeugte Spannung im
Mittelpunkt des Elementes i beschreibt (Bild 2.18) und die geometrischen Informationen der
Grofe und der relativen Lage aller Elemente zueinander enthilt. Die Summierung der Ein-

fliisse bzw. Spannungen aller Elemente ergibt die Gesamtspannung im Element i.
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Superposition der “Einfliisse”
vyt aus Verschiebungssprung 1 und 2 ergibt G’
“Einfluss™ aus

Element i |
Verschiebungssprung 1 i ol

L

Element j

“Einfluss™ aus
Verschiebungssprung 2

Bild 2.18:  Einflussnahme eines Randelementes auf ein anderes nach Kiinkler (2007).

Die Abbildung aller Einfliisse auf alle Elemente und die Beriicksichtigung der @ufleren
Beanspruchung ergibt damit das zu lI6sende Gleichungssystem. Unter Beriicksichtigung der
folgenden, notwendigen Randbedingungen, kann das Gleichungssystem gelost und somit die

Spannungen und Verschiebungen im Riss und der plastischen Zone berechnet werden:
- Der geoffnete Riss ist normalspannungsfrei: G,, = 0.
- Im Riss herrscht Reibungsfreiheit; die Rissufer sind schubspannungsfrei: T, = 0.

- Die Schubspannung in der plastische Zone darf nicht groer als die mikrostrukturelle

FlieBschubspannung sein: Ty, < T,

- Im Riss treten keine negativen Normalverschiebungen auf, da die Rissufer sich nicht

durchdringen konnen: b, > 0.

Als Ergebnis resultieren schlielich die Ungleichungen 2.17-2.19 aus denen sich die Nor-
mal- und Tangentialverschiebungen aller p Risselemente und die Tangentialverschiebungen
aller g Gleitbandelemente berechnen lassen. Eine herausragende Bedeutung nimmt dabei die

Rissspitzenabgleitung ein, die zur Ermittlung des Rissfortschritts genutzt wird.

N T I L e R O L S 2.17
Gnn__z1 nn,n n"'.z1 nn,t°t Onn = 1=5--p '
1= 1=



2 Grundlagen 38

- P T 5 (TR =0 i=l...p
Tl =[XGY b+ G b+t 2.18
mn ]El tn,n =0 El tn,t =t mn < Tkrit i= p+ 1.. .pt+q
b, =0 i=l..p 2.19
01101? und ’CE}; sind die Normal- bzw. Tangentialspannungen, die auf ein Element i wir-

ken. Analog zum Flei3streifenmodell von Navarro und de los Rios wird der Rissfortschritt
iber Gleichung 2.14 mit der Rissspitzenabgleitung verkniipft. Die Parameter m und C werden
werkstoffspezifisch angepasst, wobei C als Faktor fiir die Irreversibilitit der Versetzungsbe-
wegung gesehen werden kann. C wird demnach nie groBer als 1 und ist beispielsweise im

Vakuum kleiner als an Luft.

2.3.3 Hybrides Randelementemodell zur Simulation kurzer Risse unter Einfluss loka-
ler Phasenumwandlungen

Das Modell von Schick (2004) und Kiinkler (2007) beriicksichtigt die plastische Anisotropie
der Korner indem Gleitung nur auf kristallographischen Ebenen stattfindet, die in den unter-
schiedlichen Kornern individuelle Orientierungen aufweisen. Der Riss und die plastische Zo-
ne werden jedoch in eine unendliche Scheibe mit homogenen Eigenschaften modelliert. Soll
dagegen die Bildung von o"-Martensit in die Rissausbreitungssimulation einbezogen werden,
muss eine zweite Phase beriicksichtigt werden, die gegeniiber der Austenitphase, aus der sie
entstanden ist, ein groBeres Volumen aufweist. Um die Volumendehnung in einem begrenzten
Bereich um die Rissspitze aufbringen zu konnen, muss er durch Randelemente umschlossen
werden — die Phasengrenze erhalten eine Vernetzung. Erfolgt zusitzlich eine Diskretisierung
der Korngrenzen, konnen den einzelnen Gefiigekornern individuelle elastische Eigenschaften
zugewiesen werden (Kiibbeler 2011). Somit ist es moglich, der elastischen Anisotropie der

Korner Rechnung zu tragen (Bild 2.19).
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Randelemente mit Relativ-
verschiebung zur
Vernetzung des Risses

Gleitband Korngrenze

Martensit- Randelemente mit Absolut-
bereich verschiebung zur Ver-
netzung der Korngrenzen

Bild 2.19:  Zum hybriden Randelementemodell zur Simulation kurzer Risse.

Wie im urspriinglichen Modell erfolgt die Diskretisierung des Risses durch Elemente, de-
nen Relativverschiebungen in normaler und tangentialer Richtung moglich sind. Zur Vernet-
zung des Gebietsrandes sind diese Elemente allerdings nicht geeignet, da sich eine Korngren-
ze weder O0ffnen kann noch gleitet sie ab. Hier werden Elemente mit Absolutverschiebungen
verwendet, sodass die Korner fest miteinander verbunden bleiben. Um zwei verschiedene
Randelementetypen in einem Modell nutzen zu kénnen, werden sie in einem Superpositions-
verfahren gekoppelt, das auf Ameen&Raghubrasad (1994) zuriickgeht. Das Gesamtproblem
eines Risses in einem Korn wird dabei in zwei Teilprobleme zerlegt: Betrachtet wird zum
einen der Riss in einer unendlichen Scheibe und zum anderen das Gefiige als rissfreies endli-

ches Gebiet (Bild 2.20).

Bild 2.20:  Zur Superposition eines Risses in einer unendlichen Scheibe und eines rissfreien
endlichen Gebiets (b: Relativverschiebung, #: Spannung, u: Absolutver-
schiebung, p: Spannung, Index c fiir Riss, Index b fiir Gebietsrand).
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Die Superposition beider Teilprobleme resultiert schlieBlich in einem Gleichungssystem,
dessen Losung, die Normal- und Tangentialverschiebungen fiir die Elemente im Rissbereich
und die Tangentialverschiebungen fiir die Elemente in der plastischen Zone liefert. Aus der
Losung geht die Rissspitzenabgleitung ACTSD hervor. Die Risswachstumsgeschwindigkeit
kann schlieBlich iiber das Risswachstumsgesetz (Gleichung 2.14) berechnet werden. Die
exakte Herleitung der Superposition soll hier nicht ndher erfolgen, sie kann

Kiibbeler et al. 2009 entnommen werden.

Mit dem beschriebenen Verfahren kann ein Riss in einem Korn nachgebildet werden. Un-
ter Ausnutzung der Bedingung, dass die Spannung und die Verschiebung entlang des gemein-
samen Randes zweier Korner gleich sind, konnen mehrere Kérner zu einem Gefiige zusam-

mengesetzt werden.
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3 Experimentelle Methoden

3.1 Versuchsapparaturen, Probengeometrien und Probenvorbereitung
3.1.1 Zugversuch

Zur Charakterisierung der mechanischen Eigenschaften unter einsinniger Belastung des aus-
gewihlten Werkstoffs wurden Zugversuche an einer spindelgetriebenen Zugpriifmaschine
(Typ Wolpert) durchgefiihrt. Die Versuche erfolgten nach Norm DIN EN 10002-1 an langen

Proportionalstédben.

3.1.2 Zyklisches Verformungsverhalten

Die Versuche zum zyklischen Verformungsverhalten wurden an servohydraulischen Priifma-
schinen der Hersteller Schenk (Typ PC mit 160 kN Kraftmessdose) und MTS (Typ 810 mit
50 kN Kraftmessdose) durchgefiihrt. In spannungskontrollierten Versuchen bei einer Priiffre-
quenz von 5 Hz wurde die Dehnung mit einem aufsteckbaren Extensometer der Firma Sand-
ner (Typ Sandner EXA 15-1) gemessen. Zur Unterdriickung der Rissinitiierung an durch die
Fertigung bedingten Drehriefen wurden die zylindrischen Proben (Bild 3.1) mit SiC-Papier

bis zu einer Kérnung von 2000 geschliffen.
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Bild 3.1: Rundprobe fiir zyklische Verformungsversuche.
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3.1.3 Dauerfestigkeit

Die Ermittlung der Dauerfestigkeit wurde an einer Umlaufbiegemaschine des Herstellers
Schenk (Typ PUN) durchgefiihrt. Die Priiffrequenz lag bedingt durch den Aufbau der Priif-
maschine bei 100 Hz. Die Geometrie der Proben ist Bild 3.2 zu entnehmen. Bei der Korrelati-
on von Umlaufbiegeversuchen mit Versuchen, die auf Zug- Druck-Priifmaschinen durchge-
fiihrt wurden, ist zu beachten, dass nicht der komplette Probenquerschnitt mit der Priifspan-
nung beaufschlagt wird. Die maximale Spannungsamplitude wird hier lediglich auf der Ober-
flache der Probe erreicht. Deshalb muss aufgrund der Stiitzwirkung des weniger belasteten
Gefiiges aus dem Inneren der Probe heraus mit einer 10 — 25 % hoheren Schwingfestigkeit

gerechnet werden (Radaj 2007).
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Bild 3.2: Rundprobe zur Ermittlung der Dauerfestigkeit mittels Umlaufbiegung.

3.1.4 Ausbreitungsverhalten kurzer Risse

Die Versuche zum Ausbreitungsverhalten von kurzen Rissen fanden zum einen an dem in
Kapitel 4 detailliert beschriebenen in-situ Priifsystem statt. Zum anderen wurden Versuche an
einer servohydraulischen Priifmaschine (MTS, Typ 810 mit 50 kN Kraftmessdose) bei einer
Priiffrequenz von 5 Hz durchgefiihrt. Hierbei wurden die Proben nach definierten Intervallen
der Zyklenzahl ausgespannt, im Rasterelektronenmikroskop untersucht und anschlieBend zur
weiteren Ermiidung wieder in die Priifmaschine eingespannt. Fiir diese Versuche wurden zy-
lindrische ,,Shallow Notch“-Proben (Engl.: Flachkerb) benutzt (Bild 3.3). Aufgrund des
Flachkerbs kann die hochste Ermiidungsschiddigung auf den Bereich des Kerbgrundes redu-
ziert werden, da hier eine leichte Spannungsiiberh6hung vorliegt. Die Einschrinkung des
Schidigungsbereiches ist notig, da die Risssuche im REM bei einer 500 — 1000 fachen Ver-
groerung durchgefiihrt wurde und somit die zu untersuchende Fldche klein gehalten werden
muss. Ein weiterer Grund fiir die Nutzung von ,,Shallow Notch*-Proben liegt in der notwen-

digen geometrischen Konfiguration von Proben zur Durchfithrung der Elektronenriickstreu-
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beugung (EBSD) im REM (siehe Kapitel 3.3.1). Um verldssliche Orientierungsdaten der Mik-
rostruktur mit diesem Verfahren zu ermitteln, ist eine flache und in ihrer Verkippung definier-
te Oberflidche der Probe notig. Eine zylindrische Probe mit einem Radius von 4 mm weist eine
starke Kriimmung auf und erfiillt diese Mal3gabe nicht. Im Kerbgrund des Flachkerbs ist zwar
auch eine Kriimmung vorzufinden, diese kann jedoch nidherungsweise als ebene Flidche ange-
nommen werden, da die Kriimmung aufgrund des groen Radius von 25 mm gering ist und

nicht in der EBSD-Bezugsebene liegt.
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Bild 3.3: Shallow Notch Probe zur Untersuchung des Ausbreitungsverhaltes von kurzen

Rissen (Darstellung nicht maf3stabsgetreu).

Eine FEM-Rechnung der Probengeometrie ergab, dass die Spannung im Flachkerb dem
1,1 fachen der angelegten Spannung entspricht. Die im weiteren Verlauf der Arbeit genannten
Spannungen sind nur auf den Querschnitt im Kerbgrund bezogen. Der Querschnitt kann nach
Formel 3.1 berechnet werden. Hierbei ist D der maximale und d der minimale Probendurch-

messer in der Messldnge.

2
A=D—' n—2'arccosi+sin 2-alrccosi 3.1
4 D D

Alle Proben, die bei der Untersuchung des Ausbreitungsverhaltens von kurzen Rissen
Verwendung fanden, sowohl die ,,Shallow Notch*“-Proben als auch die in-situ-Proben, wurden
zunidchst mit SiC-Papier bis zu einer Kornung von 2000 geschliffen und anschlieBend elektro-
lytisch poliert. Dieses Polierverfahren ermoglicht die Herstellung einer verformungsfreien
und sehr glatten Oberfliche, die zur Darstellung des Gefiiges im Riickstreuelektronenkontrast
(Channeling-Kontrast) und zur Durchfithrung der EBSD-Messungen vorauszusetzen ist. Der
verwendete Elektrolyt setzt sich zusammen aus 70 % Ethanol, 12 % destilliertem Wasser,

10 % Diethylenglykolmonobutylether und 8 % Perchlorsdure. Die Proben wurden bei einer
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Elektrolyttemperatur von -15 °C und einer elektrischen Spannung von 15V fiir ca. 30 min

poliert, was in einem Materialabtrag von ca. 100 um resultierte.

3.1.5 Langrissmessungen

Zur Ermittlung des Schwellenwert- und des Stadium II-Risswachstums wurden Untersuchun-
gen an einer Resonanzpriifmaschine der Firma Rumul (Typ Cracktronic 8204) durchgefiihrt.
Die Versuche wurden bei einem konstanten Spannungsverhiltnis von R = 0,1 an Vierpunkt-

biegeproben durchgefiihrt (Bild 3.4).
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Bild 3.4: Vierpunktbiegeprobe zur Ermittlung von Langrissdaten.

Die Rissverldngerung wurde jeweils mit einer Rissmessfolie gemessen, die auf die Vor-
derseite der Probe geklebt wurde. Zunidchst wurde bei vorgegebener konstanter Belastungs-
amplitude ein Riss von einer Liange von 1 mm erzeugt. Im Anschluss daran wurde der Ver-
such durch Anwendung der ,,Joad shedding*“-Methode (deutsch.: Last absenken) fortgefiihrt.
Hierbei wird, beginnend von einem Startwert der Schwingbreite des Spannungsintensitétsfak-
tors AKg.r, die Schwingbreite AK in Abhédngigkeit von der Risslidnge a nach Formel 3.1 kon-

tinuierlich abgesenkt.

AK = AK.eS(@73,) 3.1



3 Experimentelle Methoden 45

Die Saxena-Konstante betrug ¢ =-0,3. Beendet wurden die Versuche mit dem Unter-

) ) ) ) da -8 mm )
schreiten einer Rissausbreitungsrate von & <10 8 , mit der der Schwellenwert der

Zyklus

Rissausbreitung fiir lange Risse definiert ist.

3.2 Messung des Volumengehaltes an  verformungsinduzierten
o’-Martensit

Die Messung des globalen Volumenanteils an verformungsinduzierten o’-Martensit wurde
mit einem Feritscope der Firma Fischer durchgefiihrt. Das Messprinzip beruht auf einer mag-
netinduktiven Methode. Von einer Spule wird ein Magnetfeld erzeugt, das mit den magneti-
schen Anteilen des gepriiften Werkstoffs in Wechselwirkung tritt. In einer zweiten Spule wird
aufgrund der Magnetfeldinderungen eine Spannung induziert, die proportional zum Anteil der
magnetischen Phase ist und so in einen ferromagnetischen Volumengehalt umgerechnet wer-
den kann. Im hier verwendeten Werkstoff sind die ferromagnetischen Phasen im §-Ferrit und
im o"-Martensit zu finden. Zu Beginn eines jeden Versuches, also im o"-Martensit-freien Zu-
stand, wurde der Anteil an §-Ferrit bestimmt, um diesen Gehalt im Verlauf des Versuchs von

den Messwerten abzuziehen und somit den genauen Gehalt an ot”-Martensit zu erhalten.

3.3 Untersuchung der Mikrostruktur
3.3.1 Rasterelektronenmikroskopie
Rasterelektronenmikroskop Phillips XL 30 LaBg

Die Untersuchung der Mikrostruktur wurde in dieser Arbeit ausschlie8lich mit einem Raster-
elektronenmikroskop (REM) durchgefiihrt. Bei dem eingesetzten Gerit handelt es sich um ein
Phillips XL 30 REM, das mit einer Lanthanhexaborid (LaBe)-Kathode ausgestattet ist. Das
Gerdit ist mit Detektoren sowohl zur Darstellung der Sekundirelektronen und der Riickstreu-
elektronen, als auch zur energiedispersiven Rontgenspektroskopie und zur Riickstreuelektro-

nenbeugung (EBSD) bestiickt.

Im Folgenden werden die Messverfahren und deren physikalische Prinzipien erliutert.
Als weiterfithrende Nachschlagewerke iiber die Rasterelektronenmikroskopie und deren phy-
sikalischen Hintergriinde seien hier die Biicher von Reimer (1998) und Goldstein et al. (2007)

genannt.
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Bildgebende Verfahren

Zur Bildgebung werden zwei Arten von Wechselwirkungen der beschleunigten Elektronen
mit der Materie genutzt. Zum einen schlagen die beschleunigten Strahlelektronen Materie-
elektronen aus den @uBleren Schalen der Materieatome heraus. Die herausgeschlagenen Elekt-
ronen (inelastische Streuung) liegen in einem Energiebereich von bis zu 50 eV und konnen
iber einen sogenannten Everhart-Thornley-Detektor detektiert werden. Die Sekundirelektro-
nen (SE) entstammen einem oberflichennahen Bereich (maximal 5 nm tief) und konnen somit

zur Darstellung der Topographie einer Probe genutzt werden.

Hierbei tragen verschiedene Faktoren zur Bildgebung bei. Die Anzahl der emittierten SE-
Elektronen hingt vom Neigungswinkel der eintreffenden Strahlelektronen mit der Material-
oberfldche ab. Je stirker die Oberfldache geneigt ist, desto groBer ist die Wechselwirkungsstre-
cke der Strahlelektronen mit der Materie und mehr SE-Elektronen werden emittiert, d.h. diese
Fliche erscheinen heller. Durch die seitliche Orientierung des Detektors erscheinen Objektbe-
reiche, die dem Detektor zugewandt sind heller, da die SE-Elektronen aus diesen Bereichen
vom Detektor leichter erfasst werden. Hervorstehende Kannten erscheinen heller, da aus den

Flanken vermehrt SE-Elektronen heraustreten.

Eine weitere Moglichkeit zur Bilderzeugung liefern die Riickstreuelektronen. Riickstreu-
elektronen sind hochenergetische Elektronen (>50eV bis ca. 0,9 - Ey Eo: Energie der Strahl-
elektronen), die aufgrund der Coulombschen-Wechselwirkung mit Atomkernen in ihrer Bahn
abgelenkt werden (elastische Streuung). Aufgrund mehrfacher Ablenkung werden die Strahl-
elektronen schlieBlich zuriickgestreut und kdnnen mit einem Silizium-Halbleiterdetektor er-
fasst werden. In Abhingigkeit von der Beschleunigungsenergie dringen die Elektronen tief in
die Materie ein und ermdéglichen eine Darstellung von Phasenunterschieden, weil die Riick-
streuung von der Dichte der Materie abhingt. Bei metallischen Werkstoffen kann ein zusétzli-
cher Effekt der Sekundirelektronen genutzt werden. Der sogenannte ,.channeling“-Effekt
(Deutsch.: Kanalisierung). Ist das Metallgitter derart ausgerichtet, dass der einfallende Elekt-
ronenstrahl parallel zu den Gitternetzebenen steht, werden weniger Elektronen zuriickgestreut,
da die Ablenkung geringer ist. Dies fiihrt dazu, dass die Elektronen sehr tief in den Werkstoff
eindringen. Das Riickstreuelektronenbild (BSE-Bild, engl.: backscattered electrons) erscheint

an solch einer Stelle dunkler.

Die Suche und nachfolgende Untersuchung von kurzen Rissen erfolgte zum groBen Teil

im BSE-Kontrast, weil die Risse hier dunkel erscheinen und somit einfacher zu finden sind.



3 Experimentelle Methoden 47

Allerdings ist der BSE-Kontrast weniger geeignet, um hohe Auflosungen bei groflen Vergro-

Berungen zu erreichen. In diesem Fall wurde der SE-Kontrast bevorzugt.

Analytische Verfahren

Mit Hilfe der Elektronenriickstreubeugung oder EBSD-Technik (Engl.: electron backscatter
diffraction) konnen die kristallographische Orientierung und die Phasenzugehorigkeit der
Mikrostruktur bestimmt werden. Hierbei wird die Beugung von riickgestreuten Elektronen an
den Netzebenen genutzt. Bild 3.5 a zeigt schematisch die Funktionsweise dieser Technik. Wie
zuvor schon beschrieben, werden beschleunigte Strahlelektronen bei der Kollision mit Mate-
rie elastisch gestreut bzw. riickgestreut. Bei kristallinen Werkstoffen werden die Riickstreu-
elektronen an Gitterebenen reflektiert. Wenn sie in einem Winkel 6 auftreffen und dabei die

Bragg-Bedingung (Formel 3.2) erfiillen, wird die Intensitét in dieser Richtung verstérkt.

2d-sin@=n-A 3.2

Durch die Bragg-Gleichung werden der Gitternetzebenenabstand d, der Einfallwinkel der
gestreuten Elektronen 6 und ein ganzzahliges Vielfaches der Elektronen-Wellenldnge n-A,
miteinander verkniipft (Bild 3.5 c). Beugung bzw. Reflexion passiert iiberall dort, wo die
Gleichung erfiillt ist. Da die Elektronen bei der Riickstreuung durch die Materie aus allen
Raumrichtungen auf die Gleitebenen treffen, entstehen an beiden Seiten einer Ebene Beu-
gungskegel (auch Kossel-Kegel genannt). Schnitte durch die Beugungskegel werden durch
einen Phosphorschirm sichtbar gemacht und erscheinen als Paare paralleler Linien, den soge-
nannten Kikuchi-Linien. An jeder Gitterebenenschar im Kristall werden die Riickstreuelekt-

ronen gebeugt und bilden Kikuchi-Linien auf dem Phosphorschirm.

Alle Linien der verschiedenen Beugungskegel zusammen bilden ein sogenanntes
Kikuchi-Muster (Bild 3.5 b), aus dem die Gitterstruktur und die Orientierung des Gitters,
bezogen auf die Probenoberfliche, berechnet werden kann. Bei der automatisierten EBSD-
Technik werden die Kikuchi-Muster mit einer CCD-Kamera aufgenommen und mit Hilfe
einer Software (Firma EDAX TSL, OIM™, Engl.: orientation imaging microscopy) hinsicht-
lich Orientierung und Phase ausgewertet. Hierbei iibernimmt die Software die Strahlsteuerung
des REMs und ist so in der Lage bis zu 70 Messpunkte pro Sekunde auszuwerten. Bei der
EBSD-Technik muss die Probe um 70° gekippt werden, um die hohe Riickstreuelektronenin-

tensitdt von den gebeugten Elektronen zu trennen.
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Um klare Kikuchi-Muster zu erhalten, ist eine gute Probenpréparation sehr wichtig. Es
empfiehlt sich, wie bereits geschildert, die Proben elektrolytisch zu polieren, um eine verfor-

mungsfreie Oberfliche des Kristalls zu erhalten.
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Bild 3.5: Zur automatisierten Riickstreuelektronenbeugung, a) schematischer Aufbau des

EBSD-Systems, b) Kikuchimuster eines kfz Kristalls (y-Austenit), ¢) schemati-
sche Darstellung der Elektronenbeugung an Gitternetzebenen (siehe auch For-
mel 3.2).
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3.3.2 Transmissionselektronenmikroskopie

Untersuchungen  zur  Versetzungsbewegung und  zur  verformungsinduzierten
o’-Martensitbildung wurden an einem Transmissionselektronenmikroskop (TEM) der Firma
Hitachi durchgefiihrt, (Typ H-8100, bei einer Beschleunigungsspannung von 200 kV). Zur
TEM Folienpriparation wurden den Ermiidungsproben, parallel zur Spannungsachse zunéchst
Segmente mit einer Dicke von 500 um entnommen. Diese wurden mit SiC-Papier mit einer
Kornung von 4000 auf eine Dicke von 80 um geschliffen. AnschlieBend wurden Scheiben mit
einem Durchmesser von 3 mm ausgestanzt, wobei eine Markierung der Spannungsachse er-
folgte. Die Scheiben wurden abschlieBend mit einem Diisenstrahlpoliergerit der Firma Struers
(Typ Tenopol-3) elektrolytisch zu einer durchstrahlbaren TEM-Folie gediinnt. Der Elektrolyt
war zusammengesetzt aus 90 % Perchlorsdure und 10 % Essigsdure. Das Diinnen wurde bei

einer Elektrolyttemperatur von 12,5 °C und einer Spannung von 20 V durchgefiihrt.

3.3.3 3D-Untersuchungen mittels Dual-Beam-Mikroskopie

Ausgewihlte Risse wurden mit einem Focussed-Ion-Beam-Mikroskop Helios NanoLab der
Firma FEI untersucht. Mittels Gallium-Ionenstrahl ist die Abtragung von Materie im Bereich
der Mikrostruktur moglich. Dies ermoglicht durch die Kopplung dieses Gerites mit einem

hochauflosenden REM die 3D-Untersuchung kurzer Risse auch in die Tiefe.

Die Oberfldche im Bereich eines Risses wird zunédchst mit einer 400 - 600 nm dicken Pla-
tinschicht beschichtet. Dies erfolgt durch die Injizierung von
Trimethylmethylcyclopentadienylplatinum (IV) Gas (Summenformel: (CH3)3(CH3CsHy)Pt,
dass durch den Beschuss mit Elektronen oder den Gallium-Ionen aufgespaltet wird. Atomares
Platin wird freigesetzt und auf der Oberfldche abgeschieden. Die Beschichtung erfolgt, um im
anschlieBenden Abtragen mittels Ionenbeschuss eine saubere Schnittkante zu erhalten und
somit das so genannte ,,curtening® (engl.: Vorhangbildung) zu verhindern bzw. zu minimie-
ren. Das Abtragen von Materie erfolgt schlieBlich in zwei oder mehreren Schritten. Zunéchst
wird mit hoher Ionenstromstédrke (21 nA) eine grole Tasche in die Oberfldche in unmittelba-
rer Nidhe des Risses geschnitten. Die Tasche sollte derart platziert werden, dass eine der Ta-
schenwinde den Riss an der zu beobachtenden Stelle schneidet. AbschlieBend wird die zu
beobachtende Fliche mit geringer Ionenstromstérke abgetragen (91 pA), um eine hohe Ober-
flichengiite und damit hoch aufgeldste Bilder der Schnittkante zu erhalten. Durch mehrfaches
Abtragen mit anschlieBender Bildaufnahme der Schnittkante ist die Anfertigung von 3D-

Rekonstruktionen von Rissen moglich.
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4 Priiftechnik zur HCF in-situ-Verformung im Rasterelektronen-
mikroskop

4.1 Vorteile und Nutzen der in-situ-Materialermiidung im REM

Zur Lokalisierung der Rissinitiierung und der Untersuchung des frithen Wachstums kurzer
Risse ist der Einsatz der Rasterelektronenmikroskopie unersetzlich. Die bildgebenden Verfah-
ren (SE und BSE, siehe Kapitel 3.3.2) ermoglichen eine hoch aufgeldste Beobachtung der
Probenoberfliche. Mit den analytischen Moglichkeiten der automatisierten Riickstreu-
Elektronenbeugung (EBSD, siehe Kapitel 3.3.2) kann die kristallographische Orientierung der
Mikrostruktur und die Phasenzugehorigkeit ermittelt werden.

Die Untersuchung der Wachstumsmechanismen von mikrostrukturell kurzen Rissen muss
in Intervallen von definierten Zyklenzahlen erfolgen. Eine kontinuierliche Beobachtung mit
Hilfe der Rasterelektronenmikroskopie ist bei einem Einsatz von konventionellen
servohydraulischen Ermiidungsmaschinen nicht moglich. Die Proben miissen aus der Priifma-
schine ausgebaut und gereinigt werden, um sie im REM zu untersuchen. Der Prozess des Ein-
und Ausbauens stellt einen groBen Zeitaufwand dar, der in einer geringen zeitlichen Auflo-
sung der Untersuchungsintervalle und damit der Messergebnisse resultiert.

Ein weiteres Problem dieser Versuchsmethodik besteht in dem hiufigen Aus- und Ein-
spannen der Proben in die servohydraulische Priifmaschine. Insbesondere bei sehr duktilen
Werkstoffen, wie z.B. austenitischen Edelstihlen, lédsst sich eine Verformung der Einspannbe-
reiche nur schwer verhindern. Auch wenn diese Verformung gering ausfillt, kann sie dennoch
zu einer Verbiegung der Probe fiihren. Dadurch wird die aufgebrachte Zug-Druck-Spannung
mit einer Biegespannung iiberlagert, was zu einer Verfilschung der Messergebnisse fiihrt.

Aufgrund dieser Probleme ist die Implementierung einer Maschine zur zyklischen Verfor-
mung in-situ innerhalb des Rasterelektronenmikroskops sinnvoll. Durch das Einsparen von
Umbauzeiten konnen die Untersuchungsintervalle verringert werden und aufgrund des einma-
ligen Einspannens der Probe in die Priifmaschine kann eine Verbiegung durch Verformung

der Einspannstellen, bei mehrmaligem Ein- und Ausspannen, ausgeschlossen werden.
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4.2 Technischer Entwicklungsstand
4.2.1 Kommerzielle Priifsysteme

Im Folgenden soll der technische Stand von derzeit verfiigbaren Priifsystemen zur zyklischen
Verformung und die Verwendbarkeit dieser Systeme zur Untersuchung von Ermiidungsme-
chanismen im HCF-Bereich kurz erlidutert werden.

Den groBten Anteil an kommerziell erhiltlichen Systemen zur zyklischen Verformung im
Rasterelektronenmikroskop ~ haben  spindelgetriebene  Systeme  (z.B.  Blochwitz
&Tirschler 2000)). Diese Systeme konnen grofle Krifte (bis zu £10 kN) aufbringen und auf-
grund des Spindeltriebs auch grole Wege und somit groe Dehnungen erreichen. Der Nach-
teil ist jedoch die geringe Priiffrequenz von max. 0,1 Hz, was eine Nutzung im Lastspielzahl-
Bereich von N > 10 ausschlieft.

Eine weitere Bauart stellen servohydraulische Verformungssysteme dar, die als Prototypen
(z.B. Li&Zhang (2001)) und als kommerzielle Systeme (z.B. Nakajimaet al. (1998)) zu fin-
den sind. Hier wird, gleich den konventionellen servohydraulischen Maschinen, die zu ermii-
dende Probe durch einen Hydraulikzylinder belastet. Es konnen Frequenzen von 15 —20 Hz
bei sehr hohen Kraftamplituden erreicht werden. Diese Bauweise der servohydraulisch betrie-
benen in-situ-Priiftechnik zur Materialermiidung birgt jedoch das hohe Risiko einer irreparab-
len Schiadigung des eingesetzten Rasterelektronenmikroskops. Da die Priifapparatur im Vaku-
um betrieben wird, wiirde Ol, das im Falle einer Leckage des Olkreislaufes austreten wiirde,
sofort verdampfen und sich auf den Komponenten des Rasterelektronenmikroskops nieder-
schlagen. Ein durch Ol kontaminiertes Gerit kann nur mit sehr hohem Service-Aufwand ein-

gesetzt werden.

4.2.2 Prototyp einer Piezo-Miniaturpriifmaschine

Am Lehrstuhl fiir Materialkunde und Werkstoffpriifung wurde bereits 2001 mit der Entwick-
lung und Konstruktion eines in-situ-Miniaturpriifsystems begonnen. Dieses sollte in ein Ras-
terelektronenmikroskop implementiert werden. Gefordert durch den Innovationsfonds der
Universitdt Siegen entstand im Rahmen einer Diplomarbeit eine mittels Piezo-Aktuator be-
triebene Miniaturpriifmaschine (Bild 4.1 a) (Sickert 2002), welche eine Spannungsamplitude
von AGma/2 = 1000 MPa' bei einer Frequenz von 50 Hz bereitstellen sollte. Es wurde ein
Piezo-Aktuator als Antrieb ausgewdhlt, da dieser hohe Priiffrequenzen ermdoglicht und im

REM keine Kontaminationen verursacht.

' Die Probenquerschnittsfliche betrug 4 mm2.
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Die Herausforderung im Einsatz eines Piezo-Aktuators liegt in dem geringen Hubvermo-
gen dieses Bauteils. Zwar erreichen diese Aktuatoren sehr grofle Krifte, der Hub liegt aller-
dings im pm Bereich. Aufgrund mangelnder Steifigkeit des Systems erreichte deshalb der
entwickelte Prototyp nicht die geforderten Spannungs- bzw. Dehnungsamplituden.

Eine Analyse des urspriinglichen Prototypen mit anschlieBendem Neuentwurf wurde 2004
durchgefiihrt (Winkelhofer 2005) (Bild 4.1 b). Das verfolgte Konzept zeigt deutliche Fort-
schritte im Bereich der maximal erreichbaren Kraftamplitude. Die verlangten Spannungsamp-
lituden bzw. Dehnungsamplituden wurden allerdings auch hier nicht erreicht, was auf Méngel
in der konstruktiven Ausfiihrung dieses Prototypens zuriickgefiihrt wurde. Des Weiteren fehl-
ten Losungen zur Messung der auf die Probe wirkenden Last und zur Implementierung der in-

situ-Miniaturpriifmaschine ins Rasterelektronenmikroskop.
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Piezoaktuator

Probe

Lastrahmen

Piezoaktuator

—— Lastrahmen

Tellerfedern
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Bild 4.1: Prototypen von mittels Piezoaktuator angetriebenen in-situ-
Miniaturpriifmaschinen, a) erster Prototyp von 2002, b) zweiter Prototyp von
2004.
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4.3 Entwicklung und Inbetriebnahme eines in-situ-Miniaturpriifsystems
4.3.1 Konzeptauswahl

Ausgehend von den geleisteten Vorarbeiten wurde die Entwicklung des in-situ-
Miniaturpriifsystems im Rahmen dieser Arbeit weitergefiihrt. Aufgrund der bereits geschil-
derten Vorteile wurde auf die vorhandene Piezotechnik als Antrieb zuriickgegriffen. Da das
Konzept des zweiten Prototyps groes Entwicklungspotential zeigte, wurde dieses weiterver-
folgt. Zur Optimierung der Steifigkeit, Messung der Probenkraft und Implementierung im
Rasterelektronenmikroskop wurde die Maschine daraufhin in allen Bereichen iiberarbeitet. Da
die zu entwickelnde in-situ-Priiftechnik zunéchst in der Ermiidung von austenitischen Edel-
stdhlen Anwendung finden sollte, wurde die zu erreichende Spannungsamplitude mit
AGma/2 =375 MPa (R =-1) festgelegt. Bei einem Probenquerschnitt von 4 mm? resultiert
dies in einer Kraftamplitude von AF,./2 =1500 N. Als zu erreichende Frequenz wurden
50 Hz angestrebt. Im Folgenden sollen die Funktionsweise und einige Detaillosungen der Mi-

niaturpriifmaschine niher betrachtet werden.

4.3.2 Funktionsweise

Bild 4.2 zeigt den Prototypen der in-situ-Miniaturpriifmaschine. Ein Piezoaktuator ist zwi-
schen einer unbeweglichen Grundplatte und einem beweglichen Lastrahmen eingebaut. Der
Aktuator ist durch Tellerfedern vorgespannt, da Piezokristalle grundsétzlich nur auf Druck
belastet werden diirfen. Eine Zugbeanspruchung wiirde zur Zerstdorung der eingesetzten
Piezokeramik fiihren. Die zu ermiidende Probe wird zwischen dem Lastrahmen und der
Grundplatte eingespannt. Das Ein- und Ausfahren des Piezoaktuators durch die Ansteuerung
mit einer elektrischen Spannung resultiert in einer Zug- oder Druckbeanspruchung der Probe.
Hierbei ist zu beachten, dass die Position des Piezoaktuators vor dem Einspannen das Last-
verhiltnis im Versuch bestimmt. Befindet sich der Aktuator beispielsweise in mittlerer Stel-
lung, so ist nach dem Festspannen eine Belastung der Probe bei einem Spannungsverhiltniss

von R = -1 moglich.



4 Priiftechnik zur HCF in-situ-Verformung im Rasterelektronen-mikroskop 55

Piezoaktuator

beweglicher
Lastrahmen

Probe

unbewegliche
Grundplatte

Tellerfedern

Quarzkristall-
Kraftsensor

hintere Einspannung

vordere Einspannung

b)

Bild 4.2: In-situ-Miniaturpriifmaschine: a) 3D-CAD-Zusammenbaudarstellung, b) mon-
tierter Prototyp.
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4.3.3 Antrieb

Neben einer hohen Dynamik erreichen Piezoaktuatoren grofe Krifte und sind mechanisch
sehr hoch belastbar. Aus diesen Griinden eignen sie sich hervorragend zum Gebrauch in ei-
nem Miniaturpriifsystem fiir HCF-Experimente, welches im Vakuum eines Rasterelektronen-
mikroskops eingesetzt werden kann. Der hier verwendete Piezostapelaktuator besteht aus
mehreren iibereinander liegenden Piezokeramikscheiben, die jeweils elektrisch kontaktiert
sind. Durch Anlegen einer elektrischen Spannung wird der inverse piezoelektrische Effekt
genutzt, der zu einer Langendehnung der Keramik fiihrt. Der verwendete Piezoaktuator
(Piezoaktuator PSt 1000/35/125 VS 45 Thermostable, Fa. Piezomechanik GmbH) ist ein
Hochvoltaktuator, der temperaturstabil und fiir den Einsatz im Vakuum optimiert ist. Die ma-
ximale Ausdehnung betrédgt bei maximaler elektrischer Spannung 125 um. Die grofle Heraus-
forderung besteht darin, dass der Aktuator eine antiproportionale Weg — Kraftcharakteristik

aufweist (Bild 4.3).

50
40 —
30 —

20—

Blockierkraft [kN]
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S W

| ' | ! | ! |
0 25 50 75 100 116,5 125

Hub [pum]

Bild 4.3: Hub-Blockierkraft-Diagramm des verwendeten Piezoaktuators mit Arbeitspunkt
bei einer Kraftschwingbreite von 3 kN.

Mit zunehmender Auslenkung sinkt die Kraft bis schlieflich bei maximaler Auslenkung
keine Kraft mehr aufgebracht werden kann. Im blockierten Zustand kann eine Kraft von
45 kN aufgebracht werden. Gesteuert wird der Piezoaktuator durch eine Leistungselektronik,
die eine Spannungsschwingbreite von U=0- 1000 V bei einem maximalen Strom von
I =2 A liefert. Die Elektronik kann sowohl manuell als auch iiber die Eingangsbuchse durch

ein externes Signal gesteuert werden.
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Eine detaillierte Beschreibung des Antriebs und der physikalischen Wirkweisen von

Piezoaktuatoren kann in Pickelmann (2009) gefunden werden.

4.3.4 Optimierung der Steifigkeit

Aus der Kennlinie des Aktuators (Bild 4.3) ldsst sich ablesen, dass bei einer Kraftschwing-
breite von AF =3 kN ein Hubvermoégen von 116,5 um zur Verfiigung steht. Aufgrund dieses
geringen Hubs hat die Gesamtsteifigkeit der Priifmaschine einen entscheidenden Einfluss auf
die maximal erreichbaren Priifkrifte. Zur Optimierung der Miniaturpriifmaschine wurden alle
kritischen Bauteile des Prototyps im Betrieb mit Messuhren iiberpriift (Fries 2007). Es konnte
festgestellt werden, dass nahezu alle Bauteile grole Verformungen aufwiesen. Insbesondere
im Bereich der Grundplatte konnten gravierende Steifigkeitsverluste ermittelt werden. Aus
diesem Grund wurde dieses Bauteil einer iterativen Optimierung mit Hilfe der Finiten-
Elemente-Methode unterzogen. In Bild 4.4 sind auszugsweise einige Schritte dieser Optimie-
rung dargestellt. Die in Bild 4.4 d) dargestellte Geometrie ergab eine 6-mal hohere Steifigkeit

als die Ausgangsgeometrie und wurde als neue Grundplattengeometrie gewihlt.

Lagerung Flachenlast Von Mises-Spannung [MPa]

10_l

fl
10-2_I

b) d)

Bild 4.4: Iterative Optimierung der Steifigkeit der Grundplatte im Zugzyklus: a) Aus-
gangsgeometrie, b) 2. Iterationsschritt, c) 4. Iterationsschritt, d) 7. Iterations-
schritt (Fries 2007).
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4.3.5 Kraftmessung

Zur Kraftmessung ist ein Quarzkristallkraftsensor (Typ 9134B29, Fa. Kistler) direkt im Kraft-
fluss zwischen dem Lastrahmen und der hinteren Einspannung verbaut. Aufgrund der hohen
Steifigkeit (5,6 kN/um) wurde diese Art von Sensor verwendet. Bei einer Kraftschwingbreite
von AF =3 kN betridgt der Verlust an Dehnung (und damit an Leistung) ca. 0,5 um und ist
somit vernachléssigbar. Ein weiterer Vorteil dieser Art von Sensoren ist die hohe Genauigkeit
von <0,01 N. Die physikalische Wirkweise beruht auf dem piezoelektrischen Effekt. Wird der
Quarzkristall auf Druck belastet, gibt er eine Ladung ab, die verstirkt und als Kraftsignal aus-
gegeben wird. Durch eine Vorspannung (hier ist der Sensor zwischen Lastrahmen und hinte-

rer Einspannung vorgespannt) konnen auch Zugkrifte gemessen werden.

4.3.6 Probengeometrie

Durch die Optimierung der Probengeometrie konnte eine weitere Steigerung der Leistung
erreicht werden. Die Messldnge von anfangs 14 mm wurde auf 2 mm verkiirzt (Bild 4.5).
Durch diese Mallnahme ist eine geringere Gesamtdehnung der Probe erforderlich, was auf-
grund der bereits geschilderten Charakteristik des Antriebs in einer Erhohung der Kraftampli-
tude resultiert. Weiterhin wurde die neue Probengeometrie mit einer flachen Kerbe (,,shallow

notch®) versehen, sodass die Schidigung in einem gut zu lokalisierenden Bereich im Kerb-

grund eintritt.

Bild 4.5: Probengeometrie fiir in-situ-Versuche im REM.



4 Priiftechnik zur HCF in-situ-Verformung im Rasterelektronen-mikroskop 59

4.3.7 Implementierung der Priifmaschine in ein Rasterelektronenmikroskop

Aufgrund der Abmalle und des hohen Gewichts der in-situ-Miniaturpriifmaschine war die
Entwicklung und Konstruktion einer Kammererweiterung des Rasterelektronenmikroskops
notig. Es wurde eine austauschbare Tiir, bestehend aus drei, teils verschraubten und teils ver-
schweifiten Aluminium-Elementen, konzipiert und gefertigt (Bild 4.6). Zur Positionierung der
Priifmaschine unter dem Elektronenstrahl wurde ein 2-Achsentisch entwickelt, der durch
Feingewindetriebe im pum-Bereich positioniert werden kann. Betitigt werden die Gewinde-
triebe manuell aulerhalb der Kammer mit Hilfe von Vakuumdurchfiihrungen. Zum Einsatz
der automatisierten Riickstreuelektronenbeugung muss die Probe um 70° zum Elektronen-
strahl gekippt werden (siehe Kapitel 3.3.1). Dies kann durch die Montage der Miniaturpriif-

maschine auf ein 70° Winkelelement auf dem 2-Achsentisch realisiert werden (Bild 4.6 ¢).
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Vakuum
Durchfiihrung

Feingewindetrieb

xy-Tisch

Linearkugellager

c)

Bild 4.6: Austauschbare REM-Tiir mit Kammererweiterung, a) Au3enansicht, b) Innenan-
sicht mit xy-Tisch zur Positionierung der in-situ-Priifmaschine unter dem Elekt-
ronenstrahl, ¢) in-situ-Priifmaschine im EBSD-Modus.

4.3.8 Priifaufbau und Reglung der in-situ-Miniaturpriifmaschine

Zentraler Bestandteil des Priifaufbaus und der Steuerung der in-situ Miniaturpriifmaschine ist
ein PC, der mit einer Schnittstelle (Keithley KPCI 3108) zur analogen Datenerfassung ausge-
stattet ist (Bild 4.7). Mit Hilfe des Softwarepakets LabVIEW wurde eine Spitzenwertregelung
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der Kraftamplitude entworfen. Als Eingangsgrofle dient hierbei das vom Quarzkristallkraft-
sensor ausgegebene Signal, aus dem die Kraftamplitude und der Kraftmittelwert bestimmt
werden. Nach einem Vergleich der Soll- und Istwerte wird iiber eine USB-Schnittstelle der
Funktionsgenerator angesprochen. Dieser gibt ein sinusformiges Spannungssignal an die Leis-

tungselektronik aus, welches in Amplitude und Mittelwert der eingestellten Kraft entspricht.

Kapazitives
Wegmesssystem
Wegsignal Oszilloskop
Mess-PC mit Keithley
Messkarte und LabVIEW
Kraftsignal SOLL
[=11]
g
%
5
% Funktionsgenerator
[ .
= v | Kraftsignal SOLL
—| analog 5V
&
iz Leistungselektronik
[2+1
.
Kraftsignal SOLL
analog 0-1000V
in-situ
Miniaturpriifmaschine

Bild 4.7: Aufbau des in-situ Priifsystems.
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S Werkstoffcharakterisierung

In der hier vorliegenden Arbeit wurde als Untersuchungsmaterial ein metastabiler
austenitischer Edelstahl (Werkstoffnummer 1.4307, X2CrNil8-9) verwendet. Die Nennzu-
sammensetzung und die mittels Funkenspektroskopie ermittelte chemische Zusammensetzung

kann Tabelle 5.1 entnommen werden.

Tabelle 5.1: Chemische Zusammensetzung des Werkstoffs 1.4307, Nennzusammensetzung,
Funkenspektroskopie, (Massenanteile in %).

Fe C Cr Ni Si Mn Mo A% Ti Nb W N
Nenn-
zusammen- Rest <0,03 17,5-19,5 8,0-10,5 <1,0 <2,0
setzung

Analyse  Rest 0,03 18,28 8,42 052 1,8 04 0,091 0,007 0,01 0,017 0,054

Das Material wurde in Form von Rundstangen mit einem Durchmesser von 25,5 mm von
den Deutschen Edelstahlwerken GmbH geliefert. Laut Lieferantenzeugnis wurde der Werk-
stoff nach dem Rundwalzen einer halbstiindigen Losungsglithung bei 1050 °C unterzogen. In
diesem Zustand zeigt das Gefiige eine sehr inhomogene Struktur bestehend aus einer austeni-
tischen Matrix mit vereinzelten zeilenformigen d-Ferritkornern (Bild 5.1 a). Der Anteil an 6-
Ferrit wurde mit dem Ferritscope ermittelt und betrigt ca. 1,5 — 2 %. Dieser Gehalt wird durch
die Berechnungen der Phasenzusammensetzung nach dem Schefflerdiagramm bestitigt
(Tabelle 5.2 und Bild 5.2). Die Berechnungen zeigen, dass das Gefiige bei einer sehr schnel-
len Abkiihlung von der Normalisierungstemperatur auf Raumtemperatur nahezu vollstindig
austenitisch ist und einen geringen Anteil an 8-Ferrit aufweist. Im Riickstreuelektronenkon-
trast zeigen die Austenitkorner starke Graustufengradienten, die auf Orientierungsgradienten
der kristallographischen Orientierung hindeuten. Diese Annahme wird unterstiitzt durch die
Orientierungsdaten der EBSD-Analyse (vergroBerter Ausschnitt Bild 5.1 a). Hier konnten
Orientierungsgradienten von bis zu 5° innerhalb der Kérner gemessen werden. Diese Orien-
tierungsunterschiede deuten auf eine unvollstindige Losungsglithung hin, resultierend in einer
nach dem Herstellungsprozess unvollstindig abgebauten plastischen Verformung der Korner
(hohe Versetzungsdichte und zuriickbleibende Eigenspannungen). Anhand der EBSD-Daten
wurde im Lieferzustand eine mittlere Austenitkorngrof3e von 15 pm bestimmt. Zwillingsgren-

zen wurden bei der KorngroBenmessung nicht beriicksichtigt.
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Bild 5.1: Gefiige des metastabilen austenitischen Edelstahls, a) im Lieferzustand, b) nach
einer weiteren Losungsglithung von 1,5h bei 1050°C, (links: REM-Abbildung
im Elektronenriickstreukontrast, rechts: Darstellung der kristallographischen
Orientierung).

Eine inhomogene Mikrostruktur und eine relativ geringe Korngrofle erschweren die Cha-
rakterisierung der Ermiidungsschidigung. Restverformungen und die zuriickbleibenden Ei-

genspannungen haben einen starken Einfluss auf das Wachstum von kurzen Rissen und die
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durch die Ermiidung erfolgende verformungsinduzierte o’-Martensitbildung. Des Weiteren
werden die bildgebenden und analytischen Moglichkeiten der Rasterelektronenmikroskopie

negativ beeinflusst.

Aus den genannten Griinden wurde das Versuchsmaterial einer weiteren Losungsglithung
bei 1050 °C fiir 1,5 h unterzogen. Bild 5.1 b zeigt, dass die Austenit-Korner eine homogene
Orientierung mit einer mittleren Korngrée von 74 um und eine fiir austenitische Edelstdhle
typische hohe Dichte an Rekristallisationszwillingen aufweisen. Letztere wurden bei der

KorngréBenmessung jedoch nicht beriicksichtigt.

— v Austenit
B 20T
__O)
Z
=
=
E Y+ e
=
2 103
v 10 T
2
Z
o” Martensit
I
10 19,520 30 40

Chroméquivalent Cre [%]

Bild 5.2: Lage des gewidhlten metastabilen austenitischen  Edelstahls im
Schefflerdiagramm.

Tabelle 5.2 zeigt neben den berechneten Werten fiir die Chrom- und Nickel-Aquivalente
die Berechnung zur Phasenstabilitit nach den bereits zuvor beschriebenen Berechnungsansit-

zen (Kapitel 2.1.4).
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Tabelle 5.2: Temperaturen zur Phasenstabilitit, Chrom- und Nickelequivalente nach For-

meln 2.6-2.9.
M; (2.8) Myszo (2.9) Ni. (2.6) Cr. (2.7)
-146,9 °C 16,5 °C 10,3 19,5

Die Martensitstarttemperatur wurde durch Kiihlen des Werkstoffes in fliissigem Stickstoff
(Siedepunkt: -196 °C) iiber mehrere Tage hinweg iiberpriift. Nach den Berechnungen sollte
bei dieser Temperatur zumindest ein Teil des Austenits in o’-Martensit umwandeln (siehe
Bild 2.5). Es konnte jedoch keinerlei a’-Martensit gefunden werden. Dies ldsst den Schluss
zu, dass eine genaue Berechnung der Temperaturen zur Phasenstabilitit anhand der chemi-
schen Zusammensetzung weniger sinnvoll ist bzw. dass die mittels empirischer Regressions-
beziehungen ermittelten Formeln nicht genau sind. Die Berechnungsverfahren kdnnen aber
zum Vergleich der Stabilitit von verschiedenen Chargen herangezogen werden. Eine Uber-
priifung der Mgz Temperatur wurde aufgrund des experimentellen Aufwandes nicht durchge-
fiihrt. Tabelle 5.3 zeigt die Ergebnisse der Berechnungen zur Stapelfehlerenergie. Je nach
verwendeter Formel liegen die Werte zwischen 8 — 21 mJ/m? und entsprechen damit den ex-

perimentell ermittelten Werten, die in der Literatur zu finden sind (Schrammé&Reed 1975).

Tabelle 5.3: Stapelfehlerenergie des untersuchten Werkstoffs (Formeln siehe Tabelle 2.3).

Quelle  Schrammé&Reed (1975) Rhodes&Thompson (1977)  Dai et. al (2002)
Ysk [mJ/m?] 21 15 8
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6 Ergebnisse und Diskussion

6.1 Bewertung der in-situ Priiftechnik
6.1.1 Miniaturpriifsystem zur in-situ Materialermiidung im REM
Kraft- und Spannungsamplitude

Zur Erprobung der Miniaturpriifmaschine und zur Bestimmung der maximal moglichen Kraft-
und Spannungsamplitude wurden Proben aus dem in dieser Arbeit untersuchten metastabilen
austenitischen Edelstahl bei maximaler Schwingbreite der Ausgangsspannung des
Piezoverstirkers (0-1000 V) ermiidet. Die an der Probe anliegende maximale Kraftamplitude
betrug hierbei AF = 1500 N, was bei der gegebenen ,,shallow-notch*-Probengeometrie einer

Spannungsamplitude von Ac/2 =450 MPa entspricht.

Da der metastabile austenitische Edelstahl schon bei geringen Spannungen plastische
Verformung zeigt, ist die Schwingbreite der Probendehnung bei Maximalbelastung relativ
groB3. Dies hat aufgrund der antiproportionalen Kraft-Weg-Charakteristik des Piezoantriebs
zur Folge, dass die Kraftamplitude geringer ist als sie bei einem rein elastischen Materialver-
halten wiére. Somit ist davon auszugehen, dass bei der zyklischen Verformung von Werkstof-
fen mit hoherer Dehngrenze auch hohere Maximalkriéfte erreicht werden konnen. Dies wurde
experimentell allerdings nicht nachgewiesen, da die Probenfertigung mittels Funkenerosion

sehr aufwiéndig und zeitintensiv ist.

Es wurde festgestellt, dass der Betrieb mit maximaler Kraftamplitude wenig sinnvoll ist.
Findet eine Mittelwertabweichung der Kraft statt, so kann diese nicht korrigiert werden, weil
bereits die volle Spannungsschwingbreite des Piezoverstirkers ausgenutzt wird. Es wird aus
diesem Grund empfohlen, die Schwingbreite der Ausgangsspannung auf einen Bereich von
+150 V bis +850 V einzugrenzen, so dass im Versuch ein ausreichend groBer Spielraum zur

Regelung des Mittelwertes der Kraftamplitude zur Verfiigung steht.

Frequenz

Bei maximaler Kraftschwingbreite wurden Frequenzen bis 35 Hz erreicht. Oberhalb dieser
Frequenz erweist sich die Steuerung der Priifmaschine durch den Mess-PC als problematisch.
Dies ist auf die nicht mehr ausreichende Abtastrate des Messsystems zuriickzufiihren. Aus

mechanischer und piezoelektrischer Sicht ist eine Frequenz von 50 Hz durchaus moglich.
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Der Piezoaktuator produziert bei hohen Frequenzen Wirme, die im Vakuum des Raster-
elektronenmikroskops nicht konvektiv abgefiihrt werden kann. Aus diesem Grund wurde eine
Ethanol-Flissigkeitskiihlung entwickelt (Bild 6.1). Da die Frequenzen bei der Ermiidung des
metastabilen Austenits bei 5 Hz lagen, war die Warmeentwicklung vernachlédssigbar und das
Kiihlsystem kam nicht zum Einsatz. Fiir hohe Versuchsfrequenzen ist der Einsatz der Kiih-
lung jedoch zwingend erforderlich, da sonst die Gefahr eines Versagens des Piezoaktuators

besteht.

Ein- und Ausfluss -~
des Ethanol il

Aussparung fiir den Aktoator
Bild 6.1: Kiihlkorper des Ethanolkiihlsystems.

Biegung

Der Einsatz von Flachproben in Zug-Druck Ermiidungsexperimenten bringt die Problematik
der Probendurchbiegung mit sich. Insbesondere bei relativ geringen Probendicken kann es
zum Ausknicken der Messldnge kommen. Bei der Fertigung der Einspannungen und der Mon-
tage der Priifmaschine wurde deshalb auf hohe MaBhaltigkeit und eine genaue Ausrichtung
der Teile geachtet. Zur Kontrolle, ob eine Durchbiegung der Probe stattfindet, wurden Deh-
nungsmessstreifen auf der Ober- und der Unterseite einer Probe befestigt. Bild 6.2 zeigt die
Ergebnisse der Dehnungsmessung im zyklischen Versuch. Es ist deutlich zu erkennen, dass
die Kraft-Dehnungshysteresen weitestgehend gleiche Offnungsweiten besitzen. Eine

Durchbiegung der Probe findet somit nicht statt.
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Bild 6.2: Vergleich der Dehnung auf der Ober- und der Unterseite einer Ermiidungsprobe
(Oberseite: blau, Unterseite: rot).

6.1.2 Ermiidungsversuche im Rasterelektronenmikroskop

Die durchgefiihrten Experimente im Vakuum zeigen, dass die Miniaturpriifmaschine im REM

einwandfrei funktioniert.

Die Positionierung der Probe durch das Verfahren der Priifmaschine mittels Feingewinde-
triebe ist mit einer Prizision von ca. 0,5 um mdoglich. Auch bei hohen Vergroerungen kann
somit eine ausreichend genaue Positionierung der Probe erfolgen. Der Arbeitsabstand der
Probe zur Endblende der Elektronensdule wurde konstruktiv auf 10 mm festgelegt. Dieser
Arbeitsabstand ist der vom Hersteller empfohlene Abstand fiir die bildgebenden Verfahren im

REM.

Es zeigt sich, dass sowohl die Darstellung mit Sekundérelektronen als auch mit Riick-
streuelektronen storungsfrei erfolgt. Eine Ablenkung der Elektronen durch dass elektrisch
induzierte Magnetfeld des Piezoaktuators konnte auch im zyklischen Betrieb bei maximaler
Spannungsschwingbreite nicht beobachtet werden. Zur Aufnahme eines ausreichend hoch
aufgelosten rauscharmen Bildes muss die Miniaturpriifmaschine jedoch angehalten werden,

da die Probenoberfliache im Versuch in Bewegung ist.
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Die analytischen Messverfahren des REM, die energiedispersive Rontgenspektroskopie
und die automatisierten Riickstreuelektronenbeugung (EBSD) konnen storungsfrei eingesetzt
werden. Allerdings kommt es im REM aufgrund von Verunreinigungen hiufig zu einer Kon-
tamination der untersuchten Oberfliche mit Kohlenstoff. Dieser wird durch den Elektronen-
strahl auf die Probenoberfliache aufgetragen und fiihrt zu einer Abschattung der Oberfliche.
Werden die Zyklenzahl-Intervalle so klein gewihlt, dass bei einem geringen Risswachstum
die Oberfldche vor der Rissspitze mehrmals an der gleichen Stelle untersucht werden muss, so
kann die Abschattung derart stark werden, dass keine weiteren Untersuchungen mittels EBSD
moglich sind. Aus diesem Grund empfiehlt es sich, Messintervalle ausreichend hoch zu wih-

len.

Neben der Ermiidung im Vakuum des Elektronenmikroskops ist auch eine Ermiidung an
Luft moglich. Hierzu kann die Kammertiir, in die die Miniaturpriifmaschine integriert ist, ge-
offnet werden. Die Kammer des Mikroskops wird wihrenddessen mit einer Platte verschlos-
sen, so dass eine Evakuierung wihrend der zyklischen Verformung erfolgen kann. Zur Durch-
fiihrung von Messungen wird die Tiir wieder geschlossen. Die wiederholte Evakuierung der
Kammertiir inklusive der Miniaturpriifmaschine erfordert fiir jeden Beobachtungszyklus 15

Minuten.

6.2 Charakterisierung des mechanischen Werkstoffverhaltens
6.2.1 Monotone Verformung

Es wurden Zugversuche sowohl im Lieferzustand des Werkstoffs als auch nach der zusitzli-
chen Losungsglithung durchgefiihrt. Bild 6.3 zeigt die Spannungs-Dehnungskurven der Ver-
suche und Tabelle 6.1 die daraus abgeleiteten mechanischen Kennwerte beider Zusténde.
Aufgrund des groBeren Korndurchmessers ist die Duktilitit des wiarmebehandelten Zustandes
groBer, die Zugfestigkeit jedoch geringer. An den Werten fiir Ryo; und Ry, zeigt sich wei-
terhin, dass die Dehngrenze nicht exakt zu ermitteln ist, da schon bei geringer Spannung eine

plastische Verformung zu beobachten ist.
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Bild 6.3: Spannungs-Dehnungskurven des Lieferzustandes und des Zustandes nach einer

Losungsglithung fiir 1,5 h bei 1050 °C.

Der E-Modul wurde an der Hochschule Osnabriick mit Hilfe eines Resonanzfrequenz-
Dampfungsanalyse-Systems (RFDA) ermittelt. Bei diesem Verfahren werden die Eigenfre-
quenzen einer Probe mit definierten Abmessungen bestimmt, um daraus die elastischen Kon-
stanten zu berechnen. Eine detaillierte Beschreibung dieser Messmethode kann in

(Roebben et al. 1997) gefunden werden.

Tabelle 6.1: Mechanische Kennwerte des Lieferzustandes und des Zustandes nach einer wei-
teren Losungsglithung fiir 1,5 h bei 1050 °C.

Rn [MPa] Ry [MPa] Ryoo [MPa]  A[%]  E-Modul [GPa]

Lieferzustand 662 362 376 43
177

16sungsgegliiht 588 220 237 56
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Den Proben des Zugversuchs wurden Schliffe aus dem Bereich der Einschniirung ent-
nommen und unter dem Lichtmikroskop untersucht (Bild 6.4). Es zeigt sich, dass eine Um-
wandlung von 7y-Austenit in o-Martensit stattfindet. Die transformierte Phase bildet sich
nicht homogen iiber den Querschnitt, sondern erscheint zeilenférmig und parallel zur Zugrich-
tung. Dies ist auf chemische Seigerungen zuriickzufiihren, die zu einer Erhohung oder einer
Reduzierung der Phasenstabilitit filhren (Van Bennekom 2008). Eine quantitative Analyse
mittels Feritscope wurde nicht durchgefiihrt, da aufgrund der Einschniirung die Oberflichen
der Proben gekriimmt und damit fiir eine Messung ungeeignet sind. Des Weiteren ist kein
konstanter Volumengehalt an a’-Martensit iiber die Probenlénge zu erwarten. Dies ist auf die

unterschiedlich hohe plastische Verformung im Bereich der Einschniirung zuriickzufiihren.

- & o

Bild 6.4: Mit V2A-Beize geitzter Schliff der Walzrichtung des wiarmebehandelten Zu-
standes aus dem Bereich der Einschniirung nach dem Zugversuch; helle Berei-
che zeigen y-Austenit, schwarze Bereiche zeigen o."-Martensit.

6.2.2 Zyklische Verformung

Zur Ermittlung der Spannungsamplitude, die fiir die Versuche zum Rissausbreitungsverhalten
im HCF-Bereich Verwendung finden sollte, wurde die Dauerfestigkeit durch Umlaufbiege-

versuche und durch Anwendung des modifizierten Treppenstufenverfahrens mit graphischer
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Auswertung ermittelt (Deubelbeiss 1974). Bei diesem Verfahren wird eine Versuchsreihe bei
einer abgeschitzten Start-Spannungsamplitude begonnen. Versagt die Probe, bevor sie eine
Lastspielzahl von 10" Zyklen erreicht hat, wird die Spannungsamplitude im nachfolgenden
Versuch gesenkt. Tritt kein Versagen ein, so wird die Spannungsamplitude erhoht. Bild 6.5
zeigt das Ergebnis der durchgefiihrten Versuchsreihe mit 17 Proben. Die Spannungsamplitu-
den, die zu einer definierten Bruchwahrscheinlichkeit fithren, konnen daraus abgelesen wer-

den und sind in Tabelle 6.2 zusammengefasst.
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Bild 6.5: Diagramm zur graphischen Bestimmung der Dauerfestigkeit nach dem Treppen-
stufenverfahren (Deubelbeiss 1974) (mit Angabe der Versuchsnummer, Grenz-
lastspielzahl: 107).

Es zeigt sich, dass unter Umlauf-Biegebelastung bei einer Spannungsamplitude von
336 MPa eine Versagenswahrscheinlichkeit von 90 % eintritt. Wird die bereits dargelegte
Korrelation von Umlauf-Biege-Experimenten mit Zug-Druck-Experimenten beriicksichtigt, so
entspricht dieser Wert bei Zug-Druck-Experimenten einem Bereich von 269 — 302 MPa. In
Bezug auf die fiir die Untersuchungen zur Rissausbreitung verwendeten Flachkerb- und in-
situ-Proben miissen die Kerbfaktoren (Ksy zy1= 1,1 und Ky 1s = 1,07) beriicksichtigt wer-

den. Die Spannung, die zu einem Versagen von 90 % aller Proben fiihrt, liegt somit im Be-
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reich von 245 — 275 MPa (zylindrische Flachkerbproben) und 251 — 282 MPa (in-situ Flach-
proben).

Tabelle 6.2: Ergebnisse zur Ermittlung der Dauerfestigkeit nach einem Treppenstufenverfah-
ren.

Bruchwahrscheinlichkeit ~ Spannungsamplitude Korrelation zur Zug-Druck-Belastung

[%] Umlaufbiegung [MPa] mit Faktor 0,8-0,9 [MPa]
10 303 242 bis 273
50 319 255 bis 287
90 336 269 bis 302

Bei den Versuchen zur Bestimmung der Dauerfestigkeit trat das Versagen der Proben
grundsitzlich im Lastspielzahlbereich bis 5-10° Zyklen auf. Ein Versagen von Proben im Be-
reich von 5-10° bis 10’ Zyklen konnte nicht beobachtet werden. Dieses Verhalten konnte auch
bei den Versuchen zum Risswachstum an Flachkerbproben beobachtet werden. Trat hier bis
5-10° Zyklen kein Versagen der Probe auf, so waren diese dauerfest (bis 2- 10° Lastwechsel,

danach wurden die Versuche abgebrochen).

Ein @hnliches Verhalten beobachteten Miiller-Bollenhagen et al. (2010b) in ihren Unter-
suchungen zum VHCF Verhalten von austenitischem Edelstahl (AISI 304L). Ab ca. 5-10°
Zyklen konnte kein Versagen mehr beobachtet werden. Sie erkldren dieses Verhalten mit der
Bildung von o’-Martensit im Bereich von 10° bis 2-10° Zyklen, der zu einer sekundiren Ver-
festigung fiihrt. Nach dieser Verfestigung ist die plastische Dehnungsamplitude zu gering, um

eine Initiierung von Rissen zu ermdglichen.

Bild 6.6 zeigt den Verlauf der plastischen Dehnungsamplitude iiber der Lastspielzahl ei-
nes spannungskontrollierten Ermiidungsversuchs. Zuniichst kommt es bis 10° Zyklen zu einer
Entfestigung des Werkstoffes. Daran anschlieBend kann im Bereich von 10 bis ca. 2-10° Zyk-
len sekundédre Verfestigung beobachtet werden. Die Messungen des a’-Martensit Volumen-
gehaltes ergaben, dass bis 10° Zyklen kein global messbarer o’-Martensit gebildet wird. Nach
2-10° Lastwechseln kann jedoch eine Anderung des Volumengehaltes um ca. 2 % gemessen

werden, die im Bereich der sekundiren Verfestigung stattfindet.
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Es bestitigt sich, dass aufgrund der Bildung von o"-Martensit ab einer Lastspielzahl von
ca. 10° Zyklen eine Verfestigung des Werkstoffs eintritt. Initiiert wihrend der vorangehenden

Entfestigung kein Riss, so ist der Werkstoff im spannungskontrollierten Versuch dauerfest.

2,5x107-
£ 2,0x107- .
= A
EL // I"|'
g - 4 \
& r \
= -3 ”; i'x.
s 1,5x10 ~ - o \
2 & ¥
2 7 \
= / \
E A . £ ]
% 1,0x10 ~4 .
2] Y
B ‘a.
\..
5,0x10™4
2
g% a9 = i 1wt 102 1% o
Lastspielzahl
Bild 6.6: Verlauf der plastischen Dehnungsamplitude iiber der Lastspielzahl bei einer

Spannungsamplitude von Ac/2 = 240 MPa, Zug-Druck-Ermiidungsversuch.

Neben den Umlaufbiegeversuchen zur Ermittlung der Dauerfestigkeit wurden Wohlerver-
suche an Flachproben in der in-situ-Miniaturpriifmaschine durchgefiihrt. Diese Versuche
dienten der Evaluierung der Priiftechnik und konnen strenggenommen nicht zur Ermittlung
einer Wohlerlinie herangezogen werden, da eine statistische Absicherung fehlt. Die in Bild
6.7 dargestellten Spannungsamplituden repriasentieren jeweils nur einen durchgefiihrten Ver-
such. Des Weiteren wurden die Versuche aufgrund der Erfahrungen aus den vorangegangenen

Umlaufbiegeexperimenten nach 5-10° Lastspielen abgebrochen.

Es zeigt sich aber auch hier, dass die im Treppenstufenverfahren an Umlaufbiegeversu-
chen ermittelte Dauerfestigkeit mit diesen Ergebnissen korreliert. Unterhalb einer Spannungs-

amplitude von 240 MPa konnte kein Probenversagen mehr festgestellt werden.
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Bild 6.7: Ergebnisse  der  Wohlerversuche,  durchgefiihrt ~—mit der  in-situ-
Miniaturpriifmaschine an Laborluft (angegebene Spannungsamplitude ohne
Kerbfaktor).

Aus der Ermittlung der Dauerfestigkeit erfolgte die Festlegung der Spannungsamplituden,
die fiir die Versuche zum Wachstum von kurzen Rissen Anwendung finden sollten. Sowohl
fiir die Versuche an in-situ-Flachproben als auch fiir die Versuche an zylindrischen Flach-
kerbproben wurden Spannungsamplituden von ca. 245 MPa gewihlt, die zu einer Initiierung
von Rissen fiihrten und eine Probenlebensdauer zwischen 3-10° und 5-10° Zyklen zur Folge

hatten.

6.2.3 Martensitbildung wihrend der zyklischen Verformung

Bei der zyklischen Verformung im Bereich der Dauerfestigkeit (Ac/2 = 245MPa) setzt schon
nach wenigen tausend Zyklen eine Bildung von o’-Martensit ein. Dieser kann vereinzelt in
einigen Kornern als Lamellen oder Nadeln gefunden werden (Bild 6.8). Diese Form des
o’-Martensits tritt sehr lokal in der Mikrostruktur auf und ist global mittels Feritscope auf-
grund des geringen Volumengehaltes nicht detektierbar. Die a’-Martensit-Lamellen zeigen
eine abweichende Morphologie zu dem o’-Martensit, der in der plastischen Zone wachsender

Risse gebildet wird und ein blockformiges Erscheinungsbild hat (siehe Kapitel 6.4.1). Bei
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genauer Betrachtung kann festgestellt werden, dass die o’-Martensit-Lamellen parallel zu
aktivierten Gleitbidndern verlaufen und unmittelbar an diese angrenzen. Die Lamellen bilden
sich in Form von Paketen innerhalb vereinzelter Korner. Es konnen jedoch nicht in jedem
Korn, in dem Gleitbinder aktiviert sind, o."~-Martensit-Lamellen vorgefunden werden. Dieses
geht aus Bild 6.8 hervor, lediglich in dem markierten Korn haben sich Lamellen gebildet.
Meist weisen die an die Lamellen angrenzenden aktiven Gleitbidnder einen hohen Schmidfak-
tor auf (im Bereich von 0,45 bis 0,5), der auf eine erhohte plastische Aktivitit schlieBen ldsst.
Allerdings muss auch die hohe elastische Anisotropie des Werkstoffs beriicksichtigt werden,
die lokal zu einer erhohten plastischen Aktivitét fithren kann und damit eine Bildung von

o"-Martensit-Lamellen zur Folge hat.

10 pm

Bild 6.8: Lokale Bildung von o’-Martensit in Form von Lamellen, REM-BSE-
Darstellung.

Es kann festgestellt werden, dass in den Kornern, in denen Lamellen gebildet wurden, auf
lediglich einer definierten {111},-Ebene Gleitsysteme aktiviert wurden. Bild 6.8 und Bild 6.9
ist zu entnehmen, dass sich die Lamellen grundsitzlich von einer Korngrenze ins Korninnere
erstrecken. Die Breite der Lamellen ist an der Korngrenze am grofSten und nimmt zum Korn-
inneren hin ab. Dies ldsst auf eine Keimbildung am Schnittpunkt von Gleitband und Korn-

grenze schlieBen mit einem anschlieBenden Wachstum in Richtung des Korninneren. In der
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Literatur wird die Bildung von o’-Martensit zumeist auf sich kreuzende Gleitbdnder zuriick-
gefiihrt. Allerdings kann die Keimbildung auch an Schnittpunkten von Gleitbindern mit

Korngrenzen beobachtet werden (Tabelle 2.5).

a) b
Bild 6.9: EBSD Untersuchung des in Bild 6.8 gekennzeichneten Gefiigeausschnitts, a)
Darstellung der inversen Polfigur und Gitterorientierungen als Elementarzellen

mit den dazugehorigen parallelen Gitterrichtungen und Gitterebenen, b) Darstel-
lung der Phasen.

So konnten Mangonon&Thomas (1970) zeigen, dass eine Keimbildung an Korngrenzen

stattfindet, verursacht durch den Aufstau von é a<1 1§>kf -Shockley-Partialversetzungen.
z

Sie begriinden die Keimbildung mit dem Verzerrungszustand des Gitters in diesem Bereich.
Nach Ashbee (1967) sind die hier vorzufindenden Verzerrungen vergleichbar mit denen von
sich schneidenden Stapelfehlern. Durch die Bildung von a’-Martensit werden die Spannun-

gen schlieBlich abgebaut.

Es stellt sich jedoch die Frage, wie die Lamellen von der Korngrenze ins Korninnere

wachsen konnen, obwohl nur ein Gleitsystem aktiv ist und somit auch nur eine Scherung im
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kfz Gitter des Austenits stattfindet. Nach den Modellen von Bogers&Burgers (1964) und
Olsen&Cohen (1972) sind zwei Scherungen auf verschiedenen {111},-Ebenen notig, um ein

kfz Gitter, mittels plastischer Verformung bzw. Versetzungsbewegung in ein krz Gitter zu

iberfiihren (siehe Kapitel 2.1.5).

Eine Erkldrung dafiir ist in Higo et al. (1974) zu finden. Anhand der Verformung von Fe-
Cr-Ni Einkristallen wurde gezeigt, dass o”-Martensit auch gebildet wird, wenn nur ein Gleit-
system durch duflere Belastung aktiviert wird. Die Autoren leiten daraus ab, dass die zweite
Scherung zur Umwandlung nach Bogers&Burgers (1964) durch die elastische Spannung im
Gitter verursacht wird. Aufgrund der Volumenexpansion bei der Phasentransformation in
a’-Martensit treten elastische Kompatibilitdtsspannungen auf, die eine zweite Scherung auf
einer {111},-Ebene verursachen konnen und somit ein autokatalytisches Wachstum von

a’-Martensit Kristallen moglich machen.

Die von Mangonon&Thomas (1970) und Higo et al. (1974) beschriebenen Mechanismen
konnen die Bildung der hier beobachteten a’-Martensit-Lamellen erkldaren. Zunichst wird
ein a’-Martensit-Keim am Schnittpunkt eines Gleitbandes mit der Korngrenze durch einen
Aufstau von Partialversetzungen gebildet. Der Keim wichst daraufhin in Form einer Lamelle
ins Korninnere, aktiviert durch die Scherung in Richtung des aktiven {111}, Gleitsystems und
durch die elastische Verzerrung, die durch die Volumeninkompatibilitdt beider Phasen her-

vorgerufen wird.

Mikrohdirte von yAustenit und o’-Martensit

Die Mikrohidrte der beiden Phasen y-Austenit und o-Martensit wurde mit einem Vickers-
Kleinlastpriifgerit (Firma Struers Duramin) durchgefiihrt. Hierfiir wurden in-situ-Flachproben
bis zu einer Lastspielzahl von 10° Zyklen bei einer Spannungsamplitude von Ac/2 = 230 MPa
ermiidet, um eine Bildung von o’-Martensit in Form von Lamellen zu initiieren. Indentiert
wurden Korner, die zwar plastische Aktivitit allerdings keine Umwandlung zeigten. Dariiber
hinaus wurden Korner indentiert, die nahezu vollstindig in o.”-Martensit umgewandelt waren
(Bild 6.10). Es wurden pro Phase jeweils zehn Messungen in zehn verschiedenen Kornern
durchgefiihrt, um daraus einen Mittelwert fiir die Mikrohérte zu berechnen. Aufgrund der

geringen Abmessung der Eindriicke erfolgte die Ausmessung der Pyramidendiagonalen im

REM.
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Der Tabelle 6.3 ist zu entnehmen, dass o."-Martensit eine um ca. 35% hohere Héirte besitzt
als y-Austenit. Zum Vergleich wurden Messungen der Phasen y-Austenit und o-Ferrit eines

bei gleicher Spannungsamplitude und Zyklenzahl ermiideten Duplex Stahls durchgefiihrt.

Tabelle 6.3: Vickers-Mikrohirte von y-Austenit und o”-Martensit und der Vergleich zu den
Phasen y-Austenit und o-Ferrit eines Duplex Edelstahls.

Werkstoff  Hirte y-Austenit [HV 0,05] Hérte a’-Martensit bzw. a-Ferrit [HV 0,05]

1.4307 250 341
1.4462 296 339

Es zeigt sich, dass die Festigkeiten von a’-Martensit und o-Ferrit vergleichbar sind. Die
geringe Abweichung der Festigkeiten der austenitischen Phasen kann auf den hohen Stick-
stoffgehalt (0,22%) im Duplex Stahl zuriickgefiihrt werden, der sich im y-Austenit konzen-

triert und hier die Festigkeit steigert.

Bild 6.10:  Zur Bestimmung der Mikrohirte von y-Austenit und o.’-Martensit.
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Die dhnlichen Festigkeiten der martensitischen und der ferritischen' Phasen bzw. der bei-
den austenitischen Phasen des metastabilen Edelstahls und des Duplex Edelstahls erlauben die
Nutzung von mikrostrukturellen Parametern zur Barrierestirke von Korn- und Phasengrenzen
und zyklischen FlieBschubspannungen, die in einer fritheren Arbeit mit Hilfe einer Hall-

Petch- Analyse abgeleitet wurden (Diiber 2007) und fiir die Modellierung unerlisslich sind.

Charakterisierung des kristallographischen Orientierungszusammenhangs

Die kristallographische Orientierungsbeziehung zwischen der kfz y-Austenit-Ausgangsphase
und der daraus gebildeten krz o"-Martensit-Phase wurde aus den Daten der EBSD-Analysen
ermittelt. Zur anschaulichen Betrachtung der Orientierungszusammenhénge sind die Elemen-
tarzellen der beiden Phasen in Bild 6.9 dargestellt. Es zeigt sich, dass jeweils eine diskrete
{110}4-Ebene der beiden hier entstandenen Zwillingsvarianten des a’-Martensits parallel zur
aktivierten Gleitebene des y-Austenits liegt. Des Weiteren liegt in dieser Ebene jeweils eine
Gleitrichtung beider Phasen parallel. Bild 6.11 zeigt die Polfiguren der Gleitebenennormalen
und der Gleitrichtungen beider Phasen. Auch hier kann deutlich die Parallelitit der Gleitebe-
nen und Gleitrichtungen festgestellt werden. Diese kristallographische Orientierungsbezie-

hung entspricht der in Kapitel 2.1.5 bereits erlduterten Kurdjumow-Sachs- Beziehung.

! Untersuchungen des o,’-Martensit mittels EBSD zeigen, dass die Gitterstruktur dieser Phase kubisch ist und
nicht tetragonal verzerrt wie bei Stidhlen mit hohem Kohlenstoffanteil. Des Weiteren ist die Gitterkonstante
des ou”-Martensits mit der des o-Ferrits identisch. Dies ldsst den Schluss zu, dass der a”-Martensit auch als Ferrit
bezeichnet werden kann.
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Bild 6.11:  Polfiguren von y-Austenit und der beiden o’-Martensit Zwillingsvarianten des in
Bild 6.9 dargestellten umgewandelten Korns. Hervorgehoben dargestellte Sym-
bole symbolisieren die parallelen Vektoren, a) Normalenvektor der Gleitebenen,
b) Richtungsvektor der Gleitrichtungen.

Mikrostrukturelle Charakterisierung der «’-Martensitbildung, Gleitverhalten und Verset-
zungsstruktur

Zur weiteren mikrostrukturellen Charakterisierung der o"-Martensitbildung wurden transmis-
sionselektronenmikroskopische Untersuchungen an ermiideten Proben durchgefiihrt. Die
Spannungsamplitude betrug bei denen im Folgenden dargestellten Ergebnissen zugrunde lie-
genden Versuchen Ac/2 =245MPa. Aus oberflichennahen Bereichen und dem Inneren der

Proben wurden TEM-Folien parallel zur Spannungsachse entnommen.

Unterstiitzend zu den bereits geschilderten REM-Untersuchungen zeigen die Befunde der
TEM-Untersuchungen, dass plastische Aktivitidt und die Bildung von o’-Martensit lediglich
lokal auftreten. Es kann festgestellt werden, dass in oberflaichennahen Bereichen eine hohere
plastische Aktivitdt und a’-Martensitbildung auftritt als im Probeninneren. Dies kann auf den
Spannungszustand zuriickgefiihrt werden und die mit der Bildung von o’~-Martensit einherge-
hende Volumenzunahme. Im Probeninneren werden bei einer Umwandlung Druckspannungen

eingebracht, die der Phasentransformation entgegenwirken (Krupp et al. 2007). Im oberflé-
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chennahen Bereich ist dies jedoch nicht der Fall, weil hier der o.”-Martensit in den Raum ex-
pandieren kann. Diese Expansion wird in Bild 6.8 deutlich durch die Ausbildung eines Ober-

flachenreliefs aufgrund der hervorstehenden Lamellen.

In den plastisch aktiven Bereichen der Mikrostruktur kann ein tiberwiegend planares
Gleitverhalten beobachtet werden. Planares Gleitverhalten wird durch eine Bindung der Ver-
setzungen an diskrete Gleitsysteme in ihrer Bewegung charakterisiert. Die Versetzungen sind
nicht in der Lage die Gleitsysteme zu verlassen, wie es bei welligem Gleiten beobachtet wer-
den kann. Die Charakteristik von planarem Gleiten duflert sich in Versetzungen, die sich in
parallel verlaufenden Versetzungsstrukturen fortbewegen (Bild 6.12, Bild 6.14 und Bild 6.15).
Das Gleitverhalten soll hier nicht weiter diskutiert werden. Eine detaillierte Abhandlung zu

diesem Thema kann in Christ (1991) gefunden werden.

Bild 6.12:  Parallel angeordnete Gleitebenen, planare Versetzungsstrukturen und Stapelfeh-
ler, g ={l11}, ZAy =(110).

Es kann beobachtet werden, dass die Versetzungen aufgrund der niedrigen Stapelfehler-

energie liberwiegend in Partialversetzungen aufspalten und Stapelfehler bilden (Bild 6.12).
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Der verformungsinduzierte o’-Martensit zeigt sich als Phase mit einer hohen Dichte an
Gitterdefekten. Aus diesem Grund erscheint diese Phase in der Hellfeld-Darstellung auch als

dunkle, diffuse und inhomogene Phase (Bild 6.13). Die Beugungsbilder zeigen, dass es sich

hierbei um krz o”-Martensit handelt.

- T )
. - _'fi" P
Bild 6.13:  Blockformiger o -Martensit, g, ={102}, ZAq =(123), §Y={220},
ZAy =(111).

Bild 6.14 zeigt den Aufstau von Versetzungen an einer y—y-Korngrenze im oberfldchen-
nahen Bereich einer Ermiidungsprobe. Vor der Korngrenze ist es zur Bildung von o’-
Martensit gekommen. Diese Beobachtung stiitzt die oben aufgestellte These, dass eine Keim-
bildung von o’-Martensit im Schnittpunkt eines Gleitbandes mit einer Korngrenze moglich

ist.
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Bild 6.14:  Bildung von o -Martensit durch Aufstau von Versetzungen an einer
v—Y Korngrenze im oberflichennahen Bereich der Ermiidungsprobe.

Bild 6.15:  Bildung von blockformigem o’-Martensit an sich kreuzenden Gleitbdndern,
gy =1{220}, ZAy=(110), a) TEM-Hellfeld-Darstellung b) TEM-Dunkelfeld-

Darstellung eines o."-Martensit-Beugungsmaxima.

Neben der Bildung von a’-Martensit an den Schnittpunkten von Gleitsystemen mit Korn-

grenzen kann die Phasenumwandlung auch an sich schneidenden Gleitsystemen beobachtet
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werden, wie sie durch Bogers&Burgers (1964) und Olsen&Cohen (1972) beschrieben wird
(siehe Kapitel 2.1.5). Bild 6.15 zeigt die Keimbildung von o."-Martensit an den Schnittpunk-

ten eines Stapelfehlers mit Gleitbdndern, die aus planaren Versetzungsanordnungen bestehen.

6.3 Rissinitiierung

Im frithen Stadium eines jeden Ermiidungsversuchs wurden die Proben in Intervallen von
2.500 bis 5.000 Zyklen auf Rissinitierung untersucht. Die zylindrischen ,,shallow-notch*-
Proben wurden im Kerbgrund auf einer Breite von ca. 2 mm abgesucht. Bei den in-situ-
Flachproben erfolgte die Risssuche im Kerbgrund auf einer Breite von ca. 1 mm. Diese Ein-
grenzung war zuldssig, da die Risse ausschlieBlich im Kerbgrund entstehen, weil dort eine

Spannungsiiberhohung durch den Kerb verursacht wird.

Unter einer Beanspruchungsamplitude von Ac/2 = 245MPa kann eine Initiierung von Ris-
sen in einem frithen Stadium der Lebensdauer beobachtet werden. Nahezu alle Risse wurden
nach 1,5 bis 4,5 - 10* Zyklen mit Rissldngen von 10 - 15 um identifiziert. Werden Bruchlast-
spielzahlen von 3 bis 5 - 10° Zyklen zugrunde gelegt, findet die Rissinitierung demnach im
Bereich der ersten 15 % der Lebensdauer statt. Die Rissdichte in den abgesuchten Bereichen
betrug bis zu 5 Risse pro Seite der zylindrischen Proben und bis zu 2 Risse pro Seite der in-

situ Proben.

Als mikrostrukturelle Orte der Rissinitierung wurden Zwillingsgrenzen, Gleitbdnder,
v-0.-Phasengrenzen und Korngrenzen identifiziert. Mit einem Anteil von ca. 70 % sind Riss-

initiierungen an Zwillingsgrenzen vorzufinden, gefolgt von Korngrenzen mit ca. 18 % (Bild

6.16).

Die Initiierung von Rissen an Zwillingskorngrenzen ereignet sich in 65 % aller Fille ohne
dass eine Bildung von o’-Martensit in der Spur des Risses auf der Zwillingsgrenze festgestellt
werden kann. Der Riss verlédsst kurz nach der Initiierung die Zwillingsgrenze, um in den Zwil-

lingskornern transkristallin weiter zu wachsen (Bild 6.17).
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Bild 6.16:  Statistische Auswertung von Ort und Hiaufigkeit der Rissinitierung von 48 aus-

gewerteten Rissen.
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Bild 6.17:  Zur Rissinitierung an Zwillingsgrenzen, N=1,5- 10* Zyklen.
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Das Aufreifen von Zwillingsgrenzen in der festgestellten Haufigkeit und zum gemesse-
nen Zeitpunkt deckt sich mit den Beobachtungen von Heinz&Neumann (1990) an stabilem
austenitischen Edelstahl. Sie beobachten eine Rissinitiierung in 75 % aller Fille an Zwillings-
grenzen innerhalb der ersten 10 % der Lebensdauer. Wie bereits in Kapitel 2.2.2 erlautert, ist
die Rissinitierung an Zwillingsgrenzen auf die elastische Anisotropie von austenitischen Edel-
stdhlen zuriickzufiihren, welche eine elastische Inkompatibilitit der involvierten Zwillings-
korner zur Folge hat. Unter einer dufleren Beanspruchung entstehen aus diesem Grund Krifte
auf der Oberfldache. Diese Krifte fithren zu zusitzlichen Schubspannungen parallel zur Zwil-
lingsgrenze und damit zu einer erhohten plastischen Aktivitidt im Bereich der Oberfliche. Da
eine Zwillingsgrenze im kfz Gitter gleichzeitig eine Gleitebene ist, kann die Rissinitierung
hier sehr frith und mit einer groBen Hiufigkeit erfolgen. Ein analytisches Model des Span-
nungszustands an Zwillingsgrenzen in kfz Gittern kann Heinz&Neumann (1990) und Bloch-

witz&Tirschler (2004) entnommen werden.

Es stellt sich die Frage, warum die erhohte plastische Aktivitit an der Zwillingsgrenze
zum Aufreiflen dieser fiihrt, aber nicht zur Bildung von a’-Martensit. Wie bei der Bildung
von o -Martensit-Lamellen sind parallel zur Zwillingsgrenze lediglich Gleitebenen einer Ori-
entierung aktiviert. Zu einer Uberschneidung von Gleitbindern kommt es hier demnach nicht.
Nach dem Modell von Bogers&Burgers (1964) und Olsen&Cohen (1972) kann es folglich
nicht zur Bildung von a’-Martensit an dieser Stelle kommen. Des Weiteren wirken die Krifte,
die durch die elastische Inkompatibilitdt hervorgerufen werden, senkrecht auf der Oberfliche.
Die Versetzungsbewegung erfolgt deshalb in die Oberflache hinein oder aus der Oberfldache
heraus. Einen Aufstau von Versetzungen, der zur Bildung von o"-Martensit an den Schnitt-
punkten von Gleitbindern mit Korngrenzen fiithren kann, findet aus diesem Grund an der
Oberfldche nicht statt. Dies diirfte die Ursache dafiir sein, dass es im Bereich von aufgerisse-

nen Zwillingsgrenzen nicht zur Bildung von a’~-Martensit kommt.

6.4 Wachstumsmechanismen von mikrostrukturell kurzen Rissen
6.4.1 Ausbreitungsverhalten kurzer Risse in Luft

Im Allgemeinen ist das Wachstumsverhalten kurzer Risse starken Fluktuationen unterworfen,
da die elastisch und plastisch anisotropen Eigenschaften der Mikrostruktur einen starken Ein-
fluss ausiiben. In dem hier untersuchten metastabilen Werkstoff kommt als weitere Einfluss-

grofe die durch plastische Verformung initiierte Phasenumwandlung hinzu. Diese Umwand-
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lung kann in der plastischen Zone vor der Rissspitze beobachtet werden (Bild 6.18). Nach der
Initiierung verlassen die Risse die Zwillingsgrenze und wachsen schubspannungskontrolliert
im Stadium I-Risswachstum unter Einfachgleitung in die Zwillingskérner hinein. Hierbei
konnen zwei Varianten von Stadium I-Risswachstum beobachtet werden. Es ist ein Wachstum
auf einem Gleitsystem im y-Austenit moglich, wobei keine Bildung von o’-Martensit vor der
Rissspitze erfolgt. Des Weiteren wird vor der Rissspitze o’-Martensit gebildet und der Riss
wichst unter Einfachgleitung durch die transformierte Phase entlang eines krz Gleitsystems.
Im Folgenden werden die Ergebnisse zum Phasentransformationsverhalten in der plastischen
Zone der Rissspitze und dem Risswachstum in den Stadien I im o’-Martensit und im

Y-Austenit erldutert.

111

1] [0

Bild 6.18:  Kurzer Riss bei N=9,5-1O4 Zyklen, a) REM-Darstellung im BSE Kontrast, b)
EBSD-Darstellung der Phasen, c) EBSD-Darstellung der kristallographischen
Orientierung.

Die Untersuchungen erfolgten bei einem Spannungsverhiltnis von R=-1 und einer Span-
nungsamplitude von Ac/2 = 245MPa. Ergebnisse, die von Proben stammen, die im in-situ-

Ermiidungssystem ermiidet wurden, sind mit IS-System gekennzeichnet.
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Phasentransformation vor der Rissspitze und Stadium I-Risswachstum im o’-Martensit

Zunichst soll der Bildungsmechanismus des o’-Martensit vor der Rissspitze in Verbindung
mit einem Stadium I-Risswachstum in der neu gebildeten Phase betrachtet werden. Zu diesem
Zweck ist exemplarisch in Bild 6.19 die obere Rissflanke eines Risses nach einer Lastspiel-
zahl von N = 4,5-10* Zyklen dargestellt. Die EBSD-Daten zeigen, dass iiberlagert zum Riss-
wachstum eine Phasentransformation in o’-Martensit vor der Rissspitze stattgefunden hat.
Die Ausdehnung der martensitischen Phase ist starken Schwankungen unterworfen und er-
streckt sich auf einer Breite von bis zu 5 um entlang des Risspfades. Diese Umwandlungscha-
rakteristik ist vergleichbar mit den Ergebnissen zur Ausbreitung kurzer Risse in metastabilen
Austenit von Stolarz et al. (2001). Bis zum Erreichen der ersten Zwillingsgrenze ist die kris-
tallographische Orientierung der umgewandelten Phase homogen. Zwar ist eine Verdrehung
des Gitters zu beobachten, diese ist jedoch auf Spannungen zuriickzufiihren, die mit der Pha-
sentransformation und der damit verbundenen Volumenzunahme der neu gebildeten Phase

einhergehen.

/'r-.-’m_ﬂcm't {kfz)
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Bild 6.19: Kurzer Riss bei N:4,5-104 Zyklen, a) REM, SE-Darstellung, b) EBSD-
Darstellung der  kristallographischen  Orientierung, c¢) Modell zur
Martensitbildung vor der Rissspitze.
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Ein sprunghafter Orientierungswechsel des Gitters, unterbrochen durch Korngrenzen, fin-
det jedoch nicht statt. Mit dem Uberschreiten der beiden Zwillingsgrenzen knickt der Riss ab,

begleitet von einem sprunghaften Wechsel der Orientierung des gebildeten ot”-Martensits.

Der beobachtete Mechanismus kann als Uberlagerung von Phasentransformation und
Risswachstum verstanden werden. Hierbei findet vor der Rissspitze eine Keimbildung von
o’-Martensit nach dem Modell von Bogers&Burgers (1964) und Olsen&Cohen (1972) statt
(Kapitel 2.1.5). Aufgrund des Spannungsfeldes vor der Rissspitze wirken Schubspannungen
auf die Gleitsysteme im y-Austenit. Zwei Gleitebenen werden geschert und bilden die bereits
gezeigten Scherprodukte wie e-Martensit oder Stapelfehler (Kapitel 6.2.3), die eine Vorstufe
zur Umwandlung darstellen. An den Schnittpunkten der Scherprodukte bilden sich Keime von
o’-Martensit, die zu den gemessenen Bereichen von blockférmigem o’-Martensit zusam-
menwachsen. Diese Bereiche sind in ihrer Orientierung homogen; es entstehen keine o’-
o-Korngrenzen. Mit dem Uberschreiten einer Austenit-Korngrenze #ndert sich die Orientie-
rung der austenitischen Matrix. Aufgrund des kristallographischen Zusammenhangs zeigt

damit auch der gebildete o."-Martensit einen Orientierungswechsel.

Es muss die Frage gestellt werden, ob vor einer Rissspitze Schubspannungen auf zwei
verschieden orientierten Ebenen in einem Punkt wirken. Dies kann mittels zweidimensionaler,
linear elastischer Berechnungen des Spannungsfeldes eines Risses gezeigt werden. Bild 6.20
zeigt die qualitative Schubspannungsverteilung auf die in Bild 6.22 hervorgehobenen Gleit-
systeme GL1 und GL2. Es ist der Schubspannungsverlauf auf allen Gleitbiandern dargestellt,
die parallel zu der hervorgehobenen Richtungen verlaufen. Exemplarisch wird gezeigt, dass in
einem frei gewdhlten Schnittpunkt P vor der Rissspitze, Schubspannungen auf beide Gleitsys-

teme wirken.
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Bild 6.20:  Zweidimensionale, linear elastische Losung der Schubspannungsfelder vor der
Rissspitze (Rechnung bezieht sich auf den Riss in Bild 6.22), a) Schubspannung
auf Gleitebenen der Orientierung GL1, b) Schubspannungen auf Gleitebenen der
Orientierung GL2, c) Vergleich der Schubspannungen auf Gleitebenen an Punkt
P ({: dimensionslose Variable).

Hierbei darf das Resultat der Schubspannungen nicht als Abgleiten von diskreten Ebenen
verstanden werden, wie es das ,plastic blunting/resharpening® (engl. Rissabstumpfung-
Wiederanspitzung) Stadium II-Risswachstum nach Laird&Smith (1961) beschreibt, oder wie
es nach dem Modell der alternierenden Gleitung zum Stadium II-Risswachstum von Neu-
mann (1969) kommt. Es findet vielmehr ein Scheren des Gitters statt, was eine Ausbildung

der gezeigten Scherprodukte Stapelfehler, e-Martensit und Mikrozwillinge zur Folge hat.

Die Giiltigkeit des vorgeschlagenen Mechanismus zur Phasentransformation vor der
Rissspitze kann durch die Orientierungsbeziehung der beiden Phasen nachvollzogen werden.
Aus dem Umwandlungsmechanismus kann abgeleitet werden, dass definierte Scherungen des
v-Austenit-Gitters zu definierten Orientierungen des o’-Martensits fithren miissen. Bild 6.21
zeigt schematisch die allgemeine Orientierungsbeziehung von y-Austenit mit dem gebildeten

o’-Martensit nach Kurdjumow&Sachs (1930) sowie die notwendigen Scherungen, die zur
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Transformation der Phasen nach Bogers&Burgers (1964) fiihren. Die Anwendung dieses Zu-
sammenhangs erfolgt in Bild 6.22. Es werden die Gleitebenen ermittelt, auf denen die not-
wendigen Scherungen zur Transformation der y-Austenit Matrix in den a’-Martensit erfolgen
miissen, damit die hier gemessene Orientierung zwischen den Phasen eintritt. Aus der Analy-
se geht hervor, dass Scherungen auf den mit GL1 und GL2 gekennzeichneten Gleitebenen
notwendig sind. Dies sind eben jene Gleitebenen auf die Schubspannungen wirken, die aus

dem Spannungsfeld vor der Rissspitze hervorgehen.

zweite Scherung
12a<112>,

erste Scherung
1/18 a <] IQ}T

v Austenit (kfz) — ee———— o’ Martensit (krz)

Bild 6.21:  Darstellung der Orientierungsbeziehung zwischen <y-Austenit und gebildetem
a’-Martensit und der ersten und zweiten Scherung die zur Transformation fiih-
ren.

Der Bildung von a’-Martensit iiberlagert erfolgt das Risswachstum in Stadium I im
a’-Martensit auf einer {110}-Gleitebene. Dies erfolgt durch Einfachgleitung nach dem Mo-
dell von Wilkinson et al. (1998) (siehe Kapitel 2.2.3). Die Korrelation des Risspfades mit
moglichen Gleitebenen geht aus den EBSD-Untersuchungen hervor, wie Bild 6.19 zeigt. Der
hier dargestellte Risspfad kann mit der Orientierung einer {110},-Gleitebene der gebildeten
o Phase verkniipft werden. Der Riss verlduft dabei nicht entlang einer geraden Linie, wie es
von Stadium I-Rissen in krz o-Ferrit in Duplexstdhlen (Diiber et al. 2006) oder von krz
B-Titanlegierungen bekannt ist (Hu et al. 2000), sondern zeigt eine leichte Krimmung. Diese
Kriimmung ist auf Eigenspannungen bzw. auf die Verdrehung des Gitters der transformierten
Phase zuriickzufiihren, welche an dem Farbgradienten in der Darstellung der kristallographi-
schen Orientierung des gebildeten a’-Martensit zu erkennen ist. In o.”-Martensit, der inner-
halb eines Kornes in der plastischen Zone von kurzen Rissen gebildet wurde, konnen Verdre-

hungen von bis zu 10° gemessen werden. Die Verdrehungen des Kristallgitters nehmen damit
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Einfluss auf die Orientierung des Risspfades. Sie sind auf die Volumenzunahme des gebilde-

ten o."-Martensits und den damit verbundenen Eigenspannungen zuriickzufiihren.

rweite Scherung auf (11 ”-.-
urn]flza‘::lll“ﬂ:Ir ;
|
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Transformation
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Bild 6.22: Kurzer Riss bei N=3,75-1O4 Zyklen, a) REM, BSE-Darstellung, b) EBSD-
Darstellung der kristallographischen Orientierung, c) Elementarzellen des kfz-
v-Austenit und des gebildeten krz-o’-Martensits und der Scherungen nach
Bogers&Burgers (1964) zur Umwandlung.

Der 3D-Risspfad des in Bild 6.19 gezeigten Risses wurde mittels Focused-lon-Beam
Technik (FIB) im REM untersucht (Bild 6.23). Der Schnitt mit einem Gallium-Ionenstrahl,
normal zur Oberfldchenspur des Risses und in die Tiefe der Probe zeigt, dass der Winkel zwi-
schen der Oberfldche und der Rissebene eine Verkippung von ca. 70° aufweist. Die Berech-
nung des Kippwinkels aus den EBSD-Daten ergibt, dass die als Risspfad bereits vorgeschla-
gene {110}y-Ebene eine Verkippung von 67° aufweist. Der geringe Unterschied der
Verkippung ist auf Messungenauigkeiten zuriickzufithren und damit vernachldssigbar. Die
Rissebene und die {110},-Ebene fallen somit aufeinander. Dieses Ergebnis unterstreicht die

These, dass der Riss entlang der vorgeschlagenen {110},-Ebene wichst. Des Weiteren ldsst
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sich aus der Zuordnung des Risspfades zu einer {110},~Ebene ableiten, dass die Phasentrans-

formation nicht nur auf einen oberflichennahen Bereich beschriankt ist, sondern auch im Pro-

beninneren entlang des Verlaufes des Risspfades vorgefunden werden kann.

Spur des {110},
Gleitsystems mit
der Obertlache

L
-
Ll
L
"
Ll

pa il o

L e — e

Bild 6.23:  Auswertung des Stadium I-Risswachstums in o"-Martensit mittels Focused-Ion-
Beam, a) REM, SE-Darstellung im FIB-Modus unter 52° Kippung der Oberfla-
che, b) Schnittfliche und Risspfad in die Tiefe, c) EBSD-Darstellung der kristal-
lographischen Orientierung und Auswertung des Risspfades.

Fraktographische Untersuchungen

Zur weiteren Charakterisierung der Ermiidungsschiddigung wurden die Bruchflichen der
Vierpunktbiege-Langrissproben untersucht. Eine Untersuchung der Kurzrissproben lieferte

aufgrund der starken Deformation der Bruchfldchen keine Ergebnisse. Dies ist zuriickzufiih-
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ren auf das Spannungsverhiltniss von R = -1, was zu einem Aufsetzen und einer Verformung

der Rissufer im Druckhalbzyklus fiihrt.

Die fraktographischen Untersuchungen der Vierpunktbiege-Langrissproben zeigen, dass
im Schwellenwertbereich (AK =4,62-6 MPa\/E) grof3e Bereiche der Bruchflidchen aus glat-
ten Facetten bestehen (Bild 6.24 a)). Diese Art der Bruchflichen weisen leichte Kriimmungen
auf und sind meist zur Bruchebene hin gekippt. Die EBSD-Untersuchungen zeigen, dass diese
Bruchflichen im o’-Martensit entstanden sein miissen (Bild 6.24 b) bis d)). Da im Bereich
des Schwellenwertes die Rissspitzenbelastung gering ist und mit der Belastung von kurzen
Rissen vergleichbar ist, konnten die glatten Bruchfldchen aus einem schubspannungskontrol-
lierten Stadium I-Risswachstum resultieren. So konnten Minakawa et al. (1982) zeigen, dass
im Schwellenwertbereich — also bei geringer Schwingbreite des Spannungsintensitétsfaktors —
von ferritisch-martensitischen =~ Stdhlen ein  schubspannungskontrolliertes =~ Mo-
de II-Risswachstum im Ferrit zu beobachten ist, das vergleichbar mit einem Stadi-

um [-Risswachstum ist.

a)

Bild 6.24  Bruchflichen im Schwellenwertbereich von Vierpunktbiege-Langrissproben, a)
REM, SE-Kontrast, b) REM, SE-Darstellung zur EBSD-Analyse, ¢c) REM, SE-
Darstellung in gekippter EBSD-Konfiguration, d) REM, a’-Martensit-Nachweis
anhand der [EBSD-Darstellung der kristallographischen Orientierung
des o."-Martensits.
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Wie bereits erwihnt, konnten die hier beobachteten Kriimmungen der glatten Flidchen auf
die mit der Transformation und der damit verbundenen Volumenzunahme einhergehenden
Eigenspannungen zuriickgefiihrt werden. Auch im Anschwingbereich der Vierpunktbiege-
Langrissproben lassen sich glatt durchtrennte Korner finden. Mittels EBSD-Untersuchung
kann festgestellt werden, dass auch diese Bruchbereiche im o’-Martensit entstanden sind

(Bild 6.25).

(110},

e e m = omowm omem = ow

a) c)

Bild 6.25:  Bruchflichen im Anschwingbereich von Vierpunktbiege-Langrissproben, a)
REM, SE Kontrast, b) REM, SE-Darstellung in gekippter EBSD-Konfiguration,
c) REM, SE-Darstellung und Darstellung der kristallographischen Orientierung
des o."-Martensits mit Indizierung der Flache als {110},-Ebene.

Stadium I-Risswachstum im }Austenit

Neben dem beschriebenen Rissausbreitungsmechanismus durch die Bildung von o”-Martensit
und einem Risswachstum via Einfachgleitung auf einer {110} ,~-Gleitebene, kann auch ein
Risswachstum ohne Bildung von a’-Martensit beobachtet werden. Hierbei wachsen die Risse
durch Einfachgleiten auf einer {111},-Gleitebene. Bild 6.26 zeigt einen Riss, der durch das

Korn v; auf einer {111},-Gleitebene via Einfachgleitung wéchst.



6 Ergebnisse und Diskussion 97

Wie die EBSD Daten zeigen, knickt der Riss mit dem Uberschreiten der Korngrenze ab

und wichst durch Bildung von o."-Martensit auf einer {110} o-Gleitebene weiter.

5
o
4

Bild 6.26: Kurzer Riss bei N:4,5-104 Zyklen, a) REM, BSE-Darstellung, b) EBSD-
Darstellung der kristallographischen Orientierung, ¢) EBSD-Darstellung der
Phasen, IS-System.

Es zeigt sich somit, dass nicht immer eine Umwandlung vor der Rissspitze stattfindet. Ein
Grund fiir dieses Verhalten kénnen chemische Seigerungen in der Mikrostruktur bzw. Ande-
rungen der Nahordnung des Mischkristalls sein, die in den Kornern, die nicht umwandeln, zu
einer hoheren Phasenstabilitit fithren. Es zeigte sich schon im Zugversuch, dass das Umwand-
lungsverhalten in der Mikrostruktur inhomogen ist (Bild 6.4). So konnten bereits
Lichtenfeld et al. (2006) mittels Elektronenmikrosonde zeigen, dass die Verteilungen der
Elemente Cr, Mn und Ni in der Mikrostruktur starken Schwankungen unterliegen. Anhand der
Koeffizienten der Legierungselemente in den Formeln 2.8 und 2.9 wird ersichtlich, dass ne-
ben den bereits genannten Elementen insbesondere Kohlenstoff und Stickstoff schon bei sehr
geringen Konzentrationsschwankungen einen groflen Einfluss auf die Phasenstabilitit neh-
men. Dies kann dazu fithren, dass eine mogliche Scherung auf zwei Gleitebenen nicht zur
Umwandlung fiihrt und somit das Risswachstum nur auf einem Gleitband im y-Austenit statt-

findet. Des Weiteren kann angenommen werden, dass die elastische Anisotropie einen Ein-
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fluss auf das Umwandlungsverhalten nimmt. Die Berechnung des Elastizititsmoduls in Zug-
richtung nach Formel 2.5a zeigt fiir Korn y; einen Wert von E,; = 104 GPa und fiir Korn v,
einen Wert von E,, = 160 GPa. Aufgrund der geringeren Steifigkeit in Zugrichtung sind bei
vorgegebener Dehnung sowohl die Normalspannung in Korn ¥; als auch die auf die Gleitsys-
teme wirkenden Schubspannungen geringer, was wiederum in einer verminderten bzw. nicht

stattfindenden Umwandlung in o.”-Martensit resultiert.

Ubergang zum Stadium II-Risswachstum und Rissausbreitungsgeschwindigkeit

Der Ubergang vom Stadium I-Risswachstum hin zu einem Stadium II-Risswachstum eines
langen Risses ist geprigt von einer Umwandlungszone vor der Rissspitze, in der die Orientie-
rung des gebildeten ot”-Martensits inhomogen ist bzw. starken Schwankungen unterworfen ist
(Bild 6.26). Diese Charakteristik ist verbunden mit einer Rissausbreitungsrichtung, die normal
zur Spannungsachse verlduft. Dies ldsst auf ein normalspannungskontrolliertes Risswachstum
unter Mode I[-Beanspruchung schlieen. Die Risse wachsen mit zunehmender Risslidnge zick-
zack-formig und eine Indizierung der kristallographischen Orientierung der Risspfade ist

nicht mehr moglich.

Dass Risse in diesem Ubergangsstadium jedoch noch als mikrostrukturell kurze Risse
charakterisiert werden konnen, die von der Mikrostruktur beeinflusst werden, zeigen die Er-
gebnisse zur Ausbreitungsgeschwindigkeit. Bild 6.27 zeigt exemplarisch einen Riss, der
schon nach der ersten Korngrenze ein normalspannungskontrolliertes Risswachstum senk-
recht zur Spannungsachse aufweist und auf beiden Seiten iiber mehrere Korngrenzen gewach-
sen ist. An der Ausbreitungsgeschwindigkeit der unteren Rissflanke ist die fiir kurze Risse
typische  oszillierende Rissausbreitungsgeschwindigkeit ersichtlich, die auf die
Barrierewirkung der Korngrenzen zuriickgefiihrt werden kann (Blochwitz&Richter 1999,
Tokaji et al. 1986). Mit der Anniherung an Korngrenzen sinkt die Rissausbreitungsrate, um
nach der Uberschreitung der Grenze wieder zu steigen. Die Verschiebung der Minima der
Rissausbreitungsgeschwindigkeit vor oder hinter die Korngrenze kann zuriickgefiihrt werden
auf die unbekannte Geometrie der Grenzfldachen in die Tiefe. Trifft der Riss die Korngrenze
im Volumen der Probe frither als an der Oberflidche, so ist der Abfall der Ausbreitungsge-
schwindigkeit vor Erreichen der Korngrenze an der Oberfldche zu beobachten. Im umgekehr-
ten Fall findet der Abfall der Rissgeschwindigkeit erst nach der Korngrenze statt. Einen wei-
teren Einfluss auf die Ausbreitungsgeschwindigkeit haben die elastische und die plastische
Anisotropie der Koérner vor und nach der Korngrenze. Kiibbeler et al. (2009) konnten durch

die Simulation des Ausbreitungsverhaltens kurzer Risse mittels der bereits erwihnten hybri-
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den Randelemente-Methode zeigen, dass der Ubergang eines Risses iiber eine Korngrenze

von den unterschiedlichen elastischen Eigenschaften der involvierten Korner beeinflusst wird.

Wiichst beispielsweise ein Riss von einem in Zugrichtung elastisch weichen Korn in ein
in Zugrichtung elastisch steifes Korn so sind die Normalspannungen im weichen Korn gerin-
ger. Wie oben bereits dargestellt ist damit auch die Rissausbreitungsgeschwindigkeit im wei-
chen Korn geringer und der Abfall der Rissausbreitungsgeschwindigkeit findet spiter statt, da
die Aktivierung von Gleitsystemen im elastisch steifen Korn erst bei einer lingeren Risslin-

ge — also kurz vor der Korngrenze — stattfindet.
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Bild 6.27: Kurzer Riss bei N=1,15-105 Zyklen, a) REM, BSE-Darstellung, b)

EBSD-Darstellung der Phasen, c¢) Rissausbreitungsgeschwindigkeit mit Angabe
der Korngrenzen, Messintervall: jeweils 5.000 Zyklen, IS-System.
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Auch die plastisch anisotropen Eigenschaften nehmen in Form von Verkippung und Ver-
drehung der Gitter an der Korngrenze Einfluss auf das Wachstum kurzer Risse. Hierbei ist die
Barrierewirkung zum iiberwiegenden Teil auf die Verdrehung zuriickzufiihren, die zu einem

Auffichern des Risses fiihrt und damit den Rissfortschritt abbremsen kann (Zhai et al. 2000).

Stadium II-Risswachstum

Zur Korrelation der Ausbreitungsgeschwindigkeit von kurzen mit langen Rissen wurden
Langrisswachstumsmessungen nach der in Kapitel 3.1 geschilderten Vorgehensweise zur Be-
stimmung des Schwellenwertes durchgefiihrt. Bild 6.28 zeigt exemplarisch die Ergebnisse

dieser Versuche. Als Schwellenwert fiir die Ermiidungsrissausbreitung ergibt sich eine
Schwingbreite des Spannungsintensititsfaktors von AK¢ = 4,62 MPa+/m . Dieser Wert ist

mit den in der Literatur zu findenden Werten vergleichbar (Mei&Morris 1990).

Der Plateau-Bereich der Messwerte im Bereich von 4,62 bis 6 MPax/H ist auf die Pha-

senumwandlung in der plastischen Zone des Risses zuriickzufiihren. Im Bereich des Schwel-
lenwertes ist der Einfluss des gebildeten o.”-Martensits gering. Mit steigender Schwingbreite
nimmt die Phasentransformation in der plastischen Zone zu. Dies fiihrt zu einer gleich blei-
benden oder sogar abnehmenden Ausbreitungsgeschwindigkeit trotz steigender Schwingbreite
des Spannungsintensitédtsfaktors und kann auf die Volumenzunahme der gebildeten Phase und
dem damit verbundenen transformationsinduzierten RissschlieBen zuriickgefithrt werden
(Hornbogen 2002). Mit steigender Schwingbreite wird der Einfluss des transformationsindu-
zierten Rissschlieens von dem plastisch induzierten RissschlieBen nach Elber iiberdeckt und

die Ausbreitungsgeschwindigkeit steigt entsprechend dem Paris-Gesetz an.

Der exemplarischen Darstellung eines Langrissausbreitungsversuches werden einige Da-
ten von Kurzrissausbreitungsversuchen gegeniibergestellt. Die AK-Werte wurden nach For-
mel (2.12) berechnet. Hierbei wurde die Probengeometrie mit einem Korrekturfaktor von
Y = 1,05 beriicksichtigt (Murakami 1987). Es muss allerdings angemerkt werden, dass diese
Auftragung streng genommen nicht zuldssig ist, da das K-Konzept fiir kurze Risse, die durch
die Mikrostruktur beeinflusst werden und deren plastische Zone nicht vernachldssigbar klein

ist, nicht giiltig ist.

Die Auftragung weist allerdings deutlich auf das gegeniiber langen Rissen abweichende
Ausbreitungsverhalten kurzer Risse hin. Bei gleicher Schwingbreite des Spannungsintensitéts-
faktors ist das Wachstum um eine Groenordnung schneller, ohne die grofere Risstriebkraft

der langen Risse zu beriicksichtigen, die durch die groflere effektive Schwingbreite des Span-
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nungsintensititsfaktors (AKes) aufgrund des Spannungsverhiltniss von R = 0,1 vorzufinden
ist. Dariiber hinaus sind kurze Risse unterhalb des Schwellenwertes fiir die Langrissausbrei-
tung wachstumsféahig. Diese Charakteristika lassen sich auf den groferen RissschlieBeffekt im
Langrisswachstum zuriickfiihren, der durch das Spannungsverhiltnis von R = 0,1 und durch

die stiarkere Phasentransformation vor der Rissspitze verursacht wird.
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Bild 6.28:  Vergleich der Ausbreitungsgeschwindigkeit von langen und kurzen Rissen, far-
bige Auftragung: kurze Risse bis 2a>400 um, schwarze Auftragung: langer
Riss.

6.4.2 Ausbreitungsverhalten kurzer Risse im Vakuum

Die in-situ gefithrten Ermiidungsexperimente im Rasterelektronenmikroskop wurden zunéchst
bei gleichen Versuchsparametern durchgefiihrt wie die ex-situ-Experimente an Laborluft. Es
wurden Versuche bei Spannungsamplituden von Ac/2 = 245 MPa bis Ac/2 = 260 MPa durch-
gefiihrt (Bild 6.29). Wie bereits erldutert, fiihrt dies in Laborluft zu Bruchlastspielzahlen im
Bereich von 1-10° bis 2,5-10° Zyklen. Im Vakuum des Rasterelektronenmikroskops
(p=5: 10" mbar) kann jedoch festgestellt werden, dass bei diesen Spannungsamplituden kei-

ne Initiierung von Rissen erfolgt (die Versuche wurden bei einer Zyklenzahl von 3-10° ge-

stoppt).
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Bild 6.29:  Wohlerdiagramm der in-situ Ermiidungsversuche an Luft und im Vakuum, IS-
System.

Die mikrostrukturellen Untersuchungen der Durchlaufer, die im Vakuum ermiidet wur-
den, zeigen, dass das Gefiige mit steigender Spannungsamplitude eine ausgeprigte plastische
Aktivitdt aufweist. Jedes Korn ist dicht belegt mit aktivierten Gleitbindern, was auf die mit

der Spannungsamplitude steigende plastische Dehnungsamplitude zuriickzufiihren ist (Bild
6.30).
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Bild 6.30: REM, BSE-Darstellung der Mikrostruktur nach der Ermiidung im Vakuum,
N =5-10°, Ac/2 = 260 MPa, IS-System.

Ausgehend von diesen Ergebnissen wurde die Rissinitierung ex-situ an Laborluft durch-
gefiihrt, um anschlieBend in-situ im Vakuum des REM weiter zu ermiiden. Dabei konnte je-
doch festgestellt werden, dass ein bei Ac/2 =245 MPa an Laborluft initiierter Riss (der Riss
wurde nach 1,5-10% Zyklen identifiziert) im Vakuum bei gleicher Spannungsamplitude kein
weiteres Wachstum zeigt. Daraufhin wurde die Spannungsamplitude sukzessive erhoht, bis
sich ein Wachstum einstellte. Dies konnte ab einer Spannungsamplitude von AG/2 = 265 MPa
beobachtet werden. Bild 6.31 zeigt den Verlauf der Wachstumsgeschwindigkeit eines derart
im Vakuum gewachsenen Risses, beginnend bei einer Zyklenzahl von 3-10%. Im Vergleich
dazu ist der Verlauf der Risswachstumsgeschwindigkeit eines Risses dargestellt, der bei einer
Spannungsamplitude von Ac/2 =245 MPa in Laborluft gewachsen ist. Obwohl die Span-
nungsamplitude des in Vakuum gewachsenen Risses um 20 MPa hoher ist, konnte eine deut-
lich geringere Wachstumsgeschwindigkeit festgestellt werden. Vergleicht man die Geschwin-
digkeiten beider Risse bis zum Erreichen einer Risslidnge von 2a = 65 um, so wichst der Riss
an Laborluft mit einer ca. zehnfachen Geschwindigkeit. Aus mikrostruktureller Sicht ist dieser
Vergleich nur bedingt zuldssig, da die Rissgeschwindigkeit jedes kurzen Risses stark von den
spezifischen mikrostrukturellen Begebenheiten beeinflusst wird. Die grofe Differenz in der
Ausbreitungsgeschwindigkeit ist jedoch ein deutlicher Hinweis auf den Einfluss der Atmo-

sphére.

An Luft werden Atmosphirenbestandteile von der Oberfliche metallischer Werkstoffe

absorbiert. An frisch gebildeten Oberfldachen, wie z.B. im Bereich von persistenten Gleitbin-
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dern, fiihrt dies zu einer Versprodung und zu einem geringeren Wiederverschweiflen des
Werkstoffs (Wang et al. 1984, Wang&Mughrabi 1984). Dies ist im Vakuum nicht bzw. nur
bedingt der Fall. Auch wenn Spannungsiiberh6hungen an Zwillingsgrenzen oder Gleitbidndern
zu hoher plastischer Aktivitit fithren, so findet ein Aufreilen dieser jedoch erst bei sehr viel

hoheren Spannungsamplituden statt.
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Bild 6.31:  Vergleich der Wachstumsgeschwindigkeit kurzer Risse an Luft und im Vakuum,
IS-System.

Auch das stark verzogerte Risswachstum im Vakuum kann so erkliart werden. Neu gebil-
dete Rissoberflichen werden im Vakuum zu einem grofleren Anteil wiederverschweilit als an
Luft und resultieren somit in einem langsameren Risswachstum. Hinzu kommt, dass im Va-
kuum eine homogenere plastische Verformung beobachtet werden kann. Auch dies ist auf das
Fehlen eines durch Chemisorption oder Physisorption von Atmosphirenbestandteilen gebilde-
ten Oberfldachenfilms zuriickzufithren, was eine Verringerung der Oberflachenenergie be-
wirkt. Dies hat zur Folge, dass die Aktivierungsspannungen von Versetzungsquellen - an der
Oberflache und unmittelbar darunter - geringer sind und die Mobilitdt von Versetzungen ho-
her ist. Aus diesem Grund kommt es zu einer homogeneren Verteilung der Versetzungen bzw.
der plastischen Verformung und zu einer Vergroflerung der plastischen Zone kurzer Risse

(Grinberg 1982, Wang&Mughrabi 1984). Die homogenere Versetzungsbewegung und die
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VergroBerung der plastischen Zone sorgen damit fiir eine weitere Verzogerung der Rissge-

schwindigkeit.

Bild 6.32 zeigt, dass auch im Vakuum eine Phasenumwandlung von Yy-Austenit zu
a’-Martensit in der plastischen Zone von Rissen stattfindet. Der gebildete Martensit hat ein
sehr inhomogenes Erscheinungsbild. Sowohl die Quantitit als auch die kristallographische
Orientierung der transformierten Phase ist starken Schwankungen unterworfen. Die inhomo-
gene kristallographische Orientierung kann bei kurzen Rissen, die an Luft gewachsen sind,
nicht beobachtet werden. Diese zeigen zumindest in der frithen Wachstumsphase eine Bildung
von homogen orientiertem o’~-Martensit (Bild 6.18, Bild 6.19 und Bild 6.22). Die Morpholo-
gie der Phasentransformation im Bereich der Rissspitze wird im Vakuum begleitet von einem
stark zerkliifteten Risspfad, der keiner kristallographischen Orientierung, weder der im
Y-Austenit noch der im o’-Martensit, zugeordnet werden kann. Unmittelbar nach der Initiie-
rung wachsen die Risse senkrecht zur Spannungsachse. Dieses Wachstum ist vergleichbar mit
dem Ausbreitungsverhalten kurzer Risse bei LCF-Beanspruchungen oder dem Wachstum von
langen Rissen und erkldart aufgrund der Aktivierung von vielen Gleitsystemen vor der

Rissspitze die inhomogene kristallographische Orientierung des gebildeten o.”-Martensit.

Aufgrund des geringen Rissfortschritts im Vakuum ist die kumulative plastische Dehnung
in der plastische Zone vor der Rissspitze im Vergleich zum Risswachstum an Luft groBer.
Damit sollte die Bildung von a"-Martensit ausgeprégter auftreten. Dies kann hier jedoch nicht
beobachtet werden. Das Ausmal} der Umwandlung ist zu vergleichen mit dem an Luft. Diese
Beobachtung steht im Kontrast zu Beobachtungen, die McEvily&Velazquez (1991) an meta-
stabilem AISI 304L-Edelstahl machten. Im Bereich des stationdren Risswachstums langer
Risse bei einem Spannungsverhiltnis von R = 0,05 beobachten sie im Vakuum eine verstirkte
Bildung von a’-Martensit in der plastischen Zone vor der Rissspitze. Dieser Effekt kann al-
lerdings auf das positive Spannungsverhiltnis zuriickgefiihrt werden, das zu einer gro3eren

plastischen Aktivitit und somit auch zu einer verstirkte Bildung von a’-Martensit fiihrt.
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C

Bild 6.32: Im Vakuum gewachsener kurzer Riss bei N=3,45-10°, (Ausbreitungsgeschwin-
digkeit kann Bild 6.31 entnommen werden), a) REM, BSE-Darstellung, b)
EBSD-Darstellung der kristallographischen Orientierung, ¢) EBSD-Darstellung
der Phasen, IS-System.

Das hier beobachtete Transformationsverhalten kann mit zwei gegensitzlich wirkenden
Effekten erklidrt werden. Zum einen ist die kumulative plastische Dehnung in der plastischen
Zone im Vakuum hoher, da die Rissausbreitungsgeschwindigkeit geringer ist. Dies fiihrt zu
einer intensiveren Umwandlung. Zum anderen sorgt die homogenere Versetzungsbewegung
und hohere Mobilitdt von Versetzungen im Vakuum fiir eine stirkere Ausdehnung der plasti-
schen Zone. Somit ist die plastische Verformung pro Volumenelement geringer, was wiede-

rum zu einer geringeren Bildung von o.”-Martensit fithren konnte.

Einen zusitzlichen Einfluss auf die Phasenstabilitit nehmen die absorbierten Atmosphé-
renbestandteile. So konnten Pontini&Hermida (1997) zeigen, dass Wasserstoff die Stapelfeh-
lerenergie und damit auch die Phasenstabilitit um bis zu 40 % verringern kann. Im Vakuum
ist somit eine hohere Phasenstabilitit zu vermuten, da Atmosphérenbestandteile keinen Ein-

fluss auf das Transformationsverhalten nehmen konnen.
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7 Zusammenfassende Diskussion

7.1 In-situ Priiftechnik zur HCF-Materialermiidung

Zur HCF in-situ-Verformung im REM wurde ein Priifsystem entwickelt, das Flachproben bei
einer Frequenz von 35 Hz und einer maximalen Spannungsamplitude von Ac/2 =450 MPa
zyklisch verformen kann. Sowohl die bildgebenden als auch die analytischen Funktionen des

REM konnen dabei mit der Materialermiidung in-situ gekoppelt werden.

Der Vergleich mit kommerziellen Systemen, die elektromechanisch iiber einen Spindel-
trieb angetrieben werden, zeigt die Vorteile des neu entwickelten Systems. Mit einer erreich-
baren Frequenz von 35 Hz besitzt die piezobetriebene Miniaturpriifmaschine ein Alleinstel-
lungsmerkmal gegeniiber kommerziellen in-situ Verformungseinheiten und er6ffnet somit die

Moglichkeit zur Materialermiidung im HCF-Bereich im REM.

7.2 Charakterisierung des mechanischen Werkstoffverhaltens

Der in dieser Arbeit untersuchte metastabile austenitische Edelstahl X2CrNil8-9 zeichnet sich
durch eine hohe Duktilitit und eine Phasenumwandlung des kfz <y-Austenit in den krz
o’-Martensit aus, die durch plastische Verformung induziert werden kann. Die durchgefiihr-
ten Untersuchungen zur Dauerfestigkeit in spannungskontrollierten Versuchen zeigen, dass
der Werkstoff oberhalb der Streckgrenze (Ry0) dauerfest ist (Bild 6.7), was auf die verfor-
mungsinduzierte Phasenumwandlung zuriickgefiihrt werden kann
(McEvily&Velazquez 1991). Die Phasentransformation geht einher mit einer Volumenzu-
nahme von ca. 2,6 %. Dies hat zur Folge, dass die Umwandlung Druckspannungen in Ober-

flichenbereiche einbringt, die eine Bildung von Rissen unterdriicken konnen.

Die Bildung von at’-Martensit ist an der Oberflidche schon nach wenigen tausend Zyklen
in Bereichen hoher plastischer Aktivitit der Mikrostruktur zu beobachten. Hierbei findet die
Keimbildung an den Schnittpunkten von aktiven Gleitbindern mit Korngrenzen statt. Dies
wurde bereits von Mangonon&Thomas (1970) angenommen und konnte in der hier vorlie-
genden Arbeit mittels TEM-Untersuchungen bestitigt werden (Bild 6.15). Nach der Keimbil-
dung wichst der a’-Martensit parallel zu den aktiven Gleitbdndern in Form von Lamellen ins

Korninnere.

Es konnte festgestellt werden, dass eine Rissentstehung ausschlieBlich im Lebensdauerbe-
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reich bis 10° Zyklen stattfindet. Uber diese Zyklenzahl hinaus konnte keine Rissentstehung
beobachtet werden. Auch dieser Effekt kann auf die Bildung von o’-Martensit zuriickgefiihrt
werden. Nach einer anfinglichen Verfestigung entfestigt der Werkstoff zunéchst, um darauf-
hin durch die Bildung von o’-Martensit ein weiteres Mal zu verfestigen (Bild 6.6). Die
o’-Martensit-Lamellen, die zu Beginn der zyklischen Verformung an der Oberfldache gebildet
werden, nehmen nur einen geringen Volumenanteil ein. Das gebildete Volumen von
o’-Martensit, das zur sekundiren Verfestigung fiihrt, hat einen Anteil von ca. 2 % und wird
auch im Probeninneren gebildet. Erreicht eine Probe somit den Bereich der sekundiren Ver-
festigung, ohne dass sich ein Riss bildet, so ist diese dauerfest (hier bis zu einer Lastspielzahl

von 5-10” Zyklen nachgewiesen).

Die kristallographische Orientierung des y-Austenits hdngt mit derjenigen des gebildeten
o"-Martensit iiber die Orientierungsbeziehung nach Kurdjumow-Sachs zusammen. Diese stellt
jeweils eine dichtest bzw. dicht gepackte Ebene beider Phasen parallel und auf diesen Ebenen
wiederum eine dichtest bzw. dicht gepackte Richtung parallel dar (Kurdjumow&Sachs 1930).
Dies konnte durch die Auswertung der EBSD-Daten festgestellt werden und durch
TEM-Untersuchungen bestitigt werden (Bild 6.9 und Bild 6.13).

Die Ergebnisse der TEM-Untersuchungen zeigen weiterhin, dass eine Keimbildung von
o’-Martensit an Schnittpunkten von Scherbidndern stattfindet, wie das Modell von
Bogers&Burgers (1964) und Olsen&Cohen (1972) zur Bildung einer krz-Phase aus einer kfz
Phase vorschligt. Dieses Modell beschreibt die Uberfiihrung des y-Austenits in o”-Martensit

durch Scherprozesse auf zwei kreuzenden {111 },-Gleitebenen. Die Scherungen zur Umwand-

lung der Phase betragen jeweils 1/2 und 1/3 einer Shockley Partialversetzung (é a <1 1§> Kf )
Z

und konnen als Felder von Partialversetzungsprodukten auf jeder zweiten bzw. dritten Gleit-
ebene angenommen werden. Als Partialversetzungsprodukte wurden €-Martensit und Stapel-

fehler gefunden.

7.3 Rissinitiierung

Die statistische Auswertung der Rissentstehungsorte zeigt, dass eine Rissinitiierung zu 70 %
an Zwillingsgrenzen stattfindet (Bild 6.16) und damit vergleichbar ist mit Ergebnissen von
Heinz&Neumann (1990) an stabilem austenitischen Edelstahl. Die Lokalisierung der Rissini-

tilerung an Zwillingsgrenzen kann auf die elastische Anisotropie (Aszpsy = 3,18) der austeniti-
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schen Phase zuriickgefiihrt werden. Analytische Berechnungen durch
Heinz&Neumann (1990) und Blochwitz&Tirschler (2004) konnten zeigen, dass, bedingt
durch die Verkippung des Gitters um 60°, elastische Inkompatibilitidtsspannungen auftreten.
Da eine Zwillingsgrenze im kfz Gitter auch eine Gleitebene ist, fiihren die Inkompatibilitéts-
spannungen zu lokaler plastischen Aktivitdt und zum Aufreilen der Zwillingsgrenze im ober-
flichennahen Bereich. Die Initiierung der Risse findet im Lastspielzahlbereich von

1,5bis 4,5 - 10* Zyklen statt, was einem Anteil von 15 % der Lebensdauer entspricht.

Eine Bildung von a’-Martensit im Zusammenhang mit der Rissinitiierung konnte in Abwei-
chung zu Beobachtungen durch Stolarz et al. (2001), die eine Initiierung von Rissen aus-
schlieBlich in gebildetem Transformations-Martensit fanden, nicht festgestellt werden. Aller-
dings beziehen sich letztgenannte Ergebnisse auf die Ermiidung im LCF-Bereich, die auf-
grund der hoheren plastischen Dehnungsamplitude eine stirkere Umwandlung mit sich bringt.
Es wird aus diesem Grund vermutet, dass der oben beschriebene Spannungszustand und die
damit verbundene plastische Aktivitit auf einem Gleitsystem nicht ausreicht, um eine Phasen-
transformation nach den beschriebenen Mechanismen zu initiieren. Es kommt weder zu einem
Aufstau von Versetzungen noch zu einem Schneiden von Gleitebenen. Des Weiteren wird
vermutet, dass eine Bildung von a’-Martensit erst dann einsetzt, wenn die Spannung im Be-
reich der Rissspitze einen kritischen Wert erreicht. Zunichst wéchst der Riss auf der Zwil-
lingsgrenze. Nach dem Erreichen einer kritischen Léinge findet eine Bildung von o”-Martensit

statt, und der Riss verlédsst die Zwillingsgrenze.

7.4 Risswachstum

Das Ausbreitungsverhalten kurzer Risse wird stark von der Atmosphére beeinflusst. Die Er-
gebnisse der Ermiidungsversuche im Vakuum des Rasterelektronenmikroskops zeigen, dass
eine Rissinitiierung bei niedriegen Belastungen, die an Laborluft zu einer Rissbildung fiihren,
im Vakuum nicht stattfindet. Des Weiteren zeigen Risse, die an Luft initiiert wurden, bei glei-
cher niedriger Spannungsamplitude im Vakuum keinerlei Wachstum. Erst mit dem Erhohen

der Belastungsamplitude kann ein weiteres Wachstum im Vakuum beobachtet werden.

Sowohl die nicht stattfindende Rissinitiierung als auch das verzogerte Risswachstum ist
zuriickzufiihren auf das Fehlen von Atmosphire auf der Oberfliche. An Luft werden Atmo-
sphérenbestandteile von der Oberfldche absorbiert. Dies fiihrt in Bereichen hoher plastischer

Verformung zu einer lokalen Versprodung, die das Wiederverschweillen von frisch gebildeten
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Oberflidchen verhindert (Wang et al. 1984, Wang&Mughrabi 1984). Im Vakuum hingegen ist
der Anteil des Wiederverschweilens von frisch gebildeten Oberfldchen sehr viel groBBer. Der
irreversible Anteil der Rissspitzenabgleitung ist somit geringer und fiihrt zu einem langsame-
ren Risswachstum. Des Weiteren resultiert das Fehlen von Atmosphire auf der Oberflache in
einer verringerten Oberfldachenenergie. Dies hat zur Folge, dass die Spannung zur Aktivierung
von Versetzungsquellen geringer ist und ferner die Mobilitit von Versetzungen erhoht ist
(Grinberg 1982, Wang&Mughrabi 1984). Die Rissgeschwindigkeit wird weiter verzogert, da
aufgrund der homogeneren Versetzungsbewegung die plastische Zone vor der Rissspitze aus-

gedehnter ist.

Im Vakuum ist die Bildung von a’-Martensit in der plastischen Zone eines Risses quanti-
tativ vergleichbar mit der an Luft. Allerdings ist der Umwandlungsbereich gepréigt von vielen
Orientierungswechseln der gebildeten Phase und es konnen viele o”-o"-Korngrenzen identifi-
ziert werden. Wird in Betracht gezogen, dass die kumulative plastische Dehnung in der plasti-
schen Zone vor der Rissspitze aufgrund des geringeren Rissfortschritts sehr viel grofer ist als
an Luft, so sollte auch die Umwandlung im Vakuum ausgeprigter stattfinden. Da dies nicht
der Fall ist, wird hier davon ausgegangen, dass zum einen die homogenere Versetzungsbewe-
gung zu einer hoheren Phasenstabilitit fithrt und zum anderen wird vermutet, dass absorbierte
Atmosphirenbestandteile eine lokale Verdnderung der chemischen Zusammensetzung bzw.
der Nahordnung des Mischkristalls bewirken. Dies fiihrt an Luft zu einer Verringerung der
Phasenstabilitidt. Im Umkehrschluss ist die Phasenstabilitéit an der Probenoberfldche im Vaku-
um erhoht und fithrt somit zu einer geringeren Umwandlung trotz hoherer plastischer Deh-

nung.

Die Anhebung der Spannungsamplitude zur Generierung eines Wachstums von kurzen
Rissen im Vakuum resultiert in einer ausgeprigten Plastifizierung des gesamten Gefiiges.
Kurze Risse wachsen nahezu von Beginn an in einem normalspannungskontrollierten Stadi-
um II-Risswachstum. Der Risspfad zeigt dabei keinen Zusammenhang mit der lokalen kristal-
lographischen Orientierung. Auch die mikrostrukturellen Ausbreitungsmechanismen der Ris-
se sind im Vakuum verbunden mit einer ausgedehnten plastischen Zone vor der Rissspitze.
Dies ist vergleichbar mit dem Ausbreitungsverhalten kurzer Risse bei LCF-Beanspruchung
oder dem Wachstum von langen Rissen. Das Modell kann diese Plastifizierung jedoch nicht
abbilden. Hier wird, in Anlehnung an das FlieBstreifenmodell von
Navarro&de los Rios (1988) plastische Verformung lediglich auf diskreten Gleitsystemen
beriicksichtigt. Zwar kann die verzogerte Rissgeschwindigkeit im Vakuum in der Simulation

durch eine kleinere Irreversibilitdtskonstante C beriicksichtigt werden (vgl. Formel 2.14), eine
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Abbildung der im Vakuum stattfindenden Ausbreitungsmechanismen ist jedoch nicht mog-
lich. Aus diesem Grund und weil nur die Ergebnisse zum Rissausbreitungsverhalten an Luft
fiir die Praxis relevant sind, wurde der Fokus der Untersuchungen auf jene an Luft gelegt. In
Bezug auf die in-situ Ermiidung im REM wurde diesem Umstand durch die Modifikation des
Versuchsablaufes Rechnung getragen. Um mit der Miniaturpriifmaschine Experimente an
Luft durchzufiihren, wurde die Kammertiir des REM vor jedem Ermiidungsintervall gedffnet

und zur nachfolgenden Untersuchung im REM wieder geschlossen.

An Luft kann die frilhe Wachstumsphase kurzer Risse als Uberlagerung einer Phasen-
transformation vor der Rissspitze mit einem Stadium I-Risswachstum im gebildeten
o’-Martensit beschrieben werden. Es konnte gezeigt werden, dass die Phasentransformation
in der plastischen Zone vor der Rissspitze nach dem Keimbildungsmodel von
Bogers&Burgers (1964) und Olsen&Cohen (1972) erfolgt. Linear elastische Berechnungen
des Spannungsfeldes vor einer Rissspitze ergeben, dass Schubspannungen auf Gleitebenen
unterschiedlicher Orientierungen auftreten und infolgedessen Stapelfehler als Scherprodukte
gebildet werden und teilweise zu e-Martensit kumulieren. An den Schnittpunkten der Scher-
produkte kommt es zur Phasentransformation in a’-Martensit. Die Ausgangsphase wird in der
plastischen Zone vollstindig in o’-Martensit umgewandelt, wobei die kristallographische Ori-
entierung der gebildeten Phase homogen und kontinuierlich ist. Es werden somit zunichst
keine o”-a"-Korngrenzen innerhalb der Umwandlungszone gebildet. Der Mechanismus kann
tiber die Kurdjumow-Sachs Orientierungsbeziehung beider Phasen zueinander nachgewiesen
werden (Kurdjumow&Sachs 1930). Anhand der Verkniipfung dieser Orientierungsbeziehung
mit dem Keimbildungsmodel von Bogers&Burgers (1964) und Olsen&Cohen (1972) kann die
Orientierung des gebildeten o’-Martensits abgeleitet werden, die sich durch die Scherung
definierter Ebenen einstellt. Dies kann auf den in der plastischen Zone gebildeten
o"-Martensit tibertragen werden. Es zeigt sich, dass zur Bildung der gemessenen Orientierun-
gen eben jene Ebenen geschert werden miissen, auf denen durch das Spannungsfeld der

Rissspitze hohe Schubspannungen wirken.

Die Analysen der Risspfade zeigen (Bild 6.19, 6.23 und 6.24), dass das Risswachstum
zunéchst unter Einfachgleitung im gebildeten o”-Martensit in Stadium I-Risswachstum ent-
lang von {110}, -Gitterebenen stattfindet. Der Vergleich dieses Ausbreitungsverhaltens mit
demjenigen von kurzen Rissen in stabilen austenitischen Edelstidhlen zeigt, dass in diesen
Werkstoffen ein Wachstum unter der alternierenden Aktivierung von {111},-Gleitsystemen

auf niedrig induzierten kristallographischen Ebenen der Typen {100},, {110}, und {111},
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erfolgt (Blochwitz&Richter 1999). In dem hier untersuchten metastabilen austenitischen
Edelstahl wird ein Risswachstum dieser Art im frithen Stadium der Ausbreitung nicht vorge-
funden, da der Werkstoff durch die Aktivierung von mehreren Gleitsystemen in den krz
o’-Martensit umwandelt, wie es oben bereits dargestellt wurde. Im a’-Martensit wachsen die
Risse unter Einfachgleitung entlang einer {110}4-Gleitebene. Dies ist auf die hohen mikro-
strukturellen FlieBschubspannungen in der krz Phase zuriickzufiihren (Tabelle 7.1). Aufgrund
der relativ geringen Beanspruchung des Risses wird hier nur ein Gleitsystem aktiviert. Erst im
Ubergang zwischen dem Stadium I- und dem Stadium II-Risswachstum mit steigender Riss-
linge und Rissbeanspruchung kann die Aktivierung und das Risswachstum auf mehreren
Gleitsystemen im o’-Martensit beobachtet werden. Allerdings ist dabei die plastische Zone
der Risse noch klein und iibersteigt nicht die Korngro3e. Die Korngrenzen nehmen deutlichen
Einfluss auf die Rissausbreitungsgeschwindigkeit (Bild 6.27). Dies ldsst die Zuordnung dieses
Stadiums der Rissausbreitung zur Kurzrissausbreitung zu. Erst nach dem Uberschreiten der
zweiten bis dritten Korngrenze nimmt der Einfluss der Mikrostruktur ab, und die plastische
Zone erreicht ein Ausmall, das der Korngroe entspricht. Ab dieser Risslinge kann das

Wachstum als Stadium II-Risswachstum beschrieben werden.

Diiber (2007) konnte zeigen, dass die Ausbreitungsgeschwindigkeit kurzer Risse im krz
Ferrit tiber Einfachgleitung schneller erfolgt als im kfz Austenit, in dem die Risse durch
Wechselgleiten wachsen. Es stellt sich an dieser Stelle die Frage, welchen Einfluss die Pha-
sentransformation von y-Austenit in o’-Martensit auf die Ausbreitungsgeschwindigkeit hat.
Um dies zu beurteilen, wurden die hier gemessenen Ausbreitungsgeschwindigkeiten mit den
Geschwindigkeiten von kurzen Rissen in einem stabilen austenitischen Edelstahl verglichen
(X2CrNiMo18-14-3) (Blochwitz&Richter 1999). Bild 7.1 zeigt deutlich, dass das Riss-
wachstum im metastabilen Werkstoff langsamer erfolgt. Im Vergleich der maximalen Wachs-
tumsgeschwindigkeiten bis zum Erreichen der ersten Korngrenze zeigt sich, dass die Ge-
schwindigkeiten im metastabilen Werkstoff um mehr als den Faktor zwei langsamer sind. Es
wird angenommen, dass dieser Effekt auf transformationsinduziertes Rissschlieen zuriickge-
fiihrt werden kann. Die Volumenzunahme von 2,57 % (Padilha&Rios 2002) des vor der
Rissspitze gebildeten ov’-Martensit fithrt zu Druckspannungen und resultiert in einer Modifi-
kation des Spannungsfeldes an der Rissspitze. Aus diesem Grund ist die Mode I-
Rissbeanspruchung geringer. Im Stadium [-Risswachstum fiihrt dies dem Modell von Wilkin-
sonet al. (1997) (Kapitel 2.2.3) folgend dazu, dass die Schubspannungsverteilung auf den
Gleitsystemen vor der Rissspitze nur eine geringe Asymmetrie aufweist (Bild 2.12). Dies hat

eine entsprechend geringere Bildung von rissoberflichenbildenden Leerstellendipolen zur
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Folge. Dies resultiert in einer Verzogerung der Rissgeschwindigkeit.

Der Ubergangsbereich von Stadium I- zu Stadium II-Risswachstum ist gepriigt durch eine
Aktivierung von mehreren Gleitsystemen. Auch hier fiihrt die Volumenzunahme des gebilde-
ten a’-Martensit zu einem verfrithten Aufsetzen der Rissufer und damit zu einer verringerten
Ausbreitungsgeschwindigkeit. Dieses transformationsinduzierte RissschlieBen ist vergleichbar

mit dem von langen Rissen.
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Bild 7.1: Vergleich der Rissausbreitungsgeschwindigkeit in stabilem austenitischen Edel-
stahl (Blochwitz&Richter 1999), (Ag,/2 = 1- 10'3, Korngrée 70 um), mit derje-
nigen von metastabilem austenitischen Edelstahl, (Ac/2 =240 MPa, ent-
spricht ca. Ag,/2 =1,1- 107, KorngroBe 74 pm).

Das transformationsinduzierte Rissschliefen hat somit einen groen Einfluss auf die Aus-
breitungsgeschwindigkeit. Die direkte Messung des Effektes erweist sich jedoch als schwie-

rig. So lieferten interferometrische RissschlieBmessungen' kein brauchbares Ergebnis, da die

" ISDG-Messung (engl.: interferimetric strain displacement gage): ober- und unterhalb einer Rissspitze werden
Mikrohirteeindriicke als Mikrospiegel im Abstand von 100 pm platziert. Diese werden mit Laserlicht bestrahlt
und es kommt zur Interferenz der reflektierten Strahlen. Die Verschiebung der Interferenzmuster kann mit der
Verschiebung zwischen den Hirteeindriicken korreliert werden (Sharpe 1982).
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grof3e Duktilitit des die Umwandlungszone umgebenden Austenits ein verfrithtes Aufsetzen
der Rissufer tiberdeckt und nicht erkennbar macht. Neben der allgemein langsameren Aus-
breitungsgeschwindigkeit kann jedoch beobachtet werden, dass die Rissgeschwindigkeit beim
Wachstum durch groe Umwandlungsbereiche verlangsamt wird (Bild 7.2). Dies stellt ein

weiteres Indiz fiir transformationsinduziertes RissschlieBen bei kurzen Rissen dar.
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Bild 7.2: Zum transformationsinduzierten RissschlieBen kurzer Risse. Beim Durchwach-
sen des oberen o’-Martensit-Bereichs kann ein Abfall der Ausbreitungsge-
schwindigkeit beobachtet werden.

7.5 Simulation des Ausbreitungsverhaltens kurzer Risse

Erste Simulationen der Rissausbreitung von kurzen Rissen in Modellgefiigen zeigen deutlich
den starken Einfluss der Phasentransformation und der damit verbundenen Volumendehnung
der neu gebildeten Phase auf den Rissfortschritt (Kiibbeler 2011). In Korn zwei der drei in
Bild 7.3 a) dargestellten endlichen Korner startet ein Riss, der in die beiden anliegenden Kor-
ner wichst. Hierbei findet eine Phasenumwandlung in der plastischen Zone vor der Rissspitze
statt. Dies wird in Bild 7.3 b) veranschaulicht. Die Phasentransformation wird durch den
Umwandlungsmechanismus nach Bogers&Burgers (1964) und Olsen&Cohen (1972) derart
abgebildet, dass die Aktivierung von zwei Gleitebenen vor der Rissspitze eine Bildung von
a’-Martensit zu Folge hat. Das Ausmal3 der Umwandlungszone wird hierbei durch das Maf3
der Abgleitung beider Gleitebenen in Korrelation mit den zur Umwandlung notigen Scherun-

gen (siehe Kapitel 2.1.5) bestimmt. Es zeigt sich, dass die Simulation der Rissausbreitung zu
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einer mit den experimentellen Ergebnissen vergleichbaren Phasenumwandlung in der plasti-

schen Zone fiihrt.

Korn 112 3

o e b

Bild 7.3: Simulation der Rissausbreitung in einem Modellgefiige bestehend aus drei Kor-
nern in metastabilem Austenit, a) Modellgefiige, b) in ot’-Martensit umgewan-
delte Zone des Risses.

An dem in Bild 7.3 dargestellten rissbehafteten Modellgefiige wurden Simulationen des
Ausbreitungsverhaltens mit und ohne Phasentransformation durchgefiihrt. Bild 7.4 kann die
normierte Rissoffnung ACTOD im Verlauf der Rissausbreitung beider Simulationen entnom-
men werden. Im Vergleich zeigen die Kurven deutlich den Einfluss der Volumendehnung auf
die Rissoffnung. Bei der Simulation mit a’-Martensitbildung betrug die Volumendehnung der
transformierten Phase 0,75 %. Dies hat eine Reduzierung der Risséffnung zur Folge, die wie-

derum als MaB fiir die Rissausbreitungsgeschwindigkeit herangezogen werden kann.

Die ersten Simulationsergebnisse unterstiitzen somit die experimentellen Ergebnisse be-
ziiglich eines transformationsinduzierten RissschlieBens von kurzen Rissen. Es muss in der
hier dargestellten Simulation in Betracht gezogen werden, dass die angewendete Volumen-
dehnung nur einem Bruchteil der tatsdchlichen Volumendehnung von o’-Martensit in meta-
stabilem Austenit entsprichtz. Die Anwendung der tatsdchlich stattfindenden Volumendeh-
nung von 2,57 % (Padilha&Rios 2002) wird somit einen stirkeren Einfluss auf die Rissausb-
reitung zeigen und damit die experimentell ermittelte Verzogerung der Rissausbreitungsge-

schwindigkeit widerspiegeln (Bild 7.1).

? Aus numerischen Griinden war zu diesem Zeitpunkt lediglich eine Volumenzunahme von 0,75 % moglich.
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Bild 7.4: Vergleich der normierten Rissoffnungsverschiebung im Verlauf der Rissausbrei-

tung mit und ohne Phasentransformation.

In Kapitel 2.3 wurde bereits angedeutet, dass fiir die Simulation kurzer Risse die mikro-
strukturelle FlieBschubspannung des o’-Martensits und des y-Austenits benotigt wird. Diese
mikrostrukturelle Grof3e bildet die Spannung ab, die nétig ist, um Versetzungen auf Gleitebe-
nen zu bewegen, ohne den Einfluss von Korngrenzen zu beriicksichtigen. In stabilen Werk-
stoffen konnen diese Parameter durch eine Hall-Petch-Analyse ermittelt werden. Bei einer
Hall-Petch-Analyse werden die zyklischen FlieBspannungen des Werkstoffs bei verschiede-
nen Korngroen bestimmt. Die FlieBspannung kann aus der zyklischen Spannungs-
Dehnungskurve bestimmt werden, welche wiederum im Incremental-Step-Test ermittelt wer-
den kann (Christ 1991). Eine Hall-Petch-Auftragung (zyklische FlieBspannung iiber rezipro-
ker Wurzel des Korndurchmessers) der ermittelten FlieBspannungen ergibt eine Gerade, des-
sen Extrapolation auf einen unendlichen Korndurchmesser die mikrostrukturelle FlieBschub-
spannung liefert. Dieses Verfahren ist allerdings fiir metastabile austenitische Stdhle nicht
anwendbar, da die bereits in frithen Zyklen erfolgende Phasentransformation das Spannungs-

Dehnungs-Verhalten auch bei geringen Amplituden beeinflusst.

Aus diesem Grund muss hier auf Literaturwerte zuriickgegriffen werden. In Diiber (2007)
wurden die mikrostrukturellen FlieBschubspannungen fiir einen ferritischen Edelstahl
(X3CrNb17) und einen stabilen austenitischen Edelstahl (X2CrNiMol7-12-2) anhand der
oben beschriebenen Analyse bestimmt. Der Vergleich des a-Ferrits mit dem hier untersuchten
o’-Martensit ist zuldssig, da die Gitterstrukturen beider Phasen identisch sind. Dies kann auf

den niedrigen Kohlenstoffgehalt im metastabilen Austenit zuriickgefiithrt werden (Tabel-
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le 5.1). Bei der Umwandlung vom kfz Gitter ins krz Gitter muss somit auch kein Kohlenstoff
im Gitter des o-Martensits zwangsgelost werden. In kohlenstoffreichen Stidhlen lagert sich
der Kohlenstoff in den Oktaederliicken der krz Phase an und sorgt fiir eine tetragonale Verzer-

rung des Gitters, was in einem Anstieg der Festigkeit resultiert.

Tabelle 7.1 zeigt die von Diiber (2007) ermittelten Werte fiir die ferritische und die
austenitische Phase, die in der Simulation des hier beschriebenen Forschungsvorhabens Ver-

wendung finden.

Tabelle 7.1: Mikrostrukturelle FlieBschubspannung von «-Ferrit und 7y-Austenit aus
Diiber (2007).

Y o

mikrostrukturelle FlieBschubspannung [MPa] 137 198
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8 Zusammenfassung und Ausblick

Metastabile austenitische Edelstidhle zeigen bei plastischer Verformung eine diffusionslose
Umwandlung des kubisch flichenzentrierten y-Austenits in den kubisch raumzentrierten o'~
Martensit. Diese Umwandlung nimmt einen grofen Einfluss auf die Ermiidungsschiadigung
und geht einher mit einer Volumenzunahme der umgewandelten Phase. Bei langen Rissen
kommt es aus diesem Grund beispielsweise zu einem transformationsinduzierten Rissschlie-
Ben. Metastabile Werkstoffe im Allgemeinen und der hier untersuchte metastabile Austenit im
Speziellen zeigen somit gro3es Potential zur Steigerung der Ermiidungsfestigkeit aufgrund
der Phasentransformation. Aus diesem Grund wurden in der vorliegenden Arbeit die Mecha-
nismen zur Initilerung und zum Ausbreitungsverhalten von kurzen Ermiidungsrissen in einem
metastabilen austenitischen Edelstahl bei der Ermiidung im Bereich der Dauerfestigkeit unter-
sucht. Die ermittelten Mechanismen sowie die Mikrostruktur-Parameter werden in einer pa-
rallel durchgefiihrten Arbeit des hier zugrunde liegenden Forschungsvorhabens verwendet,
um das Ausbreitungsverhalten kurzer Risse mechanismenorientiert zu modellieren
(Kiibbeler 2011). Ein weiterer Aspekt dieser Arbeit bestand in der Entwicklung und Inbe-

triebnahme eines Priifsystems zur HCF in-situ-Ermiidung im Rasterelektronenmikroskop.

Das entwickelte in-situ-System erlaubt eine zyklische Verformung von Flachproben mit
einer Frequenz von 35 Hz. Die mittels Piezo-Aktuator angetriebene Miniaturpriifmaschine
erreicht dabei eine maximale Kraftamplitude von AF/2 = 1,5 kN, was bei der gegebenen Pro-
bengeometrie einer Spannungsamplitude von Ac/2 =450 MPa entspricht. Aufgrund der Im-
plementierung der Miniaturpriifmaschine durch eine austauschbare Probenkammertiir des hier
verwendeten Rasterelektronenmikroskops Philips XL30 ist eine flexible Handhabung der
Priiftechnik gewdhrleistet. Die Positionierung der Priifmaschine findet mittels Feingewinde-
triebe statt; somit ist eine ausreichend genaue Ausrichtung der Probe unter dem Elektronen-
strahl gegeben. Im quasi-in-situ-Betrieb (Unterbrechung der zyklischen Verformung im Mess-
intervall) ist es nunmehr moglich, die bildgebenden und analytischen Moglichkeiten des REM
mit einem Ermiidungsversuch bei hoher Lastspielzahl zu verbinden. Durch das zeitweise Off-
nen der Kammertiir ist eine Ermiidung an der Laboratmosphére moglich. Mit der eingefiihrten
in-situ-Priiftechnik kann somit eine direkte Untersuchung der mikrostrukturellen Schéadi-
gungsmechanismen im HCF-Bereich im Vakuum und an Laborluft erfolgen. Bislang wurde
die Untersuchung von kurzen Ermiidungsrissen durch ein Ausbauen der Ermiidungsprobe aus

der servohydraulischen Priifmaschine und einen anschlieBenden Einbau in das REM durchge-
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fiihrt. Der Einsatz der in-situ-Priiftechnik resultiert so in einer enormen Zeitersparnis und er-

moglicht somit eine Beobachtung des Rissausbreitungsverhaltens in hoher Auflésung.

Das Ausbreitungsverhalten kurzer Risse in dem hier untersuchten Werkstoff wird stark
von der Atmosphire beeinflusst. Es zeigt sich, dass die Ermiidung bei niedrigen Spannungs-
amplituden, die an Laborluft bereits eine Initiierung von Rissen zur Folge hat, im Vakuum des
REM nicht zur Rissbildung fiihrt. Des Weiteren findet eine Ausbreitung von Rissen, die an
Laborluft initiiert wurden, im Vakuum erst nach einer Steigerung der Spannungsamplitude
statt. Die Ausbreitungsgeschwindigkeit ist im Vakuum allerdings trotz gesteigerter Beanspru-
chung um mehr als eine Gréenordnung geringer als an Laborluft. Dieses Verhalten ist darauf
zuriickzufiihren, dass im Vakuum keine Atmosphirenbestandteile von der Probenoberfldche
absorbiert werden konnen. An Luft fiihrt dies zu einer Versprodung der plastisch aktiven Be-
reiche in der Mikrostruktur und damit zu einer Rissinitiierung und einem Risswachstum bei
geringeren Spannungsamplituden. Dariiber hinaus ist die Oberflichenenergie im Vakuum
aufgrund der nicht vorhandenen Atmosphire reduziert. Dies hat zur Folge, dass zum einen
Versetzungsquellen an der Oberfliche und dicht unter der Oberflédche leichter aktiviert wer-
den konnen, und dass zum anderen Versetzungen in diesem Bereich eine hohere Mobilitiit
besitzen. Letztendlich fiihrt dies zu einer weniger lokalisierten plastischen Verformung und
somit auch zu einer erschwerten Rissinitierung und geringeren Rissausbreitungsgeschwindig-
keit. Da die Spannungsamplitude im Vakuum sehr hoch sein muss, um ein Wachstum von
kurzen Rissen zu generieren, ist die plastische Verformung des Gefiiges sehr ausgeprigt. Aus
diesem Grund kann das Ausbreitungsverhalten der kurzen Risse im Vakuum mit dem von
langen Rissen oder dem Kurzrisswachstum im LCF-Bereich an Luft verglichen werden. Na-
hezu von Beginn an wachsen die Risse normalspannungskontrolliert und senkrecht zur Be-
anspruchungsrichtung in einem dem Stadium II dhnelnden Risswachstum. Die plastische Zo-

ne der Risse ist grof3 und der Einfluss der Mikrostruktur ist gering.

An Laborluft initiieren Ermiidungsrisse bei Belastungen im HCF-Bereich mit einer Wahr-
scheinlichkeit von 70 % an Zwillingsgrenzen. Aufgrund der hohen elastischen Anisotropie
des Werkstoffes (Azpsry = 3,18) weicht die raumliche Steifigkeit von benachbarten Zwillings-
kornern stark ab. Dies hat unter Belastung eine elastische Fehlpassung der Zwillinge und da-
mit Kompatibilitdtsspannungen im Bereich der Oberfliche an der Zwillingsgrenze zur Folge.

Da eine Zwillingsgrenze im kfz Gitter auch ein Gleitsystem vom Typ {111}, darstellt, kann
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hier eine hohe plastische Aktivitidt vorgefunden werden, die zum Aufreien dieser Grenzen

fiihrt.

Die frithe Rissausbreitung findet durch eine Uberlagerung von o’-Martensitbildung und
Risswachstum statt. Der Mechanismus der Phasentransformation vor Rissspitzen kann hierbei
durch das Modell von Bogers&Burgers (1964) und Olsen&Cohen (1972) beschrieben wer-
den. Hervorgerufen durch das Spannungsfeld eines Risses wirken Schubspannungen auf zwei
verschieden orientierte Gleitebenen vor der Rissspitze. Diese werden infolgedessen geschert
und bilden Scherprodukte, wie Stapelfehler und spiter e-Martensit. In Bereichen, in denen
sich die Scherprodukte iiberschneiden, beginnt die Phasentransformation. Es kommt schliel3-
lich zur einer vollstindigen Umwandlung der plastischen Zone vor den Rissspitzen in homo-
gen orientierten o0"-Martensit. Der Rissfortschritt erfolgt zunéchst in einem schubspannungs-
kontrollierten Stadium I-Risswachstum unter Einfachgleiten auf einem {110},-Gleitsystem

der transformierten Phase.

Ab einer kritischen Linge (zumeist mit dem Uberschreiten der ersten Korngrenze) erfolgt
ein Ubergang des Ausbreitungsverhaltens hin zu einem normalspannungskontrollierten Riss-
wachstum unter der Aktivierung und dem Risswachstum auf wechselnden Gleitebenen im o’-
Martensit. Der in der plastischen Zone gebildete o"-Martensit zeigt in diesem Stadium eine
heterogene kristallographische Orientierung. Im Umwandlungsbereich konnen verschieden
orientierte Phasenbereiche gefunden werden, die auf die Aktivierung von multiplen Gleitsys-
temen im Yy-Austenit zuriickzufiihren sind. Anhand der Rissausbreitungsgeschwindigkeit kann
festgestellt werden, dass auch in dieser Phase des Wachstums die Mikrostruktur einen starken
Einfluss nimmt. Mit der Anndherung eines Risses an eine Korngrenze sinkt die Geschwindig-
keit ab, um nach dem Uberschreiten wieder anzusteigen. Erst ab ca. der dritten Korngrenze
nimmt die Barrierewirkung der Korngrenzen ab, und das Risswachstumsverhalten nihert sich

dem von langen Rissen an.

Der Vergleich zwischen dem hier untersuchten metastabilen austenitischen Edelstahl und
einem stabilen austenitischen Edelstahl, der eine dhnliche chemische Zusammensetzung und
vergleichbare Korngrofle besitzt, zeigt, dass die Ausbreitungsgeschwindigkeit von kurzen
Rissen in dem stabilen Werkstoff deutlich schneller erfolgt. Dies kann auf die Volumenzu-
nahme der transformierten Phase im metastabilen Austenit zuriickgefiihrt werden, die Riss-
schlieen verursacht und somit die Triebkraft fiir Rissausbreitung verringert. Gestiitzt wird
diese Feststellung durch die Beobachtung, dass beim Durchwachsen von groBen Umwand-

lungsbereichen die Wachstumsgeschwindigkeit stark verzogert wird.
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Die in dieser Arbeit festgestellten Mechanismen zum Ausbreitungsverhalten kurzer Risse
in metastabilem austenitischen Edelstahl werden in ein hybrides Randelemente-Modell im-
plementiert, das eine zweidimensionale Simulation des Kurzrisswachstums in einer Mikro-
struktur ermoglicht (Kiibbeler 2011). Erste Simulationen von Rissen in einfachen Modellmik-
rostrukturen konnten bereits zeigen, dass das transformationsinduzierte Rissschliefen einen
verzdgernden Einfluss auf die Rissausbreitungsgeschwindigkeit ausiibt. Nach der Verifikation
des Modells anhand von realen Rissbeispielen kann die Kurzrissausbreitung in komplexen
Modellgefiigen simuliert und zu mechanismenorientierten Lebensdauervorhersage herange-
zogen werden. Insbesondere die Variation der Phasenstabilitdt im Zusammenspiel mit der
Korngrofle eines Gefiiges wird aufschlussreiche Ergebnisse liefern. Beispielsweise kann die
Phasenstabilitidt bestimmt werden, die in Folge des transformationsinduzierten RissschlieSens

zur maximalen Verzogerung der Ausbreitungsgeschwindigkeit fiihrt.

In Bezug auf den hier untersuchten metastabilen Werkstoff sollte der Schwerpunkt in zu-
kiinftigen Arbeiten auf der Quantifizierung des transformationsinduzierten Rissschlie3ens von
kurzen Rissen liegen. Dies konnte in den hier durchgefiihrten Versuchen nicht gemessen wer-
den, da die Auflésung des eingesetzten REM nicht ausreichend ist. Um die Rissoffnungs-
bzw. Rissspitzendffnungsverschiebung im Nanometer-Bereich messen zu konnen, wére eine
Implementierung der entwickelten in-situ-Priiftechnik in ein hochauflosendes REM erforder-

lich.

Im Allgemeinen sollte in zukiinftigen Arbeiten zur experimentellen Charakterisierung und
Simulation des Ausbreitungsverhaltens kurzer Risse der Schwerpunkt auf der dreidimensiona-
len Erfassung und Modellierung des Problems liegen. Mit den etablierten Untersuchungsme-
thoden, wie die Focussed-lon-Beam- oder Synchrotron-Tomographie, ist eine experimentelle

Erfassung des 3D-Wachstumsverhaltens kurzer Risse mittlerweile sehr gut moglich.
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A Anhang

Al Linear-elastische Herleitung des zweidimensionalen Rissspitzen-
spannungsfeldes und Schubspannungen auf Gleitebenen nach
Gross (1996)

Die Transformation der dufleren Spannung in das Koordinatensystem eines um den Winkel o

gekippten Risses R liefert den zweidimensionalen Spannungstensor Sk (Formel A.1 und

Bild A.1):

—sin(a) cos(a)| |0 O |sin(a) cos(a) Al

°Rx  "Rxy {cos(a) sin(oc)Hc 0Hcos(a) —sin(oc)}

Mit den Komponenten 6R, und TR Xy konnen die Spannungsintensititsfaktoren an der

Rissspitze berechnet werden (Formel A.2):

Ky = SRy VJma und Ky = Tny VJma A2

Mit den Spannungsintensititsfaktoren Kj und Ky kdnnen die Rissspitzennahfelder im r-@

Koordinatensystem berechnet werden (Formel A.3 und A4):

Mode I: GyI = %cos[gj 1+ sin[gj sin[%pj A3

und
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o (ST
otk ot = Il Seo S oo
T ol 2 2)en()]

Zusammengefasst liefert dies die Spannung in Punkt P im r-¢ Koordinatensystem vor der

Rissspitze (Formel A.5):

Op, Tny _{GXI rxyl} |:GXH ’nyﬂ} A

T oxll

Eine weitere Transformation des Spannungstensors Cpum den Winkel B auf die Ebene E

liefert schlieBlich den Spannungstensor Sk (Formel A.6):

O = °Ex Exy _{COS(B) Sin(B)} °Px Pxy {COS(B) —Sin(B)} A6

"By OEx | L-sin®) cos®)]|Tp,  Cpy |[sin(B) cos(p)

yx yX

Die Komponente TExy des Spannungstensors Sk liefert die Schubspannung auf der

Ebene E.
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Bild A.1:

Riss " 9,7
a
Rissspitze
y -

Zur linear-elastischen Herleitung des zweidimensionalen Rissspitzenspannungs-
feldes und Schubspannungen auf Gleitebenen nach Gross (1996).
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