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Kurzfassung

Es gibt vielfache Ansitze, die mechanischen Eigenschaften von Werkstoffen zu verbes-
sern, wobei in den meisten Fillen mit einer Erh6hung der quasistatischen Festigkeit ei-
ne Verringerung der Duktilitdt einhergeht. Bei ultrafeinkérnigen Werkstoffen ist diese
Verringerung des Verformungsvermogens, aufgrund des dominierenden Verfestigungs-
mechanismus der Korngrenzenverfestigung, nicht zwangslaufig die Folge. Bei der For-
schung mit Werkstoffen, die eine sehr kleine Korngroéfie aufweisen, stellt dieser Aspekt
die Hauptmotivation dar.

Im Rahmen der aktuellen Arbeit wurden mehrere ultrafeinkérnige Modifikationen des
Vergiitungsstahles C45 mikrostrukturell, mit Hilfe von Raster- sowie Transmissions-
elektronenmikroskopie, aber auch Nanoindentation charakterisiert. Es konnten verbrei-
tet Korngrofien unter 1 pm festgestellt werden, was der Definition ultrafeinkdérnig ent-
spricht. Anschlief3end folgte eine Korrelation der zyklischen Eigenschaften, welche mit-
tels 4-Punkt-Mikrobiegeversuchen untersucht wurden und der Mikrostruktur. Da die
hochfesten Auspragungen der ultrafeinkérnigen Modifikationen in grofien Teilen Riss-
initiierung an nichtmetallischen Einschliissen zeigten, erfolgte eine bruchmechanische
Betrachtung mittels Spannungsintensitatsfaktoren. Als Quintessenz der vorliegenden
Arbeit steht ein Modell, welches die Ermiidungseigenschaften von ultrafeinkérnigen
Werkstoffen zusammenfasst. Mehrere Eigenschaften, wie das Auftreten von innerer Ris-
sinitilerung, sowie insgesamt die extrem hohen Hairten und Ermiidungsfestigkeiten
(vergleichbar mit bainitisiertem 100Cr6), wurden im Rahmen der Arbeit erstmals bei
diesen Modifikationen nachgewiesen und gehorten zuvor nicht zum Stand der Technik.

Abstract

There are many approaches to improve the mechanical properties of materials. In the
most cases an increase in quasistatic strength is followed by a decrease in ductility. In
the field of ultrafine grained materials this decrease is, because of the dominant
strengthening mechanism of grain boundary strengthening, not a necessary conse-
quence. The main motivation, when investigating materials with very small grain sizes,
depends on this aspect.

During this work different ultrafine grained modifications of the standard tempering
steel C45 were microstructurally, by means of scanning electron as well as transmission
electron microscopy and nanoindentation, characterized. Prevalent grain sizes in the
regime under 1 pym were detected what is inside the definition of an ultrafine grain size.
This is followed by a correlation of the cyclic properties, which were determined by 4-
point-microbending, and the microstructure. A consideration of fracture mechanics took
place because of the high-strength behavior of the ultrafine grained modifications with
crack initiation mostly at nonmetallic inclusions. As bottom line of the actual work a
model was created that summarizes the cyclic behavior of ultrafine grained materials.
Different characteristics like the observation of crack initiation at interior nonmetallic
inclusions as well as the extreme hardness and fatigue strength (comparable with
autempered 100Cr6) were mentioned for the first time when regarding these modifica-
tions and not state of the art before.
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Summary

The reduction of grain size is the only strengthening mechanism of metallic materials
that allows the increasing of strength without decreasing of ductility necessarily. By us-
ing ultrafine grained (UFG) material states, this exact mechanism is utilized to create a
material with increased hardness but good ductility characteristics. Here, the technique
of Severe Plastic Deformation (SPD) is the method of choice for creating UFG micro-
structures. In general, it can be assumed that if only the microstructure determines the
fatigue behavior, the increase of quasi-static hardness also leads to an increased cyclic
strength. However, especially when regarding high-strength materials inherent and pro-
cess flaws are more and more crucial for the cyclic properties. Thus, for UFG states, the
question arises whether the generally good quasi-static properties, which have by all
means been analyzed broadly, can also lead to increased fatigue strength.

The main goal of the present work was to identify a state of the under-eutectoid steel
C45 that shows an extreme fatigue resistance and also a cyclic stable microstructure. In
this process, attention shall be turned on the influence of different carbide morphologies
prior to the SPD process. Due to different initial heat treatments a spheroidizing an-
nealed, a tempered, a ferritic-pearlitic and an almost pure pearlitic microstructure as the
initial state have been applied within this context. As the process of SPD, High Pressure
Torsion (HPT) with an increased temperature of 380°C has been used.

After six rotations of deformation, the hardness in the spheroidized state has been
raised by 71 % to 289 HV and in the tempered state by 17 % to 457 HV. Although this
increase has been relatively low compared to the furthermore observed states, the fa-
tigue behavior proportionally followed quasi-static properties, in this case the hardness.
For these states, no additional fatigue mechanisms could be detected.

In the case of a greater plastic deformation of ten rotations during HPT, microstructures
that, in some cases, differ clearly from the respective initial state could be detected. In
Transmission Electron Microscope (TEM) pictures, the UFG microstructures showed
grain sizes of much less than 1 um within a range of 100-300 nm. The hardness had in
this case been raised by factor 2-3 of the initial hardness. At least for the spheroidized
state, the data approximately followed the fatigue limit proportionally with respect to
the hardness with an increase up to factor 2.5 of the initial fatigue strength. This was

made possible by the ductile material behavior that allowed the material to compensate



inherent and process-flaws without initializing cracks at the transition points with high-
er stress intensities. The remaining states with a high amount of SPD have been quite
different regarding their fatigue limits and fatigue mechanisms.

The tempered state showed rather poor fatigue strength in the UFG modification with an
increase by 32 % according to the initial state with conventional grain sizes. The reasons
have been local inhomogeneities which are caused by the SPD and served as crack initia-
tors and thus decreasing the fatigue strength.

In the normalized state with an initial ferritic-pearlitic microstructure, inhomogeneities
have also been responsible for lower fatigue strength after ten deformation steps, but
however they were not restricted locally. As partially the whole range of highly loaded
material showed a process-related larger grain size and thus a lower hardness according
to the remaining volume, the same fatigue mechanisms indeed acted like in a material
without any process-related flaws, but resulted in an overall rather low fatigue strength.
This was different in the pure pearlitic state after the SPD. For this state, after ten rota-
tions during the HPT process, the highest fatigue strength could be detected within the
framework of this work. The data of fatigue strength was 1061 MPa at R=-1 and was
thus higher than the bearing steel 100Cr6 that showed an endurance limit of 1056 MPa
in micro-bending tests in direct comparison. A reason for this was the combination be-
tween a high homogeneity and a small grain size resulting in a high hardness. The mi-
crostructure was furthermore able to compensate the intensity of stress close to the ra-
ther small shear bands and so crack initiation was located primarily at non-metallic in-
clusions. In the process, the UFG modification acted as the established high-strength
bearing steel 100Cr6 with a switch of the crack initiating inclusions from the surface to
the inside of the specimen at a lower load and higher durability.

Furthermore, the present work could prove that the threshold of stress intensity con-
cerning long crack propagation was reduced by grain refinement. Here, the UFG modifi-
cations showed a lower threshold than the 100Cr6. As within this work material failure
of the UFG modifications could be observed starting inside of the specimen, which had
so far only occurred in conventional high-tensile materials, it could be shown that no
fine granular areas (FGAs) were generated around the failure-inducing inclusions. This
is, together with the fact that UFG steel was investigated with higher fatigue strength
than the widely used high-strength state of 100Cr6, one of the major conclusions of the

present work. This could not be proved in previous publications.



With the foregoing findings as a conclusion of this work a model could be developed that
is able to identify the influencing factors on the fatigue performance of UFG materials

and to classify them in the context of fatigue.
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1. Einleitung 1

1. Einleitung

In der heutigen Zeit ist vermehrt die Tendenz ersichtlich, immer leistungsstiarkere
Strukturen mit immer geringerem spezifischem Gewicht zu entwickeln. Um dieses Ziel
zu erreichen, ist sicherlich der verwendete Werkstoff ein entscheidender Faktor und
dabei vor allem die spezifische Festigkeit, welche das Verhaltnis von Festigkeit und Ge-
wicht angibt. Es gibt daher zwei grundsatzliche Ansatze des Leichtbaus, zum einen die
Verwendung eines Werkstoffes mit geringer Dichte und guter Festigkeit und zum ande-
ren aber auch die Erhéhung der Festigkeit eines Werkstoffes mit etwas héherer Dichte.
Um die Festigkeit eines gegebenen Werkstoffes zu steigern gibt es viele Methoden, zu-
meist ist aber mit der Erhéhung der Festigkeit ein Absinken der Verformungsfahigkeit
(Duktilitdt) verbunden, was in vielen Anwendungsfillen unerwiinscht ist. Die Verringe-
rung der Korngrofde eines Werkstoffes ist dabei die einzige Moglichkeit, die Festigkeit zu
steigern und gleichzeitig nicht zwangslaufig an Duktilitidt einzubtifden. Wird die Verrin-
gerung der Korngrofde nicht mit thermischen oder thermomechanischen Verfahren er-
reicht, so drangen sich seit einiger Zeit die Verfahren der massiven plastischen Deforma-
tion (engl.: severe plastic deformation, SPD) in den Fokus von Wissenschaft und For-
schung, welche aber auch bereits in Industrie und Technik eingesetzt werden.

Die Urspriinge, einen Werkstoff vielfach umzuformen, um damit seine Eigenschaften zu
verbessern, gehen bis in die Zeit 500 v. Chr. zuriick. In China wurde das Verfahren des
wiederholten Faltens und Schmiedens in der Zeit bis 220-280 n. Chr. soweit verbessert,
dass der Begriff des BAI-LIAN Stahl auftauchte. Die Bezeichnung ist angelehnt an das
chinesische Sprichwort: BAI-LIAN CHENG-GANG - Einhundert wiederholte Prozess-
schritte (Falten/Schmieden) fithren zu einem guten Stahl [1]. Die Prozesse der heutigen
massiven plastischen Deformation unterscheiden sich lediglich in der Umsetzung und im
Grad der Umformung, jedoch nicht im prinzipiellen Verfahren der Festigkeitssteigerung
durch hochgradige plastische Deformation.

Aktuell gibt es vielfache Ansdtze der SPD und viele Werkstoffe, die zum Teil schon jetzt
ultrafeinkornig (UFG) hergestellt werden konnen und die Serienreife erreicht haben,
beziehungsweise diese in den nachsten Jahren erreichen werden. Bei der Verwendung
von Stahl in einer ultrafeinkornigen Modifikation sind die Fortschritte von Wissenschaft
und Technik noch nicht derart weit vorangeschritten, jedoch gibt es bereits Untersu-
chungen der monotonen Eigenschaften, insbesondere der quasistatischen Festigkeiten.
Die Erkenntnisse iiber die zyklischen Eigenschaften von UFG-Stdhlen, vor allem im Be-
reich sehr hoher Harten halten sich hingegen in Grenzen und nur dufderst wenige Publi-
kationen handeln dabei von mittel- oder hochkohlenstoffhaltigen Stihlen. Eine Uber-
sicht des bisherigen Standes der Technik mit Angabe der entsprechenden Literaturstel-

len, bei ultrafeinkérnigen Werkstoffen und insbesondere bei ultrafeinkérnigen Stahlen



2 1. Einleitung

findet sich in Abschnitt 2.2 dieser Arbeit. Dabei werden Schwerpunkte auf die Herstel-
lung, die quasistatischen und zyklischen Eigenschaften sowie die Anwendung der UFG
Werkstoffe gelegt. Davon getrennt erfolgt in Abschnitt 2.1 eine allgemeine Ubersicht zu
den Grundlagen des Ermiidungsverhaltens metallischer Werkstoffe, um theoretische
Grundlagen fur die folgende Arbeit bereitzustellen. Kapitel 3 gibt dem Leser die Mog-
lichkeit, zu Erkenntnissen beziiglich der Versuchstechnik und der Probenherstellung zu
gelangen.

Das Ziel der vorliegenden Arbeit ist die Untersuchung der Ermiidungseigenschaften des
untereutektoiden Vergiitungsstahles C45 in ultrafeinkérniger Modifikation. Dabei sollen
verschiedene Zustiande untersucht werden, welche sich in ihrer urspriinglichen Kar-
bidmorphologie, vor der massiven plastischen Deformation, voneinander unterscheiden,
um den Zustand mit hdchster Schwingfestigkeit identifizieren zu kénnen. Zur Interpre-
tation aber auch zum Vergleich der Ermiidungseigenschaften ist es unerlasslich, die Er-
gebnisse in Bezug zur entsprechenden Mikrostruktur auszuwerten. Hierfliir werden in
den Kapiteln 4 bis 5 grundlegende Erkenntnisse gesammelt und erortert. Die Darstel-
lung der Ergebnisse aus den Ermiidungsuntersuchungen erfolgt anschliefdend in Kapitel
6, wobei eine reine Darstellung der Wohlerkurven, des Wechselverformungsverhaltens
und der Bruchflachen der einzelnen Zustdande erfolgt. Zusatzlich wird auf die beobachte-
ten Versagensmechanismen eingegangen und es werden Ergebnisse dargestellt, welche
aus Untersuchungen der zyklischen Stabilitdt stammen. Die zyklische Stabilitit ist ein
wichtiges Element dieser Arbeit, da in der Vergangenheit immer wieder von zyklisch
nicht stabilen ultrafeinkérnigen Werkstoffmodifikationen berichtet wurde. Die gewinn-
bringendsten Aussagen lber zyklische Stabilitit konnen im Kontext dieser Werkstoft-
klasse mittels mikrostruktureller Charakterisierungen nach der Ermiidungspriifung ge-
troffen werden. Dies wird innerhalb dieser Arbeit hauptsachlich mittels TEM-
Aufnahmen vollzogen.

Nach der reinen Ergebnisdarstellung in den Kapiteln 4-6, erfolgt in Kapitel 7 die Diskus-
sion und Interpretation dieser Ergebnisse. Hierbei ist entscheidend, dass als Abschluss
ein Modell erstellt wird, welches das Konstrukt der Ermiidung ultrafeinkérniger, hoch-
fester UFG-Stahle zusammenfasst und die Einflussfaktoren auf die Ermidungseigen-
schaften benennt. Kapitel 8 fasst die Erkenntnisse dieser Arbeit abschlieféend zusam-

men.
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Dieses Kapitel dient dazu, die theoretischen Grundlagen anhand einer Ubersicht der re-
levanten Publikationen im Kontext ultrafeinkérniger Werkstoffe darzustellen. Dabei er-
folgt in Abschnitt 2.1 eine Einfiihrung in die Ermiidung metallischer Werkstoffe, wobei
der Fokus hauptsichlich auf die fiir diese Arbeit relevanten Themengebiete gelegt wur-
de. In Abschnitt 2.2 folgt eine intensive Literaturrecherche beziiglich ultrafeinkérniger

und nanokristalliner Werkstoffe.

2.1. Grundlagen zum Ermiidungsverhalten metallischer Werkstoffe

Im Folgenden werden allgemeine Aspekte der Ermiidung, Erkenntnisse iiber die Riss-
ausbreitung sowie das Hall-Petch Murakami Modell beschrieben. Dennoch sind zum
Verstandnis der weiteren Kapitel und der gesamten Arbeit die dariiber hinausgehenden
Grundlagen der Werkstoffkunde [2-4] sowie der Materialermiidung und Schwingfestig-

keit [4-6] vorausgesetzt.

2.1.1. Ermiidung

Der Vorgang der Materialermiidung besteht aus der Anderung der Eigenschaften von
Werkstoffen, bedingt durch Anwendungen bei zyklischen Lasten. Diese Anderungen sind
meist mikroplastische Vorgange, die schon weit unter dem Belastungsniveau der Zugfes-
tigkeit stattfinden kdnnen. Von daher ist es nicht verwunderlich, dass bei zyklischer Be-
lastung, auch teilweise bei solchen Lasten unter der makroskopischen Fliefgrenze eines
Werkstoffes, Versagensvorginge bis zum Bruch eintreten. Die ersten systematischen
Untersuchungen zur Materialermiidung wurden von Albert [7] im Jahre 1837 mit den
Untersuchungen von Treibseilen in Bergwerken durchgefiihrt. Er konnte an Verbin-
dungselementen von Kettentrieben zeigen, dass durch wiederholte Be- und Entlastung
das Material verfestigt, was schliefdlich zum Ausfall der Bauteile fiihrte. Wohler unter-
suchte in den Jahren 1858-1870 systematisch den Zusammenhang zwischen Beanspru-
chung und Lebensdauer bei Eisenbahnwagenachsen. Er konnte zeigen, dass vor allem
die Beanspruchungsamplitude maf3geblich fiir die Ermidungsfestigkeit ist, jedoch eine
statische Mittellast zusatzlich festigkeitsmindernd wirkt [8-11]. Seit 1936 wird die Kur-
ve, welche den Zusammenhang zwischen Lebensdauer und Beanspruchungsamplitude
widergibt, auch als Wohlerkurve bezeichnet, wobei Wohler selbst eine tabellarische Auf-
tragung wahlte [12].

In der Zwischenzeit wurden vielfach die Mechanismen und ablaufenden Prozesse wah-
rend der Materialermiidung untersucht. Im Allgemeinen hat sich die Unterteilung der
Ermiidung in vier Phasen als sinnvoll erwiesen [6]. In der ersten Phase, dem Anfangsbe-
reich der Ermiidung, laufen im gesamten Werkstoffvolumen zyklische Ver- und Entfesti-

gungsvorgange ab. Es erfolgt eine Umordnung der Versetzungsstruktur, abhiangig von
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der Stapelfehlerenergie des Werkstoffes. Die zweite Phase der Materialermiidung ist von
Mikrorissbildung (Stadium I Rissausbreitung) gepragt. Im Gegensatz zur ersten Phase
bilden sich Mikrorisse an lokalen Konzentrationen der zyklischen plastischen Deforma-
tion, wie zum Beispiel an austretenden Versetzungsstrukturen oder Inhomogenitiaten
wie Einschliissen. Bei dynamisch reckalterungsfahigen Materialen kommt es zwar zur
Mikrorissbildung unterhalb der Wechselfestigkeit des Werkstoffes, jedoch erfolgt ein
Anhalten des Risses aufgrund einer Korngrenze oder der Blockierung der Versetzungs-
vorgange, falls die angelegte Spannung geringer als die Wechselfestigkeit ist. Da an spa-
terer Stelle noch intensiver das Ermiidungsverhalten von sehr feinkérnigen Werkstoffen
betrachtet wird, sei an dieser Stelle, im Bereich der ,normalkérnigen” Werkstoffe er-
wahnt, dass der Einfluss der Korngrofde auf das Mikrorisswachstum differenziert zu be-
trachten ist. Abhdngig vom Gleitcharakter und der Méglichkeit zum Quergleiten des be-
trachteten Werkstoffes kommt es zu planaren Versetzungsanordnungen bei Werkstoffen
mit geringer Stapelfehlerenergie, wie beispielsweise Messing oder ausscheidungshart-
bare Aluminiumlegierungen. Im Gegensatz hierzu, entstehen bei reinen Metallen wie
Kupfer oder Aluminium, vor allem bei geringen Bruchlastspielzahlen Nr und hoher Sta-
pelfehlerenergie y, Versetzungszellen. Wiedergegeben ist dieser Sachverhalt in Abbil-
dung 1. [6, 13-15]

0.2
Zellen persistente

Gleitbander

y/Jm2Z —»

0.1r

0.05 |

0.02 1 gemischte Strukturen

planare Versetzungslinien
0.005 : : L
10°* 10° 10° 10’

Nf—>

Abbildung 1: Ausbildung von Versetzungsanordnungen bei zyklischer Belastung abhingig von der
Stapelfehlerenergy y und der Anzahl der Schwingspiele bis zum Bruch N¢ [6, 16, 17]

Thompson und Backofen [13] konnten zeigen, dass in ersterem Falle bei Werkstoffen
mit geringer Stapelfehlerenergie eine ausgepragte Abhangigkeit der Lebensdauer von
der Korngrofde besteht, da jede Korngrenze ein Hindernis fiir die Stadium I Rissausbrei-
tung darstellt. Dies gilt {ibrigens auch fiir niedrigkohlenstoffthaltige Stdhle, trotz hoher
Tendenz zu Quergleitung. Ergeben sich jedoch Versetzungsringe, so stellen diese selbst

ein Hindernis fiir die Mikrorissbildung dar und schirmen die Korngrenzen sozusagen ab,
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wodurch die Korngrofde ihren Einfluss verliert und durch die Grofde der Versetzungsrin-
ge ersetzt wird.

Abbildung 2 zeigt diesen Sachverhalt im Wohlerdiagramm dadurch, dass sich bei Mes-
sing ein deutlicher Unterschied in der Lebensdauer, abhdngig von der Korngréfie ein-

stellt, was bei Aluminium oder Kupfer ausbleibt.
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Abbildung 2: Einfluss der Korngréf3e auf das Woéhlerdiagramm bei Messing, Kupfer und Alumini-
um [13]

Ist ein Riss oberhalb der Wechselfestigkeit des Werkstoffes wachstumsfahig, kommt es
im ndchsten Schritt, der dritten Phase der Ermiidung, zur Ausbreitung eines oder meh-
rerer Mikrorisse. Sie folgen dann meist einem Winkel von 45° zur Lastachse, entlang der
Ebene grofdter Schubspannungen. Die Prozesse in der plastischen Zone direkt vor der
Rissspitze sind nun entscheidend fiir den Rissfortschritt.

Der Ubergang vom Mikroriss zum Makroriss (Stadium II Rissausbreitung) ist gekenn-
zeichnet durch einen Rissverlauf, der senkrecht zur dufieren Normalspannung verlauft.
Zwar ist die Rissausbreitung noch durch kristallographische Abgleitprozesse gesteuert,
jedoch wichst der Riss relativ unempfindlich gegenitiber der vorliegenden Mikrostruktur
des Werkstoffes. Bei hinreichend kleiner Korngrofie ergibt sich ein grofier Einfluss auf
die Mikrorissbildung und den Ubergang von Mikro- zu Makroriss. In der vierten und
letzten Phase der Werkstoffermiidung erfolgt der Probenbruch. Er erfolgt durch instabi-

le Rissausbreitung, sobald der Riss eine kritische Rissldnge erreicht hat. [6]

2.1.2. Rissausbreitung

Eine Moglichkeit, die Phasen der Rissausbreitung graphisch darzustellen ist das mikro-
strukturabhangige Kitagawa Diagramm in Abbildung 3. Gezeigt ist die Kurve, welche
Risswachstum von Rissstillstand trennt, in einem doppeltlogarithmisch aufgetragenen

Diagramm der Spannung liber der Rissldnge. Befindet sich die aktuelle Konfiguration
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des Risses unter der Linie, findet keine Rissausbreitung mehr statt. Dies gilt sowohl fiir
Phase I als auch fiir Phase II der Rissausbreitung, wobei der Ubergang bei Erreichen der
Wechselfestigkeit stattfindet.

log A
l\
D
N
N
N
\
N
\
\

nichtausbrgitungsfahige Risse LEBM
Risse
mikrosirukturell physikalisch {QL” ‘
kurze Risse) kurze Risse
ay ax| as o

log Risslange a

Abbildung 3: Kitagawa-Diagramm mit Einfluss der Mikrostruktur und Rissarten nach [18, 19]

Es wird deutlich, dass ein Mikroriss bei konstantem Lastniveau unterhalb der Wech-
selfestigkeit zwar wachsen kann, jedoch keine Rissausbreitung der Phase II stattfindet,
da die Last nicht ausreicht, um die mikrostrukturellen Hindernisse mit Abmessungen a:-
az zu Uberspringen. Diese konnen beispielsweise Zwillingsgrenzen, Korngrenzen oder
Phasengrenzen sein [20, 21]. Jedoch gilt auch, dass ein Makroriss im Stadium II mit einer
Rissausbreitungsgeschwindigkeit grofer null ohne Anderung der Spannung keine mik-
rostrukturellen Hindernisse mehr spitrt. Miller [20, 21] unterscheidet zwischen drei Ar-
ten von Rissen, namlich mikrostrukturell kurzen (Phase I), physikalisch kurzen (Phase I)
und langen Rissen (Phase II). Das Wachstum mikrostrukturell kurzer Risse ist nur von
der Mikrostruktur gepragt, die plastische Zone ist deutlich grofier als die aktuelle Riss-
lange, wobei der Mikroriss scherbedingt wachst. Im Bereich physikalischer kurzer Risse
erfolgt das Risswachstum normalspannungskontrolliert, wobei die plastische Zone eine
mit der Risslange vergleichbare Grofde aufweist. Der Einfluss der Mikrostruktur verrin-
gert sich. Das Rissausbreitungsverhalten lasst sich in diesem Bereich az<a< ao mittels
der elastisch-plastischen Bruchmechanik (EPBM) beschreiben. Fiir lange Risse erfolgt
die Berechnung mittels der Methoden der linear-elastischen Bruchmechanik (LEBM).
Der Unterschied der beiden Bereiche besteht in der Grofe der plastischen Zone vor der
Rissspitze. Ist diese relativ klein im Vergleich zur Rissldnge, so kdnnen die plastischen
Effekte vernachlassigt werden, ist sie jedoch grof3, gilt dies nicht. Im Bereich der LEBM
reichen bereits sehr kleine Spannungen zum Risswachstum aus. Die Grenze der Ausbrei-
tungsfahigkeit eines Risses, als linearen Zusammenhang zwischen aufgebrachter Span-

nung Ao und Rissliange a lasst sich in diesem Bereich mit dem Schwellenwert des Span-

nungsintensitatsfaktors (SIF) gegen zyklischen Rissfortschritt AK;, =Y Ao vma be-
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schreiben. Y stellt dabei einen Faktor abhdngig von den Versuchsbedingungen und der
Probengeometrie dar. Alternativ zu der Liange von Ermiidungsrissen, wurde von Mur-
akami ein Modell entwickelt, das den Schwellenwert des SIF bei der Rissinitiierung an
nichtmetallischen Einschliissen empirisch ermittelt. Formel (1) zeigt, wie Murakami die
Lange eines Risse mit der Flache Area eines nichtmetallischen Einschlusses auf der re-

sultierenden Bruchflache ersetzt:

AKip, =Y Ao /m/Area (1)

Hierbei ist die Geometrievariable Y abhdngig von der Lage dieses Einschlusses entweder
Y=0,65 bei Rissinitiierung an der Oberflache oder Y=0,5 bei Risswachstum aus dem In-
neren [22].

Das Kitagawa-Diagramm fasst viele materialabhdngige Eigenschaften bei der Rissinitiie-
rung und Rissausbreitung zusammen. Deshalb variiert es auch je nach Werkstoffzustand
und Priifbedingungen erheblich [19]. In vielen Fallen wird es deshalb auch nur qualitativ
verwendet, um die Mechanismen zu erklaren sowie Werkstoffe oder Werkstoffzustande

zu vergleichen.

2.1.3. Hall-Petch-Murakami Modell nach McGreevy

Entscheidend fiir die Stelle, welche im Kitagawa Diagramm betrachtet wird, ist nicht
unbedingt die absolute Rissldnge, sondern das Verhaltnis der Risslange zu den mikro-
strukturellen Hindernissen ai-az im Bereich der mikrostrukturell kurzen Risse. Von da-
her ergeben sich bei reiner Betrachtung der Korngrofde nicht unbedingt signifikante
Veranderungen dieses Verhaltnisses, denn durch die geringere Korngrofde werden auch
die Risse kleiner, welche noch an den Korngrenzen gestoppt werden kénnen, ohne zum
Versagen zu fiihren. Abbildung 4 zeigt diesen Sachverhalt innerhalb eines Vergleiches
von Risslangen bei einem grobkoérnigen und einem feinkornigen Gefiige. Sind nun aber
mikrostrukturunabhingige Fehler im Material, sogenannte inhdrente Fehler, verdandern
sich die Gegebenheiten signifikant, vor allem dann, wenn diese Fehler grofiere Abmes-
sungen als die Korngrofde aufweisen. Im Falle der Initiierung eines Mikrorisses an zum
Beispiel einem Einschluss wird deutlich, dass dieser Riss eine grofiere Lange im Ver-
gleich zur Mikrostruktur aufweist (in diesem Falle das Vierfache der Korndiagonale), bis
er von einer Korngrenze gestoppt werden kann. Im grobkérnigen Falle ergibt sich keine
Anderung des Verhiltnisses von Risslinge zur Mikrostruktur, da der Riss an der nichs-
ten Korngrenze gestoppt wird und sich die Rissldnge im Falle der Anwesenheit eines
nichtmetallischen Einschlusses nicht von derer ohne nichtmetallischen Einschluss un-
terscheidet. Der Riss wird unabhdngig von der Anwesenheit eines inhdrenten Fehlers,

der kleiner als die Korngrof3e sein muss, an der nachsten Korngrenze gestoppt.
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Abbildung 4: Risslingen bei grob- (oben) sowie feinkérnigen Gefiigen (unten) mit (links) oder
ohne Fehlstelle (rechts) [23]

Das Hall-Petch-Murakami Modell [22, 23] in Abbildung 5 gibt diesen Sachverhalt durch
ein Diagramm der Wechselfestigkeit in Abhdngigkeit von der Harte wieder. Grundlage
ist die Annahme, dass eine Beziehung zwischen der Korngréfie und der Festigkeit ge-
maf$ der Hall-Petch Beziehung besteht [24, 25].
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Abbildung 5: Diagramm der Wechselfestigkeit abhédngig von der Hirte dargestellt mit Messwerten
nach [22] (links) und schematisch mit Darstellung der einzelnen Fehlerarten nach
[23] (rechts)

Daher ist davon auszugehen, dass bei geringer Harte und somit auch eher grobkérnige-

rem Geflige nur die Mikrostruktur selbst fiir die Ermiidungsfestigkeit relevant ist. Nicht
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relevant sind jedoch die im Vergleich dazu eher kleinen inharenten Fehler, wie nichtme-
tallische Einschliisse. Es ergibt sich in diesem Bereich bis zu einem gewissen Punkt ein
linearer Zusammenhang zwischen Harte und Ermiidungsfestigkeit. Da sich die Abmes-
sungen eines Einschlusses aber nicht verandern, wird an dem Punkt ein Abknicken der
Kurve zu beobachten sein, an dem die mikrostrukturellen Abmessungen geringer als die
Einschlussgrofie werden. Durch die Verfahren zur Erhéhung der Harte folgen aber im
Allgemeinen nicht nur Effekte wie die Verringerung der Korngrof3e, sondern meist fiih-
ren diese Verfahren auch zu prozessbedingten Fehlern, wie geschwachte Korngrenzen
oder Mikrorisse [23]. Diese flihren im Bereich sehr grofier Harten dazu, dass sich eine
weitere Erhohung der Harte in einer Verringerung der zyklischen Festigkeit bemerkbar
macht. Murakami [26] konnte einen linearen Zusammenhang von Dauerfestigkeit o,
und Harte an niedrig bis mittelkohlenstoffhaltigen Stahlen im Bereich geringer Harten
zeigen und folgende Formel aufstellen:

o, =16HV +0,1HV (2)

Diese Formel gibt den Verlauf im linearen Bereich der Diagramme in Abbildung 5 bei

einem Lastverhaltnis R = 0“/00 = —1 wieder.

2.2. Ultrafeinkornige Werkstoffe

In der Literatur gibt es keine allgemeingiiltige Definition von ultrafeinkérnigen und na-
nokristallinen Werkstoffen (engl.: nanocrystalline, NC). Auch deshalb ist eine Klassifizie-
rung und Abgrenzung der beiden Werkstoffklassen nicht ganz einfach und mitunter
kommt es zu unterschiedlichen Definitionen. Auch die dhnlichen mechanischen Eigen-
schaften machen eine Abgrenzung schwer und den Ubergang flieRend [27-33]. Der Un-
terschied besteht bei Versuchen der Definition meist ausschliefdlich in der minimal er-
reichten Korngrofde. Im Falle der NC Werkstoffe erfolgt iiblicherweise eine Definition
der Korngrofde unterhalb von 100 nm, wobei auch eine Abgrenzung zwischen 1 nm und
100 nm moglich ist [28, 34-36]. Die gebrduchlichste Definition von UFG Materialien ist
ein Werkstoff, welcher eine Korngrofde zwischen 100 nm und 1 um aufweist [29, 30, 37,
38]. Teilweise wird aber auch in diesem Bereich von einem Submikrometerbereich ge-
sprochen, bei weiterer Definition des ultrafeinkdérnigen Bereich von 1-2 um [34, 36].
Zusatzlich werden an UFG-Werkstoffe Anforderungen beziiglich der Homogenitat, der
Textur und des Anteils an Grofdwinkelkorngrenzen gestellt [39]. Im Rahmen dieser Ar-
beit wird bei den zugrundeliegenden Werkstoffen generell von einem ultrafeinkérnigen
Geflige ausgegangen, auch wenn Korngrofden unter 100 nm durchaus fiir einzelne Berei-

che maglich sind.
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Das grofde wissenschaftliche Interesse an UFG Materialien ist den exzellenten mechani-
schen Eigenschaften geschuldet [40-43]. Durch Kornfeinung kénnen die quasistatischen
sowie zyklischen Eigenschaften von Werkstoffen substantiell verbessert werden, wie in
den folgenden Abschnitten 2.2.3 und 2.2.4 gezeigt. Abschnitt 2.2.5 beschreibt das Riss-
fortschrittsverhalten von UFG Werkstoffen und dient als Erganzung zu den zyklischen
Eigenschaften.

Zuerst erfolgen aber in den folgenden Abschnitten Beschreibungen tiber die moglichen
Herstellungsverfahren (Abschnitt 2.2.1) sowie eine intensive Erorterung der Mechanis-
men, die zur Kornfeinung bei diesen Verfahren fithren (Abschnitt 2.2.2). Abschliefsend
zeigt Abschnitt 2.2.6 eine Unterteilung und Erdrterung der verschiedenen Typen von
Scherbandern in UFG und NC Werkstoffen um danach in 2.2.7 eine kurze Ubersicht iiber
den aktuellen Stand der Anwendungsgebiete bei ultrafeinkérnigen Werkstoffen zu ge-
ben.

2.2.1. Herstellung

Zur Herstellung ultrafeinkoérniger Werkstoffzustande gibt es prinzipiell zwei grundsatz-
lich voneinander verschiedene Vorgehensweisen. Zum einen der Bottom-up und zum
anderen der gegensatzliche Top-down Ansatz. Beim Bottom-up erfolgt der Aufbau eines
zusammenhdngenden UFG-Materialvolumens mittels eines Zusammenfiigens einzelner
Atome oder nanoKkristalliner Pulver. Hierfiir kommen Verfahren wie Inertgas Kondensa-
tion [44, 45], elektrolytische Abscheidung [46] und Sintern in Frage [29]. Die Korngrofde
ist bei diesen Verfahren meist sehr klein, jedoch weisen die Proben tiblicherweise eine
Porositat auf, welche bei Zugversuchen die mechanischen Eigenschaften negativ beein-
flussen kann. Ebenso sind die erreichbaren Probenabmessungen meist nur relativ klein
[47-49]. Die Top-down Methoden zur Erstellung einer UFG-Mikrostruktur basieren wei-
testgehend auf dem Prinzip der massiven plastischen Deformation. Die Verfahren der
SPD haben allesamt gemeinsam, dass unter einem hohen hydrostatischen Druck eine
massive Scherverformung durchgefiihrt wird, welche mittels der Mechanismen in Ab-
schnitt 2.2.2 zum Aufbrechen ehemaliger Korngrenzen und der Bildung neuer Grofdwin-
kelkorngrenzen (GWKG) fiihrt [35, 39, 50]. Erste systematische Untersuchungen bezlig-
lich der Kombination von Scherverformung und hohem Druck wurden bereits ab 1943
von Bridgman durchgefiihrt [51-54]. Bei den Top-down Verfahren gibt es zu den meist
rein mechanischen oder auch thermomechanischen SPD Verfahren auch noch rein
thermische Moglichkeiten nanostrukturierte Mikrostrukturen einzustellen. Ein Beispiel
hierbei ist die Nanostrukturierung von siliziumhaltigen Stahlen nach der Bainitisierung
bei geringen Umwandlungstemperaturen. Hier konnen Dicken der Bainitplatten von

unter 100 nm problemlos erreicht werden [55, 56].
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Im weiteren Verlauf dieses Abschnittes erfolgt eine ndhere Beschreibung der drei wich-
tigsten SPD-Verfahren, namlich Equal Channel Angular Pressing (ECAP), Accumulative
Roll Bonding (ARB) und High Pressure Torsion (HPT) sowie eine weitere Ubersicht tiber

vielversprechende neuere Verfahren.

Equal Channel Angular Pressing (ECAP)

Das ECAP Verfahren ist eines der bekanntesten und meist verwendeten Verfahren zur
massiven plastischen Deformation [57]. Der Vorteil liegt in der Moglichkeit, grof3e Mate-
rialvolumina in Kombination mit einer sehr geringen Korngréfée im ultrafeinkérnigen
Bereich herzustellen [58-61]. Abbildung 6 zeigt den prinzipiellen Verfahrensablauf beim
ECAP.

Druckstempel

Matrize $

Abbildung 6: Schematischer Ablauf des ECAP-Prozesses mit den Winkeln @ und s [39]

Mittels eines Druckstempels wird das Werkstiick in eine Matrize durch einen Kanal ge-
presst. Durch die Umlenkung am Scheitelpunkt des Kanals wird gleichzeitig der hydro-
statische Druck aufgebaut sowie eine Scherdehnung vollzogen. Die Umformung durch
diesen Kanal wird durch die zwei Winkel @ und { eindeutig mit einer Vergleichsdeh-

nung ¢, beschrieben [62].

2 "2 2
V3

Da das Werkstiick keine Anderung des Querschnitts erfihrt, kann der erreichte Um-

2 cot(9+g) +‘Pcsc(9+%)

(3)

formgrad durch N-malige Wiederholung des Vorgangs gesteigert werden. Jedoch ist die

Anzahl der maximal erreichbaren ECAP Durchgiange meist durch den zu verformenden
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Werkstoff selbst oder die Anforderungen an das Werkzeug begrenzt. Ist die Kaltverfor-
mungsfahigkeit des Werkstoffes erschopft, konnen sich vor allem innerhalb des Aus-
gangskanals, bei vermindertem hydrostatischen Druck, Scherlokalisierungen bilden und
Materialinhomogenitdten auftreten. Mittels eines Gegendruckes kann dieser Effekt zwar
gemindert werden, jedoch steigen damit auch die Anforderungen an das Werkzeug und
die Presskrafte [63-66]. Bei der mehrmaligen Verformung mittels ECAP ist eine Drehung
der Probe durchaus tiblich. Es wird dann von verschiedenen Routen gesprochen, welche
zu einer Erhohung der Homogenitiat durch Variation der Scherebenen des ultrafeinkor-
nigen Materials fithren [67-69].

Bei ECAP sind auch die Fortschritte in Richtung der grofdindustriellen Anwendbarkeit
am meisten vorangeschritten [70, 71]. Dies hat zum einen mit den relativ grofden UFG-
Volumina zu tun, welche mittels ECAP erreicht werden konnen. Zum anderen wurden
aber auch in den letzten Jahren vermehrt sogenannte kontinuierliche ECAP Verfahren

entwickelt, welche an spaterer Stelle in diesem Abschnitt ndher beschrieben werden.

Accumulative Roll Bonding (ARB)

Das Accumulative Roll Bonding Verfahren ist das neueste der tliblicherweise angewand-
ten SPD-Verfahren. ARB wurde Ende der neunziger Jahre des letzten Jahrhunderts erst-
mal beschrieben [72-74] und zeichnet sich vor allem dadurch aus, dass kontinuierliches
Platten- sowie Stangenmaterial mit ultrafeinkorniger Mikrostruktur durch einen

Walzprozess hergestellt werden kann, wie in Abbildung 7 gezeigt.

Oberflachen- -
behandlung

> «— | ] «——
—
Entfettendes

Draht-Blrsten

Roll-Bonding

Stapeln Aufheizen

|

Abbildung 7: Schematischer Ablauf beim ARB Prozess [73, 74]

Bei konventionellen Walzprozessen ist es fast unmaéglich, grofde Verformungen in das

Werkstlick einzubringen, da mit jedem Walzschritt eine Abnahme der Dicke verbunden
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ist. Beim ARB Prozess erfolgt jedoch nach jedem Durchgang die Aufteilung des Werk-
stoffvolumens in zwei gleiche Teile, die dann wahrend des nachsten Walzschrittes wie-
der zusammengefiigt werden. Wegen der Kombination aus Walz- und Fiigeverfahren hat
sich der Begriff Accumulative Roll Bonding etabliert. Vor der Zusammenfiihrung der zu-
vor getrennten Teile erfolgt eine griindliche Reinigung sowie Aufrauung der Oberflache,
um einen guten Zusammenhalt der einzelnen Schichten zu gewdhren. Weitere Schritte
wie beispielsweise das Aufbringen eines Schweifdzusatzes sind nicht vorgesehen. In
manchen Fallen erfolgt der Walzprozess bei einer erhéhten Temperatur unterhalb der
Rekristallisationstemperatur, um die Walzkrafte zu verringern und den Zusammenhalt
der einzelnen Teile zu steigern [75].

Die Mikrostruktur des Werkstoffes nach der ARB Behandlung weist entlang der Walz-
ebene gestreckte, ultrafeinkornige Zellen mit neu gebildeten Grofwinkelkorngrenzen
auf, welche ein hohes Verhaltnis von Lange zu Breite aufweisen [76, 77]. Insgesamt kon-
nen durch tblicherweise bis zu zehn ARB Schritte Korngréf3en im Bereich weit unter
1 um problemlos mittels eines Standardwalzwerkzeuges erreicht werden [75, 78]. Der
Grad der massiven plastischen Deformation bei einer Dickenreduktion von 100% pro

Zyklus kann mittels Formel (4) berechnet werden [72].

e, =N (% an) ~08N 4)

Die ARB Prozedur ist jedoch nur in der Theorie beliebig oft durchfiihrbar. In der Praxis
entstehen nach einer bestimmten Anzahl an Zyklen Risse an den Kanten der einzelnen

Bleche [73, 79], wodurch eine weitere Kornfeinung erschwert wird.

High Pressure Torsion (HPT)

Das High Pressure Torsion Verfahren gilt als das dlteste Verfahren der massiven plasti-
schen Deformation, welches systematisch zur Erstellung ultrafeinkérniger Gefligezu-
stinde angewandt wird. Das grundlegende Prinzip wurde bereits von Nobelpreistrager
Percy Williams Bridgman im Jahre 1943 beschrieben, wobei lediglich die Auswirkungen
eines hydrostatischen Druckes, teilweise vergleichbar mit heutigen Driicken beim HPT,
bei Torsionsbeanspruchung untersucht wurden [54]. Erste systematische Untersuchun-
gen, abzielend auf die Erstellung eines feinkornigen Gefiiges, wurden in der ehemaligen
UDSSR Mitte der 1980er Jahre durchgefiihrt [80]. Beim High Pressure Torsion Verfahren
wird eine zylindrische Scheibe des Ausgangsmaterials zwischen zwei Stempel gelegt,
wie in Abbildung 8 schematisch gezeigt. Nach der Aufbringung eines hohen Druckes er-
folgen durchgangige Rotationen von einem der Stempel [81, 82]. Gezeigt in Abbildung
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8a) ist die idealisierte Durchfiihrung des HPT Prozesses, welche sich von der prakti-
schen Ausfiihrung in Abbildung 8 b-d) unterscheidet.

v v v v
Abbildung 8: Schematische Darstellung des HPT Aufbaus in a) idealisierter und b-d) praktischer
Ausfithrung nach [81, 83]

In der praktischen Ausfiihrung wird tiblicherweise zwischen unberandetem und beran-
detem HPT unterschieden. Das unberandete HPT findet nur wenig Anwendung, da keine
Moglichkeit besteht, den Materialfluss nach aufden aufzuhalten und damit einen hydro-
statischen Gegendruck aufzubauen [84]. Die Ausfiihrung in Abbildung 8d) hat sich auf-
grund der symmetrischen Krafteinleitung am besten bewahrt, auch weil nur ein kleiner
Spalt ein geringes Maf$ an austretendem Probenmaterial zuldsst [83]. Die aufgebrachte
Scherdehnung sowie die Vergleichsdehnung durch die HPT-Prozedur kann mit Glei-
chung (5) berechnet werden.

2t N 2t N
r oder g, = r (5)

V3t

y:

Hierbei ist N die Anzahl der vollstdndigen Rotationen, r der Abstand des betrachteten
Punktes vom Mittelpunkt der Scheibe und t die Dicke der Scheibe [85, 86]. Bei Anwen-
dung der Formel ergibt sich ein Gradient der Dehnungen iliber die Scheibe zum Mittel-
punkt hin, was typisches Erscheinungsbild einer Torsionsverformung ist. Meistens re-
sultiert dieser Gradient der Dehnung auch in einem Gradienten der Harteverteilung, je-
doch wird auch von einer Homogenisierung der Harte mit zunehmender Anzahl an Rota-
tionen berichtet, sobald das Verfestigungsvermogen des dufderen Materialvolumens er-
schopft ist und eine Sattigung auftritt [87-89]. Abbildung 9 links und Mitte zeigen, wie
sich der Hartegradient bei technisch reinem Aluminium mit zunehmender Anzahl an
HPT-Umdrehungen abbaut. Vorhauer et al [90] begriinden die ganzliche Abwesenheit
von Hartegradienten mit unsymmetrischen Prozessfiihrungen beim HPT und konnten
bei idealer Durchfiihrung auch bis zu sehr grofden Scherverformungen ein Minimum der
Harte nachweisen, wie in Abbildung 9 rechts bei einem austenitischen Chrom-Nickel
Stahl gezeigt.
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Abbildung 9: Hirteverteilungen nach HPT Behandlung in UFG-Al Werkstoffen aus [87] (links) und
[89] (Mitte) und bei UFG-CrNi Stahl [90] (rechts)

Nichts desto trotz kann eine Erhéhung der Anzahl der Durchgiange beim HPT zu einer
deutlichen Homogenisierung des Probenvolumens fiihren, jedoch ist die plastische Ver-
formungsfahigkeit des verwendeten Materials ausschlaggebend, worauf auch Abbildung
9 hindeutet.

HPT gilt allgemein als das SPD Verfahren, welches aufgrund der kontinuierlichen Ver-
suchsfiihrung und der hohen erreichbaren Umformgrade am effektivsten in Bezug auf
Kornfeinung ist [40, 81, 91, 92]. Auch ist das HPT-Verfahren fiir sprode Materialien
durchaus geeignet, vor allem im Bereich der massiven plastischen Deformation von mit-
tel- und hochkohlenstoffhaltigen Stahlen. Um auch diese Materialien einer SPD Prozedur
zu unterziehen, wird sich meist einer erhéhten Temperatur unterhalb der Rekristallisa-
tionstemperatur bedient [93-95]. Grofser Nachteil der Methode sind nur sehr kleine zu
erreichende Probenabmessungen durch die tiberproportional ansteigenden Driicke und
Belastungen der HPT-Werkzeuge bei grofder werdenden Probenvolumina [81, 96].

Beim High Pressure Torsion wurde in der Vergangenheit immer wieder von Inhomoge-
nitdten des Werkstoffvolumens berichtet [97-99]. Diese dehnen sich meist innerhalb der
Scherebene aus und sollten unbedingt vermieden werden, um ein homogenes Material-
volumen sicherstellen zu konnen. Beim HPT wird insbesondere von wirbelartigen
Fliemustern auf der Scheibenoberflache berichtet, welche von rissartigen Begrenzun-

gen eingefasst sind.

Neue Verfahren der SPD

Die vorher beschriebenen SPD-Verfahren beruhen zwar auf dem gleichen Prinzip der
Kornfeinung, jedoch gibt es bei dem Grad der zu erreichenden Kornfeinung und der
Grofde des ultrafeinkdrnigen Materialvolumens signifikante Unterschiede. Beim HPT ist
der Grad der Kornfeinung am héchsten und die erreichten Probenabmessungen am ge-
ringsten. Genau gegensatzlich dazu sind die Verhaltnisse beim ARB. ECAP ist das meist
verwendete Verfahren, auch weil es einen Kompromiss aus Grofde des erreichten Mate-

rialvolumens und Grad der Kornfeinung darstellt. In der jlingeren Vergangenheit haben
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sich auch durchaus vielversprechende neue Verfahren herauskristallisiert, da alle bisher
beschriebenen etablierten Verfahren immer noch gewisse Schwachen bei der grof3seri-
entechnischen Herstellung aufweisen.

Abbildung 10 zeigt drei kontinuierliche Methoden auf Basis der Prozesse beim ECAP.
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Abbildung 10: Schematische Darstellung kontinuierlicher SPD-Verfahren auf ECAP Basis; C2S2
[100]( links), Conshearing [101] (Mitte) und ECAP Conform [102] (rechts)

Beim Continuous Confined Strip Shearing (C2S2) wird mittels einer mit Zdhnen behafte-
ten Rolle kontinuierlich Material in das ECAP-Werkzeug transportiert, um dort die
Scherverformung zu vollziehen. Ahnliches passiert beim Conshearing, wobei der Aufbau
und die Anzahl der Transportrollen unterschiedlich sind. Der Grad der Umformung diirf-
te bei ECAP Conform am hdchsten sein. Zwar wird auch Material durch eine Rolle in ein
ECAP Werkzeug gepresst, jedoch vollzieht sich durch die Umlenkung in der Rolle selbst
schon ein ausgepragter Umformprozess [100-102].

Analog zum High Pressure Torsion kann die Scherverformung auch durch plastische
Torsionsverformung vollzogen werden. Abbildung 11 zeigt zwei Verfahren, welche sich
dieses Prinzips bedienen, niamlich das Continuous High Pressure Torsion (CHPT) und

das Severe Torsion Straining (STSP) Verfahren.
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Abbildung 11: Schematische Darstellung kontinuierlicher SPD-Verfahren auf HPT-Basis; CHPT
[103] (links) und STSP [104] (rechts)

CHPT ist dabei am dhnlichsten zum standardmafligen HPT, bis auf die Tatsache, dass die

Stempel eine Offnung haben und keine Scheiben verwendet werden. Der Teil des Stan-
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genmaterials, welcher unter einem hohen Druck im Eingriff der Stempel ist, wird durch
Bewegung des unteren Stempels mittels Reibschluss durch einen halbkreisférmigen Ka-
nal befordert. Bei C45 Stahl konnten auf diese Weise bereits Korngrofien im Mikrome-
terbereich eingestellt werden [103]. Das STSP Verfahren eignet sich bestens zur grof3-
technischen Anwendung. Hierbei wird ein rundes Werkstiick einer Torsion ausgesetzt.
Durch gezielte Temperaturerh6hung und Abkiihlung kénnen die Bereiche eingestellt
werden, welche eine massive plastische Deformation durch die Torsionsbelastung er-
fahren [104].

2.2.2. Entwicklung der Mikrostruktur bei massiver plastischer Deformation

Die massive plastische Deformation ist eine weit verbreitete Moglichkeit zur Erstellung
einer ultrafeinkdrnigen oder nanokristallinen Mikrostruktur [34, 58, 95, 105, 106]. Es
gibt zwar viele mehr oder weniger bekannte Verfahren zur Erstellung eines UFG oder
NC Materials mittels SPD, letztendlich beruhen diese aber alle auf d4hnlichen Modellvor-
stellungen. Die bekanntesten Modelle zur Erklarung der Kornfeinung bei SPD sind be-
schrieben nach Valiev [86], Huges und Hansen [107, 108] und Meyers [47]. Diese Model-
le unterscheiden sich nur in wenigen Bereichen und legen in allen Fallen zugrunde, dass
die Reduktion der Korngréfie durch eine Ansammlung und Aufstauung von Versetzun-

gen begriindet ist. Diesen Sachverhalt gibt Abbildung 12 schematisch wieder.

Abbildung 12: Schematische Entwicklung einer UFG Mikrostruktur nach dem Modell von Valiev
[86]; regellose Anordnung von Versetzungen zu Zellen (links), dann Anordnung zu
KWKG (Mitte) und Bildung neuer Grof3winkelkorngrenzen (rechts)

Das Modell nach Valiev wurde durch experimentelle Untersuchungen an Armco Eisen
entwickelt, welches mit HPT gefeint wurde und geht von sukzessiver versetzungsge-
steuerter Entstehung von neuen Grofdwinkelkorngrenzen eines einzelnen Kornes aus.
Grofde Dehnungen fiihren zu einer Erhohung der Versetzungsdichte, wobei eine Kon-
zentration in Zellen bevorzugt stattfindet. Gegensatzlich gerichtete Versetzungen 16-
schen sich bekanntlich aus und durch Polygonisation entstehen folglich zuerst neue

Kleinwinkelkorngrenzen (KWKG). Mit zunehmender Dehnung steigt die Anzahl von
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KWKG und eine sukzessive Umwandlung von KWKG in GWKG geht von statten. Dies ist
ein kontinuierlicher Prozess, wobei die maximal zu erreichende Kornfeinung von Erho-
lungsprozessen limitiert zu sein scheint und bei einer sehr hohen Dehnung eine Satti-
gung eintritt. Es ergibt sich jedoch eine Abhdngigkeit vom Material selbst, insbesondere
der Anzahl der Phasen, der Stapelfehlerenergie und der Temperatur [85, 109, 110]. Zum
einen ist bekannt, dass eine maximal zu erreichende Versetzungsdichte existiert. Somit
ist die Korngrofde limitiert, da die Kornfeinung im gezeigten Modelle direkt von einer
Anderung der Versetzungsstruktur abhingt [111-113]. Mit zunehmender massiver plas-
tischer Deformation vollzieht sich demnach nur noch eine Rotation der Kérner zu héhe-
ren Missorientierungswinkeln, nicht aber eine Verringerung der Korngrofie [109, 113,
114]. Zum anderen gilt aber auch das Phanomen der Korngrenzenwanderung als aus-
schlaggebend, welches zu einer minimal zu erreichenden Korngréfde durch massive
plastische Deformation fiihrt [86, 115].

Im Gegensatz zum Modell nach Valiev erklart das Modell nach Hughes und Hansen zu-
satzlich die Auspragung einer Vorzugsrichtung innerhalb der Mikrostruktur. Dafiir ist
eine Unterteilung in zuféllige Versetzungsbegrenzungen (engl.: incidental dislocation
boundaries; IDBs) und geometrische notwendige Begrenzungen (engl.: geometrically
necessary boundaries; GNBs) notig. Abbildung 13 zeigt die verschiedenen Auspragun-

gen von Substrukturen innerhalb einer gefeinten Mikrostruktur.
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Abbildung 13: Schematische Entwicklung einer UFG Mikrostruktur nach dem Modell von Hughes
und Hansen [107, 108]

IDBs entsprechen polygonisierten Versetzungszellwdnden (engl. Dense dislocation
walls; DDWs) und bilden die kleinste Einheit. Sie konnen mit benachbarten Zellen (engl.:
Cells) zu Zellblocken (engl.: Cell Blocks) zusammengefasst werden. Im Falle kleiner Ver-
formungen sind die Zellblocke untereinander durch Mikrobdnder oder dichte Verset-
zungswande getrennt, welche zu den geometrisch notwendigen Begrenzungen gehoren.

Beim Ubergang zu hohen Verformungen resultiert eine Vorzugsrichtung mit lamellaren



2. Kenntnisstand 19

Begrenzungen, den sogenannten Scherbandern, welche die Versetzungszellen anordnen
[85, 107, 108, 116]. Die geometrisch notwendigen Subkorngrenzen weisen im Allgemei-
nen deutlich schneller eine Missorientierung im Grofwinkelbereich tiber 15° auf als die
zufilligen Versetzungsbegrenzungen. Diese erfahren eine Erhéhung der Missorientie-
rung analog zu den Mechanismen in Abbildung 12.

Abbildung 14 zeigt die Verdnderung der Mikrostruktur eines ferritisch-perlitischen
Stahles bei verschiedenen Stadien der massiven plastischen Deformation.

Abbildung 14: TEM-Aufnahmen der Mikrostrukturen des Stahles UIC 860 nach einer unterschiedli-
chen Anzahl Nypr an HPT-Rotationen [94]

Die Untersuchungen [94] zeigen im ersten Schritt die Bildung einer lamellaren Zellstruk-
tur mit iiberwiegend Kleinwinkelkorngrenzen. Die (110)a-Eisen-Spots der transmissi-
onselektronenmikroskopischen Beugungsbilder zeigen sich etwas getreckt, entspre-
chend einer Missorientierung von etwa 2-3 Grad. Nach drei Rotationen entstehen all-
mahlich einzelne nanostrukturierte Bereiche mit immer noch langgestreckten Kérnern,
welche Korndurchmesser im Bereich von etwa 100 nm aufweisen. Die Kérner werden,
wie mittels der Pfeile gezeigt, teils von dichten Versetzungszellwanden, analog zur The-
orie von Hughes und Hansen [107, 108] getrennt. Die nun teilweise durchgangigen und
besser ausgepragten Debye-Scherrer Ringe zeigen die Entwicklung von neuen Grofdwin-
kelkorngrenzen. Nach einer weiteren Verformung von insgesamt fiinf Rotationen hat
sich eine polykristalline und homogene Nanostruktur mit einer mittleren Korngrofie
von 10 nm gebildet. Das indizieren auch die scharf abgegrenzten und durchgingigen
Debye-Scherrer Ringe, welche jedoch nach zehn Rotationen keine Spots flir Zementit
mehr anzeigen. Es erfolgte also eine Auflosung des Zementits, was in [94] auch mit al-
ternativen Messmethoden gezeigt werden konnte. Konsistent sind diese Erkenntnisse
mit anderen Literaturstellen [94, 117-119], meistens in Zusammenhang mit massiver
plastischer Deformation bei Raumtemperatur. Bei erh6hten Temperaturen konnten in
[93] lediglich nanostrukturierte Zementitpartikel an den Korngrenzen nachgewiesen

werden, jedoch wurde keine vollstindige Auflosung des Zementits detektiert.
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Die Temperatur spielt bei der massiven plastischen Deformation vor allem bei festen
und hochfesten Materialien eine wichtige Rolle. Oftmals entstehen wihrend der Herstel-
lung bei Raumtemperatur Risse oder andere Inhomogenitaten. Auch sind die Werkstoffe
nach der Behandlung meist sehr sprode und thermisch nicht stabil [120-122]. Fiir eine
thermische Behandlung, um diese Eigenschaften zu verbessern, gibt es grundsatzlich
zwei Moglichkeiten. Zum einen wird die massive plastische Deformation direkt bei einer
erhohten Temperatur (bei Stahlen meistens bei 350-400 °C) durchgefiihrt, was sich
auch positiv auf die Verformbarkeit und das Verfestigungsvermoégen des deformierten
Werkstoffes auswirkt [93, 123, 124]. Zum anderen kann aber auch anschlief3end an die
massive plastische Deformation eine Warmebehandlung durchgefiihrt werden. Diese
sorgt fiir einen Abbau von Versetzungsaufstauungen und kann das starke thermodyna-
mische Ungleichgewicht an den Korngrenzen abbauen und somit die mechanischen Ei-
genschaften, insbesondere die Duktilitat des Werkstoffs verbessern [121, 125-127]. Ins-
besondere bei Aluminiumlegierungen kénnen aber auch Ausscheidungsvorginge die
mechanischen Eigenschaften bei thermischer post-SPD Behandlung beeinflussen [128].

Im Gegensatz zur weit verbreiteten Erklarung der Kornfeinung mittels Polygonisation
von Versetzungen und die resultierende Bildung einer Substruktur gibt es in der Litera-
tur auch alternative Begriindungen. So gehen [129] und [130] davon aus, dass eine kon-
tinuierliche dynamische Rekristallisation auf der Basis dynamischer Erholung ablauft

und dadurch sehr kleine versetzungsfreie Kérner gebildet werden kénnen.

2.2.3. Quasistatische Eigenschaften ultrafeinkorniger Werkstoffe

Zu den wichtigsten mechanischen Eigenschaften gehoren die Festigkeit oder die Harte
eines Werkstoffes. Diese beiden Werkstoffkennwerte kénnen beispielsweise durch ge-
zielte Zulegierung oder Warmebehandlung erh6ht werden. Hinter solchen Steigerungen
stehen immer ein oder mehrere Verfestigungsmechanismen. Es gibt dabei im Allgemei-
nen vier Moglichkeiten, namlich die Versetzungs-, Mischkristall-, Teilchen- oder Korn-
grenzenverfestigung, um die quasistatischen Festigkeiten zu verbessern [2, 4, 131]. Im
Gegensatz zu den anderen Mechanismen ist die Korngrenzenverfestigung der einzige
Verfestigungsmechanismus, welcher es erlaubt, die Festigkeit zu steigern und nicht
zwangslaufig zusatzlich an Duktilitidt einzubtifden. Meist ist die Korngrenzenverfestigung
aber auch mit Versetzungsverfestigung verbunden, welche die Duktilitédt verringert. Die
exzellenten mechanischen Eigenschaften von ultrafeinkornigen Werkstoffen beruhen
grofdtenteils auf der Korngrenzenverfestigung. Basis flir diesen Mechanismus ist der
Hall-Petch Zusammenhang [24, 25] aus Gleichung (6).

k
R, :O-O+ﬁ (6)



2. Kenntnisstand 21

Hierbei ist R, die aktuelle Flief3grenze des Werkstoffs mit der Korngroéfie d. Die Span-
nung g, ist eine sogenannte Reibspannung, die fiir eine Versetzungsbewegung notig ist
und ebenso eine Materialkonstante darstellt wie die Hall-Petch Konstante k. Bei UFG
Werkstoffen gilt die Hall-Petch Beziehung uneingeschrankt [132-136]. Jedoch ist bei NC
Werkstoffen durchaus der inverse Hall-Petch Effekt zu beobachten [27, 137-139], mit
geringerer Festigkeit bei Verringerung der Korngrofde. Ansatze fiir dieses gegensatzliche
Phianomen existieren vielfach, wobei bei den meisten Erklarungsversuchen ein alterna-
tiver Deformationsmechanismus, das Korngrenzengleiten, fiir die Verringerung der Fes-
tigkeit verantwortlich gemacht wird [137, 140].

Bei NC Werkstoffen ist es dariiber hinaus moglich, mittels einer sehr feinen Kornstruk-
tur die Duktilitat zu steigern und dadurch teilweise sogar superplastisches Materialver-
halten zu erhalten. Dies geschieht zusammen mit einer starken Erhéhung der Festigkeit
wie dargestellt in Abbildung 15 [141-144].
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Abbildung 15: Zusammenhang von Flief3grenze und Bruchdehnung fiir verschiedene CG und na-
no-Ti bzw. nano-Cu [144]

Die Erkenntnisse der Superplastizitit bei NC Werkstoffen sind ein grofier Bestandteil
der Motivation bei der Forschung im UFG Bereich [28, 50, 106, 145]. Allerdings ist diese
meist ebenfalls auf Korngrenzengleiten zurtickzufiihren, welches unabhangig von Ver-
setzungsbewegung zu plastischer Deformation fiihrt [146, 147]. Existiert dieser alterna-
tive Mechanismus nicht oder ist nur schwach ausgepragt, wie in dem iiberwiegenden
Teil an UFG-Materialien, verringert sich in der Praxis im Allgemeinen die Duktilitat eines
gefeinten Werkstoffes aufgrund der Erh6hung der Versetzungsdichte bei der SPD [145,
148, 149]. Diese geht mit der Verringerung der Korngrofde einher und schrankt die Be-
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weglichkeit der Versetzungen ein, welche ausschlaggebend fiir das plastische Verfor-
mungsvermogen ist.

Diesen Sachverhalt zeigt auch Abbildung 16 durch einen Vergleich von Spannungs-
Dehnungs-Zusammenhdngen, welche alle geringere Duktilitdt nach der massiven plasti-

schen Deformation aufweisen.
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Abbildung 16: Spannungs-Dehnungs Zusammenhinge bei Zugproben aus dem Vergiitungsstahl
C45 und Armco Eisen [43] (links) und [93] (Mitte); weiterhin aus sehr niedrigkoh-
lenstoffhaltigem Stahl [127](rechts) alle nach einer verschiedenen Anzahl von
HPT Schritten

Es handelt sich um Versuchsergebnisse aus Untersuchungen dreier Forschergruppen an
sehr niedrig- und mittelkohlenstoffhaltigen Stahlen nach HPT [43, 93, 127]. In Abbildung
16 links und Abbildung 16 Mitte sind Ergebnisse von Stahlen mit einer Kohlenstoffkon-
zentration von 0,45-Masse-% und von Armco-Eisen nach einer verschiedenen Anzahl
von HPT-Umdrehungen gezeigt. Festzuhalten ist die geringe Gleichmafidehnung bei et-
wa gleicher Festigkeit der Kohlenstoffstahle nach hohen massiven plastischen Deforma-
tionen. Bei der Publikation nach Zrnik et al [43] ist zuséatzlich die Bruchdehnung deutlich
geringer als im Falle der Untersuchungen von Ning et al [93] ausgepragt. Jedoch kann im
ersteren Falle keine verlassliche quantitative Aussage getroffen werden, da lediglich die
Werte der Verlangerung und keine vergleichbaren und absoluten Dehnungswerte vor-
liegen. Bei erhohter Bruchdehnung und somit besserer Duktilitat ist die Festigkeit von
Armco-Eisen nach identischer SPD geringer. Die Festigkeiten wurden in allen Fallen
durch die HPT-Prozedur um mehr als 100% erhéht. Dies gilt ebenfalls fiir die Ergebnisse
aus Abbildung 16 rechts, welche sich auf einen Stahl mit einer sehr geringeren Kohlen-
stoffkonzentration von 11 Masse-ppm beziehen [150]. Sie zeigen aber auch, dass im
Vergleich zum entsprechenden Ausgangszustand Gleichmaf3- und Bruchdehnung abge-
nommen haben, jedoch konnte mittels einer Glithbehandlung nach fiinf HPT-
Umdrehungen Festigkeit und Duktilitit verbessert werden. Der Wert von 30 % als
Bruchdehnung scheint jedoch bei Vergleich mit Abbildung 16 Mitte unrealistisch hoch.
Bei Berechnung des Elastizitdtsmoduls aus den Daten von Abbildung 16 rechts ergibt

sich lediglich ein Wert von ungefahr 50000 MPa was, bei Annahme eines Elastizitatsmo-
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dules von 210000 MPa fiir Stahl, die Aussagekriftigkeit der Ergebnisse anzweifeln lasst.
Ein Faktor zwei bis drei im Unterschied der Bruchdehnungen lasst sich damit relativie-
ren. Letztlich diirfte vor allem die Mikropriifung und deren Durchfiihrung einen Einfluss
auf die Vergleichbarkeit der Ergebnisse gehabt haben.

2.2.4. ZyKklische Eigenschaften ultrafeinkérniger Werkstoffe

Bei der Verwendung von Werkstoffen, insbesondere neuer Werkstoffklassen, ist eine
Betrachtung der quasistatischen Eigenschaften nicht ausreichend. Wird der Werkstoff
im Betrieb einer zyklischen Last ausgesetzt, muss der Werkstoffwiderstand gegen Er-
miidung, die Schwingfestigkeit, zur Auslegung eines Bauteils verwendet werden. Im Be-
reich der ultrafeinkérnigen Metalle befasst sich ein grofder Anteil an Veroffentlichungen
tiber die zyklischen Eigenschaften mit einphasigen Werkstoffen wie Kupfer und Alumi-
nium [113,151-156].

Diese Werkstoffe waren vor allem wegen ihrer guten Verformungsfahigkeit auch bei
Raumtemperatur die ersten, welche eine systematische Herstellung von ausreichend
Material fiir Ermiidungsversuche zulief3en. Wie bereits in Abschnitt 2.1 erwdhnt, besteht
bei normalkoérnigen Werkstoffen nur dann eine Abhangigkeit der Ermiidungsfestigkeit
von der Korngrofde, wenn es wahrend der zyklischen Belastung nicht zur Auspragung
von Versetzungszellwanden kommt. Dies gilt fiir Werkstoffe, die eine geringe Stapelfeh-
lerenergie aufweisen und somit ein geringes Vermogen zur Quergleitung haben. Im Be-
reich ultrafeinkérniger Mikrostrukturen ist jedoch aufgrund der geringen Korngrofde oft
keine Bildung von Versetzungszellen mehr moglich. In diesem Falle ist davon auszuge-
hen, dass die Hall-Petch Beziehung auch bei Ermiidung gilt und bei geringerer Korngro-
f3e eine erhohte Ermiidungsfestigkeit resultiert [15, 157].

Innerhalb der ersten Phase von Ermiidungsuntersuchungen entstanden die viel zitierten
Erkenntnisse von Mughrabi und Hoppel [14], zusammengefasst in Abbildung 17. Es
wurde gezeigt, dass sich die Dehnungswohlerlinien fiir Werkstoffe mit konventioneller
und ultrafeiner Korngrofie unterscheiden. Im Bereich hoher Lastwechselzahlen (engl.:
High Cycle Fatigue, HCF) und geringer Totaldehnungen, vor allem geringer plastischer
Dehnungen, ist das Ermiidungsverhalten hauptsachlich von der Festigkeit/Harte des
Materials bestimmt. Die Wohlerlinie lasst sich in diesem Bereich sehr gut mit der
Basquin-Geraden annahern. Im Gegensatz hierzu erfolgt die Beschreibung des Bereichs
geringer Lastzyklen (engl.: Low cycle fatigue, LCF) mittels der Coffin-Manson Beziehung,
wobei der Verlauf hauptsachlich von der Duktilitdit und der Fahigkeit zyklisch hohe
Dehnungen zu vollziehen abhangt [4, 5].
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Abbildung 17: Gegeniiberstellung der Ermiidungseigenschaften von festen UFG und duktilen grob-
kornigen Werkstoffen mittels Totaldehnungswoéhlerkurven [14]

Da UFG Werkstoffe exzellente quasistatischen Festigkeiten aufweisen, erreichen sie oft-
mals auch deutlich hohere Dauerfestigkeiten im HCF-Bereich, verglichen mit den grob-
koérnigen Ausgangszustinden [41, 42, 151, 158, 159]. Da aber UFG Werkstoffe auch
meist iiber eine geringere Duktilitat verfiigen, erfolgt wie in Abbildung 17 gezeigt ein
Uberkreuzen der Dehnungswéhlerlinien von UFG Werkstoffen und der Werkstoffe mit
konventioneller Korngrofie (engl.: conventional grain size, CG). Die damit verbundene
Verringerung der LCF-Festigkeit fiir UFG-Werkstoffe wurde in der Vergangenheit bereits
ausgiebig diskutiert [157, 160, 161]. Das Uberkreuzen der Wéhlerlinien konnte nur bei
dehnungsgeregelten Versuchsdurchfiihrungen beobachtet werden. Mughrabi macht die
Ausbildung von Scherbandern wahrend der LCF Ermiidung fiir eine Verformungslokali-
sation und somit geringere Lebensdauer im Vergleich zu den Ausgangsgefiigen verant-
wortlich [30, 162]. Als weiterer Grund gilt eine zyklische Entfestigung in Form lokaler
dynamischer Rekristallisation und somit lokaler Kornvergréberung [152, 154, 155]. Ab-
bildung 18 links zeigt diesen schematisch beschriebenen Sachverhalt durch Versuchser-
gebnisse der Aluminiumlegierung AIMg0,5. Der Punkt der Uberkreuzung ist bei 2x10+
Zyklen im Dehnungswohlerdiagramm deutlich ausgepragt. Erfolgt der Bruch nach dieser
Anzahl an Schwingspielen, weist der UFG Zustand eine hohere ertragbare Dehnung auf.
Im LCF Bereich resultieren hohere ertragbare Dehnungen fiir den CG Zustand. Dieses
Verhalten wurde fiir viele einphasige UFG Werkstoffe wie Kupfer, Aluminium oder Mes-
sing bereits nachgewiesen, jedoch nicht bei UFG Titan [157]. In mehreren Untersuchun-

gen konnte gezeigt werden, dass sich Ausmafd und Wirkung der zyklischen Entfestigung
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verandern, sobald der Anteil an Legierungselementen, beziehungsweise an Unreinheiten
grofder wird [30, 151, 160].
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Abbildung 18: Dehnungswoéhlerlinien fiir AIMg0,5 [160] im CG und UFG Zustand (links) und
Abhingigkeit des Wéhlerlinienschnittpunktes von der
Legierungszusammensetzung (rechts)

In Abbildung 18 rechts ist dieser Sachverhalt bei einer Aluminium-Magnesium Legie-
rung gezeigt, wobei der Anteil an Magnesium steigt und der Schnittpunkt sukzessive zu
geringeren Lastwechseln verschoben wird. Es wird allgemein davon ausgegangen, dass
die Entfestigungsmechanismen wie Scherbandbildung und vor allem die dynamische
Rekristallisation durch eine héhere Unreinheit gehemmt werden. Die Legierungsele-
mente konnen die Korngrenzen zum einen direkt stabilisieren, zum anderen wird aber
auch von einem h6heren Anteil an Grofd3winkelkorngrenzen nach der SPD bei einphasi-
gen UFG Werkstoffen mit grof3erer Unreinheit gesprochen [30, 151, 160]. Jedoch wird
auch die Duktilitat des CG Werkstoffzustandes durch Zulegierung oder Unreinheit ver-
ringert. Beide Effekte wirken sich positiv auf die Verschiebung des Schnittpunktes aus,
wodurch diese Materialien auch fiir technische Anwendungen bei hohen zyklischen
Dehnungen durch ihre exzellenten Ermidungseigenschaften an Bedeutung gewinnen.
Laut Mughrabi ist die Verschiebung des Schnittpunktes zu geringeren Lastwechseln ei-
ner der Schliissel, die Ermiidungseigenschaften von UFG Werkstoffen zu verbessern
[30].

Bisher wurden innerhalb dieser Betrachtungen nur einphasige Werkstoffe behandelt,
vor allem Kupfer, das hauptsachlich in der ersten Zeit der UFG-Forschung als Modell-
werkstoff verwendet wurde, um die generellen Prinzipien und Grundlagen zu erfor-
schen. Es hat sich gezeigt, dass vor allem die Stabilisierung der Korngrenzen und das

Zusammenspiel mit den Versetzungen entscheidend bei der Verbesserung der Ermii-



26 2. Kenntnisstand

dungsfestigkeit sind. Systematische Untersuchungen an kubisch raumzentriertem (krz)
Stahl wurden von Niendorf durchgefiihrt [163-165]. Er verwendete als ,Modellwerk-
stoff” einen sehr reinen IF-Stahl (engl.: Interstitial Free). Ziel war vor allem, die zyklische
Stabilitdt im LCF Bereich bei krz-Werkstoffen zu untersuchen. Es konnte anhand der
Diagramme in Abbildung 19 gezeigt werden, dass bei totaldehnungsgeregelten Versu-

chen ab einer ausreichenden ECAP-Umformung keine zyklische Entfestigung auftritt.
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Abbildung 19: Wechselverformungskurven fiir IF Stahl verschiedener Zustinde [165] bei konstan-
ter Dehnrate (links) sowie konstanter Dehnungsamplitude von 0,28% (rechts)

Die Spannungsantwort nach acht ECAP-Durchgédngen zeigt in Abbildung 19 links im Ge-
gensatz zu der nach einem ECAP-Durchgang sogar ein verfestigendes Verhalten. Die
plastische Dehnungsamplitude zeigt sich ebenfalls, wie bei den Proben mit dem hdochs-
ten Umformgrad in Abbildung 19 rechts gezeigt, konstant. Grund fiir die hohe zyklische
Festigkeit und fehlende Entfestigung des einphasigen IF-Stahles sind laut Niendorf die
hohere Unreinheit sowie Ausscheidungen, insbesondere an den Korngrenzen im Gegen-
satz zum Modellwerkstoff Kupfer. Zusammen mit dem erhéhten Anteil an GWKG, wel-
cher ebenfalls wesentlich von Bedeutung ist, erhoht sich die Stabilitdt der ultrafeinen
Kornstruktur. Aufierdem wird davon ausgegangen, dass der hohere Schmelzpunkt des
Stahles einen positiven Effekt auf die zyklische Stabilitat hat. Im HCF Bereich wurde ana-
log wie bei den meisten UFG-Werkstoffen eine deutliche Erh6hung der Dauerfestigkeit
und der Lebensdauer festgestellt [163-165].

Untersuchungen im HCF Bereich bei ultrafeinkornigen urspriinglich austenitischen Stah-
len mit kubisch flaichenzentriert (kfz) Gitterstruktur wurden von Hamada [166] und
Ueno et al [33] durchgefiihrt. Abbildung 20 links zeigt die Ergebnisse des Stahles 301LN?
nach kontrollierter Phasen Umkehr Glithung und Abbildung 20 rechts zeigt analoge Er-

gebnisse von 316L2 nach einer unterschiedlichen Anzahl von ECAP Durchgangen. Zwar

1 Zusammensetzung 301LN: Fe-0.017C-0.52Si-1.3Mn-17.3Cr-6.5Ni-0.15M0-0.15N
2 Zusammensetzung 316L: Fe-0.008C-0.62Si-1.19Mn-17.33Cr-12.09Ni-2.04Mo-0.033P-0.002S
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unterscheiden sich die chemischen Zusammensetzungen etwas und die Dauerfestigkei-
ten im CG Zustand, jedoch liegt die ermittelte Dauerfestigkeit der UFG Zustdnde in etwa
auf gleichem Niveau bei 630 MPa bzw. 570 MPa.
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Abbildung 20: Wohlerdiagramme von ultrafeinkérnigen, urspriinglich austenitischen Stahlen bei
R=-1; 301LN (links) [166] und 316 L [33] (rechts)

In beiden Fallen konnte eine signifikante Zunahme der zyklischen Festigkeit durch die
Erstellung eines ultrafeinkérnigen Gefiiges festgestellt werden. Hamada konnte in sei-
nen Untersuchungen Korngrenzenschiadigungen sowie durch Ermiidung initiierte
Scherbander detektieren [166].

Eine weitere Gruppe von Stdhlen sind jene mit ferritisch-perlitischem Gefiige. Diese
Stahle weisen im ultrafeinkérnigen Zustand hohe Harten und Festigkeiten bei relativ
geringer Duktilitat auf [85, 94, 118, 167]. Die Anwendung solcher, teils hochfester Vari-
anten stellt sicherlich nicht die zyklische Belastung bei hohen Dehnungen dar, weshalb
vor allem die zyklischen Eigenschaften im HCF Bereich untersucht wurden. Eine der ers-
ten Untersuchungen zum Ermiidungsverhalten von urspriinglich ferritisch-perlitischen
Stahlen im ultrafeinkérnigen Zustand wurde von Sawai et al [168] durchgefiihrt. Die
Ermiidungsfestigkeit im HCF Bereich konnte um mehr als 50 % bei einem Stahl mit ei-
ner Kohlenstoffkonzentration von 0,15 % gesteigert werden, wie in Abbildung 21 links
gezeigt. Zwei Stahle mit dhnlicher Kohlenstoffkonzentration (UFGS1 und UFGS2) wur-
den dartiiber hinaus von Chapetti et al [169] im ultrafeinkérnigen Zustand untersucht.
Die Kornfeinungen wurden mittels einer massiven Deformation bei erhdhten Tempera-
turen erzielt. Beide Stahle weisen eine deutliche Erhohung der Wechselfestigkeit auf,
wobei UFGS2 durch seinen erh6hten Anteil an Legierungselementen (Mn, Nb, Ti, N) eine
Steigerung von 75 % erreicht, wie in Abbildung 21 rechts im Woéhlerdiagramm darge-
stellt. Im UFGS1 Zustand betragt die Steigerung 45 % verglichen zum CGS Ausgangszu-
stand mit gleicher chemischer Zusammensetzung. Innerhalb dieser Untersuchungen

wurden auch Erkenntnisse iiber die Kerbempfindlichkeit ultrafeinkorniger Stahle ge-
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sammelt. Chapetti et al konnten zeigen, dass die kleinen Kornabmessungen zu einer ho-
heren Kerbempfindlichkeit fithren [169].

450 1 700
[ °© ] O UFGS2
& | é_“ @® UFGS1
L 400 N S e00f 0 CGS
g 0,=378|MPa—" | 9
2 350 2 500k_® = g
o [ 1 s °
& & °
| ° o>
& 300 - & 400} ® o o>
c r [
=} + =}
% [ & % \e\s\e
3 250 Q. 300
o F i N
0,=243|MPa—" | g
200 ¢ 7 200 ' ' -
10* 10° 10° 107 10* 10° 10° 107 10°
Bruchlastspielzahl Bruchlastspielzahl

Abbildung 21: Wohlerdiagramme von urspriinglich ferritisch-perlitischen ultrafeinkérnigen Stih-
len bei R=-1; Ergebnisse von Sawai [168] (links) und Chapetti [169] (rechts)

Die massive plastische Deformation kann zu Inhomogenititen wie beispielsweise Scher-
bandern oder Rissen des ultrafeinkérnigen Werkstoffgefiiges fithren [97, 99, 124, 170].
Auch deshalb finden in vielen Veroffentlichungen iiber die Schwingfestigkeit von UFG
Stahlen thermische Verfahren oder Phasenumwandlungen Anwendung zur Kornfeinung,
da mogliche Defekte durch massive plastische Deformation die Ermiidungsfestigkeiten
enorm vermindern kénnen. Meist sind daher nur relativ geringere Scherverformungen
moglich [33, 171]. Die Anzahl an Veroffentlichungen iiber die zyklischen Eigenschaften
mittel- oder hochkohlenstoffhaltiger Stahle nach massiver plastischer Deformation ist
deshalb stark limitiert [172-175]. Wie bereits in 2.2.1 beschrieben, ist High Pressure
Torsion das Verfahren, das die hochsten plastischen Verformungen erzielt. Gerade bei
der massiven plastischen Deformation von Stdhlen konnten einige Fortschritte erzielt
werden [81, 93, 94, 176]. Ebenso sind vereinzelt Ergebnisse aus Ermiidungsversuchen
nach HPT bekannt, wie in Abbildung 22 gezeigt. Abbildung 22 links zeigt das Wohlerdia-
gramm nach der HPT Behandlung, aufgetragen mit der Maximalspannung bei R=0,1. Die
Untersuchungen stammen von Todaka et al [127] bei Stahl mit sehr niedriger Kohlen-
stoffkonzentration. Im LCF Bereich haben die UFG-Zustdnde durchweg bessere Festig-
keiten als der kaltverfestigte Ausgangszustand. Jedoch fallt auf, dass die ertragbaren
Spannungen fiir den Zustand mit mehr als fiinf HPT-Rotationen abnehmen. Dies kénnte
ein Hinweis darauf sein, dass sich Inhomogenitdten durch zu hohe Scherverformungen
ausgebildet haben. Der Zustand mit fiinf Rotationen weist vor und nach einer anschlie-
f8enden Glithbehandlung bessere Eigenschaften im LCF Bereich auf. Die Dauerfestigkei-

ten im HCF Bereich weisen fiir alle Zustinde nur einen sehr geringen Unterschied auf.
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Begriindet wird dies mit der erhohten Kerbempfindlichkeit der UFG-Zustdnde, da die
Proben einen Radius von 0,7 mm im Querschnitt der Messlange aufweisen.
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Abbildung 22: Wohlerdiagramme von ultrafeinkérnigen Stiahlen nach HPT bei R=-1; Ergebnisse
von Todaka [127] (links) und Renk [177] (rechts)

Die Erscheinungsform der Woéhlerkurve und die Tatsache, dass viele Briiche auch nach
10¢ Lastspielen auftreten, lasst vermuten, dass bei einer Erhohung der Grenzlastspiel-
zahl weitere Briiche im very high cycle fatigue Bereich (VHCF) bei mehr als 107 Lastspie-
len resultieren. Die prozessbedingten Fehlstellen durch HPT kénnten in diesem Falle als
Rissinitiator fungieren.

Abbildung 22 rechts zeigt Wohlerdiagramme des austenitischen Stahls 316L nach HPT
Behandlung von Renk et al [177]. Eine um den Faktor drei erh6hte Wechselfestigkeit
konnte sowohl fiur den Stahl nach HPT, als auch fiir den Zustand nach HPT und einer
anschlief3enden Glithbehandlung (30 Minuten bei 700°C) erreicht werden. Die Zustande
nach der massiven plastischen Deformation wiesen eine hohe zyklische Stabilitit aus,
wobei der Mechanismus der Ermiidung verdandert wurde. Im ultrafeinkornigen bzw.
nanokristallinen Zustand waren Scherbander fiir die Rissinitiierung verantwortlich. Zur

Bildung und Bedeutung der Scherbédnder sei auf den Abschnitt 2.2.6 verwiesen.

2.2.5. Rissfortschrittsverhalten

Das Rissfortschrittsverhalten von ultrafeinkérnigen Werkstoffen wurde bereits in meh-
reren Publikationen intensiv beschrieben [42, 178-184]. Bis zum momentanen Zeit-
punkt fillt es dabei schwer, Probenvolumina zu erreichen, welche eine Priifung mittels
standardisierter Kompaktzugproben (engl. Compact Tension: CT-Proben) erméglichen
[182]. Dies gilt vor allem bei hochfesten ultrafeinkérnigen Modifikationen, wobei bei
weniger festen Werkstoffen wie Aluminium, Titan oder Kupfer im UFG Zustand mehr

Ergebnisse bzgl. des Rissfortschrittes entstanden sind [42, 178-180]. Einige wenige Er-
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gebnisse existieren lber das Rissfortschrittsverhalten von UFG-Stdhlen allgemein. Hier-
bei wurden entweder miniaturisierte CT-Proben aus IF-Stahl [184] oder einseitig ge-
kerbte (engl. Single edge notched: SEN-Proben) Biegeproben aus ferritisch-perlitischem
Stahl mit niedrigem Kohlenstoffgehalt verwendet [183]. Ergebnisse aus letzteren Unter-

suchungen zeigt Abbildung 23 mittels des Rissfortschrittsdiagramms, welches die Riss-
fortschrittsgeschwindigkeit da/ dN iiber der Schwingbreite des Spannungsintensitats-

faktors AK in doppeltlogarithmischer Auftragung zeigt.
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Abbildung 23: Rissfortschrittskurve fiir UFG Stahl (0,15%C) bei Lastverhaltnis R=0,1 [183]

Gezeigt ist die Kurve der ultrafeinkornigen Modifikation im Vergleich zur grobkérnigen
bei einem Lastverhaltnis von R=0,1. Der Schwellenwert des zyklischen Spannungsinten-
sitatsfaktors AK;, gegen Langrisswachstum lasst sich iiblicherweise durch einen sehr
steilen Verlauf der Kurve bei geringem AK ablesen. Da dieses Verhalten nur ansatzweise
in der aktuellen Abbildung erkennbar ist, kann lediglich eine Aussage dariiber getroffen
werden, dass der Schwellenwert im Falle der UFG Modifikation geringer ist als im Falle
des CG Zustandes. Dies wurde auch durch weitere Publikationen fiir andere UFG Werk-
stoffe nachgewiesen [179, 181, 184]. Der Grund ist hierbei in der Grofde der plastischen
Zone verglichen zur dazu sehr kleinen Korngréfie zu suchen. Dies fiihrt unter anderem
zu einer geringeren Moglichkeit des rauheitsinduzierten Rissschlief3ens, sowie zu einer
erhohten Ansammlung von Versetzungen an der Rissspitze des Mikrorisses. Auch die
Ablenkung des Risses durch unterschiedliche Gleitsysteme in benachbarten Kérnern ist
in UFG Werkstoffen geringer ausgepragt [181, 183]. Im Bereich der Stadium II Rissaus-
breitung ist der Einfluss der Mikrostruktur und somit der Korngrofde geringer als im
Stadium I der Mikrorissausbreitung bei geringen AK. Vinogradov [181] und Kim [183]
stellten einen Schnittpunkt der Rissausbreitungskurven von CG und UFG Werkstoffen
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fest, welcher zu einer Verringerung der Rissfortschrittsrate bei grofderen AK fiihrt.
Niendorf [184] konnte hier keinen Schnittpunkt, sondern nur eine Anndherung der CG
und UFG Zustdnde nachweisen.

2.2.6. Die Rolle der Scherbander als Deformationsmechanismus

Scherbiandern sind eine Folge plastischer Instabilitdt, die grofRe Scherverformungen in-
nerhalb eines relativ diinnen Bandes lokalisieren [185]. Das Auftreten von Scherban-
dern ist bei amorphen Metallen, wie massiven metallischen Glasern, als priméarer De-
formationsmechanismus bekannt [185, 186]. Auch bei anderen Werkstoffklassen ist die
Ausbildung von Scherbdndern relevant, vor allem dann, wenn homogene versetzungs-
dominierte plastische Verformung nicht moéglich ist [187-190]. Im Falle ultrafeinkdrni-
ger oder nanokristalliner Werkstoffe tritt der Mechanismus der Scherbandbildung eben-
falls auf, wobei einerseits die massive plastische Deformation selbst teils in Scherban-
dern lokalisiert ist. Zum anderen tritt makroskopische Scherbandbildung wahrend der
mechanischen Priifung auf.

Viele Publikationen berichten vor allem beim ECAP von makroskopischen Scherlokali-
sierungen, die abhdngig von der ECAP-Route tber den Querschnitt der Probe auftreten

und direkt mit der ECAP-Scherebene, vor allem des letzten ECAP-Zyklus, tibereinstim-

men [191-195]. Abbildung 24 zeigt die makroskopische Erscheinung der Scherbander
nach einem ECAP Schritt bei Kupfer.
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Abbildung 24: Erscheinungsbild der Scherbinder an der Oberfliche eines Kupfer-Einkristalls

[192] nach einem (links) beziehungsweise zwei (rechts) ECAP Schritten

Miyamoto et al. [192] konnten zeigen, dass die Scherbander auch direkt Auswirkungen
auf die Harteverteilung und die kristallographische Orientierung haben. Werden mehre-
re ECAP Schritte durchgefiihrt, so kommt es zu einer Homogenisierung des Materialvo-
lumens, wodurch die Auspriagung der Scherbander geringer ist.

Bei HPT Verformung wurde in der Vergangenheit ebenfalls die Ausbildung von meso-
skopischen Scherbandern beobachtet. Diese konnten aber im Gegensatz zu denen nach
der ECAP Verformung meist nur in sehr kleinen Regionen im Transmissionselektro-
nenmikroskop beobachtet werden. Abbildung 25 zeigt ein solches Scherband, resultie-

rend aus der HPT Deformation von nanokristallinem Palladium.
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Abbildung 25: Ausprigung eines Scherbandes in einer TEM-Aufnahme von nanokristallinem Pal-
ladium nach HPT indiziert durch zwei Pfeile und Beschriftung der zugehérigen
Korner [196]

Diese Scherbander kénnen in der Mikrostruktur als Inhomogenitidt wirken. Jener Sach-
verhalt ist in Abbildung 26 dadurch gezeigt, dass sich hoéhlenartige Gebilde auf der

Bruchflache von nanokristallinem Palladium zeigen.

shear bands

Abbildung 26: Scherbinder auf der Bruchflache von nanokristallinem Palladium nach HPT [196]

Diese stellen das Bruchbild eines Scherbands dar und sind in der Abbildung mit einem
Pfeil gekennzeichnet. Sie liegen parallel zu der Scherebene beim HPT.

Im Gegensatz zu den Scherbdndern, die bei der massiven plastischen Deformation selbst
entstehen, wird auch immer wieder von Scherbandern berichtet, welche als Resultat der
Ermuidungspriifung einhergehen. Sie bilden bei zyklischer Belastung Stellen der Anhau-
fung von plastischer Deformation und wirken deswegen als rissinitiierendes Gefiigeele-
ment. Mughrabi und Héppel [14, 30, 157] sehen bei hohen plastischen Dehnungen im
LCF Bereich vor allem bei sehr reinen Metallen die Scherbandbildung als eine Hauptver-
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sagensursache. Im Falle der Bildung bei LCF-Ermiidungsversuchen erscheinen die
Scherbander jedoch als makroskopische Scherbdnder, welche einen Bereich vergrober-
ter Korner in der Ebene grofdter Scherdehnung darstellen.

Allerdings wurde auch bei quasistatischer Belastung die Ausbildung von Scherbiandern
in UFG und NC Werkstoffen beobachtet [197, 198]. In [197] wird dieser Mechanismus
als Hauptmechanismus zur plastischen Deformation angefiihrt, bei dem ganze Korn-
gruppen durch ihre geringe Grofde rotieren, um sich ideal beziiglich ihrer Gleitsysteme
zu orientieren. Abbildung 27 zeigt die Spuren der Scherbdnder auf der Oberfldche einer

Probe aus nanokristallinem Eisen.

Abbildung 27: Ausbildung von Scherbindern an der Oberfliche einer NC-Fe Probe bei quasistati-
scher Druckbelastung [197]

Dieser Mechanismus ahnelt dem bei massiven metallischen Glasern, wobei Scherband-

bildung dort als alleiniger Deformationsmechanismus besteht.

2.2.7. Anwendung

Ultrafeinkornige Werkstoffe besitzen ein hohes Potential in jedem Anwendungssegment,
in dem aufiergewohnliche mechanische Eigenschaften wie hohe Festigkeiten, ein hohes
Verhéltnis von Festigkeit zu Gewicht und hohe Ermiidungsfestigkeiten gefragt sind
[106]. Es ergeben sich tiber 100 potentielle, spezifische Markte fiir UFG Werkstoffe. Die-
se finden sich beispielsweise in der Raumfahrt, im Transportwesen, bei medizinischen
Implantaten, Sportgeraten, in der Lebensmitteltechnik, der Verfahrenstechnik und der
konventionellen Verteidigungstechnik [71]. Die Anwendung bei medizinischen Implan-
taten scheint mit am vielversprechendsten zu sein, denn viele Implantate sind auf Titan-
basis, oftmals aus der Legierung Ti-6Al-4V, hergestellt. Diese zeigen zwar gute mechani-

sche Eigenschaften, jedoch konnen Aluminium und Vanadium bei Auflosung in das um-
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gebende biologische Material giftig wirken [199-201]. Gegen die Verwendung von rei-
nem Titan spricht oft die geringe Festigkeit, obwohl die Biokompatibilitat deutlich bes-
ser ware. Durch massive plastische Deformation von kommerziell reinem Titan besteht
jedoch die Moglichkeit, die Festigkeit des urspriinglich weichen Materials zu steigern,
ohne die Legierungszusammensetzung zu verandern. Vereinzelt hat sich sogar gezeigt,
dass Zahnimplantate mit verringerter Korngréfde einen schnelleren Heilungsprozess
durch verbesserte Kohasion aufweisen [202].

Abbildung 28 zeigt erste Anwendungsbeispiele fiir medizinische Implantate aus nano-

strukturiertem Titan und die Anwendung bei der Schraubenherstellung.

Abbildung 28: Medizinische Implantate hergestellt aus nanostrukturiertem Titan [58, 106]

Von einer weitverbreiteten Anwendung kann bei UFG Werkstoffen auch heute noch
nicht gesprochen werden. Vielmehr dient die Applikation auf reelle Bauteile in den meis-

ten Fallen immer noch der Forschung und Entwicklung.
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3. Probenherstellung und Versuchstechnik

Bei der Ermiidungspriifung von ultrafeinkérnigen Werkstoffen, welche mittels HPT her-
gestellt wurden, ist eine Materialpriifung mit Proben konventioneller Gréfie nur schwer
moglich. Dies liegt an dem nur begrenzt verfiigbaren Probenvolumen nach HPT, vor al-
lem bei hochfesten Stdhlen [96, 203]. Dieses Kapitel beschreibt die Schritte der Proben-
herstellung in den Abschnitten 3.1-3.2. In den weiteren Abschnitten 3.3-3.5 erfolgt die
Beschreibung der verwendeten Versuchs- und Analysetechniken.

3.1. Druck-Torsionsmaschine zur HPT Verformung

Um die High Pressure Torsion Belastung fiir die Proben zu vollziehen, wurde im Rahmen
dieser Arbeit hauptsachlich eine standardméafdige HPT Maschine (Hersteller: W. Klement
GmbH; Osterreich) am Institut fiir Nanotechnologie (INT) verwendet. Die Proben wur-
den am KIT in Karlsruhe von den dortigen Wissenschaftlern hergestellt. Plattchen des
Ausgangsmaterials wurden mit einem Durchmesser von 10 mm und einer Dicke von
1mm hochgradig plastisch verformt. Hierbei wurde der Druck, mit dem die Stempel das
Plattchen zusammenpressen, bei 6 GPa gehalten, sowie die Temperatur auf 380 °C gere-

gelt. Die beschriebenen Sachverhalte sind in Abbildung 29 veranschaulicht.

oberer Stempel
Probe

unterer Stempel

<% Torsion

Abbildung 29: HPT-Maschine am INT des KIT (links) mit schematischer Detailvergrofderung der
HPT-Stempel (rechts unten) und der eingelegten Probe und einem Vergleich der
Probe vor und nach HPT (rechts oben)
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Alle Zustande der vorliegenden Arbeit mit zehn HPT Rotationen wurden auf die be-
schriebene Weise mit der dargestellten Maschine durchgefiihrt. Alternativ kamen auch
Proben mit sechs HPT-Umdrehungen zum Einsatz. Diese wurden mit den gleichen Ver-
fahrensparametern auf einer dhnlichen Maschine an der Ufa State Aviation Technical
University, Russland, hergestellt und zum Zwecke der aktuellen Untersuchungen bereit-
gestellt. Die beiden Zustidnde, welche sich bei den Verfahrensparametern nur in der
Menge an eingebrachter massiver plastischer Deformation unterscheiden werden im
Folgenden mit KIT (HPT-10) beziehungsweise Ufa (HPT-6) bezeichnet.

3.2. Probengeometrie

Im Allgemeinen ist die Prozedur der massiven plastischen Deformationen, besonders bei
HPT sehr aufwendig. Meistens steht nur eine geringe Menge an resultierendem homo-
genem Probenvolumen zur Verfiigung, auch aufgrund der Tatsache, dass wegen der Tor-
sionsverformung im mittleren Bereich des HPT-Plattchens nur eine unzureichende Har-
te vorliegt. Wegen der geringen Abmessungen des Ausgangsmaterials ist die Anzahl der
einzelnen Proben bei einer méglichen Zug-Druck Priifung auf maximal zwei beschrankt.
Bei Verwendung der Biegepriifung konnen jedoch bis zu vier Proben aus dem homoge-
nen Materialvolumen aufderhalb des inneren Radienbereichs entnommen werden. Ab-
bildung 30 links zeigt das Schnittmuster, nach welchem die einzelnen Proben gefertigt

wurden.

Abbildung 30: Schnittbild bei der Herstellung der Mikrobiegeproben aus HPT-Volumen (links) und
Probenabmessungen und Probenerscheinungsform nach der Praparation (rechts)

Der Vorteil der Verwendung von Biegeproben liegt darin, dass nur sehr wenig Volumen
fiir Einspannzwecke bendtigt wird. Die Proben haben nach dem Sdgen mittels einer Di-
amantdrahtsige eine Breite von 1,2 mm, was einem Ubermaf von 0,2 mm fiir den
Schleifprozess entspricht. Die Entfernung der Probenmittelachse zum Mittelpunkt des
HPT-Plattchens betragt 3,1 mm. Dies entspricht der Entfernung, die eine Linge der Pro-

be von minimal 4 mm bei vier Proben zuldsst. Die finale Probengeometrie ist in Abbil-
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dung 30 rechts gezeigt. Durch das gezeigte Schnittmuster ergeben sich zwei unter-
schiedlich lange Geometrien fiir die Proben, mit einem Querschnitt von 0,6 mm x 1 mm.
Fiir die 4-Punkt-Biegung selbst ist die Lange jedoch nicht ausschlaggebend, da nur die
Stiitzweite der Probenauflager die resultierende Spannung bestimmt. Jedoch ist der Ein-
bau von langeren Proben deutlich einfacher zu realisieren als mit kurzen Proben. Um die
langen Proben nicht automatisch zu kiirzen, wurden diese nach dem vertikalen Sagen
entnommen, bevor die dazu senkrechten Schnitte getatigt wurden.

Die Entnahme der gezeigten Probengeometrie lief3 sich mit einer Diamantdrahtsage
(Modell der Firma Sommer) realisieren. Der mit Diamanten bestiickte Draht ist im Ge-

gensatz zu einem Fraser in der Lage, die UFG-Werkstoffe mit Harten tiber 840 HV prob-

lemlos mit unbestimmter Schneide zu trennen, was Abbildung 31 links zeigt.

Abbildung 31: Sdigen der einzelnen Ermiidungsproben (links) und Probenvorbereitung fiir
Schleifen/Polieren auf 40 mm Zylinder (rechts)

Nach dem Trennvorgang wurden die Proben auf einen Probentrager wie in Abbildung
31 rechts aufgeklebt, um auf jeder Probenseite zuerst eine Schleif- und dann eine Polier-
bearbeitung durchzufiihren. Zum Schleifen wurden zwei Stufen mit Kérnungen von 600
und 1200 realisiert. Sowohl die seitlichen als auch die oberen Flachen der Ermiidungs-
proben wurden bis auf R,=3 pm poliert, die unteren Flachen, welche spater die Zugseite
im Biegeversuch darstellen, zusatzlich bis 1 um. Da es sich um ein komplexes Verfahren
zur Probenherstellung handelt und mehrere aufeinanderfolgende Schritte folgen, be-
tragt die Genauigkeit der Probenabmessungen in etwa +/- 0,1 mm. Da dies im Vergleich
zu den Probendimensionen ein relativ hoher Wert ist, ergibt sich fiir jede Probe ein indi-
viduelles Maf3 innerhalb der Toleranz. Im weiteren Verlauf erfolgen jedoch die Berech-
nungen der Biegemomente und Randspannungen nach den realen Abmafien, die mit

einer Genauigkeit von +/- 0,01 mm bestimmt werden konnten.

3.3. 4-Punkt-Biegung mittels BOSE Electroforce 3230

Bei der Verwendung von Biegeproben kann grundsatzlich 3- oder 4-Punkt-Biegung zur

Anwendung kommen. Der Einsatz von 3-Punkt-Biegung ist dabei vor allem bei Mikro-
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proben mit sehr geringem Aufwand zu realisieren. Im Falle von hochfesten Stdhlen ist
jedoch trotzdem 4-Punkt-Biegung zu bevorzugen. Dies hat den Grund, dass bei 4-Punkt-
Biegung das wirkende Maximalmoment konstant zwischen den beiden inneren Aufla-
gern wirkt und nicht auf eine Linie, wie bei der 3-Punkt-Biegung, begrenzt ist. Somit ist
die Prifung auch eine Suche nach der grofdten Schwachstelle im Werkstoff, wodurch
eine Aussage lber die Homogenitat und die Verteilung von eventuellen nichtmetalli-
schen Einschliissen getroffen werden kann. Im Folgenden beschreibt Abschnitt 3.3.1 den
verwendeten Versuchsaufbau mit ndherer Beschreibung der Priifmaschine. In Abschnitt
3.3.2 wird darauf aufbauend die Mechanik der 4-Punkt-Biegung beschrieben, sowie die

Problematik der Dehnungsberechnung naher erortert.

3.3.1. Priifstand

Abbildung 32 links zeigt die bei der Ermiidungspriifung verwendete Priiffmaschine. Es

handelt sich um eine BOSE Electroforce 3230, welche ein elektrodynamisches Priifprin-

zip aufweist.

16

.32 | L

Abbildung 32: Priifmaschine BOSE Electroforce 3230 (links); Vergrofderung der Auflager (Mitte);
Auflager schematisch mit Abstidnden in mm (rechts)

Mittels eines Linearmotors konnen Krafte bis 450 N bei einer Frequenz von bis zu
270 Hz aufgebracht werden. In Abbildung 32 Mitte ist die Probeneinspannung der 4-
Punkt-Biegung genauer dargestellt. Erkennbar sind die aufgeschraubten Auflagerplatten
aus dem Hartmetall H-40-S, welches eine Harte von tiber 1500 HV aufweist, um den Rei-
bungsverschleifd zu begrenzen. Abbildung 32 rechts zeigt schematisch den Einspannbe-
reich inklusive der Auflager. Die Stiitzweite betragt demnach 3,2 mm und der Abstand
der oberen Auflager betragt 1,6 mm. Die Auflagerrollen selbst haben einen Radius von
0,15 mm. Der Prifstand wird durch die dazu passende Regelung der Firma BOSE gere-
gelt. Dazu weist die Maschine selbst Sensoren zur Kraft- und Verschiebungsmessung auf.

Zusatzlich wurde eine Mikroskopkamera zur besseren Probenbeobachtung angebracht.



3. Probenherstellung und Versuchstechnik 39

Die Lage der Messpunkte fiir Kraft und Verschiebung sind noch einmal eingehender in
Abschnitt 3.3.2 gezeigt.

3.3.2. Mechanik der 4-Punkt-Biegung

Im Falle der 4-Punkt-Biegung stellt sich ein Gradient in der auf das Probenvolumen wir-
kenden Spannung ein. Der Betrag der Spannung ist abhingig von der Entfernung zur

neutralen Faser des Biegebalkens. Durch Gleichung (7) errechnet sich der Maximalbe-

3FL
% = he )

trag der Biegespannung, die Randspannung o, abhingig von der aufgebrachten Kraft F,

der Stutzweite L, sowie von der Dicke h und Breite b der jeweiligen Probe. Die Dehnung

errechnet sich wie in Gleichung (8) gezeigt.

47 Asy h 64625 As, h o
== > (8)

Der Zusammenhang beinhaltet den Ausdruck Asy,, die Verschiebung durch den Mittel-

&

punkt der Probe bei L/2. Wahrend des Mikrobiegeversuchs ist es mit vertretbarem
Aufwand jedoch nicht moglich, die Durchbiegung in der Mitte der Probe zu messen. Mit-
hilfe von Gleichung (9) gelingt es, den Faktor 11/8 als Verhaltnis As,,/As; zwischen
Asy = As(x = L/2) und der Durchbiegung am Auflager As; = As(x = L/4) zu berech-
nen.

peo L FL o FI? F I3 (9)
STT16E1Y T16E1" T 768E1

Die Korrektur mit diesem Faktor erfolgt in Gleichung (8) durch das Ersetzen von
As,, durch As;.

Im Allgemeinen erfolgt die Dehnungsmessung bei Makroproben direkt an der Probe,
wodurch Abweichungen des Messergebnisses durch elastische Deformationen der Ma-
schine oder der Probeneinspannungen keinen Einfluss haben. Im Falle der Mikrobie-
gung im hier gezeigten Mafdstab ist eine direkte Dehnungsmessung jedoch nicht mehr
moglich, vielmehr erfolgt eine Dehnungsberechnung aus den Verschiebungsmessungen.
Wichtig ist dabei, dass nur die tatsachlich von der Probe selbst erfahrene Verschiebung
in die Dehnungsberechnung eingeht. Um dies besser zu verdeutlichen dient Abbildung
33 links. Hier wurde der komplette Messkreis durch Federn mit einer Ersatzsteifigkeit
ersetzt. Die zwei Stellen der Verschiebungsmessungen fir As; und Asg,,, sind ebenfalls
dargestellt. In Abbildung 33 rechts erfolgt eine Reduktion auf ein vereinfachtes Modell

nach den Regeln der technischen Mechanik.
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Abbildung 33: System von Ersatzsteifigkeiten (links), sowie vereinfachtes Ersatzmodell (rechts)

Hiermit gelingt es, mittels der Ersatzsteifigkeit ¢, und Verschiebung As,, der Peripherie,
die Verschiebung an der Probe aus der Gesamtverschiebung zu berechnen. Fiir die Er-
satzsteifigkeit gilt der Zusammenhang nach Formel (10).

F=cAs
(10)
Auflerdem gilt fiir den linear-elastischen Fall das Hooke’sche Gesetz nach Formel (11),
wobei die Spannung o linear von der Dehnung ¢ bei konstanten Elastizitdtsmodul E ab-
hangt.
oc=FEc¢
(11)
Die Gesetzmafdigkeiten fiir die Reihenschaltung von Federn nach Formel (12) ermdgli-

chen eine Zusammenfiihrung der Gleichungen (7)-(11).
F = const. und As;, + As, = Asg (12)

Somit lasst sich die Dehnung in der dufdersten Randfaser der Probe durch Gleichung
(13) aus dem gemessenen Gesamtweg berechnen.

8,617h2Eb 12\™"

_ —> Asg (13)

Lc +h

£ =6,4625 <
2

Hierfiir ist jedoch Voraussetzung, dass die Steifigkeit der sich im Messkreis befindlichen
Elemente bekannt ist.
Da im Falle der hier gezeigten Biegeversuche zwei Messstellen (Asg bzw. Asg:m) vorlie-

gen, ergeben sich auch zwei individuelle Ersatzsteifigkeiten c, fiir die Peripherie. Um
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diese zu berechnen, wird ein einmaliger Versuch mit bekannter Dehnung/Verschiebung
der Probe benotigt. Dies war mittels einer Einrichtprobe mit Dehnungsmessstreifen
(DMS) und dem Querschnitt 0,65 mm x 2,38 mm moglich. Die Ergebnisse des zyklischen
Einrichtversuches sind in Abbildung 34 gezeigt.
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Abbildung 34: Abhingigkeit der nach Gleichung (7) berechneten Randspannung von der nach Glei-
chung (13) berechneten Dehnung im Einrichtversuch mit zwei Sensoren als
Grundlage fiir die Wegmessungen

Das Diagramm zeigt den Zusammenhang von der nach Gleichung (7) berechneten
Randspannung und der nach Gleichung (13) berechneten Dehnung. Das DMS-Signal er-
scheint hierbei als leicht geéffnete Hysterese mit einer Steigung von 221 000 MPa. Dies
entspricht dem Elastizitdtsmodul von Stahl, welcher ~ 210 000 MPa betragt. Als Steifig-
keit fiir die Peripherie in der aktuellen Konfiguration wurde 3619 N/mm bestimmt. Dies
erfolgte durch Variation der Steifigkeit, bis eine bestmégliche Ubereinstimmung von
DMS und Maschinensensorsignal erfolgte. Abbildung 35 dient sowohl als Validierung
der Maschinensteifigkeit, als auch zur Bestimmung der Steifigkeit der Peripherie beim
externen Wegsensor. Um das Signal des Wegsensors zu korrigieren, wurde eine Steifig-
keit von 5303 N/mm bestimmt. Dies gelang anhand des durch den Ursprung verlaufen-
den Messsignals der Probe im Spannungsbereich bis 1000 MPa. Die Hysteresisschleife
der auf der x-Achse versetzten Probe entstand durch Berechnung mit den zuvor be-
stimmten Steifigkeiten der jeweiligen Peripherie und den Messdaten des internen Ma-

schinen- bzw. externen Wegsensorsignals. Die Ubereinstimmung der Steigung mit dem
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theoretischen Elastizitdtsmodul von Stahl bestatigt die durchgefiihrten Korrekturme-

thoden und Steifigkeiten.

2000

1000

— MW korrigiert
—— EWS Kkorrigiert
—— MW unkorrigiert
EWS unkorrigiert
= === theor fir Stahl

Randspannung / MPa

0,00 0,01 0,02 0,03 0,04
Dehnung

Abbildung 35: Darstellung der Hysteresiskurven verschiedener Proben mit und ohne Korrektur
durch die Peripheriesteifigkeiten (MW: Maschinenweg, EWS: Externer Wegsensor)

Grau unterlegt ergibt sich die Darstellung der Hysteresen bei Annahme einer unendli-
chen Maschinen/Peripheriesteifigkeit. Die grofden Abweichungen von diesem theoreti-
schen Wert sind ein Beweis dafiir, dass die Berechnung von Ersatzsteifigkeiten notig ist,
um realistische Werkstoffkennwerte abzubilden. Die farbliche Gestaltung wurde der
Einfachheit halber fiir beide Proben gleich gewahlt. Die Zuordnung der Kurven mit glei-
cher Farbe zur jeweiligen Probe kann jedoch iiber die unterschiedlichen Spannungs-

amplituden erfolgen.

3.3.3. Dehnungsmessung und Wechselverformungskurven

Um Aussagen iiber das Wechselverformungsverhalten der Werkstoffzustinde wahrend
der Ermiidungsversuche treffen zu kénnen, wurden Verschiebungsmessungen durchge-
fiihrt, um hieraus die Dehnungen zu bestimmen. Die Verschiebungsmessungen wurden
an zwei Stellen durch zwei verschiedene Sensoren vollzogen. Zum einen erfolgte die
Verschiebungsmessung des kompletten Messkreises durch den priifmaschineninternen
Wegsensor. Zum anderen wurde der kapazitive Wegsensor AW210-22-1 der Firma E+H
Metrology verwendet, um einen kleineren Messkreis (siehe Asg in Abbildung 33) direkt

um die Probeneinspannung zu gewadhrleisten. Die Berechnung der tatsachlichen Ver-
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schiebung/Dehnung an der Probe erfolgte mittels der in Abschnitt 3.3.2 hergeleiteten
Formeln. Die Wechselverformungskurven, welche die Dehnungsamplitude abhdngig von
der Lastspielzahl zeigen, wurden mit einer Erneuerungsrate von 40 Hz, was genau der
Versuchsfrequenz entspricht, innerhalb der ersten 200 Schwingspiele aufgenommen.
Danach erfolgt die Aufzeichnung der Wechselverformungskurve alle 4 Sekunden, um die
Datenmenge nicht auf ein zu hohes Maf3 ansteigen zu lassen. Die Abtastrate der eigentli-
chen Messwerte, als Grundlage der Berechnung der Dehnungsamplitude, betrug in allen
Fallen 1000 Hz.

3.3.4. Versuchsfiihrung

Die Versuche zur Untersuchung der Schwingfestigkeit der einzelnen Werkstoffzustiande
wurden einstufig, mit sinusformiger mechanischer Spannung, bei einem Lastverhaltnis
von R=0,1 und mit einer Frequenz von 40 Hz durchgefiihrt. Zur Ermittlung der Dauerfes-
tigkeiten bei einer Grenzlastspielzahl von 107 wurden die Belastungshorizonte mittels
des Treppenstufenverfahrens festgelegt. Das heifdt, dass nach einem Probenbruch die
nachste Probe bei einer tiefer gelegene Belastungsstufe und umgekehrt nach einem
Durchlaufer die nachste Probe bei einer hoheren Belastungsstufe gepriift werden muss,
wobei die Stufenhdéhe zwischen den Belastungsstufen konstant bleibt. Die Auswertung
erfolgte nach dem modifizierten Verfahren zur Auswertung von Treppenstufenversu-
chen nach Hiick [204]. Um die Ausrichtung der Proben mit kleinen Abmessungen sicher-
stellen zu kénnen, wurde vor jedem Versuch gepriift, ob tatsiachlich alle vier Auflager die
Probe bertiihren. Hierzu erfolgte eine Bestimmung des elektrischen Widerstandes zwi-
schen den kritischen oberen beiden Auflagern. Ein geringer Widerstand im Bereich we-
niger Ohm ist nur méglich, wenn beide Auflager die Probe beriihren. Weiterhin erfolgte
die Ausrichtung der Probe mittels einer Schablone. Vor Beginn der eigentlichen Messung
erfolgte eine niederfrequente Belastung im Bereich von etwa 10% der Dauerfestigkeit,
um Setzeffekte wahrend der eigentlichen Prifung zu verhindern. Der Abbruch des Ver-
suches erfolgte im liberwiegenden Teil der Versuche durch den Restgewaltbruch oder

das Erreichen der Grenzlastspielzahl von 107 Schwingspielen.

3.4. Mikrohirtemessungen

Um die Hirte der einzelnen Werkstoffzustinde charakterisieren zu konnen, wurden
Mikrohartemessungen, mittels des UNAT 1 Nanoindenters der Firma Asmec durchge-
fiihrt. Aufgrund der geringen Korngrofie ist nicht mit grofRen Abweichungen zu Makro-
hartemessungen aufgrund von Korngrof3eneffekten zu rechnen. Die Messungen wurden
instrumentiert unter Verwendung der DIN EN ISO 14577 [205] durchgefiihrt. Dabei
ergaben sich die Kraft-Eindringkurven fiir jede Hartemessung, aus denen die einzelnen
Martensharten nach [205] berechnet werden konnen. Durch anschlieféende Umrech-
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nung ist die Angabe der Vickersharte bei einer konstanten Priifkraft von 200 mN mog-
lich. Durch die instrumentierte Priifeinrichtung mit verschiebbaren Achsen in der Ebene
war eine ortsaufgeloste Hartemessung iiber gréfdere Probenbereiche moglich. In allen
Fillen wurden die zu untersuchenden Oberflichenbereiche mittels metallographischer

Methoden bis einschliefdlich zur Feinstpolitur mit SiO; prapariert.

3.5. Mikroskopische Gefiige- und Bruchflichenuntersuchungen

Mittels mikroskopischer Analyseverfahren wurden die Gefilige, aber auch die Bruchfla-
chen aller Werkstoffzustande, untersucht. Bei der Bruchflachenanalyse war zur Betrach-
tung im Rasterelektronenmikroskop, aufder einer Reinigung mit Ethylalkohol im Ultra-
schallbad, keine weitere Praparation notig. Hierbei wurden die Abmessungen der riss-
initiierenden nichtmetallischen Einschliisse bestimmt und Detailaufnahmen der Anriss-
stelle angefertigt. In manchen Fallen erfolgte zur Untersuchung der zyklischen Stabilitat
die Praparation des Risspfades und Anrissortes mittels Focussed Ion Beam (FIB) zur
Aufnahme im Transmissionselektronenmikroskop (TEM). Auch wurden teilweise einfa-
che metallographische Querschliffe der Bruchflache angefertigt.

Zur Analyse der Mikrostruktur musste hingegen in den meisten Fallen eine metallogra-
phische Praparation erfolgen, um die Mikrostruktur im Lichtmikroskop oder Raster-
elektronenmikroskop sichtbar zu machen. Alternativ konnten jedoch durch die Prapara-
tion mittels FIB ebenfalls mikrostrukturelle Merkmale wie Korn- oder Phasengrenzen

sichtbar gemacht werden.

3.5.1. Rasterelektronenmikroskopie

Mittels Rasterelektronenmikroskopie wurden sowohl Aufnahmen der Mikrostruktur als
auch der Bruchflachen erstellt. Hierfiir kam grofdtenteils das Gerat der Bauart Philips
XL40 mit energiedispersiver Rontgenspektroskopie (EDX) bei einer Beschleunigungs-
spannung von 20 kV zum Einsatz. Alternativ wurden am Institut fiir Verbundwerkstoffe
der TU Kaiserslautern hochauflésende Aufnahmen mit hoherer Vergrofierung mit einem
Zeiss Supra 40VP, ebenfalls mit EDX ausgestattet, bei einer Beschleunigungsspannung
von 5 kV erstellt.

3.5.2. Metallographie und Lichtmikroskopie

Die metallographischen Analysen bestanden iiberwiegend aus der Auswertung von me-
tallographischen Schliffen, welche mittels der Schleif- und Poliermaschine Struers
Tegramin-30 hergestellt wurden. Auch die Probenfertigung erfolgte mittels dieser Ma-
schine. Die anschliefende Atzung der Schliffe wurde in allen Fillen mit alkoholischer
3%-iger Salpetersaure durchgefiihrt, um bei den polierten Schliffen mikrostrukturelle

Bestandteile darstellen zu kénnen. Zur lichtmikroskopischen Analyse der Mikrostruktu-
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ren, aber auch von Bruchflachen bei Rissinitiierung an einem inneren nichtmetallischen
Einschluss, kam das Lichtmikroskop Leica DM2500 M mit Hellfeldbeleuchtung zum Ein-

satz.

3.5.3. Transmissionselektronenmikroskopie und Focussed lon Beam

Die FIB Praparationen sowie die TEM Aufnahmen wurden am Institut fiir Nanotechno-
logie am Karlsruher Institut fiir Technologie (KIT) durchgefiihrt. Hierbei wurde fiir Hell-
bzw. Dunkelfeldaufnahmen ein Tecnai F20 ausgeriistet mit ASAR DigiStar (Nanomegas)
System bei einer Beschleunigungsspannung von 200 kV verwendet. Die ACOM-TEM
Aufnahmen, welche es ermdglichen, die Orientierung einzelner Kérner zu detektieren,
wurden ebenfalls mit diesem Gerat durchgefiihrt. Da bei der Transmissionselektronen-
mikroskopie die Probe durchstrahlt und somit ein Bild aufgenommen wird, ist es wich-
tig, sehr diinne Folien aus dem zu betrachtenden Materialvolumen herzustellen. Die
Praparation erfolgte mit Focussed lon Beam bei 5 kV durch Abtragung mittels Ga* lonen.
Zuvor wurde in allen Fillen die Oberflache mittels einer Platin-Abscheidung versehen,
um Beschadigungen zu vermeiden und die Rauigkeit der Oberflache auszugleichen. Ab-

bildung 36 zeigt eine Stelle zur TEM-Lamellen Entnahme bei der Praparation.
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Abbildung 36: Priaparation einer TEM-Lamelle mittels Focussed Ion Beam
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Ziel war die Herstellung von planaren Schnittflichen, wobei der Strahl einen Einfalls-
winkel von 52° aufweist. Nach Erstellen der diinnen Folie erfolgte die Entnahme und
Aufbringung der Lamelle auf ein Netz durch einen Mikromanipulator.
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4. Werkstoffzustande ohne SPD

4.1. Ausgangsgefiige

Als Ausgangswerkstoff fiir die Erstellung der ultrafeinkdrnigen Zustiande kam der Ver-

glitungsstahl C45 zum  Einsatz. Eine  Grundcharakterisierung ist in
Abschnitt 4.1.1 dargestellt. Die anschliefiende Behandlung war zum einen eine reine
HPT Behandlung des Ausgangsgefiiges, zum anderen aber eine Kombination von War-
mebehandlung und HPT, die an spaterer Stelle beschrieben wird. Die aus dem HPT re-
sultierenden Geflige sind nicht nur schwer vergleichbar mit dhnlichen Gefiigen aus der
Literatur, aufderdem gehort die Mikrobiegepriifung ebenfalls nicht zum aktuellen Stand
der Technik. Um jedoch die gefundenen Festigkeiten aus den Ermiidungsversuchen si-
cher einschatzen und in den Kontext hochfester Stihle einordnen zu kénnen, wurden
analog Versuche an dem Walzlagerstahl 100Cr6 durchgefiihrt. Dieser ist in Abschnitt
4.1.2 naher charakterisiert. Die mittels einer Spektralanalyse ermittelten chemischen

Zusammensetzungen der beiden verwendeten Werkstoffe finden sich in Tabelle 1.

Tabelle 1: Chemische Zusammensetzung der verwendeten Stihle, Angaben in Masse-%

C Cr Si Mn Cu Mo P S
100Cr6 | 0.95 1.47 0.29 0.25 0.04 0.017 0.003 0.002
C45 0.46 0.04 0.17 0.64 0.06 0.01 0.011 0.009

4.1.1. Vergiitungsstahl C45 (N-ini)

Das in Abbildung 37 dargestellte Gefiige zeigt den Grundzustand des Vergiitungsstahles
C45.

Abbildung 37: Lichtmikroskopische (links) und rasterelektronenmikroskopische Gefiigeaufnahme
(rechts) des normalgegliihten Ausgangsgefiiges C45 im Querschliff
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Das Material wurde in Stangen mit einem Durchmesser von 10 mm im normalgegliihten
Zustand angeliefert. Im Folgenden wird dieser Zustand mit N-ini abgekiirzt. Die Harte
des ferritisch-perlitischen Gefiiges betragt 295 HV. Uber die Prozedur der Normalgliih-
behandlung liegen keine weiteren Informationen vor. Die in Teilen netzférmige Struktur
des Ferrits lasst eine schnelle Abkiihlung verglichen mit dem Gleichgewichtszustand
vermuten. Dies erkldrt auch den geringeren Anteil an Ferrit von 25,3 %, verglichen zu
den 44 %, welche anhand des Hebelgesetzes fiir den Gleichgewichtszustand berechnet
werden koénnen. Die Mikrostruktur weist eine mittlere Korngrofde von durchschnittlich
11,6 um fiir alle Korner auf. Dieser Werte wurde anhand der Aufnahmen im Lichtmikro-
skop bestimmt. Der Lamellenabstand des Zementits betragt im Mittel 274 nm, gemessen

in der rasterelektronenmikroskopischen Gefligeaufnahme in Abbildung 37 rechts.

4.1.2. Walzlagerstahl 100Cr6 (B-100Cr6)

Als Vergleichszustand fiir die ultrafeinkérnigen Werkstoffzustdnde wurde als Referenz
fir hochste Schwingfestigkeiten der Walzlagerstahl 100Cr6 herangezogen. Im Aus-
gangszustand lag das Material im bainitisierten Zustand mit einer Harte von 775 HV vor.
Nahere Erlauterungen zum Werkstoffzustand und zur vorgelagerten Warmebehandlung
sind [206, 207] zu entnehmen. Der Werkstoff weist demnach im vorliegenden Zustand
eine Streckgrenze von 1899 MPa und eine Zugfestigkeit von 2458 MPa auf.

Abbildung 38: Lichtmikroskopische (links) und rasterelektronenmikroskopische Gefiigeaufnahme

(rechts) des bainitisierten Ausgangsgefiiges 100Cr6 im Querschliff

Innerhalb der nadelférmigen Mikrostruktur sind in Abbildung 38 links kleine kugelfor-
mige Sekundirkarbide mit einer Grofde von bis zu maximal 1 um zu erkennen. Abbil-
dung 38 rechts zeigt die unter einem Winkel von 60° zur Nadelachse ausgeschieden

Karbide des unteren Bainits sowie wiederum grof3e Sekundarkarbide [208].
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4.2. Gefiige nach Warmebehandlung

Ziel dieser Untersuchungen ist es unter anderem zu erklaren, welchen Einfluss die Kar-
bidmorphologie vor der massiven plastischen Deformation auf die Schwingfestigkeit
und zyklische Stabilitdt nach dem HPT Prozess hat. Hierfiir wurden drei unterschiedli-
che Warmebehandlungen (Patentieren, Weichgliihen, Vergiiten) des Stahles C45 dem
High Pressure Torsion Verfahren vorgeschaltet. Zusatzlich diente auch das normalisierte
Ausgangsgeflige direkt, ohne weitere Warmebehandlung, als Grundzustand fiir die mas-

sive plastische Deformation.

4.2.1. Patentiertes Gefiige (P-ini)

Bei sehr langsamer Abkiihlung eines untereutektoiden Stahles resultiert ein normali-
siertes Geflige analog zu dem in Abschnitt 4.1.1 gezeigten. Der Anteil an Perlit betragt fiir
den C45 tblicherweise 56 %. Als weiterer Grundzustand vor der HPT Behandlung wur-
de ein rein perlitisches Gefilige verwendet. Um dieses bei der gegebenen chemischen
Zusammensetzung einzustellen, wurde als gezielte Warmebehandlung, das Patentieren,
durchgefiihrt. Nach Austenitisierung bei 900 °C wurde das Rundmaterial fiir 3 Sekunden
bei 375 °C abgeschreckt und schliefdlich fiir 30 Minuten im Ofen bei 500 °C gehalten.

Abbildung 39: Lichtmikroskopische (links) und rasterelektronenmikroskopische Aufnahme des

patentierten Gefiiges (rechts) nach Warmebehandlung des Ausgangsgefiiges C45
im Querschliff

Als Ergebnis resultiert die in Abbildung 39 gezeigte patentierte Mikrostruktur (P-ini)
mit einer Harte von 243 HV. Der Werkstoff hat nach der thermischen Behandlung einen
Perlitgehalt von etwa 91,8 % mit einem mittleren Lamellenabstand von 260 nm. Da tiber
die anfiangliche Normalisierungsbehandlung keine ndheren Informationen vorliegen,
konnte nicht abschliefend geklart werden, warum die Harte des P-ini Zustandes entge-

gen der Erwartungen einen geringeren Wert annimmt, als im normalisierten N-Zustand.
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4.2.2. Weichgegliihtes Gefiige (S-ini)

Zur Erzeugung eines kugelféormigen Zementits wurde eine Gliihbehandlung fiir
40 Stunden bei 680 °C durchgefiihrt. Das entstandene weichgegliihte Gefiige S-ini (S von
englisch: spheroidization annealed) ist in Abbildung 40 abgebildet.

Abbildung 40: Lichtmikroskopische (links) und rasterelektronenmikroskopische Aufnahme des

weichgeglithten Gefiiges (rechts) nach Wirmebehandlung des Ausgangsgefiiges
C45 im Querschliff

Die Mikrostruktur ist insgesamt sehr homogen mit einem mittleren Korndurchmesser
von 15 pm. Die Karbide erreichen Gréfien von maximal 1 um und liegen, wie auch in Ab-
bildung 40 rechts zu erkennen, teilweise auf den Korngrenzen. Die Harte des Gefiiges
betragt 173 HV.

4.2.3. Vergiitungsgefiige (T-ini)

Um die Festigkeit eines Perlitgefliges zu steigern, stehen neben dem Harten auch Ver-
fahren wie das Vergiiten zur Verfiligung. Vergiiten ist eine Kombination von Harten und
anschlieffendem Anlassen und ist gut geeignet, die Karbidmorphologie in den aktuellen
Untersuchungen zu variieren. Ist beim Perlit der Zementit lamellenférmig zwischen dem
Ferrit angeordnet, so liegen die Karbide in einem vergiiteten Gefiige, wie in Abbildung
41 fein verteilt zwischen den Nadeln des Vergiitungsgefiiges vor. Das Vergiitungsgefiige
selbst ist ein lUibersattigter Ferrit, welcher sich aus Martensit nach der Hartebehandlung
durch Ausscheiden der Karbide gebildet hat. Das T-ini Gefiige (T von englisch: tempe-
red) aus Abbildung 41 wurde nach Austenitisieren fiir 20 Minuten bei 850 °C, Abschre-
cken in Wasser und anschliefendem Anlassen bei 450 °C fiir 60 Minuten eingestellt. Die

Harte wurde durch die Warmebehandlung auf 388 HV gesteigert.
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Abbildung 41: Lichtmikroskopische (links) und rasterelektronenmikroskopische Aufnahme des
vergiiteten Gefiiges (rechts) nach Warmebehandlung des Ausgangsgefiiges C45 im
Querschliff
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5. Ultrafeinkornige Werkstoffzustinde

Durch das High Pressure Torsion Verfahren konnten die vier Ausgangszustande N-ini,
P-ini, S-ini und T-ini massiv plastisch deformiert werden. Es wurden zum einen Proben
mit sechs HPT-Umdrehungen (HPT-6) der Ufa-Prozedur ausgehend vom S-ini und T-ini
Zustand hergestellt. Zum anderen wurde mit allen ini-Zustdnden als Ausgangszustand
die KIT-Prozedur mit zehn HPT-Umdrehungen (HPT-10) durchgefiihrt, wobei anhand
dieser Methode die besten Resultate im Rahmen dieser Arbeit erzielt werden konnten.
Bei beiden Verfahren und allen Zustdnden wurden der hydrostatische Druck von 6 Gpa
und die Verfahrenstemperatur von 380 °C konstant gehalten. Es entstand in allen Fallen
(ausser bei T-HPT-6) ein ultrafeinkdrniges Gefiige mit deutlich reduzierter Korngrofe
verglichen zum jeweiligen Ausgangszustand.

In den Abschnitten 5.1 bis 5.2 erfolgt eine Charakterisierung der ultrafeinkérnigen
Werkstoffe nach der HPT-Prozedur, wobei zuerst in Abschnitt 5.1 die Mikrostruktur
elektronenmikroskopisch untersucht wird und sich im Teil 5.2 Mikrohartemessungen

anschlief3en.

5.1. Mikrostrukturen

Dieser Abschnitt gibt einen Uberblick iiber die Mikrostrukturen der einzelnen Proben
nach der massiven plastischen Deformation. Dies erfolgt anhand von rasterelektronen-
mikroskopischen und transmissionselektronenmikroskopischen Aufnahmen im radialen
Abstand von 3 mm zum Mittelpunkt des jeweiligen HPT-Plattchens. Die TEM Aufnahmen
wurden mittels der ACOM Technologie aufgenommen, um die Textur der einzelnen Kor-
ner zu messen und darauf basierend eine quantitative Aussage tiber die resultierende
Korngrofde machen zu konnen. Es ist aufderdem moglich, die Ferrit-Phase sichtbar zu
machen, um daraus die Verteilung der Karbide zu bestimmen. Jedoch sei darauf hinge-
wiesen, dass sich durchaus Inhomogenititen in der Korngroéfden- und Karbidverteilung
einstellen konnen, was die generelle Aussagekraftigkeit der einzelnen Mikrostrukturbil-
der einschrianken kann. Generell war es mittels REM besser moglich, Inhomogenitaten

zu beobachten und bei der Analyse zu berticksichtigen.

5.1.1. Ausgangszustand normalisiert nach HPT

Abbildung 42 zeigt die Mikrostruktur des normalisierten Ausgangszustandes nach der
HPT-Behandlung mit zehn Umdrehungen, im Folgenden N-HPT-10 genannt. Die raster-
elektronenmikroskopische Aufnahme gibt nur ein sehr diffuses Bild mit wenig Kontrast
der Korner wieder. Eine quantitative Aussage iiber die Kornabmessungen ist aufgrund
der geringen Korngrofde nicht moglich, lediglich eine grobe Kategorisierung als ultra-
feinkorniges Geflige, mit einer Korngrofie unter 1 pm. Anders stellt sich dies bei Be-
trachtung der Mikrostruktur mit dem TEM dar. Mit zusatzlicher ACOM Technologie
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ergibt sich in Abbildung 42, Mitte, ein eindeutiges Bild liber die Kornverteilung und Ori-

entierungen.

Abbildung 42: Gefiigeaufnahme des Zustandes N-HPT-10 mittels REM (links) und ACOM-TEM (Mit-
te); Karbidverteilung mittels ACOM-TEM (rechts)

Es ergibt sich eine Streckung der Kornachsen in Richtung der HPT-Scherebene. Die mitt-
lere Korndiagonale betragt 222 nm mit einem Langen zu Breiten Verhaltnis von 3,38.
Dies entspricht einer mittleren Kornlange von 213 nm und Kornbreite von 63 nm. Er-
kennbar sind gut ausgepragte Grofdwinkelkorngrenzen, welche sich durch einen hohen
Unterschied in der Orientierung zum Nachbarkorn auszeichnen. Der Zementit des Per-
lits hat sich entlang der Scherebene beim HPT angeordnet. Viele Karbidfragmente, mit
sehr kleinen Abmessungen sind zu erkennen, was sich deutlich vom Perlit im Ausgangs-
zustand unterscheidet. Jedoch ist noch eindeutig eine Zementitphase auszumachen. In-
nerhalb der Mikrostrukturanalysen hat sich der aktuelle Zustand N-HPT-10 als der un-
regelmafligste erwiesen, da sich Stellen mit der hier gezeigten Kornstruktur ergaben,

jedoch auch Stellen mit um Faktor zwei bis drei grofieren Kornabmessungen.

5.1.2. Ausgangszustand patentiert nach HPT

Im Gegensatz zum ferritisch-perlitischen Ausgangszustand des N-HPT-10 Zustandes war
das Ausgangsgefiige des in Abbildung 43 gezeigten UFG-Materials P-HPT-10 fast rein
perlitisch. Unterschiede lassen sich schon in der REM-Aufnahme von Abbildung 43 links
erkennen. Im aktuellen Fall ist die Kornstruktur etwas besser zu erkennen als in Abbil-
dung 42 links, was auf eine hohere Korngrofie hindeutet. Aufderdem ist die Streckung
entlang der HPT-Scherebene schon im REM zu erkennen. Letztendlich ist aber auch hier
keine eindeutige quantitative Aussage liber die Korngréfie moglich. Dies gelingt wiede-
rum nur mittels transmissionselektronenmikroskopischer Aufnahmen in Abbildung 43,
Mitte, welche gut definierte Grofwinkelkorngrenzen zeigen. Die Korngrofde als mittlere
Korndiagonale betragt 223 nm. Dariiber hinaus betragt die mittlere Kornlange 213,8 nm
und die mittlere Kornbreite 67,65 nm. Dies entspricht einem Verhéltnis von 3,16. Beziig-
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lich der Karbide ist in Abbildung 43 rechts ein Trend zu kleineren Abmessungen vergli-
chen mit Abbildung 42 zu erkennen.
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Abbildung 43: Gefiigeaufnahme des Zustandes P-HPT-10 mittels REM (links) und ACOM-TEM (Mit-
te); Karbidverteilung mittels ACOM-TEM (rechts)

Der Grund dafiir ist die homogenere Karbidverteilung im grofdtenteils perlitischen pa-
tentierten Ausgangsgefiiges mit nur noch sehr kleinen Ferritanteilen. Dadurch ergibt
sich im UFG-Zustand ein Gefilige mit kleineren und regelmafiiger verteilten Karbiden
verglichen zum N-HPT-10 Zustand.

5.1.3. Ausgangszustand weichgeglitht nach HPT

Der weichgegliihte Ausgangszustand weist kein ferritisch-perlitisches Gefiige mehr auf.
Durch die bereits in Folge der Warmebehandlung vorhandenen kugelférmigen Karbide
unterscheiden sich auch die Geflige im ultrafeinkérnigen Zustand von den zuvor be-
trachteten (N/P-HPT-10). Im Gegensatz zu diesen Zustinden wurde auf Grundlage des
weichgegliihten S-ini Zustandes auch die HPT-6 Prozedur durchgefiihrt. Abbildung 44

zeigt das resultierende ultrafeinkdrnige S-HPT-6 Gefiige.

Abbildung 44: Gefiigeaufnahme des Zustandes S-HPT-6 mittels REM (links) und ACOM-TEM (Mit-
te); Karbidverteilung mittels ACOM-TEM (rechts)
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Erkennbar ist eine Veranderung der Mikrostruktur verglichen zum Ausgangszustand in
Abbildung 40. Die Korngrenzen sind zum grof3ten Teil nicht mehr klar im Rasterelektro-
nenmikroskop sichtbar und es ergibt sich eine langgestreckte Struktur der urspriinglich
runden Karbide. Erst in der ACOM-TEM-Aufnahme ist die Kornstruktur mit einer mittle-
re Korndiagonale von 634 nm gut erkennbar. Die Korngréfde bewegt sich zwar im UFG
Bereich unter 1 um, jedoch ist sie deutlich grofer als in den bisher gezeigten HPT-10
Zustanden. Bei Betrachtung der Missorientierungen der Korner ergibt sich ein relativ
hoher Gehalt an Kleinwinkelkorngrenze. Die Karbidverteilung erscheint wenig veran-
dert zum Ausgangszustand, mit gut definierten Randern der kugelférmigen Karbide.
Abbildung 45 zeigt den Zustand S-HPT-10 nach massiver plastischer Deformation des
weichgegliihten Ausgangszustandes mittels der KIT-Prozedur.

—yE T

Abbildung 45: Gefiigeaufnahme des Zustandes S-HPT-10 mittels REM (links) und ACOM-TEM (Mit-
te); Karbidverteilung mittels ACOM-TEM (rechts)

In Abbildung 45 links ist eine Korngrofde grofier als in den Fallen N/P-HPT-10 jedoch
deutlich kleiner als bei S-HPT-6 beim Vergleich der rasterelektronenmikroskopischen
Aufnahmen zu erkennen. Dies entspricht auch der Charakteristik der in Abschnitt 5.2
bestimmen Harteverldufe. Bei Vergleich der transmissionselektronenmikroskopischen
Aufnahmen, welche eigentlich deutlich besser zur Bestimmung der Korngrofie geeignet
sind, ergibt sich allerdings eine geringere Korngrofie fiir den S-HPT-10 Zustand, vergli-
chen mit den vorher betrachteten HPT-10 Zustdanden. Dieser Widerspruch lasst sich mit
den Inhomogenititen der Kornverteilung begriinden, wobei in diesem Falle die Aussa-
gen der REM-Untersuchung zutreffend fiir den grofdten Teil des Materialvolumens sind.
Die Korngrofde, gemessen an der Kornstruktur von Abbildung 45 links betragt 288 nm.
Bei einem durchschnittlichen Liange zu Breite Verhaltnis von 2,47 betragt die mittlere
Lange 267 nm und die mittlere Breite 108 nm. Unabhangig von der Homogenitat sind in
Abbildung 45 rechts die kugelférmigen Sekundarkarbide von der Warmebehandlung in
der TEM Aufnahme zu erkennen. Sie haben sich in ihrer Morphologie nur leicht veran-

dert, jedoch ist von einer teilweisen Fragmentierung zumindest der kleinen Karbide
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auszugehen. Dies zeigt sich zum einen durch sehr kleine Karbidinseln, diinner als
100 nm, welche so nicht im Ausgangszustand vorhanden waren. Zum anderen zeigt die
Abbildung in der oberen Halfte eine Momentaufnahme der Fragmentierung zweier Ku-
gelkarbide.

5.1.4. Ausgangszustand vergiitet nach HPT

Im vergiiteten Ausgangszustand variiert die Karbid- und Kornmorphologie verglichen zu
den tibrigen Zustinden erneut drastisch. Die Tatsache, dass es sich im urspriinglichen
Zustand um fein verteilte Karbide handelte, hat auch Auswirkungen auf die resultieren-
den Geflige T-HPT-6 und T-HPT-10 nach den zwei alternativen HPT-Behandlungen. Ab-
bildung 46 zeigt den durch Ufa-Prozedur aus dem vergiliteten Ausgangsgefiige herge-
stellten Zustand T-HPT-6. Im Rasterelektronenmikroskop ist nur eine unwesentliche
Streckung der Nadeln des Vergiitungsgefiiges erkennbar. Auch im ACOM-TEM ist haupt-
sachlich die Entstehung neuer KWKG mit geringer Missorientierung zu sehen.

Abbildung 46: Gefiigeaufnahme des Zustandes T-HPT-6 mittels REM (links) und ACOM-TEM (Mit-
te); Karbidverteilung mittels ACOM-TEM (rechts)

Nur wenige Korner sind komplett im Bild erkennbar, was die Korngrofienanalyse er-
schwert. Jedoch kann in Verbindung mit den REM-Aufnahmen darauf geschlossen wer-
den, dass sich keine signifikante Anderung der ohnehin schon relativ geringen Kornab-
messungen ergeben haben. Es ist daher noch immer von einem feinkdérnigen Vergii-
tungsgeflige auszugehen und keinem homogenen ultrafeinkérnigen Geftige.

Durch die KIT-Prozedur konnte auch im Falle des vergiiteten Ausgangsgefiiges eine
deutlich geringere Korngrofie als bei den in UFA hergestellten Proben erreicht werden.
Die rasterelektronenmikroskopische Aufnahme in Abbildung 47 bestitigt dies und zeigt
eine leicht entlang der Scherebene gestreckte ultrafeinkérnige Mikrostruktur. In dieser
Ansicht erscheint die Kornstruktur dhnlich der des P-HPT-10 Zustandes. Die Korngro-
3enbestimmung anhand der TEM-Aufnahme in Abbildung 47 Mitte ergab jedoch eine

mittlere Korngrofde von 103 nm, was deutlich unter den bisher gemessenen Werten
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liegt. Diese Abweichung ist hauptsachlich durch die Verringerung der Kornldnge auf
95,26 nm begriindet.

Abbildung 47: Gefiigeaufnahme des Zustandes T-HPT-10 mittels REM (links) und ACOM-TEM (Mit-
te); Karbidverteilung mittels ACOM-TEM (rechts)

Die mittlere Breite von 41,5 nm ist ebenfalls verringert und es ergibt sich ein Liange zu
Breite Verhdltnis von 2,29. Die Karbide sind im Vergleich zu den drei vorherigen Zu-

stinden deutlich feiner verteilt.

5.2. Harteuntersuchungen

Mikrostrukturelle Gefligeaufnahmen lassen nur einen begrenzten Riickschluss auf die
Homogenitat der untersuchten Werkstoffzustdnde zu. Besonders im TEM, aber auch im
REM konnen nur relativ kleine Probenbereiche genauer charakterisiert werden. Da aber
bei einer mechanischen Behandlung, wie dem High Pressure Torsion, Inhomogenitdten
auftreten konnen, ist eine mikrostrukturelle Analyse alleine nicht ausreichend. Deswe-
gen erscheint in den aktuellen Untersuchungen eine automatisierte Messung der Mikro-
harte als beste Moglichkeit, sowohl ein grofieres Probenvolumen naher zu charakteri-
sieren, als auch nicht tolerierbare Risse oder grofde Bereiche mit unregelmafdiger Korn-

struktur aufzuspiiren, wie im Folgenden gezeigt wird.

5.2.1. Mikrostrukturcharakterisierung mittels Mikrohartemessungen

Abbildung 48 zeigt die Ergebnisse von Mikrohdrtemessungen der Ausgangs- und der
UFG-Zustande, welche jedem HPT-10 Zustand einen mehr oder weniger ausgepragten
Gradienten zum Mittelpunkt des HPT Plattchens attestieren. Von daher ist es bei jeder
Aussage liber die Harte eines HPT-Zustandes von grofder Wichtigkeit, immer die Harte
im gleichen Abstand vom Mittelpunkt des Plattchens zu vergleichen. Der Gradient selbst
kann unterschiedlich ausgepragt sein. Die Zustande S-, T- und N-HPT-10 zeigen eine Sat-
tigung durch Konvergieren auf ein Maximum hin. Nur im patentierten Zustand P-HPT-10

folgt die Harteverteilung noch in etwa dem linearen Gradienten der Scherdehnung. In
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einem Abstand von 3,1 mm zum Mittelpunkt ergibt sich fiir das normalisierte Gefiige N-
HPT-10 die hochste Harte von 839 HV, gefolgt vom patentierten Zustand P-HPT-10 mit
781 HV.

o S-ini = S-HPT-10
wor—— B
900 I T N-ini = N-HPT-10
800 -
700
600
500 -
400
3001
200

100-

Mikroharte / HV 0.2

-4000 | -2000 | 0 | 2000 | 4000
Abstand zum Mittelpunkt / um

Abbildung 48: Abhingigkeit der Mikrohirte vom Abstand zum Radienmittelpunkt der HPT-
Plittchen fiir alle UFG-10 Zustidnde sowie die Ausgangszustinde (ini)

Das vergiitete Gefiige T-HPT-10 weist eine Harte von 758 HV auf. Die Vergleichsharte
betragt im Falle des S-HPT-10 Zustandes 511 HV, wobei das Gefiige tiber das ganze
Plattchen gesehen den geringsten Unterschied zwischen diesem Wert und dem Harte-
wert in der Probenmitte aufweist. Dies spricht fiir einen hohen Grad an Sattigung und
Homogenitat innerhalb des S-HPT-10-Plattchens. Die Harten der HPT-6 Zustinde sind
an dieser Stelle nicht mittels ortsaufgeloster Hartemessungen gezeigt, da alle Ronden
nach der UFA-Prozedur keinen ausgepragten Gradienten zum Mittelpunkt aufwiesen.
Die mittlere Harte im Bereich der Probenentnahme betrigt im Falle des S-HPT-6 Zu-
standes 289 HV was zwar einer Erhoéhung von 71 % gegeniiber dem Ausgangszustand
entspricht, aber bei weitem nicht der Harte im S-HPT-10 Zustand. Beim T-HPT-6 Zu-
stand zeigt sich, mit einer Hartesteigerung von lediglich 17 % vergleichen zum Aus-
gangszustand auf 457 HV noch deutlicher, dass die Proben aus Ufa nach HPT-6 deutlich

geringere Harten als nach HPT-10 aufweisen.
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Um ein besseres Bild beziiglich der Homogenitat der HPT-Ronden zu erhalten dient Ab-
bildung 49.
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Abbildung 49: Harteverteilung der flachen Seite des HPT-Plittchens mittels Nanoindentation be-
stimmt: S-HPT-10 (links) und N-HPT-10 (rechts)

Gezeigt sind exemplarisch Harteverteilungen an der Oberfliche der HPT-Zustdnde S-
HPT-10 und N-HPT-10. Aufgrund des nur sehr begrenzt zur Verfiigung stehenden Pro-
benmaterials und auch aufgrund der sehr aufwendigen Herstellung mit HPT, sind nur
zwei Zustinde exemplarisch an dieser Stelle gezeigt. Zum einen ist dies der in Abbildung
49 links gezeigte weichgegliihte Zustand, welcher auch iiber das gesamte Plattchen eine
ausgezeichnete Regelmafligkeit aufweist. Deutlich zu erkennen ist der Mittelpunkt mit
der minimalen Harte von 277 HV. Beim Schleifen konnte nur ein sehr geringer Abtrag
realisiert werden, da sonst keine anschliefende Entnahme von Ermiidungsproben mehr
moglich gewesen ware. Aufgrund dessen erscheint es bei 270 ° auch so, dass der Rand
eine erhohte Harte aufweist. Grund dafiir ist die schlechtere Praparation dieses Bereichs
mit einer unregelmafdigen Flache, wie sie auch optisch wahrnehmbar war. Das lokale
Hartemaximum zwischen 300 ° und 60 ° bei 3 mm Abstand in Abbildung 49 rechts, ist
dagegen in der Mikrostruktur des Werkstoffes begriindet, da zum Rand hin ein erneutes
Abfallen der Harte beobachtet werden kann und die Flache auch rein optisch keine Un-
regelmafligkeiten mehr aufwies.

In diesem Plattchen des N-HPT-10 Zustandes konnten Risse in metallographischen Un-
tersuchungen festgestellt werden. Eine Aussage liber die Regelmafiigkeit des Gefiiges
und die Detektion von Rissen ist somit liber Harteverlaufe denkbar. Die innerhalb der
Mikrostrukturanalysen gefundenen Unterschiede von REM und TEM Aufnahmen stehen
im Einklang mit diesen Erkenntnissen iiber die Harte und spiegeln diese Unterschiede

wieder.
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5.2.2. Bestimmung der Homogenitit des Probenvolumens

Die in Abschnitt 5.2.1 gezeigten Untersuchungen lassen sich nur schwer fiir eine grofiere
Probenzahl realisieren. Aufierdem erfolgt nur eine Hartecharakterisierung direkt an der
Oberflache. Im aktuellen Abschnitt wird dagegen direkt an der spateren Ermiidungspro-
be gemessen. Dies gibt zwar keinen Einblick liber die Homogenitit des kompletten
Plattchens, jedoch kann lokal an der Probe in einem Bereich gemessen werden, welcher
durch Oberflaichchenhdrtemessungen der kompletten HPT-Probe nicht messbar ist.
Hierzu wurde die Seitenflaiche der Ermiidungsprobe separat metallographisch bearbei-
tet und eine Hartematrix mit den Abstanden Ax=200um und Ay=40mm tber die Flache
gelegt. Mit Blick auf die Entnahmestelle der Probe in Abbildung 30 wird deutlich, dass
die untersuchten Hartemuster auch das Innere des Plattchenvolumens charakterisieren,
was sich zur Aussage iiber die Homogenitat des HPT-Plattchens eignet. Abbildung 50
zeigt die Ergebnisse dieser Untersuchungen mit einem Vergleich von ganzlich homoge-
nen Harteverteilungen auf der linken Seite und inhomogenen Erscheinungen, in diesem
Falle Risse, auf der rechten Seite fiir Proben aller HPT-10 Zustande. Die Risse konnten
auch bereits auf gedtzten metallographischen Schliffen mittels Lichtmikroskopie er-
kannt werden.

Die Hartemessungen ohne grofdere Unregelmafdigkeiten haben einen mehr oder weniger
ausgepragten Gradienten zur Mitte hin gemeinsam, begriindet durch den Dehnungsgra-
dienten beim HPT. Beim S-HPT-10 Zustand ist dieser, aufgrund der schon an der Ober-
flache des HPT Plattchens erkennbaren Hartesattigung, am geringsten ausgepragt. Alle
weiteren Zustdnde variieren in einem Bereich von 50-70 HV. Dies gestaltet sich anders
bei Proben, die einen Riss von der HPT Behandlung aufweisen. In diesen Fallen, auf der
rechten Seite gezeigt, sind eindeutige Auswirkungen der Risse wiederzufinden. Es er-
folgt im N-HPT-10 und P-HPT-10 eine abrupte Anderung der Hirte am Riss. Auch ist das
Harteniveau insgesamt innerhalb der Probe geringer als bei den Proben ohne Riss. Von
daher ist eindeutig festzuhalten, dass diese Proben fiir eine Ermiidungspriifung unge-
eignet sind. Dies gilt zum Teil auch fiir den T-HPT-10 Zustand. Zwar konnte der Riss
nicht direkt durch Hartespriinge detektiert werden, jedoch ist die mittlere Harte im
Plattchen geringer und der Gradient umgekehrt, mit hoherer Harte im Zentrum. Hieraus
hat sich folgendes Vorgehen bei der Probenpraparation herauskristallisiert: Jede Probe
wird vor einem Ermiidungsversuch auf seine Harte untersucht. Ist diese im tolerierba-
ren Rahmen, ist sie zur Ermiidungspriifung geeignet. Differiert die Harte im Werte mehr
als 100-200 HV vom Idealabbild in Abbildung 50, sind die Ermiidungseigenschaften
nicht vergleichbar mit jenen der homogensten Proben. Beim S-HPT-10 Zustand wurden
in keinem Falle Risse detektiert, sodass sich dieser Zustand aus mikrostruktureller Sicht

als der homogenste erwiesen hat.
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Abbildung 50: Harteverteilungen an den Seitenflichen von Ermiidungsproben ohne Riss (links)
und mit Riss (rechts) fiir alle HPT-10 Zustinde
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6. Ermiidungsverhalten ultrafeinkorniger Stiahle

Diese Kapitel fasst die mittels der Ermiidungsversuche gefundenen Ergebnisse fiir sechs
UFG-Werkstoffzustinde zusammen. Weiterhin sind die Ergebnisse zweier reprasentati-
ver grobkorniger Ausgangszustidnde gezeigt sowie jene Ermiidungseigenschaften des
Walzlagerstahles 100Cr6, zum Vergleich der Ergebnisse mit Erkenntnissen und Werten

aus der Literatur.

6.1. Ermiidungsverhalten der weichgegliihten S-Zustinde

Der aktuelle Abschnitt zeigt die Ergebnisse von Ermiidungsuntersuchungen des weich-
gegliihten und mit S-ini bezeichneten Ausgangszustandes vor und nach zwei sich unter-
scheidenden HPT Prozeduren. Es ergeben sich also insgesamt drei Wohlerdiagramme
mit unterschiedlichem Verformungsgrad dieses Zustandes, welche in Abschnitt 6.1.1
gezeigt und beschrieben sind. In 6.1.2 erfolgt dann eine Beschreibung des Wechselver-
formungsverhaltens, worauf eine fraktographische Analyse der Bruchflachen jedes Zu-
standes in Abschnitt 6.1.3 anschlief3t.

6.1.1. Wohlerdiagramme

Abbildung 51 zeigt die Wohlerdiagramme der S-Zustinde in einem Diagramm der
Randspannungsamplitude bei 4-Punkt-Biegung in Abhangigkeit von der Lebensdauer.
Die verschiedenen Farben indizieren den unterschiedlichen Grad der Verformung (ini,
HPT-6, HPT-10). Die meisten Ermiidungsexperimente wurden nach dem Bruch beziig-
lich des Rissausganges fraktographisch untersucht, um eine Einteilung in von der Ober-
fliche und von nichtmetallischen Einschliissen gebrochene Proben treffen zu kénnen.
Bei einem Teil der Proben konnte keine Klassifizierung der Rissinitiierungsart erfolgen,
weshalb diese mit n. u. (nicht untersucht) bezeichnet wurden. Die Dauerfestigkeiten,
welche nach dem Treppenstufenverfahren bestimmt wurden, sind am rechten Bildrand
explizit angegeben und in Form einer waagerechten Linie ins Diagramm eingefigt.
Durchldaufer wurden mittels eines Pfeils indiziert, wobei eine Zusammenfassung von
mehreren Durchldufern erfolgte und die Anzahl mittels nebenstehender Ziffer angege-
ben wird.

Deutlich erkennbar ist, dass mit zunehmender HPT-Verformung die Dauerfestigkeit
steigt. Eine Steigerung um den Faktor 2,6 wurde im Falle der grofdten Verformung im
Vergleich zum Ausgangszustand erreicht. Somit folgt dieser Wert auch der Tendenz der
Harte, welche sich ebenfalls mit zunehmender HPT-Verformung erhoht, wie dies bereits
gezeigt wurde. Eine Aussage liber einen favorisierten Rissinitiierungsort ist nur im Falle
des S-HPT-10 Zustandes moglich. Hier iiberwiegt die Anzahl der Risse, welche an nicht-
metallischen Einschliissen initiiert wurden. In den Zustédnden S-ini und S-HPT-6 ist keine

eindeutige Regelmafligkeit erkennbar, da als Rissursprung nichtmetallische Einschliisse,
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aber auch die Oberflache ohne erkennbare Inhomogenitit erfasst wurden. Der Grof3teil

der Briiche findet bis zu einer Lastspielzahl von ungefdhr 10¢ statt.
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Abbildung 51: Wohlerkurven der urspriinglich weichgegliihten Zustiande im Ausgangszustand S-ini
und nach S-HPT-6 sowie S-HPT-10 Behandlung

Im Falle des Ausgangszustandes jedoch ergeben sich drei Briiche und bei S-HPT-10 ein
Bruch nach +10¢ Zyklen. Insgesamt ist bei allen drei Zustinden im Bereich geringer
Lastwechselzahlen eine Interpolation der einzelnen Punkte mittels einer Basquin-
Geraden moglich. Diese zeigen aufgrund der eingebrachten Verformungen fiir die ein-
zelnen Zustinde unterschiedliche Steigungen. Ein Uberschneiden der Kurven ist im be-
trachteten Bereich nicht erkennbar, lasst sich jedoch im Falle der S-HPT-6 und S-HPT-10

Zustande fiir Bruchlastspielzahlen unter 104 extrapolieren.

6.1.2. Wechselverformungsverhalten

Bei spannungsgeregelten Versuchen erlaubt die Totaldehnungsamplitude eine Aussage
tiber die Werkstoffantwort auf die angelegte Last. Im Falle der weichgegliihten Zustdande
erfolgte die Auswertung der Totaldehnungsamplitude fiir den Ausgangszustand S-ini in
Abbildung 52 und fiir S-HPT-10 in Abbildung 53. Abbildung 52 ldsst erkennen, dass die
Totaldehnungsamplitude sehr schnell ein scharf begrenztes Maximum erreicht und

dann allméahlich asymptotisch um 18% - 32% des Ausgangswertes abnimmt.
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Abbildung 52: Wechselverformungskurven fiir den Zustand S-ini bei verschiedenen Spannungs-
amplituden im 4-Punkt-Biegeversuch

Die logarithmische Darstellung betont dieses Verhalten fiir die ersten Lastwechsel. Im
HCF-Bereich, gekennzeichnet durch hohe Bruchlastspielzahlen ab 10% erfolgt anna-
hernd keine Anderung der Totaldehnungsamplitude bei einem konstanten Niveau, wel-
ches je nach Beanspruchungshorizont gestaffelt ist. Der Probenbruch kiindigt sich durch
eine leichte Erhohung der Totaldehnungsamplitude, vor allem bei 425 MPa und bei
375 MPa, an. Ausschlage im Totaldehnungssignal nach unten, wie sie bei der blauen
Kurve zu sehen sind, konnten nicht ganzlich vermieden werden. Sie entstehen wahrend
des Umkehrpunktes der Belastung am Kraftminimum. Da dieser Kraftwert mitunter sehr
klein ist, kommt es dort zu Ungenauigkeiten der Wegmessung.

Abbildung 53 zeigt eine veranderte Charakteristik der Wechselverformungskurven des
Probenvolumens nach der HPT-10 Prozedur. Der Anstieg der Totaldehnungsamplitude
erfolgt etwas langsamer als im Ausgangszustand S-ini, mit Erreichen des Maximums erst
nach etwa 20 Lastwechseln. Danach fallen die Kurven zwar asymptotisches ab, jedoch
nur um 5%-9% des Maximalwertes. Durch die hoheren Lastniveaus, bei denen die Ver-
suche durchgefiihrt wurden, stellen sich auch die Dehnungsamplituden hoéher als im
Ausgangszustand dar. Ein Abfallen der Totaldehnungsamplitude mit geringerer Span-
nungsamplitude ist bei den gezeigten Kurven aber ebenfalls erkennbar, wie auch die

Tatsache, dass sich im HCF Bereich keine signifikanten Anderungen der Wechselverfor-
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mungskurven ergibt. Nur fiir die hochst belastete Probe bei 850 MPa ergibt sich eine
geringe Erhohung der Totaldehnungsamplitude kurz vor dem Probenbruch.

0,9

o
©

X

3o7

2

%-

€06

© |

(7)) J

g

5059 | ——850 MPa

< —— 850 MPa

2044 ——850MPa

o 810 MPa
0,341 810 MPa

770 MPa
10’ 102 10° 10* 10° 10° 107

Lastwechsel

Abbildung 53: Wechselverformungskurven fiir den Zustand S-HPT-10 bei verschiedenen Span-
nungsamplituden im 4-Punkt-Biegeversuch

6.1.3. Bruchflichenanalyse

Mittels Analyse der Buchflache einer Ermiidungsprobe ist es im Allgemeinen méoglich,
den Ausgangspunkt des Ermiidungsrisses festzustellen. Dabei wurde meist auf raster-
elektronenmikroskopische Aufnahmen zuriickgegriffen, aber auch Licht- und Stereo-
mikroskopie sind moglich.

Abbildung 54 links zeigt die Bruchflache einer S-ini Probe nach 5x10> Lastwechseln. Hier
und in den folgenden Bruchflachenaufnahmen ist die Probe so dargestellt, dass die Zug-
seite der Biegeprobe am unteren Bildrand zu sehen ist. Dementsprechend ist auch in
diesem Bereich der Rissausgang verortet, da in allen Fallen die Rissinitiierung an der
Stelle der hochsten Zugbeanspruchung stattfand. Die Bruchflache ist insgesamt sehr un-
eben, wobei vertikale Linien durch die Bruchflache auffallen. Diese sind Fragmente von
in der Mikrostruktur elongierten Mangan-Sulfiden (Mn-S) vom Walzprozess des Aus-
gangsmaterials. Durch die grofde Unebenheit fallt es schwer, die Bruchflache nach Er-
miidungs- und Restgewaltbruchfliche aufzuteilen. Bei genaueren Untersuchungen

ergibt sich ein ungefahrer Anteil von 30 % Restgewaltbruchflache am oberen Rand, wel-
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che durch eine ausgepragte Wabenstruktur gekennzeichnet ist. Diese Wabenstruktur

deutet auf einen duktilen Restgewaltbruch hin.

Abbildung 54: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen des S-ini Zustandes (6.=325 MPa,
Np=5x105): Ubersicht iiber den gesamten Probenquerschnitt (links) und De-
tailaufnahme des Anrissortes (rechts)

Abbildung 54 rechts zeigt eine Detailaufnahme des Rissursprungs. Diesen Rissausgang
stellt ein Kalzium-Sulfid (Ca-S) Einschluss dar, welcher mittels EDX bestimmt werden
konnte. Auch die Ermiidungsbruchflache erscheint bei dieser Probe sehr rau, was jedoch
bei allen Bruchflachen dieses Zustandes beobachtet wurde.

Eine etwas geringere Rauigkeit in der Bruchflache ergibt sich bei einer Probe des
S-HPT-6 Zustandes nach 2,3x10° Lastwechseln in Abbildung 55.

Abbildung 55: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen des S-HPT-6 Zustandes (0.=500 MPa,
Ng=2,3x105): Ubersicht iiber den gesamten Probenquerschnitt (links) und De-

tailaufnahme des Anrissortes (rechts)

Die Ermiidungsbruchflache stellt sich in diesem Fall kleiner (~40%) als im Ausgangszu-
stand (~70%) dar, wobei der Ubergang besser erkennbar ist. Waben innerhalb der
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Bruchfldche sind im oberen und linken Bereich der Bruchflache detektierbar. Der Ort
der Rissinitiierung in Abbildung 55 rechts erscheint ebener und homogener als im Aus-
gangszustand S-ini. Rissinitiierend wirkte auch in diesem Falle ein nichtmetallischer Ca-
S Einschluss, wobei hier nur noch der Hohlraum des Einschlusses erkennbar ist. Signifi-
kant anders stellen sich die Bruchflaichen des S-HPT-10 Zustandes dar, wie beispielhaft
an einer Probe nach 2,3x10# Lastwechseln in Abbildung 56 gezeigt.

Abbildung 56: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen des S-HPT-10 Zustandes
(0.=850 MPa, Np=2,3x10%): Ubersicht iiber den gesamten Probenquerschnitt

(links) und Detailaufnahme des Anrissortes (rechts)

Die Bruchflache ist insgesamt nach Erhohung des Verformungsgrades auf HPT-10 er-
neut glatter. Das Verhaltnis von Ermiidungs- zu Restgewaltbruchfliche bleibt im Ver-
gleich zu S-HPT-6 in etwa gleich bei 40% bis 60%. In Abbildung 56 rechts ist zu erken-
nen, dass die Ermiidungsbruchflache eine deutlich verringerte Rauigkeit aufweist. Fiir
diese Zustinde mit hoher Verformung war ein charakteristischer Mischeinschluss (Al
Ca, Mg, Si, S) fiir die Rissinitiierung verantwortlich. Diese Art der Einschliisse wurde im
liberwiegenden Teil der Untersuchungen als versagensauslésend festgestellt.

Charakteristisch fiir die Zustande S-ini und S-HPT-10 sind die Restgewaltbruchflachen in
Abbildung 57. Die fiir beide Zustdnde erkennbare Wabenstruktur kennzeichnet einen
duktilen Gewaltbruch. Jedoch wird deutlich, dass die Wabenstruktur im S-HPT-10 Zu-
stand, bei geringerer Korngrof3e und hoherem Umformgrad, deutlich feiner und ausge-
pragter ist. Im Ausgangszustand sind Stellen ohne Wabenstruktur und eine Vorzugsrich-

tung der Bruchflache zu erkennen.
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Abbildung 57: Vergleich der Restgewaltbruchflidchen: S-ini (links) und S-HPT-10 (rechts)

6.2. Ermiidungsverhalten der vergiiteten T-Zustinde

Auch mit urspriinglich vergiiteter Mikrostruktur existieren drei Zustande, welche sich
durch die HPT Behandlung und den Umformgrad (T-ini, T-HPT-6 und T-HPT-10) unter-
scheiden.

6.2.1. Woéhlerdiagramme

Die ermittelten Dauerfestigkeiten aus Abbildung 58 zeigen auch fiir die vergiiteten Zu-
stdnde eine Erhohung mit zunehmender Verformung und geringerer Korngrofie.

In diesem Falle ergibt sich allerdings nur eine Steigerung um den Faktor 1,3 bei Ver-
gleich des undeformierten Ausgangszustandes mit dem T-HPT-10 Zustand. Die Basquin
Geraden lassen sich fir T-ini und T-HPT-6 sehr gut annahern und zeigen ahnliche Stei-
gungswerte. Briiche nach 2x10> Lastspielen wurden bei diesen Zustidnden nicht regis-
triert, darunter jedoch bei beiden viele Briiche an nichtmetallischen Einschliissen. Nur
fir T-HPT-6 zeigt sich eine Tendenz zu Rissinitiierung an der Oberfliche ohne Ein-
schluss, wenn die Lasten 900 MPa tibersteigen.

Signifikant verandert stellt sich die Wohlerkurve des T-HPT-10 Zustandes dar. Eine An-
niaherung der Basquin Gerade ist in diesem Falle nur schwer moglich, da sich die Woh-
lerkurve in zwei Bereiche unterteilen lasst. Zum einen ergibt sich fiir Bruchlastspielzah-
len iber 4x104 durchaus eine ahnliche Charakteristik wie bei den anderen Wohlerlinien,
jedoch tendenziell mit einer Verschiebung zu langeren Lebensdauern. Es wurden Briiche
bis 6,5x10¢ Lastwechsel beobachtet, aber auch mehrere im Bereich zwischen 105 und
106 Lastwechsel bei einem Niveau um 850 MPa bis 900 MPa.

Dagegen ergeben sich teilweise sehr frithe Briiche, mit Lebensdauern unter 4x104 Last-
spielen und einem Spannungsniveau von 800 MPa bis 930 MPa. Diese beeinflussen das

Wohlerdiagramm massiv und fiihren zu einer deutlich geringeren Steigung der Basquin
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Geraden und einer Zweiteilung des Zeitfestigkeitbereiches. Auffallend ist, dass beim T-
HPT-10 Zustand zumeist die Oberflache rissinitiierend wirkt und nicht die im Werkstoff

befindlichen nichtmetallischen Einschliisse.

Oberflache Einschluss Durchlaufer Zustand Harte
° =] El T-ini 388 HV
T-HPT-6 457 HV
® = EJ T-HPT-10 758 HV
< 1100 ®
o ]
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Abbildung 58: Wohlerkurven der urspriinglich vergiiteten Zustinde im Ausgangszustand T-ini und
nach T-HPT-6 sowie T-HPT-10 Behandlung

Lediglich bei zwei Proben konnte als Rissausgang ein nichtmetallischer Einschluss de-

tektiert werden, was bei hohen Lebensdauern eigentlich eher die Regel sein sollte.

6.2.2. Wechselverformungsverhalten

Abbildung 59 zeigt die Wechselverformungskurven fiir den Zustand T-ini mittels der
Totaldehnungsamplitude. Im Gegensatz zum weichgegliihten Ausgangszustand S-ini
zeigt sich bei diesem unverformten Zustand kein abgegrenztes Maximum bei sehr gerin-
ger Lastspielzahl, sondern ein allmahliches Ansteigen, welches jedoch nach etwa
20 Lastspielen ein Maximum erreicht und dann deutlich auf einen bei mittlerer Last-
spielzahl konstanten Wert etwa 10 % bis 22 % darunter abfallt.

Auch hier erfihrt die Totaldehnungsamplitude eine Anderung kurz vor Probenbruch fiir

zwei Proben der oberen Spannungsniveaus.
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Abbildung 59: Wechselverformungskurven fiir den Zustand T-ini bei verschiedenen Spannungs-
amplituden im 4-Punkt-Biegeversuch

Nicht zu erkennen ist diese Ankiindigung des Probenbruchs in Abbildung 60. Hier ist die
Totaldehnungsamplitude wahrend des spannungsgeregelten Biegeversuchs fiir den Zu-
stand T-HPT-10 gezeigt. Der Anstieg der Totaldehnungsamplitude hat qualitativ densel-
ben Verlauf wie beim Ausgangszustand T-ini, jedoch aufgrund der hoheren Festigkeit
bei einem hoheren Spannungs- und Dehnungsniveau. Ein deutlicher Unterschied bei
dem mit zehn HPT Rotationen verformten Werkstoff besteht darin, dass die Totaldeh-

nungsamplitude ab Erreichen des Maximums nur gering um etwa 1 % bis 6,5 % abfallt.
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Abbildung 60: Wechselverformungskurven fiir den Zustand T-HPT-10 bei verschiedenen Span-
nungsamplituden im 4-Punkt-Biegeversuch

6.2.3. Bruchflichenanalyse

Abbildung 61 zeigt die Bruchflache einer T-ini Probe nach 1,2x10°> Lastwechseln bei ei-

ner Spannung von 660 MPa.

Abbildung 61: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen des T-ini Zustandes (6.=660 MPa,
Np=1,2x105): Ubersicht iiber den gesamten Probenquerschnitt (links) und De-

tailaufnahme des Anrissortes (rechts)
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In der Aufnahme links sind, wie beim weichgegliihten Ausgangzustand, vertikale Linien
von der Walzbehandlung des Rundmaterials zu erkennen. Die Gesamtbruchflache lasst
sich in etwa 50 % Ermiidungs- und etwa 50 % Restgewaltbruchflache unterscheiden.
Uber die Restbruchfliche erfolgen an spiterer Stelle noch genauere Aussagen, es konnte
aber keine ausgepragte Wabenstruktur identifiziert werden. Die Ermiidungsbruchflache
zeigt sich deutlich flacher als im weichgegliihten Ausgangszustand, jedoch rauer als im
S-HPT-10 Fall. In Abbildung 61 rechts ist der rissinitiierende Einschluss in der unteren
linken Kante der Probe gezeigt. Es handelt sich um einen Al, Ca, Mg, Si, S- Mischein-
schluss mit einer Grofde von etwa 5 pm.

In Abbildung 62 ist die Bruchfldche einer Probe des Zustandes T-HPT-6 zu sehen, welche

eine Lebensdauer von 6,3x104 bei einer Spannungsamplitude von 850 MPa zeigte.

Abbildung 62: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen des T-HPT-6 Zustandes (6,=850 MPa,
Ng=6,3x104): Ubersicht iiber den gesamten Probenquerschnitt (links) und De-

tailaufnahme des Anrissortes (rechts)

Die Gesamtbruchflache erscheint unebener als im zugehorigen Ausgangszustand ohne
HPT Verformung. Dabei ist die Unterscheidung in Ermiidungs- und Restgewaltbruchfla-
che nicht ohne weiteres mittels der Ubersichtsaufnahme zu treffen. Rasterelektronen-
mikroskopische Aufnahmen bei hoherer Vergrofderung bestatigen einen Anteil von etwa
40 % fir die Ermiidungsbruchflache und 60 % Restbruchflache. In Abbildung 62 rechts
ist eine Detailaufnahme des Ortes des Rissausgangs zu sehen. Deutlich wird, dass zwei
iibereinander liegende Inhomogenitiaten zur Initiierung des Risses fiihrten. Mittels EDX
konnte die in der Abbildung obere Stelle als Kalzium-Sulfid identifiziert werden. Die un-
tere Stelle, welche sich ndher am Rand der Probe befindet, wies keine auffilligen Aus-
schlage im EDX Signal auf. Hierdurch kann zumindest ausgeschlossen werden, dass sich
ein Einschluss in der Bruchflache zum Zeitpunkt der Aufnahme befand. Ob dort ein Ein-
schluss zur Rissinitiierung vorhanden war, konnte jedoch, weil der Einschluss ohne ver-

bliebene Fragmente herausgebrochen sein kdnnte, nicht nachgewiesen beziehungsweise
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ausgeschlossen werden. Die Ermiidungsbruchfldache im Anrissbereich unterscheidet sich
jedoch nicht erheblich von der im zugehorigen Ausgangszustand ohne HPT Verformung.
In der Restgewaltbruchfldche ergeben sich teils stufenartige Bruchbereiche, wie sie im
Ausgangszustand nicht zu erkennen waren.

Abbildung 63 zeigt die Bruchflache einer Probe des Zustandes T-HPT-10 mit einer
Bruchlastspielzahl von 2,2x10¢ und einer Spannungsamplitude von 900 MPa.

Abbildung 63: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen des T-HPT-10 Zustandes
(06.=900 MPa, Np=2,2x105): Ubersicht iiber den gesamten Probenquerschnitt
(links) und Detailaufnahme des Anrissortes (rechts)

Die gezeigte Probe stammt aus dem Bereich langerer Lebensdauern. In der Gesamt-
bruchflache ist im Verhaltnis 1:4 eine klare Abgrenzung zwischen Ermiidungs- und
Restgewaltbruchflache zu erkennen. Deutlich wird die unterschiedliche Oberflichenbe-
schaffenheit der beiden Teile. Die Restgewaltbruchfldche zeigt sehr grofse inhomogene
Bereiche, welche sich teilweise auf bis zu 400 um lange hohlenartige Gebilde erstrecken.
Analysen, die eine Verbindung dieser Morphologien mit der Mikrostruktur bestatigten,
sind in Abschnitt 6.4 naher beschrieben. Dort ist gezeigt, dass es sich um die Fragmente
aufgebrochener Scherbander handelt. Im Bereich des Ermiidungsbruchs wird deutlich,
dass sich der Riss tliber die gesamte untere Kante ausgebreitet hat, bis der Restgewalt-
bruch einsetzte. In der Detailansicht des Rissursprunges kann klar ein nichtmetallischer
Einschluss im Probeninneren als Ort des Anrisses identifiziert werden. Zwar ist auf die-
ser Bruchflache nur der Hohlraum des Einschlusses sichtbar, jedoch konnten EDX Ana-
lysen der gegeniiberliegenden Bruchflache einen Mischeinschluss (Al, Ca, Mg, Si) nach-
weisen. Die Ermiidungsbruchflache ist im Anfangsbereich, welcher eine Ellipse um den
versagensauslosenden Einschluss darstellt, sehr glatt. Der Endbereich des Ermiidungs-
risses, der iiblicherweise durch eine erhohte Rissfortschrittsrate gekennzeichnet ist,

erstreckt sich uiiber die dufieren Bereiche der Probenunterkante und weist Stufen auf.
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Charakteristische Bruchflachen fiir die Proben des T-HPT-10 Zustandes, welche sehr
frith versagt haben, sind in Abbildung 64 dargestellt, um die verringerte Lebensdauer im
Vergleich zu den anderen Proben aufzuklaren.

Abbildung 64: Gesamtbruchflichen des T-HPT-10 Zustandes mit geringerer Lebensdauer:
6,=900 MPa, Ng=2,3x10* (links) und 6,=930 MPa, Ng=1,7x10* (rechts)

Bei einem Vergleich der beiden Bruchflachen wird deutlich, dass die Ermiidungsbruch-
flaiche im unteren Teil der Probe durch Inhomogenitiaten gepragt ist. Die Probe in der
Abbildung links weist dabei keinen direkt erkennbaren Punkt der Rissinitiierung auf, es
ergibt sich aber ein grofdes Gebilde von mehreren Ebenen, die aus der Ermiidungsbruch-
fliche herausragen. Bis zu diesem Punkt ist die Ermiidungsbruchflache sehr glatt und
eben. Die Ebenen selbst zeigen auch scharf begrenzte Kanten, welche zwar charakteris-
tisch fiir eine Ermiidungsrissausbreitung sind, nicht jedoch unter einem Winkel von 90°
zur Normalbeanspruchung liegen, sondern regellos im Raum. Die Restbruchflache zeigt
keine horizontale Orientierung, sondern eine gewisse Rotation der auffallig zerkliifteten
Struktur. Diese ist zwar auf der Bruchflache in Abbildung 64 rechts, bei einer anderen
Probe aus dem gleichen Bereich des Wohlerdiagrammes nicht zu sehen, trotzdem ist die
Ermiidungsrissausbreitung durch eine grofde hohlenartige Struktur beeinflusst. Diese
ahnelt einem Scherband in der Restbruchflache und fiihrt auch zur Ausbildung glatter
Flachen, welche nicht senkrecht zur angelegten Normalspannung liegen. Als Ort der Ris-
sinitiierung konnte ein nichtmetallischer Einschluss identifiziert werden. Dieser ist auf
der aktuellen Aufnahme jedoch nicht erkennbar, da die Betrachtung dieser Gesamt-
bruchflachen hauptsachlich der Aufklarung der verringerten Lebensdauer dienen soll.

Bis auf eine mogliche Rotation unterscheiden sich die einzelnen Restbruchflachen des
T-HPT-10 nicht voneinander. Von der Betrachtung der Auspragung groéfderer hohlenar-
tiger Scherebenen wird hier abgesehen, da ein Fokus darauf in Abschnitt 6.4 gelegt wird.
Abbildung 65 zeigt einen fiir diesen Zustand charakteristischen Bereich der Restgewalt-

bruchflache im Vergleich zu einer des T-Ausgangszustandes.
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Abbildung 65: Vergleich der Restgewaltbruchflichen: T-ini (links) und T-HPT-10 (rechts)

Nur beim T-ini Zustand sind vereinzelt Waben erkennbar, jedoch in geringerem Maf3e
als beim S-ini Ausgangszustand. Im Gegensatz dazu zeigen sich nach zehn HPT-
Rotationen keine Anzeichen von Waben mehr. Es resultiert eine mit Stufen behaftete,
eher unebene Bruchflache, wobei diese durch sehr kleine héhlenartige Einschnitte von-
einander getrennt vorliegen. Auch hier ist davon auszugehen, dass die ausgepragte
Scherverformung und die dadurch ausgelosten Inhomogenititen wie Scherbander diese
Bruchmorphologie bedingen.
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6.3. Ermiidungsverhalten weiterer hochfester Zustande

Die Ermiidungseigenschaften der Zustande P-HPT-10 und N-HPT-10 werden im Folgen-

den mit den Ermiidungseigenschaften von 100Cr6 im bainitisierten Zustand verglichen.

6.3.1. Wohlerdiagramme

Abbildung 66 zeigt die Ergebnisse der zyklischen Biegeversuche der drei Zustdande mit-
tels Wohlerdiagrammen.

Zustand  Oberflache Einschlu® Fisheye Durchlaufer Harte

B-100Cr6 m A A = 775 HV
P-HPT-10 781 HV
N-HPT-10 = A A 2 839 HV
& 1200 A
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Abbildung 66: Wohlerkurven der Zustinde P-HPT-10, N-HPT-10 und B-100Cr6

Im Gegensatz zu den vorangegangenen Wohlerdiagrammen, bei denen generell ab Er-
reichen der Grenzlastspielzahl von 107 die Proben als Durchldufer gewertet wurden und
keine Briche mehr auftraten, wurden bei diesen hochfesten Zustinden auch Briiche
nach Erreichen der Grenzlastspielzahl registriert und im Diagramm indiziert.

Der Zustand mit der hochsten Harte von 839 HV weist die geringste Dauerfestigkeit von
876 MPa auf. Innerhalb dieses Zustandes wird, im Gegensatz zu den vorherigen Woh-
lerdiagrammen, zwischen drei Rissinitiierungsarten unterschieden: Zum einen die be-
kannten Moglichkeiten der Rissinitiierung von der Oberfliche und von oberflichenna-
hen nichtmetallischen Einschliissen, zum anderen aber existiert, bei hochfesten Zustan-
den die Moglichkeit der Initiierung eines Risses an inneren Fehlstellen, so zum Beispiel

an nichtmetallischen Einschlissen ohne direkten Kontakt zur Oberflache. In diesem Fal-



6. Ermiidungsverhalten ultrafeinkérniger Stahle 77

le wird von einer Fisheye-Initiierung gesprochen, wobei eine genauere Erkldarung dieses
Sachverhaltes in Abschnitt 6.3.2 erfolgt. Im Falle des N-HPT-10 Zustandes sind alle Brii-
che, die nach 3x10°¢ Zyklen stattfanden, an einem inneren Einschluss initiiert. Bei gerin-
geren Bruchlastspielzahlen ergeben sich Briiche nach Rissinitiierung an oberflachenna-
hen, nichtmetallischen Einschliissen oder der Oberfldache selbst. Die Interpolation einer
Basquin Gerade ist fiir diesen, aber auch die beiden anderen Zustinde, aufgrund der ho-
hen Streuung und der geringen Zahl an Proben nicht zielfiihrend.

Die Zustande B-100Cr6 und P-HPT-10 weisen ahnliche Harten auf, was in diesem Falle
dazu fiihrt, dass auch die Dauerfestigkeiten ungefdahr bei demselben Wert angesiedelt
sind. Der Zustand B-100Cr6 erreicht dabei eine Dauerfestigkeit von 1056 MPa bei einer
Harte von 775 HV. Fiir diesen Zustand wird die maximale Anzahl von fiinf Briichen im
Lebensdauerbereich tiber 106 Lastwechsel mit Auspragung eines Fisheyes erreicht.
Selbst nach 2x107 Zyklen wurden noch Briiche beobachtet, welche aber im Rahmen des
Treppenstufenverfahrens als Durchldufer gewertet wurden. Bis auf eine Probe entfallen
alle restlichen Briiche auf Initiierung an nichtmetallischen Einschliissen. Bei gleichem
Niveau der Dauerfestigkeit konnte fiir den P-HPT-10 Zustand ein geringerer Anteil an
Briichen im Bereich hoher Zyklenzahlen bestimmt werden. Ab einer Lastspielzahl von
etwa 6x10% kommt es zur Initiierung zweier Risse an inneren nichtmetallischen Ein-
schliissen, wovon einer nach Erreichen der Grenzlastspielzahl auftrat und somit eben-
falls als Durchlaufer gewertet wurde. Hier teilt sich im LCF Bereich die Rissinitiierung
halftig nach oberflachlichen Einschliissen und der Oberflache selbst auf. Im Vergleich zu
den beiden anderen Zustdnden scheint beim P-HPT-10 Zustand die Streuung innerhalb

des Wohlerdiagramms am geringsten ausgepragt zu sein.

6.3.2. Bruchflachenanalyse

Im Falle der innerhalb dieses Abschnittes betrachteten hochfesten Zustinde kommt, wie
bereits erwahnt, als Rissausgangspunkt noch die Initiierung an inneren nichtmetalli-
schen Einschliissen in Frage. Dadurch bildet sich das sogenannte Fisheye um den inne-
ren nichtmetallischen Einschluss. Hierbei wachst der Ermiidungsriss zuerst vom inne-
ren Einschluss zur Oberflache, um sich dann, analog des Risswachstumsverhaltens bei
direkter Initiierung an der Oberflache, weiter ins Innere auszubreiten. Da sich ein Unter-
schied in der Rauigkeit bei Rissfortschritt unter Vakuum und an Luft ergibt, erscheint
der Bereich mit geringerer Rauigkeit um den Einschluss heller, wodurch sich der Begriff
,Fisheye" flr diesen Bereich etabliert hat. Da dieser Rauheitsunterschied am besten mit-
tels Lichtmikroskopie zu erkennen ist, sind im Folgenden auch lichtmikroskopische Auf-
nahmen zu sehen.

Zuerst erfolgt die Analyse der Bruchflachen des N-HPT-10 Zustandes. Dieser zeigt auch

bezliglich der Bruchflichen grofie Unterschiede, analog zu den Streuungen im Woh-
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lerdiagramm. Abbildung 67 zeigt die sehr unregelmafiige Bruchflache einer Probe nach
einer Lebensdauer von 1,8x104Zyklen.

Abbildung 67: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen des N-HPT-10 Zustandes
(06.=1000 MPa, Np=1,8x104): Ubersicht iiber den gesamten Probenquerschnitt
(links) und Detailaufnahme des Anrissortes an der Probenoberfliche (rechts)

Auffallend ist die sich mitten durch die Probe ziehende Materialtrennung in horizontaler
Richtung. Solche Bereiche sind in mehreren Proben dieses Zustandes erkennbar, wobei
der Bereich in diesem Falle am stdrksten ausgepragt ist. Die sich an die Trennlinie an-
schliefdenden Kanten haben eine glatte Oberflache und sind unter einem Winkel im Be-
reich von 45° zur Bruchflache orientiert. Das Aussehen ist vergleichbar mit dem eines
Scherbandes, welches sich tliber die gesamte Probe erstreckt. Den Rissinitiierungsme-
chanismus scheint dieses inhomogene Verhalten jedoch nicht zu beeinflussen, da der
Rissausgang an einer Oberflachenkerbe stattfand. Es ist von einem nichtmetallischen
Einschluss auszugehen, jedoch konnten mittels EDX keine Fragmente ermittelt werden.
Die Ermiidungsbruchfliache ist bis zum Aufeinandertreffen mit der grofden mittigen In-
homogenitat eher glatt und regelmafiig ausgepragt.

Die Bruchflache in Abbildung 68 stammt von einer Probe mit langer Lebensdauer von
4,1x10% Zyklen und dementsprechend mit Rissinitilerung an einem 18 pm unter der
Oberflache befindlichen nichtmetallischen Einschluss. Bei Betrachtung der gesamten
Bruchfldche fallt eine deutlich hohere Homogenitat als im vorherigen Fall auf, wobei
auch im oberen rechten Bereich der Bruchflache abgewinkelte Flachen erkennbar sind.
Auf der Bruchflache sind jedoch keine ausgepragten Materialtrennungen erkennbar. Die
Ermudungsbruchflache ist fiir einen hochfesten Zustand erstaunlich grof3 und umfasst
annahernd die Halfte des Probenquerschnitts. Der etwa 3 um grofde nichtmetallische
Einschluss ist durch den Rissfortschritt im Vakuum von einer sehr glatten Flache um-

randet, welche sich bis zur Oberflache erstreckt.
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Abbildung 68: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen des N-HPT-10 Zustandes
(0.=850 MPa, N3=4,1x106): Ubersicht iiber den gesamten Probenquerschnitt
(links) und Detailaufnahme des Anrissortes im Inneren der Probe (rechts)

Anschlief3end folgt die grofde Ermiidungsbruchflache, mit erhéhter Rauigkeit, die jedoch
immer noch deutlich geringer als in den S und T Ausgangszustanden ausfallt.

Abbildung 69 zeigt eine sehr homogene Bruchflache nach 1,8x10# Zyklen, welche dies-
beziiglich stellvertretend fiir alle Bruchflachen des B-100Cr6 Zustandes steht.

Abbildung 69: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen des B-100Cr6 Zustandes
(06.=1100 MPa, Ng=1,8x10%): Ubersicht iiber den gesamten Probenquerschnitt
(links) und Detailaufnahme des Anrissortes an der Probenoberfliche (rechts)

Eine Unterscheidung von Ermiidungs- und Restgewaltbruchfldche ist nur schwer mog-
lich, da insgesamt eine hohere Rauigkeit der beiden Bruchflachenhilften als in den
HPT-10 Zustanden vorliegt. Die Rissinitiierung an einem oberflaichennahen nichtmetalli-
schen Einschluss ist fiir dieses Lastniveau bei diesem Zustand durchaus tiblich und fiihrt
nicht zur Auspragung eines Fisheyes. Daher ist auch die Bruchflaiche um den TiCN-

Einschluss, welcher durch die Ermiidung bereits gebrochen ist, eher uneben. Innerhalb
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des Einschlusses befinden sich zusatzlich kleinere Kalziumsulfid (CaS) Einschliisse, wel-
che mit EDX detektiert wurden.

Bei Rissinitiierung ausgehend aus dem Inneren der Probe, resultiert die ebenfalls sehr
homogene Bruchflache in Abbildung 70.

Abbildung 70: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen des B-100Cr6 Zustandes
(06.=1050 MPa, Np=2,2x107): Ubersicht iiber den gesamten Probenquerschnitt
(links) und Detailaufnahme des Anrissortes im Inneren der Probe (rechts)

Auch hier ergibt sich kein signifikanter Kontrastunterschied durch den Wechsel zwi-
schen Ermiidungs- und Restgewaltbruchflache, jedoch lasst sich die Flache langsamer
Rissausbreitung unter Vakuum bereits in der Ubersicht durch die deutlich erniedrigte
Rauigkeit erkennen. Der Ubergang in die restliche Ermiidungsbruchfliche ist in der De-
tailaufnahme des Rissausgangs noch deutlicher erkennbar. Rissinitiierend ist ein etwa
75 um von der Oberflache entfernter Titancarbonitrid-Einschluss (TiCN). Durch diese
vergleichsweise grofie Entfernung ist es auch zur Bildung eines sehr grofien Fisheyes
gekommen. Die zugehorige Flache ist innerhalb der hier betrachteten Zustdnde die
grofdte und korreliert mit der maximalen Lebensdauer aller Proben.

Der Zustand P-HPT-10 hat die hochste Dauerfestigkeit der UFG Zustinde was, wie in
Abbildung 71 gezeigt, mit einer hohen Homogenitat der gesamten Bruchflache verbun-
den ist. Gezeigt ist eine Bruchflache nach zyklischer Biegung bei einer Randspannungs-
amplitude von 1050 MPa und einer Bruchlastspielzahl von 3x10%. Etwa in der Hohe der
neutralen Faser des Biegebalkens erfolgt eine Anderung des Winkels der Rissausbrei-

tung, welche durch den unterschiedlichen Kontrast in der REM Aufnahme deutlich wird.
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Abbildung 71: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen des P-HPT-10 Zustandes
(0.=1050 MPa, N3=3x10%): Ubersicht iiber den gesamten Probenquerschnitt
(links) und Detailaufnahme des Anrissortes an der Probenoberfliache (rechts)

Es sind keine grofleren Materialtrennungen in Probenldngsachse zu erkennen, wobei die
Ermudungsbruchflache einen Anteil von unter 10 % an der Gesamtbruchflache hat. Die
lochartigen Gebilde in der Restbruchflache entsprechen kleinen Scherbandern, ohne
grof3e vertikale Ausbreitung. Ein fiir die UFG-Zustinde charakteristischer, aber ver-
gleichsweise eher grofder Mischeinschluss ist als Rissinitiator zu erkennen. Die umlie-
gende Ermiidungsbruchflache zeigt sich sehr eben und homogen.

Vergleichbar hierzu beziiglich der Aufteilung der Bruchflache zeigt sich die Bruchflache
in Abbildung 72 im Falle einer Rissinitiierung aus dem Innern heraus.

Abbildung 72: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen des P-HPT-10 Zustandes
(0.=1100 MPa, Np=5,9x10¢): Ubersicht iiber den gesamten Probenquerschnitt
(links) und Detailaufnahme des Anrissortes im Inneren der Probe (rechts)

Auch hier ist die Ermiidungsbruchfldche eher klein, in der Restgewaltbruchflache ist
jedoch insgesamt mehr Inhomogenitiat erkennbar und die austretenden Scherbander

erscheinen insgesamt grofder. Die Ermiidungsbruchflédche ist ahnlich glatt wie im voran-
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gegangenen Fall, jedoch ergibt sich eine nochmals verringerte Rauigkeit um den inneren,
rissinitiierenden Einschluss herum. Der Einschluss ist mit etwa 10 um sehr nahe an der
Oberfliche gelegen und mit einer Fliche von 17,5 pm? sehr klein. Auch hier ist eine Ver-
anderung der Bruchflache erkennbar, sobald die Rissfront die Oberflache erreicht.
Insgesamt hat sich gezeigt, dass sich die in diesem Abschnitt betrachteten Zustinde von
den anderen UFG-Zustinden durch teilweise Rissinitiierung an inneren nichtmetalli-
schen Einschliissen unterscheiden. Beim Zustand B-100Cr6 ist dies ein Mechanismus,
welcher bereits vielfach in der Literatur beschrieben ist [206, 209-213]. Im Falle ultra-
feinkorniger Werkstoffe hat dieser Rissinitiierungsmechanismus noch keinen Eingang in
die Literatur gefunden. In diesem Kontext ist bei 100Cr6 auch bekannt, dass sich inner-
halb des Fisheyes direkt um den nichtmetallischen Einschluss eine Schicht sehr kleiner
Korngrofde bildet. Diese sogenannte Fine Granular Area (FGA, [209]) lasst sich mittels
Fraktographie nachweisen, wobei sie vor allem im Lichtmikroskop deutlich durch eine
dunkle Umrandung des Einschlusses auffillt. Daher stammt auch die alternative Be-
zeichnung Optical Dark Area (ODA, [26, 212]). Abbildung 73 zeigt lichtmikroskopische
Aufnahmen der Zustdnde B-100Cr6 und P-HPT-10 nach Rissinitiierung an inneren
nichtmetallischen Einschliissen.

Auf der linken Seite der Abbildung 73 sind die dunklen Umrandungen der Einschliisse
innerhalb der hellen Anrissbereiche deutlich zu erkennen, was auf der rechten Seite im
ultrafeinkornigen Zustand nicht der Fall ist. Alle gezeigten Bruchflachen in der Abbil-
dung entstanden nach langen Lebensdauern, wobei die Entfernungen der Einschliisse
vom Rand und somit die Flache der Fisheyes mit langerer Lebensdauer zunehmen. Im
Falle des P-HPT-10 Zustandes erscheinen diese Flachen im Vergleich zur tibrigen Ermii-
dungsbruchflache durch die geringere Rauigkeit heller und der Rand deutlich scharfer.
Die mittels konfokaler Mikroskopie aufgenommenen Bruchflachen in der Mitte, welche
das Hohenprofil farblich wiedergeben, bestitigen den Eindruck, dass die Ermiidungs-
bruchflachen der UFG-Zustinde signifikant glatter als die des B-100Cr6 Zustandes sind.
Als Messwerte der Rauigkeit ergeben sich R;,=3,52 um fiir die Ermiidungsbruchflache
und R,=0,514 pm fiir das Fisheye beim Zustand B-100Cr6. Im Gegensatz hierzu betragen
die Rauigkeiten im ultrafeinkérnigen Fall R,=0,351 um in der Ermiidungsbruchflache
und R,=0,164 pm im Fisheye. Der Nachweis einer FGA mittels Lichtmikroskop ist nor-
malerweise, trotz relativ geringer Vergrofderung sehr zuverldssig moglich, jedoch sind

die feinkornigen Bereiche auch im Rasterelektronenmikroskop erkennbar.



6. Ermiidungsverhalten ultrafeinkérniger Stahle 83

1050, Ns=1,1x10"

6

L

Ga=1050, Ns=3,5x10° NIEIMME G.=1100. Ne=5.9x10°

Abbildung 73: Vergleich der Bruchflachen mittels Lichtmikroskop (oben und unten) und konfoka-
ler Mikroskopie (Mitte) nahe der Rissinitilerung von B-100Cr6 (links) und
P-HPT-10 (rechts)

Abbildung 74 zeigt einen Vergleich der Bereiche um die rissinitiierenden nichtmetalli-
schen Einschliisse fiir die hochstfesten Zustiande B-100Cr6 auf der linken und P-HPT-10
auf der rechten Seite. Rissinitiierung im Inneren des B-100Cr6 zeigt die Abbildung oben
links fiir die Probe aus Abbildung 73 oben links. Fiir den bereits im Lichtmikroskop
dunkel ausgegebenen Bereich zeigt sich hier im Rasterelektronenmikroskop eine sehr
unebene Flache, wie dies auch in der Literatur fiir FGAs beschrieben ist. Im Gegensatz
hierzu ist bei einem Einschluss direkt an der Oberflache bei der Probe des B-100Cr6 mit
deutlich kiirzerer Lebensdauer keine charakteristische Umrandung des rissinitiierenden
Einschlusses erkennbar. Im Falle der ultrafeinkérnigen Proben wurden bereits im
Lichtmikroskop keine Auffalligkeiten um den nichtmetallischen Einschluss beobachtet.

Dies stellt sich auch mittels rasterelektronenmikroskopischer Aufnahmen analog dar.
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Abbildung 74: Vergleich der Bruchflachen mittels Rasterelektronenmikroskop nahe der Rissiniti-
ierung B-100Cr6 (links) und P-HPT-10 (rechts)

In beiden Fallen ist im Vergleich zu der librigen Ermiidungsbruchflache innerhalb des
Fisheyes die Oberflaichenbeschaffenheit direkt um den Einschluss nicht verandert.
Durch diese REM Aufnahmen kann jedoch erneut gezeigt werden, dass im ultrafeinkor-
nigen Fall die Rauigkeit der Ermiidungsbruchfliche innerhalb des Fisheyes deutlich
kleiner, verglichen zu den Ausgangszustinden oder dem hochfesten Zustand B-100Cr6

ist.

6.4. Morphologie der Scherbander in den UFG Zustinden

Bei den Bruchflachenanalysen der HPT Zustinde haben sich Scherbander als dominie-
rendes mikrostrukturelles Merkmal gezeigt, weshalb diese im Folgenden genauer be-
trachtet werden. Ein Anhaltspunkt fiir die Morphologie der Scherbander ist in Abbildung
26 bei der Bruchflache von nanokristallinem Palladium gegeben. Abbildung 75 zeigt
links analog die identifizierten Scherbander in der Restgewaltbruchflache beim Zustand
T-HPT-10. Um die mikrostrukturelle Erscheinungsform dieses Scherbandes zu untersu-
chen, wurde die darunterliegende Mikrostruktur mittels Focussed lon Beam freigelegt.
Dabei wird ebenfalls in Abbildung 75 ersichtlich, dass sich die Scherbander in Form ei-
ner vertikalen linienférmigen Materialtrennung in der darunterliegenden Mikrostruktur
ausbilden.
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Abbildung 75: Bruchfliche bei T-HPT-10 6,=1000 MPa, Ng=8,5x10* (links); Aufnahme der mit FIB
freigelegten Mikrostruktur im Bereich des Scherbandes (Mitte) und Héhere Ver-
grofRerung der freigelegten Mikrostruktur (rechts)

Die Frage, ob sich diese mikrostrukturelle Auffélligkeit erst bei der Ermiidung gebildet
hat, oder bereits nach dem HPT Vorgang im Werkstoff enthalten ist, ldsst sich mit Zuhil-
fenahme von Abbildung 76 beantworten.

Abbildung 76: Lichtmikroskopische Gefiigeaufnahme des Zustandes S-HPT-10 (links) und
T-HPT-10 (rechts) zeigen Scherbinder entlang der Scherebene beim HPT

In den Mikrostrukturen der Zustdnde S-HPT-10 und T-HPT-10 zeigen sich ebenso linien-
formige Muster entlang der HPT Scherebene bereits nach der massiven plastischen De-
formation ohne Aufbringung einer zyklischen Last. Die Zustdande N-HPT-10 und P-HPT-
10 zeigen diese Inhomogenitat ebenfalls, was generell die Anwesenheit von Scherlokali-
sationen und Materialtrennungen bei den Zustinden mit einer HPT-10 Behandlung be-
statigt. Da es sich um konzentrische Ringflachen handelt, sind in den metallographischen

Schliffen lediglich Anschnitte mit begrenzter Ausdehnung in Scherrichtung erkennbar.
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Abbildung 77 zeigt eine transmissionselektronenmikroskopische Aufnahme eines
Scherbandes beim Zustand S-HPT-10. Ziel dieser Untersuchung ist es, die Scherbander

mikrostrukturell einzuordnen sowie ihre Erscheinungsform naher zu erlautern.

Abbildung 77: TEM-Hellfeldaufnahme eines Scherbandes innerhalb der S-HPT-10 Mikrostruktur

Die Aufnahme zeigt, dass sich das Scherband parallel zur Langsachse der Kérner ausbil-
det. Generell sind aber auch hier bei mehreren Kornlagen Abgleitungsvorgange in Rich-
tung der horizontal ausgepragten Scherebene ersichtlich, die zu scharf definierten Korn-
grenzen, analog der Modellvorstellung in Abbildung 13, bei hoher Verformung fiihren.

In vielen Fallen gibt es einen Zusammenhang zwischen einem Scherband und einem
nichtmetallischen Einschluss. Abbildung 78 zeigt das Auftreten der Einschliisse bei-
spielhaft bei den Zustdnden S-HPT-10 und N-HPT-10, wobei die jeweiligen Einschliisse
genau auf Scherbandern liegen. Dies wurde in den meisten Fallen der HPT-10 Zustdnde
beobachtet und ist somit nicht dem Zufall geschuldet. Die EDX-Spektren bestatigen, dass
es sich bei den beiden gezeigten Einschliissen um Mischeinschliisse handelt, wie sie
beim verwendeten Werkstoff in der deutlichen Mehrheit vorkommen. Anhand der Spek-
tren lasst sich das teilweise Aufbrechen der Einschliisse zeigen, da sich Fragmente in-
nerhalb des Scherbandes befinden. Die Vermutung liegt nahe, dass es sich in Abbildung
78 rechts wegen der geringen Grofde selbst nur um ein Fragment und nicht um den
Haupteinschluss handelt, auch weil das Scherband auf beiden Seiten des Einschlusses
angrenzt, ohne dass ein Richtungswechsel beim HPT stattgefunden hat. Durch Abbil-
dung 78, rechts konnten keine weiteren Fragmente innerhalb des Scherbands nachge-
wiesen werden.

Insgesamt fallt es schwer, eine Aussage dariiber zu treffen, ob es sich bei der mikro-
strukturellen Erscheinungsform der Scherbander um Hohlrdume oder materialgefiillte
Bereiche handelt. Durch die betrachteten REM Aufnahmen lasst sich ein Hohlraum ver-
muten. Jedoch wurde der Werkstoff gedtzt, um die Mikrostruktur sichtbar zu machen.
Bei ungeatzter Betrachtung im Lichtmikroskop lasst sich keine Materialinhomogenitat
erkennen, was dafiir spricht, dass der Inhalt der Scherbdnder beim Atzvorgang entfernt

wurde.
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Abbildung 78: REM Aufnahme eines nichtmetallischen Einschlusses mit angrenzendem Scherband
beim Zustand S-HPT-10 (links) und N-HPT-10 (rechts) mit zugehérigen Spektren
von EDX Messungen (jeweils unten)

Auch hochaufgeléste REM Aufnahmen, welche mittels FIB ohne Atzung pripariert wur-
den, bestdtigen diese Vermutung, da sich mit Material gefiillte Inhomogenititen inner-
halb der Mikrostruktur ergeben, wie Abbildung 79 zeigt.

Abbildung 79: Hochaufgeloste REM Aufnahme nach Praparation eines Scherbandes mittels FIB im
hochfesten HPT-10 Zustand

Bei der Betrachtung der Bruchflachen drangt sich der Verdacht einer Verbindung zwi-

schen der Auspragung und Lage von Scherbdndern und der Lebensdauer auf. Die REM
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Aufnahmen in Abbildung 80 zeigen den Austritt von Scherbandern an der Stelle der Ris-
sinitiierung, welche jedoch nicht entlang der Scherebene beim HPT verlaufen.

Abbildung 80: Gekippte Ansicht (30°) der dufdersten Zugfaser nach Ermiidung und Bruch bei
T-HPT-10 (6.=850 MPa, Ng=6,6x10¢) mit austretenden Scherbiandern an der Stelle
der Rissinitiierung (links) und parallel zur Bruchflidche liegenden Austrittslinien
(rechts)

Bei idealer horizontaler Auspragung der Scherbdander beim HPT ware keine Rissinitiie-
rung an der unteren Zugfaser moglich, da die Austrittpunkte auf den Seitenflachen der
Ermiidungsprobe lokalisiert waren. Aufierdem ist wichtig zu erwahnen, dass bis zu die-
ser Stelle nur Scherbander betrachtet wurden, welche sich parallel oder unter einem
bestimmten Winkel zur Scherebene beim HPT ausgepragt haben. In den folgenden Aus-
fihrungen sind weiterhin Scherbander gezeigt, die in keinem Zusammenhang mit der
HPT-Behandlung stehen, sondern entlang der Lasten beim Versuch ausgepragt sind.

Abbildung 80 zeigt dies, da bei derselben Probe linienférmige Gebilde entlang der
hochsten Ermiidungsbelastung in der rechten Graphik auftreten. Eine Aussage dariiber,
ob sich diese Stellen zyklisch oder schlagartig gebildet haben, lasst sich anhand dieser
Aufnahmen nicht zweifelsfrei treffen. Ahnliche oberflichliche Erscheinungen ergeben
sich in Abbildung 81, wobei auf der linken Seite parallele Scherbander zum Ermiidungs-
bruch beobachtet werden kénnen. Aufgrund der parallelen Auspragung ist ein Zusam-
menhang mit der Ermiidungsbelastung wiederum sehr wahrscheinlich, aber nicht zwei-
felsfrei nachweisbar. In Abbildung 81 rechts sind hingegen eindeutig Scherbander zu
beobachten, welche durch den Gewaltbruch schlagartig an einer Einspannstelle entstan-
den sind. Die Scherbdnder unterscheiden sich geringfiigig, da sich nach Ermiidung unre-
gelmafdig geformte Linien, nach Gewaltbruch jedoch offenbar sehr gerade Linien erge-

ben.
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Abbildung 81: Parallele Scherbinder an der Unterseite einer P-HPT-10 Probe nach Ermiidung
(0.=1100 MPa, Ng=3,3x10%) (links) und parallele Scherbiander im Bereich der Ein-
spannung nach Ermiidung und Gewaltbruch (6.=850 MPa, Ng=3,5x104) (rechts)

Bei einer weiteren Probe mit dhnlicher Oberflachlichenauspragung des Zustandes
N-HPT-10 wurde ein metallographischer Langsschnitt angefertigt, welcher in Abbildung
82 gezeigt ist.

Abbildung 82: Lingsschliff entlang einer Ermiidungsprobe des Zustandes N-HPT-10 (6,=1000 MPa,
Ng=1,8x10%) mit Indizierung der Scherbander im Bereich des Gewaltbruches

Innerhalb der Mikrostruktur verlaufen ebenfalls linienférmige Inhomogenitaten unter
einem Winkel von 45 Grad. Da es sich bei Scherbandern um Ebenen handelt, ergibt sich
bei Austritt dieser mikrostrukturellen Verformungskonzentration ebenfalls eine Linien-
form, wie in Abbildung 81, rechts, gezeigt. Erkennbar ist, dass der Gewaltbruch selbst
ebenfalls einen idealen Winkel von 45° zur hochsten Normalspannung hat. Durch die
parallelen gleichartigen Anordnungen bilden die Scherbander ein Vorstadium des Ge-
waltbruches. Bei Austritt aus der Probe im oberen Bereich ist durch das Abgleiten eine
gut ausgepragte Stufe zu erkennen, wie sie als Linie an der Oberflache auszumachen ist.
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6.5. Zyklische Stabilitit

In der Vergangenheit wurde bei ultrafeinkérnigen Werkstoffen immer wieder zyklische
Entfestigung beobachtet, die in den meisten Fallen durch Grobkornbildung, ausgeldst
durch dynamische Rekristallisation, gekennzeichnet ist. Die Mechanismen wurden be-
reits in Abschnitt 2.2.4 erlautert. Ein Ziel der aktuellen Untersuchungen ist es, die zykli-
sche Stabilitdt der betrachteten Werkstoffzustande beschreiben zu konnen. Dies gelingt
am besten durch transmissionselektronenmikroskopische Untersuchungen der rissiniti-
ierenden Bereiche nach dem Bruch im Ermiidungsexperiment. Hierfiir wurden lediglich
die HPT-10 Zustande untersucht, da die HPT-6 Zustande nur geringe Unterschiede zum
Ausgangszustand aufweisen.

In Abbildung 83 sind die mittels FIB praparierten Querschnitte durch den Punkt, bezie-
hungsweise den Bereich der Rissinitiierung, beispielhaft fiir zwei Proben der Zustande
S-HPT-10 und T-HPT-10 gezeigt.

Rissursprung — Rissursprung —

Abbildung 83: FIB-praparierte ACOM-TEM-Aufnahmen in der Niahe des Rissursprungs in Langs-
richtung fiir S-HPT-10 (0,=1000 MPa, Ng=8,5x10%) (links) und T-HPT-10
(6.=850 MPa, Ng=5,7x105) (rechts)

Zu sehen sind ACOM TEM Aufnahmen nach der Ermiidungsprifung, welche eine gute
Aussage lber die Korngrofde und Missorientierung der Kérner zulassen. In beiden Fallen
sind keine signifikanten Unterschiede zwischen der Korngréfde vor und nach der zykli-
schen Last zu erkennen, auch nicht lokal begrenzt. Dies bestéatigt die zyklische Stabilitat,
da eine dynamische Rekristallisation als Hauptmechanismus der zyklischen Entfesti-
gung bei UFG Werkstoffen ausgeschlossen werden kann. Die Rissfront selbst ist eben-
falls in den Aufnahmen der beiden Zustinde erkennbar. Die Einteilung in einen trans-
kristallinen oder interkristallinen Bruch ist nicht trivial, da keine Informationen uber die
gegeniiberliegenden Rissflanken vorhanden sind. Es gelingt lediglich die Aussage, dass
sich bei beiden Zustinden teilweise die Richtung des Risswachstums dndert, sobald der
Riss eine Korngrenze iiberquert. Diese Abhdngigkeit des Risswachstums von der Korn-
morphologie scheint beim T-HPT-10 deutlicher ausgepragt.

Die detaillierte Betrachtung des Rissfortschrittsverhaltens ist anhand der TEM-

Aufnahmen in Abbildung 84 nicht ohne weiteres moglich, da die Aufnahmen der Zustan-
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de P-HPT-10 und N-HPT-10 eine geringere Vergrofierung aufweisen, um einen grofieren

Bereich neben dem jeweiligen rissinitiierenden Einschluss darzustellen.

Rissursprung 3 Rissursprung <

Abbildung 84: FIB-praparierte TEM-Aufnahmen des Rissursprungs am nichtmetallischen Ein-
schluss in Langsrichtung bei P-HPT-10 (0.=1100 MPa, N3=5,8x10°) (links) und
N-HPT-10 (0.=850 MPa, N3=4,1x109) (rechts)

Bei den beiden Aufnahmen handelt es sich um Proben, welche einen Rissausgang an ei-
nem inneren nichtmetallischen Einschluss (in beiden Bildern rechts) hatten. In beiden
Fallen ist, auch bei einer sehr hohen Lebensdauer, keine zyklische Instabilitat der Mikro-
struktur durch lokal vergroberte Bereiche zu erkennen. Im Bereich des nichtmetalli-
schen Einschlusses ergeben sich auch keine sehr feinkdrnigen Bereiche. Dies stimmt mit
den Aufnahmen der Bruchflache iiberein, welche zu der Aussage fiihrten, dass sich bei
den ultrafeinkérnigen Zustanden durch die Ermiidung keine FGA gebildet hat. Die Auf-
nahme des Zustandes P-HPT-10 zeigt im Gesamten die gleiche Korngrofie wie im HPT-
10 Ausgangszustand, vgl. Abbildung 43, da der Zustand nur eine geringe Streuung zwi-
schen den Eigenschaften der einzelnen HPT-Plattchen aufweist. Dies steht im Gegensatz
zum Zustand N-HPT-10, weil sich hier eine grofde Ungleichheit der einzelnen HPT-
Ronden ergibt. Die Korngréfden variieren zwischen den einzelnen Proben, aber auch
innerhalb einer Probe kénnen unterschiedliche Bereiche ausgemacht werden. Aufgrund

dessen ergibt sich in Abbildung 84 rechts eine hohere Korngrof3e, als in Abbildung 42.
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7. Diskussion und Interpretation

7.1. Mikrostrukturveranderung

Durch die massive plastische Deformation mittels HPT konnten die Ausgangszustinde
mit verschiedenen Karbidmorphologien nach der Warmebehandlung beziiglich ihrer
Karbid- und Kornmorphologie substanziell modifiziert werden. Auch konnte festgestellt
werden, dass die plastische Deformation nicht nur zu Versetzungsmobilisierung und
dadurch zu Polygonisation sowie einer Kornfeinung fiihrt, sondern auch zu Scherban-
dern, welche lokal die plastische Scherdeformation vollziehen. Die folgenden Abschnitte
geben ein genaues Bild iiber die Erkenntnisse der Mikrostrukturmodifizierung durch die

massive plastische Deformation.

7.1.1. Karbidverteilung

Die Karbidverteilung im Ausgangszustand ist ein entscheidender Unterschied der jewei-
ligen HPT-10 Zustande, welche sich in ihrer chemischen Zusammensetzung nicht unter-
scheiden. Die Auswirkungen auf unterschiedliche mikrostrukturelle Gegebenheiten der
ultrafeinkdrnigen Zustande sind zu erkennen. Im Gegensatz zur in der Literatur vertre-
tenen Meinung, dass es bei der massiven plastischen Deformation zur Auflésung der
Karbide und einer vollstindigen Aufnahme der Karbide bzw. des elementaren Koh-
lestoffs in die Matrix kommt, konnte dieses Phinomen innerhalb der aktuellen Untersu-
chungen nur in sehr begrenztem Ausmafde beobachtet werden.

Im Falle der massiv plastisch verformten, urspriinglich weichgegliihten Mikrostruktur
ist vor allem in Abbildung 45 eine Fragmentierung der grofderen Karbide ersichtlich.
Jedoch koénnen die einzelnen Fragmente zusatzlich zu den immer noch teilweise vor-
handenen Kugelkarbiden in der ACOM Aufnahme deutlich ausgemacht werden. Es kann
also nicht von einer Auflésung der Karbide und Ubergang des Kohlenstoffes in die Fer-
rit-Matrix gesprochen werden. Dies wurde fiir keinen der ultrafeinkérnigen Zustande
beobachtet. Die Ferrit-Matrix im S-HPT-10 Zustand enthalt insgesamt einen nur gerin-
gen Anteil an feinst verteilten Karbiden, weswegen die Teilchenverfestigung, verglichen
mit den anderen UFG-Zustdnden geringer ausgepragt ist. Dadurch lasst sich die gute
Verformbarkeit ohne die Anwesenheit von Rissen begriinden. Analog wurden bereits in
der Literatur tliberwiegend Untersuchungen an niedrigkohlenstoffhaltigen Stdhlen
durchgefiihrt, da diese sich scheinbar besser zur massiven plastischen Deformation eig-
nen.

Das Vergilitungsgefiige besteht nach der Warmebehandlung vor HPT aus einer Ferrit-
matrix mit feinst verteilten Karbiden. Die urspriinglich schon kleine Gréfde der Karbide
schlagt sich auch bei der ultrafeinkérnigen Modifikation nieder. Der T-HPT-10 Zustand

weist demnach die feinsten und am regelmafdigsten verteilten Karbide aller HPT-10 Zu-
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stinde auf. Da der Ferrit im vergiiteten Ausgangsgeflige bereits libersattigt an Kohlen-
stoff vorliegt, ist der Anteil der Karbide in der Mikrostruktur geringer als in den perli-
tisch-ferritischen Zustanden.

Im Gegensatz hierzu stellen sich die Karbidmorphologien der HPT-10 Zustinde mit ur-
springlich ferritisch-perlitischer und rein perlitischer Mikrostruktur deutlich unregel-
mafdiger dar. In beiden Fallen weisen die Karbide ein hohes Verhaltnis von Lange zu
Breite auf. Grund hierfiir ist die bereits vor HPT bestehende Form als Perlit. Dieser wird
zwar fragmentiert, ordnet sich dann aber offensichtlich wieder innerhalb der Scherebe-
nen zwischen den Koérnern an. Im Falle des N-HPT-10 Zustandes ist dieses Verhalten
noch deutlicher ausgepragt. Letztendlich lasst sich festhalten, dass im Rahmen der aktu-
ell betrachteten Zustdnde nicht von einer Karbidauflésung, sondern eher von einer Per-
litauflosung oder Fragmentierung gesprochen werden kann. Zementit liegt nicht mehr in
der urspriinglichen lamellaren Form, sondern in deutlich kleineren einzelnen Fragmen-
ten vor. Eine klare Aussage tliber die Aufnahme von Zementit durch den Ferrit ist anhand

der TEM Untersuchungen fiir keinen der Zustiande zu belegen.

7.1.2. Korngroéfde und Harte

Durch die massive plastische Deformation konnten die Korngréfden der einzelnen Werk-
stoffzustdnde signifikant verringert werden, was durch die Hall-Petch Beziehung und die
somit wirkende Korngrenzenverfestigung auch zu erhéhten Festigkeiten und Harten
filhrt. Durch die in Abschnitt 2.2.2 erlduterten Mechanismen wahrend der massiven
plastischen Deformation steigt die Harte der jeweiligen Zustinde ebenfalls durch Ver-
setzungsverfestigung. In allen Fallen ergibt sich eine Kombination dieser Mechanismen,
aber auch der Teilchenverfestigung. Von einem relevanten Beitrag an Mischkristallver-
festigung ist nicht auszugehen, da sich durch die massive plastische Deformation weder
an der chemischen Zusammensetzung noch an der Phasenverteilung signifikante Ande-
rungen ergeben.

Die Harte der einzelnen UFG Zustinde zeigt deutliche Unterschiede beziiglich des an-
fanglichen Warmebehandlungszustandes und der eingebrachten plastischen Deformati-
on. Nach der HPT-10 Behandlung sind die Korngroéfden der resultierenden Gefiige insge-
samt deutlich geringer als nach HPT-6. Die Harte spiegelt dieses Bild, im Einklang mit
der Hall-Petch Beziehung, wieder. Die nur geringfiigige Anderung der Mikrostruktur und
Harte bei HPT-6 im Vergleich zu den jeweiligen Ausgangszustanden scheint an dieser
Stelle ungewdohnlich, da nach sechs HPT-Durchgiangen theoretisch bereits mehr als die
Halfte der Verformung vom HPT-10 Zustand eingebracht wurde. Die Mikrostrukturen
zeigen in beiden Zwischenstadien nach HPT-6 vorwiegend Kleinwinkelkorngrenzen und
weder in REM noch TEM Aufnahmen eine starke Modifikation im Vergleich zu den Aus-

gangszustanden. Es ist in diesem Falle davon auszugehen, dass ein grofder Teil der Tor-
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sion beim HPT nicht das Werkstoffvolumen erreicht hat, sondern durch Gleitvorgiange
am Ubergang der HPT-Stempel zur Probe vollzogen wurde. Demzufolge fiihrt lediglich
der hohe Druck zu einer plastischen Deformation und hauptsachlich Versetzungsverfes-
tigung. Dies erklart auch, warum Hartebestimmungen iiber die Diagonalen der Proben
keinen Gradienten zur Mitte aufweisen. Die Harten zeigen im T-HPT-6 Zustand nur eine
geringe Zunahme von 17 % gegeniliber dem Ausgangszustand, was auch dadurch be-
griindet ist, dass bereits der Ausgangszustand eine relativ hohe Harte von 388 HV und
geringe Korngrofde hatte. Im Gegensatz dazu ist die Fahigkeit zur Verfestigung (Korn-
groflen und Versetzungsverfestigung) bei der HPT-6 Druckverformung des weichge-
gliihten Zustand deutlich hoher. Der Grund ist die hohe Korngrofie und geringe Verset-
zungsdichte im Ausgangszustand, was demnach beim S-HPT-6 Zustand zu mehr Potenti-
al bei der Verfestigung und einer Erh6hung der Harte um 71 % fiihrt. Der Grund, warum
es bei allen HPT-6 Verformungen in Ufa offensichtlich zu Abgleitvorgangen gekommen
ist, welche zu einer nur geringen Hartesteigerung und Kornfeinung gefiihrt haben, kann
an dieser Stelle nicht geklart werden.

Bei den Proben, welche mittels der Einrichtung am INT in Karlsruhe mit zehn HPT-
Umdrehungen hergestellt wurden, ergeben sich durchweg Hartegradienten durch die
massive Scherverformung. Aufderdem liegen die Harten iiber denen der HPT-6 Zustande.
Die geringste Harte und auch die gréfdten Kornabmessungen weist in diesem Kontext
der S-HPT-10 Zustand auf. Wie bereits in 7.1.1 erwahnt, konnte die Hirte dieses Zustan-
des hauptsachlich durch Korngrenzenverfestigung aber auch durch Versetzungsverfes-
tigung erhoht werden. Da sich die Karbidmorphologie nicht substanziell gedndert hat,
ergibt sich nur ein geringer Anteil an Teilchenverfestigung. Sehr positiv ist dagegen die
Homogenitiat des S-HPT-10 Zustandes zu bewerten, da die ortsaufgelésten Hartemes-
sungen keinerlei grofdere Unregelmafdigkeiten im Werkstoff belegen. Lediglich der im-
mer vorhandene aber auch in diesem Falle gering ausgepragte HPT-Gradient zum Mit-
telpunkt liegt vor. Auch konnten keine Risse in den HPT-Plattchen dieses Zustandes re-
gistriert werden, im Gegensatz zu den librigen HPT-10 Zustanden.

Die TEM Aufnahmen des T-HPT-10 Zustandes zeigen eine deutlich geringere Korngrofie,
als durch die REM Aufnahmen zu vermuten ist. Die erreichte Harte ldsst sich deswegen
nur mittels der REM-Aufnahmen in den Kontext der verschiedenen UFG-Harten einord-
nen. Die durch TEM bestimmten Korngroéféen sind daher nur bedingt aussagekraftig, da
sich innerhalb eines Zustandes grofde Streuungen beziiglich der Mikrostruktur ergeben
konnen. Der Grund hierfiir sind Verformungskonzentrationen, die durch Scherbander
aber auch Risse verursacht werden und zu Bereichen mit hoher sowie zu Bereichen mit
geringer plastischer Deformation fiihren. Dies fiihrt automatisch zu Streuungen und Un-
regelmafiigkeiten in der Korngrofie sowie der Harte. Ebenfalls ergeben sich fiir die ver-

schiedenen Bereiche unterschiedliche dominierende Verfestigungsmechanismen,
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wodurch eine einheitliche Aussage fiir den jeweiligen Zustand nicht moglich ist. Diese
Inhomogenitaten der Kornstruktur erscheinen auch ohne die Anwesenheit eines makro-
skopischen Risses. Durch Risse wird dieses Verhalten jedoch zusatzlich verstarkt, was
vor allem innerhalb der Harteuntersuchungen aus Abbildung 50 nachgewiesen und in-
terpretiert werden konnte.

Bei Betrachtung der REM Aufnahmen und Vergleich der Harten im Bereich von 3 mm
Entfernung zum Mittelpunkt, weisen die Zustinde P-HPT-10 und T-HPT-10 einander
dhnliche mikrostrukturelle Eigenschaften auf. Jedoch wird durch die Harteverteilung in
Abbildung 48 deutlich, dass sich Unterschiede bezliglich der 6rtlichen Verteilung dieser
Parameter ergeben. Im Gegensatz zur Harte des T-HPT-10 Zustandes, welche im auf3e-
ren Bereich eine Sattigung zeigt, erstreckt sich die Harte beim P-HPT-10 Zustand tiber
einen breiteren Gradienten. Dies kann durch Risse oder inhomogene Verformungsvor-
gange begiinstigt sein, oder aber durch die Fahigkeit des rein perlitischen Ausgangsge-
fliges, eine hohere Harte durch plastische Deformation auszubilden.

Dies gilt auch fiir den N-HPT-10 Zustand, welcher sowohl die geringste Korngrofde aus
REM Aufnahmen als auch die héchste Harte aufweist. Auch hier widersprechen aus
demselben Grund die TEM Aufnahmen diesen Erkenntnissen, da im TEM nur sehr kleine
Bereiche der Mikrostruktur prapariert werden und es bei lokalen Inhomogenititen in
der Mikrostruktur zu Streuungen der Ergebnisse kommt. Dies zeigt auch das reprasenta-
tive zweidimensionale Hartebild dieses Zustandes in Abbildung 49 rechts bei Anwesen-
heit eines Risses. Zwar ergibt sich ein Bereich zwischen 90° und 300° mit sehr hoher
Harte, jedoch weisen die restlichen Bereiche deutlich verringerte Hartewerte weit unter
dem fiir diesen Zustand reprasentativen Wert von 839 HV auf.

Es muss dabei festgehalten werden, dass die Abstufungen beziiglich der Harte und der
Korngrofien, wie sie in Kapitel 5 getroffen wurden nur fiir weitestgehend fehlerfreie
Mikrostrukturbereiche gelten und bei Auftreten von Rissen oder grofderer Verfor-

mungskonzentrationen nicht mehr uneingeschrankt erfiillt sind.

7.1.3. Scherbinder und nichtmetallische Einschliisse

Scherbander sind Lokalisierungen der plastischen Scherdeformation in einzelnen Regi-
onen. Bei sehr feinkoérnigen Werkstoffen lauft die plastische Deformation nicht nur
durch Versetzungsbewegung ab, sondern auch durch den Scherband-Mechanismus, bei
dem ganzer Korner, teilweise entlang der Korngrenzen abgleiten, vgl. Abschnitt 2.2.6.
Generell wurden zwar auch ermiidungsinduzierte Scherbdnder beobachtet, an dieser
Stelle sollen jedoch nur Erkenntnisse beziiglich der Scherbander, welche durch die mas-
sive plastische Deformation entstanden sind, diskutiert werden. Nach den Erkenntnis-
sen aus den metallographischen Schliffe sind die Scherbander rotationssymmetrisch um

den Mittelpunkt der HPT-Ronden angeordnet, wie in Abbildung 85 schematisch gezeigt.
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Damit ist in der Schliffebene immer nur ein Ausschnitt eines Scherbandes gezeigt, wel-
cher bis zum Uberschneiden der Schliffebene sichtbar ist. Die resultierenden Gefiigeauf-
nahmen aller HPT-10 Zustidnde beinhalten diese charakteristische Erscheinungsform
der Scherbander, wie in Abbildung 76 beispielhaft bei zwei Zustinden gezeigt. Die Exis-
tenz der HPT-Scherbdnder ist dabei nicht von der Harte oder der Karbidmorphologie
abhangig.

Bisher wird in der Literatur von HPT bedingten Scherbandern nur bei nanokristallinem,
reinem Palladium berichtet [196]. Auch mikroskopische Aufnahmen liegen aus der Ver-
gangenheit nahezu nicht vor. Im Rahmen dieser Arbeit spielen aber genau diese Scher-
bander eine entscheidende Rolle, da sie als massive Inhomogenitiaten im Material aufge-

fallen sind.

Abbildung 85: Schematische Darstellung der Scherbiander rotationssymmetrisch um den Mittel-
punkt der HPT-Probe

In fast allen Fallen, bei denen nichtmetallische Einschliisse im Schliff untersucht wurden,
gelingt ein Zusammenhang zwischen der Auspragung von Scherbdndern und der Lage
der Einschliisse oder zumindest ihren Fragmenten in der Matrix.

Mittels Abbildung 86 wird im Rahmen der aktuellen Untersuchungen versucht, diesen
Zusammenhang zu erklaren und weitere mikrostrukturelle Erscheinungen beim HPT zu
beleuchten. Abbildung 86 oben ist schematisch und mittels Rasterelektronenmikrosko-
pie das Geflige mit konventioneller Korngrofie gezeigt, welches einen nichtmetallischen
Einschluss beinhaltet. Der blaue Kasten stellt vereinfacht das zu betrachtende, unver-
formte Materialvolumen dar. Die Farben der einzelnen Koérner entsprechen den Kornor-
ientierungen, wobei hier im Ausgangszustand schematisch gut definierte Kérner, abge-
grenzt durch Grofdwinkelkorngrenzen zu sehen sind. Der Status der geringen bis mittle-
ren Scherdeformation, in Abbildung 86 mittig zu sehen, entspricht im aktuellen Fall dem
HPT-6 Zustand. Dabei ist nicht genau bekannt, wie viel Scherdeformation die einzelnen

Proben der HPT-6 Zustinde erfahren haben. Durch das vermutete Gleiten zwischen dem
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HPT-Stempel und der Probe ist davon auszugehen, dass lediglich Scherdeformationen

im Bereich unter einer Rotation vollzogen wurden.

hohe
Scherdeformation

Abbildung 86: Modell der Bildung von Scherlokalisationen (Scherbidnder) entlang einer Ein-
schlussbahn (links) und Nachweis mittel REM-Aufnahmen (rechts): Ohne Scher-
verformung (oben), geringe/mittlere Scherverformung (Mitte) und hohe Scherver-
formung (unten)

Fir das aktuelle Modell ist dieser Sachverhalt eher von Vorteil, da lokale Prozesse der
plastischen Deformation im Anfangsstadium betrachtet werden kénnen. In Abbildung

86 sind im REM zwar keine signifikanten grofdflachigen Gefiigednderungen zu erkennen,
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jedoch weist der Bereich um den Einschluss verglichen zur iibrigen Mikrostruktur ge-
ringere mikrostrukturelle Abmessungen auf. Auch hat sich die Form des nichtmetalli-
schen Einschlusses selbst gedndert, wodurch er sich statt kreisformig eher oval darstellt.
Das Modell bildet beide Tatsachen durch die Aussage ab, dass bei anfanglicher Scherde-
formation hauptsachlich Stellen der Spannungsiiberh6hung (z.B. nichtmetallische Ein-
schliisse) in der Mikrostruktur betroffen sind. Im Falle von Stdhlen betrifft dies haupt-
sachlich die Bereiche um die nichtmetallischen Einschliisse. Dort beginnt sich die Mikro-
struktur lokal zu verfeinern, wobei die Kombination von hohem hydrostatischem Druck
und horizontaler Scherverformung zur Anderung der Form des Einschlusses fiihrt. Die
weiteren Mikrostrukturbereiche sind gepragt von relativ geringer Kornfeinung und der
Ausbildung von Kleinwinkelkorngrenzen. Dies wurde im Modell in Abbildung 86 mittels
der farblichen Kennzeichnung der Missorientierungen dargestellt. Insgesamt ergibt sich
zu diesem Stadium bereits eine Streckung und Ausrichtung der einzelnen Kérner, wobei
noch keine oder nur wenige Scherbdnder oder Scherdeformationen ausgepragt sind.

Im unteren Bild der Abbildung 86 ist der Gefligezustand bei hoher Scherdeformation
gezeigt. In der REM-Aufnahme ist eine deutliche Streckung des Einschlusses auszu-
machen, mit der Bildung eines sogenannten ,Zwickels“ um den Einschluss herum und
hinter dem Einschluss. Die Mikrostruktur zeigt keine lokalen Konzentrationen der Korn-
feinung mehr, sondern lediglich eine homogene, etwas gestreckte ultrafeinkérnige Mik-
rostruktur mit tiberwiegend Grofdwinkelkorngrenzen. Die Aufnahmen aus Abbildung 42
bis Abbildung 47 belegen jedoch, dass sich Scherlokalisationen innerhalb der Mikro-
struktur in Scherrichtung ergeben. Da sich auch in Abbildung 86 ein Scherband hinter
dem Einschluss gebildet hat, resultiert das schematisch dargestellte Modell fiir eine ho-
he Scherverformung. Es beschreibt die Lokalisierung von Scherverformung bei Anwe-
senheit einer Werkstoffinhomogenitiat und die Relativbewegung ganzer Kornpakete, mit
Ausbildung eines Scherbandes bei Erreichen eines bestimmten Mafdes an Scherverfor-
mung. Dadurch werden Korner geschnitten, wodurch auch die Korngrofde weiter redu-
ziert wird. Dieser Sachverhalt ist in Abbildung 86 unten gezeigt, zusammen mit der Tat-
sache, dass es zu einer Bildung von Fragmenten der nichtmetallischen Einschliisse
kommt, welche sich entlang des Scherbandes anordnen. Der Inhalt der Scherbander
selbst ist schwarz dargestellt, da nicht abschlieféend geklart werden konnte, worum es
sich hierbei exakt handelt. Vermutlich liegt eine Mischung aus Partikeln der Einschliisse,
auch der urspriinglich enthaltenen MnS-Zeilen und sehr feinem Matrixwerkstoff vor.

Diese Erkenntnisse lassen Schliisse fiir die Erstellung ultrafeinkérniger Stahle zu. Im
Allgemeinen ist die Anwesenheit grofderer nichtmetallischer Einschliisse ein Problem,
da sie zu einer Scherlokalisation fithren. Zwar ist nicht in allen Werkstoffzustanden eine
Verschlechterung der zyklischen Eigenschaften im Zusammenhang mit Scherbandbil-

dung auszumachen, jedoch sind Inhomogenitdten insbesondere bei Werkstoffen dieser
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Harte mit Blick auf zyklische Eigenschaften allgemein eher negativ zu sehen. Wenn es
gelingt, die massive plastische Deformation vor der Bildung von Scherlokalisationen zu
beenden, konnen vor allem bei reinen Werkstoffen die besten Ergebnisse erzielt wer-
den. Ob dies bei Stdhlen mit nichtmetallischen Einschliissen iberhaupt méglich ist, er-
scheint fraglich, da davon auszugehen ist, dass keine ausreichende Harten und zu grobes
Geflige resultieren, wenn die Scherbandbildung verhindert werden soll. Als Alternative
zur massiven plastischen Deformation bei der Erstellung ultrafeinkérniger Gefiige von
Stahlen kommen thermische Verfahren in Frage, wie sie in der Literatur bereits erwahnt
wurden [56, 166].

7.2. Ermiidungsverhalten und Korrelation zur Mikrostruktur

Im Rahmen der vorliegenden Arbeit wurden Ermiidungsversuche mit neun unterschied-
lichen Werkstoffzustdnden durchgefiihrt. Es handelte sich dabei um zwei grobkérnige
Ausgangsgeflige, einen hochfesten Vergleichszustand mit konventioneller Korngrofie,
zwei Zwischenstadien beim HPT und vier ultrafeinkérnige Gefiige. Die folgenden Unter-
abschnitte dienen dazu, die gefundenen Ergebnisse im Rahmen der Ermiidungsexperi-

mente zu interpretieren und zu diskutieren.

7.2.1. Dauerfestigkeit

Vor allem die Karbidmorphologie unterscheidet die einzelnen Ausgangs- und UFG-
Zustande, was sich auch durch unterschiedliche Harten vor und nach dem HPT Verfah-
ren bemerkbar macht. In Abschnitt 7.1 konnte gezeigt werden, in wie weit die einzelnen
Verfestigungsmechanismen die Harte zusatzlich vor allem durch HPT beeinflussen. Die
Ergebnisse konnten im Kontext von Karbidmorphologie, Korngrofde und Harte dargelegt
werden. Um die Ergebnisse der Ermiidungsversuche in diesem Kontext bestmoglich
darzustellen und zu vergleichen, bietet sich eine Auftragung der Dauerfestigkeit iiber die
Harte an, wie sie in Abbildung 87 gezeigt ist. Der Bereich, in dem die ermittelten Dauer-
festigkeiten liegen, ist gelb hinterlegt, wodurch sich eine Charakteristik analog zu Abbil-
dung 5 in Abschnitt 2.1.3 bei Stahlen mit konventioneller Korngroéfie ergibt. Im Bereich
bis zu einer Mikroharte von 500 HV stellt sich ein linearer Zusammenhang der Dauerfes-
tigkeit von der Mikroharte ein. Hierbei ist nicht in erster Linie relevant, welche Kar-
bidmorphologie vorliegt, sondern allein die Harte der Matrix bestimmt die Ermiidungs-
eigenschaften. Dennoch ergibt sich eine indirekte Abhadngigkeit von der Karbidmorpho-
logie, da diese, im Kontext verschiedener Verfestigungsmechanismen, beim chemisch
identischen Werkstoff unter anderem erst zu unterschiedlichen Harten fiihrt. Im linea-
ren Teil weist die Gerade eine Steigung von 1,66 auf, was im Bereich der empirisch er-
mittelten Beziehung von Murakami in Gleichung (2) aus Abschnitt 2.1.3 liegt. Aufgrund
der unterschiedlichen Lastverhaltnisse bei [22] und in dieser Arbeit ist dieses Ergebnis
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verwunderlich, da bei R=0,1 geringere Dauerfestigkeiten als im Falle R=-1 zu erwarten

waren.
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Abbildung 87: Diagramm der Dauerfestigkeit iiber der Mikrohirte fiir alle betrachteten CG- und
UFG-Zustiande

Der Grund liegt in der Mikropriifung, da sich durch das geringe hochst belastete Proben-
volumen die Wahrscheinlichkeit des Auftretens von Fehlstellen verringert. Hohere Dau-
erfestigkeiten als im Falle konventioneller Probengréfien sind die Folge. Letztendlich ist
an dieser Stelle der Vergleich der Ausgangs- und HPT-Zustdnde entscheidend, wobei
durch die Hinzunahme der Prifung des hochfesten Walzlagerstahles 100Cr6 eine Be-
wertung der vorliegenden Ergebnisse im Vergleich zu Literaturwerten aus Makroprii-
fungen vorgenommen werden kann. So wird in [206, 207] dem auch in dieser Arbeit
betrachteten Zustand B-100Cr6 eine Wechselfestigkeit von 848 MPa bei einem Span-
nungsverhdaltnis von R=-1 attestiert. Der lineare Zusammenhang in Abbildung 87 bein-
haltet die unverformten Ausgangszustiande, die Zwischenstadien HPT-6 sowie den S-
HPT-10 Zustand. Diese Zustdande zeigen schon bei der Betrachtung der Wohlerkurven in
Abbildung 51 und Abbildung 58 relativ geringe Streuungen sowie eine klassisch ausge-
pragte Form der Wohlerkurve. Die Zustinde lassen eine relativ hohe Unempfindlichkeit
der Dauerfestigkeit gegeniiber Kerben vermuten, weil sich trotz Rissinitiierung an

nichtmetallischen Einschliissen ein linearer Zusammenhang von Dauerfestigkeit und
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Harte einstellt und damit allein die mikrostrukturellen Abmessungen die Dauerfestigkeit
festlegen.

Die iibrigen HPT-10 Zustdande weisen deutlich hohere Harten auf als die bisher disku-
tierten Zustinde im Bereich tiber 700 HV und zeigen Dauerfestigkeiten, welche analog
zum Hall-Petch-Murakami Modell unterhalb des linearen Zusammenhangs der Zustiande
mit geringerer Harte liegen. Der Grund hierfiir liegt im Verhaltnis der Abmessungen der
Korner und der Inhomogenitéaten. Mit einer hohen Harte, ist meist eine Verringerung der
Korngrofde, beziehungsweise der fiir die Ermiidung mafdgeblichen mikrostrukturellen
Abmessungen verbunden. Im Falle der T/P/N-HPT-10 Zustdnde dominieren die inha-
renten Fehler aufgrund der kleineren Korngréfde das Ermiidungsverhalten und bestim-
men die Dauerfestigkeit durch ihre gréfieren Abmessungen. In wie weit die Grofde der
Fehler quantitative Riickschliisse auf die Dauerfestigkeit und Lebensdauer erlaubt, wird
in Abschnitt 7.4 durch Zuhilfenahme der Bruchmechanik erortert. Im Streubereich der
Dauerfestigkeit bei Harten zwischen 750 HV und 850 HV ergibt sich eine Zweiteilung.
Die geringste Harte und geringste Dauerfestigkeit weist der Zustand T-HPT-10 auf. Dies
ist aufgrund der durchaus kleinen Kornabmessungen, welche in TEM- aber auch REM-
Aufnahmen detektiert wurden, iiberraschend. Warum die Hérte einen geringeren Wert
als bei den iibrigen urspriinglich ferritisch-perlitischen Zustinden aufweist, ist nicht
abschliefdend zu kldaren. Mogliche Griinde sind inhomogene Verformungen und Risse
beim HPT. Diese konnen analog zu einem Gleiten der Probe auf den Auflagern beim HPT,
zu einer geringeren Menge an massiver plastischer Deformation fiihren, obwohl die glei-
che Anzahl an HPT-Rotationen durchgefiihrt wurde. Ein weiterer Ansatz zur Erklarung
der relativ geringen Dauerfestigkeit dieses Zustandes ist jedoch mdéglich. Dieser wird in
Abschnitt 7.3.4 bei der Betrachtung des Einflusses der Scherbander diskutiert. Der Zu-
stand N-HPT-10 weist ebenfalls eine deutlich geringere Dauerfestigkeit als die Zustande
P-HPT-10 und B-100Cr6 auf. Ein Einfluss der Karbidmorphologie ist in diesem Bereich
zu vermuten, da sich die Zustidnde N-HPT-10 und P-HPT-10 hauptsachlich im Perlitan-
teil unterscheiden. Bei der Mikrostrukturcharakterisierung konnte festgestellt werden,
dass der N-HPT-10 Zustand lange Karbidstreifen aufweist, im Gegensatz zum P-HPT-10
Zustand, bei dem sich die Karbide nicht geschlossen innerhalb der Scherebene anordnen
konnten. Ein Grund hierfiir ist durch die gleichmaf3igere initiale Mikrostruktur des fast
reinen Perlits gegeben.

Bei HPT-Behandlung des zweiphasigen Ferrit-Perlit Gefiiges im Zustand N-HPT-10 re-
sultieren die grofiten, teilweise auch grofdflachigen Korngroéfienunterschiede in der Mik-
rostruktur. Diese fithren dazu, dass dieser Zustand einerseits sehr hohe Harten in den
am stdrksten und regelmafdigsten verformten Bereichen mit der geringsten Korngrofie
aufweisen kann. Kommt es jedoch infolge unregelmafdiger Verformung, beispielsweise

durch Risse zu wenig verformten Bereichen, sind genau diese im Rahmen der Betrach-
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tung von mikrostrukturellen Fehlern nach Mc Greevy [23] entscheidend fiir geringere
Dauerfestigkeiten und kurze Lebensdauern. Diese Bereiche kénnen teilweise das gesam-
te hochbelastete Werkstoffvolumen der Ermiidungsprobe einnehmen, was dort wiede-
rum zu einer gewissen Homogenitat fiihrt, jedoch bei hoherer Korngrofde und geringerer
Harte. In dieser Arbeit wurde trotzdem die sehr hohe Harte von 839 HV als Referenz-
wert angenommen und die Bereiche geringer Harte als Prozessfehler angesehen. Im Fal-
le des vor der HPT-Behandlung dhnlichen P-HPT-10 Zustandes ist die maximale mikro-
strukturelle Harte zwar geringer, jedoch sind inhomogene Bereiche deutlich seltener,
wodurch die hohe Dauerfestigkeit begriindet ist. Der P-HPT-10 Zustand weist eine prak-
tisch gleiche Dauerfestigkeit und Harte als der vielfach erprobte und industriell genutzte
Walzlagerstahl B-100Cr6 auf. Diese Erkenntnis ist ein Kernstiick der vorliegenden Ar-
beit, denn solch hohe Ermiidungsfestigkeiten wurden bei ultrafeinkérnigen Werkstoft-
zustdnden in der Vergangenheit noch nicht in der Literatur beschrieben. Die aktuellen
Untersuchungen sind die ersten, welche die Moglichkeit belegen, mittels massiver plas-
tischer Deformationen Werkstoffzustdnde aus einem untereutektoiden Stahl herzustel-
len, die bezogen auf die Ermiidungsfestigkeit mit einem kommerziellen Walzlagerstahl
wie 100Cr6 konkurrieren kénnen. Jedoch wurde diese Charakteristik nur mittels Mikro-
proben nachgewiesen. Die Problematik der nur unzureichend herstellbaren Probenvo-
lumina der ultrafeinkérnigen Stahlmodifikationen beim HPT bleibt bestehen und zeigt

sich immer noch als Hauptproblem fiir die Anwendung ultrafeinkorniger Stahle.

7.2.2. Wechselverformungsverhalten und zyklische Stabilitit

Als ein weiteres Ergebnis der Ermiidungsuntersuchungen ergaben sich in Abschnitt
6.1.2 und 6.2.2 vier Wechselverformungskurven, wobei zwei davon als Grundlage ein
grobkorniges und zwei ein ultrafeinkdérniges Geflige aufwiesen. Allgemein signalisiert
ein Ansteigen der Totaldehnungsamplitude eine Entfestigung und das Abfallen der
Amplitude eine Verfestigung. So ergibt sich zwischen den ultrafeinkérnigen und grob-
kornigen Gefligen ein signifikanter Unterschied. Am besten ist dieser beim S-ini Zustand
im Vergleich zu den UFG-Zustdnden zu sehen. Durch das weichgegliihte Gefiige, welches
eine eher geringe Versetzungsdichte und grobe Korner aufweist, ist der Anfangsbereich
der Ermiidungsbelastung von Verfestigung gepragt, was durch die Verringerung der
Dehnungsamplitude gezeigt werden konnte. Im Gegensatz hierzu ergibt sich bei beiden
UFG-Zustanden innerhalb der ersten Schwingspiele eine Vergrofderung der Dehnungs-
amplitude und somit Entfestigung, worauf ein deutlich geringerer Anteil an Verfesti-
gung, im Vergleich zu den CG-Ausgangszustdanden, folgt. Die anfangliche Entfestigung ist
nicht iiberraschend, da eine hohe Versetzungsdichte vorliegt und es zur Neuanordnun-
gen von Versetzungen und einer damit verbundenen Entfestigung kommen kann. Jedoch

findet diese Charakteristik nur in einem zeitlich sehr eng begrenzten Anfangsbereich
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und in geringem Maf3e statt. Signifikante zyklische Entfestigung des ultrafeinkérnigen
Gefiiges konnte in keinem der aktuellen Fille beobachtet werden, eher findet sich die
Tendenz bei ldngerer Versuchsdauer asymptotisch einen stabilen Totaldehnungswert
nach Verfestigung anzunehmen. Dies spricht fiir eine gute zyklische Stabilitiat der be-
trachteten UFG-Stdhle. Im Gegensatz hierzu wurde in der Vergangenheit immer wieder
von zyklischen Entfestigungsvorgangen bei sehr reinen UFG-Werkstoffen wie Kupfer
oder Aluminium, wie in Abschnitt 2.2.4 gezeigt, berichtet. Im aktuellen Fall ist davon
auszugehen, dass es durch die feine Verteilung von Karbiden zu einer Stabilisierung der
Mikrostruktur und vor allem der Korngrenzen kommt und somit die beschriebenen Me-
chanismen, beispielsweise einer dynamischen Rekristallisation, nicht wirken kénnen.
Auch in den mikrostrukturellen Untersuchungen nach dem Ermiidungsversuch wurden
keine Hinweise auf dynamische Rekristallisation gefunden. In Abschnitt 6.5 zeigen die
transmissionselektronenmikroskopischen Gefligeaufnahmen aller HPT-10 Zustdnde
keinerlei Kornvergréberung im Bereich der Rissinitiierung und somit auch keine dyna-
mische Rekristallisation, welche damit als Rissinitilerungsmechanismus ausscheidet.
Auch eine Schwachung der Korngrenzen konnte nicht festgestellt werden, da in den
meisten Fallen transkristallines Risswachstum detektiert wurde. Stahle sind also von
der Seite der zyklischen Stabilitit und moglicher Entfestigung her sicherlich als hoch
interessant bei der massiven plastischen Deformation zu sehen, insbesondere beziiglich
ihrer Ermiidungseigenschaften.

Zwar konnen massive zyklische Entfestigungsvorgidnge durch die Wechselverformungs-
kurven aber auch die mikrostrukturellen Untersuchungen ausgeschlossen werden, je-
doch gelingt es mittels der vorliegenden Wechselverformungskurven nur selten, die lo-
kalen Prozesse der Ermiidung an der Rissspitze vor allem im HCF oder sogar VHCF Be-
reich zu erfassen. Durch die geringen Kornabmessungen resultieren nur sehr kleine Ris-
se, die wiederum nur sehr kleine plastische Zonen hervorrufen, welche das Dehnungs-
signal nicht signifikant beeinflussen. Erst in einer sehr spaten Phase der Rissausbreitung
kann das Risswachstum als Anstieg der Dehnungsamplitude wahrgenommen werden.
Jedoch sind gerade beim T-HPT-10 Zustand mit hochster Harte und geringster Korngro-
3e bei den Wechselverformungsuntersuchungen keinerlei Veranderungen in der Deh-
nungsamplitude erkennbar, bevor es zum Restgewaltbruch kommt.

Aus den genannten Griinden ist auch die Auswertung der plastischen Dehnungsamplitu-
de nicht zielfithrend, da sich zum einen nur sehr geringe Anderungen wahrend des Ver-
suchs ergeben und zum anderen eher Dampfungseffekte innerhalb der Einspannung
diesen Parameter beeinflussen.

Zyklische Stabilitdt ist bei Werkstoffen mit konventioneller Korngrofde, aber auch im
Rahmen der Untersuchungen an UFG-Werkstoffen, eng mit dem Auftreten von Entfesti-

gung verbunden. Zwar konnten in den aktuellen Untersuchungen keine entfestigenden
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Vorgadnge beobachtet werden, dennoch wurden traditionell nicht mit Entfestigung ver-
kniipfte Phanomene wie Scherlokalisation und Scherbandbildung wahrgenommen. Die-
se beeinflussen ebenfalls die zyklische Stabilitdt, sollen aber separat in Abschnitt 7.3

betrachtet werden.

7.3. Bruchflachen und Scherbinder bei der Ermiidung

Die Analyse der Bruchflaichen von Ermiidungsproben hilft in den meisten Fallen bei der
Interpretation der Ermiidungsergebnisse. In den vorliegenden Fallen offenbart die
Bruchflaiche mehrere Mechanismen der Rissinitiierung, wie die Rissinitiierung an der
Oberflache, an nichtmetallischen Einschliissen an der Oberflache, an inneren nichtmetal-
lischen Einschliissen und entlang von Scherbandern resultierend aus der massiven plas-
tischen Deformation. Die Diskussion dieser Mechanismen soll im aktuellen Abschnitt auf
der Basis der einzelnen Zustidnde erfolgen, wobei es sinnvoll ist, Zustinde mit jeweils

ahnlichen Rissinitiierungsmechanismen zusammen zu fassen.

7.3.1. Ausgangszustinde S-ini und T-ini

Die Interpretation der Bruchflachen bei den Ausgangszustdnden fallt kurz aus, da es sich
um einfache Warmebehandlungszustinde des Vergiitungsstahles C45 handelt und be-
reits viele Erkenntnisse zum Stand der Technik gehoren. In beiden Fallen ist die Restge-
waltbruchflache auffillig von vertikal verlaufenden Linien gepragt, welche bis in die Er-
miidungsfliche reichen kénnen und teilweise als Rissursprung fungieren. Es handelt
sich dabei um die zeilenformige Anordnung der Mn-S Einschliisse, welche ihre Orientie-
rung vom Walzprozess erhalten haben. Der S-ini Zustand weist die hochste Unebenheit
der gesamten Bruchflache aller betrachteten Zustande auf. Der Grund hierfiir ist die ho-
he Korngrofde, welche liberwiegend mehrere Dekaden iiber derer der UFG-Zustande,
aber auch der anderen Ausgangszustdande liegt. Dies fiihrt, auch wegen der geringen
Harte zu grofden plastischen Verformungen bei der Ermiidung, wobei lokale Unterschie-
de in der Kornorientierung oder das Durchbrechen einer Korngrenze zur hohen Rauig-
keit der Bruchflache beitragen. Beim Durchbrechen der duferen Zugfaser wurde viel-
fach Rissinitiierung an MnS-Zeilen beobachtet. Zwar ist fiir einen weichgegliihten Zu-
stand das Versagen an nichtmetallischen Einschliissen eher uniiblich, jedoch bilden
MnS-Einschliisse wegen der groféen Ausdehnung eine Ausnahme. Beim vergiiteten T-ini
Zustand hingegen ist aufgrund der erhohten Harte durch die Warmebehandlung Ein-
schlussversagen wahrscheinlicher. Zwar ergibt sich hier auch teilweise Rissinitiierung
an den MnS-Zeilen, jedoch auch an nichtmetallischen Mischeinschliissen, welche Alumi-
nium, Kalzium, Magnesium, Silizium und Schwefel enthalten. Diese Einschliisse sind cha-
rakteristisch fiir das vorliegende Material und fiihren auch bei den héherfesten Zustan-

den in den meisten Fallen zum Versagen. Reine Einschliisse wie Titancarbonitride oder
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Oxide nur eines Elements wurden in keinem der Falle beobachtet. Die Bruchflachen des
T-ini Zustandes zeigen erwartungsgemaf$ aufgrund der geringeren Korngrofie auch ge-
ringere Unebenheiten.

7.3.2. Zustande S-HPT-6 und T-HPT-6

Bereits bei den Zwischenzustdnden mit unzureichender HPT-Verformung wurden teils
signifikante Unterschiede in den Bruchflachen im Vergleich zu den jeweiligen Ausgangs-
zustdnden wahrgenommen. Durch die massive plastische Deformation sind die Ein-
schlusszeilen in den Bruchflichen nahezu ganzlich verschwunden. Beim S-HPT-6 Zu-
stand ergibt sich eine deutlich ebenere Bruchflache im Vergleich zum Ausgangszustand,
da die Korngrofde auch beim Zwischenzustand deutlich verringert wurde und es somit
beim Ubergang des Risses zwischen den Kérnern zu geringeren Topologieunterschieden
kommt, vor allem im Bereich der Ermiidungsrissausbreitung. Durch die geringere Korn-
grofde findet die Rissinitiierung typischerweise nicht an den deutlich geringer ausge-
pragten Zeilen statt, sondern auch an Einzeleinschliissen.

Ein dhnlicher Sachverhalt ergibt sich beim T-HPT-6 Zustand, bei dem ebenfalls haupt-
sachlich Rissinitiierung an nichtmetallischen Einschliissen festgestellt wurde. Die Bruch-
flache zeigt bei zwar nur geringer Veranderung der Mikrostruktur durch den HPT-6
Vorgang teilweise Unterschiede. Die Ermiidungsbruchflache scheint etwas rauher als im
Ausgangszustand, auch wurde keine dhnlich scharfe Abgrenzung zwischen Ermiidungs-
und Restgewaltbruchflache festgestellt. Dies kann aus der Ausrichtung der Kérner im
Zwischenzustand resultieren. In der Restgewaltbruchflache sind anstatt der MnS-Zeilen
nur teils einzelne Stufen erkennbar, was auf die Bildung einzelner scherbedingter
Bruchbereiche hindeutet. Dies spricht entgegen der Erkenntnisse der Harte- und Mikro-
strukturuntersuchungen dafiir, dass sich erste Bereiche feinerer Kornstrukturen ausge-
bildet haben, die das Bruchverhalten auch bei diesem Zwischenstadium beeinflussen. Ob
sich diese Unterschiede lediglich durch die Druckverformung beim HPT oder auch durch

erste Scherdeformation ergeben haben, kann nicht festgestellt werden.

7.3.3. UFG Zustand S-HPT-10
Der Zustand S-HPT-10 mit der geringsten Harte der HPT-10 Zustande zeigt signifikante

Unterschiede zum zugehorigen Ausgangs- und Zwischenstadium. Zum einen sind keine
Einschlusszeilen mehr erkennbar und es ergibt sich eine sehr glatte Ermiidungsbruch-
flache. Hier ist die geringe Korngrofde wiederum der Grund fiir die Topologie der Ermii-
dungsbruchflache und die Rissinitiierung weitestgehend an nichtmetallischen Mischein-
schliissen. Es sind Ansatze der Scherbandbildung zu erkennen, jedoch ohne Auswirkun-
gen auf die Homogenitat der Ermiidungsproben. Insgesamt erscheinen die betrachteten,

aber auch die weiteren Proben dieses S-HPT-10 Zustandes sehr homogen, wodurch die
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Ermiidungsfestigkeit im linearen Bereich der Abhangigkeit von der Harte liegt. Ebenfalls
entscheidend bei diesem Zustand ist die aufierordentlich hohe Duktilitit, angezeigt
durch die Waben in der Restgewaltbruchflache. Verglichen zum sehr duktilen Ausgangs-
zustand gewinnen die Waben an Feinheit, wobei die kleineren Waben sogar deutlich
besser ausgepragt sind. Diese Duktilitat gibt dem Werkstoff die Moglichkeit Spannungs-
spitzen abzubauen und somit relativ unempfindlich auf Unregelmafiigkeiten zu reagie-
ren. Vor allem die linienférmig ausgepragten Scherbdnder spielen bei der Ermiidung
dieses Zustandes keine Rolle, obwohl sie in ahnlichem Mafie vorhanden sind, wie bei
den anderen HPT-10 Zustanden. Daher erscheint dieser Zustand aufgrund der Kombina-
tion von hoher Harte (verglichen zu allen Ausgangszustanden) und hoher Duktilitit bes-
tens geeignet, um einen hohen Widerstand gegen Ermiidung aufzuweisen. Die geringere
Konzentration an Kohlenstoff in der Matrix durch die kugelférmigen Karbide, fiihrt zu
dieser Homogenitat bei gleichzeitig hoher Harte. Allgemein ist analog in der Literatur
berichtet, dass Ermiidungsuntersuchungen bei UFG-Stihlen mit geringer Kohlenstoft-
konzentration (IF-Stahle z.B. [163]) durchaus optimistisch beziglich ihrer mechani-
schen Eigenschaften betrachtet wurden. Jedoch existieren fiir mittel- bis hochkohlen-
stoffhaltige UFG-Stahle, aufgrund der schlechten Verformbarkeit und Homogenitat, na-

hezu keine Ermiidungsergebnisse.

7.3.4. UFG Zustand T-HPT-10

Von den verbliebenen hochfesten UFG-Varianten, die alle eine Harte von tiber 700 HV
aufweisen, werden die Zustdnde T-HPT-10 und S-HPT-10 separat betrachtet. Die massi-
ve Auspragung der Scherbander sowie vor allem die grofsen Auswirkungen auf die Er-
miidungseigenschaften und die resultierenden Bruchflichen bedingen diese einzelne
Betrachtung. Bei jeder Probe sind viele und grof3e Scherbander aus der massiven plasti-
schen Deformation auf der Bruchflache zu sehen. Dies dufiert sich durch hohlenartige
Strukturen, welche aus der Bruchflache heraus bzw. in die gegeniiberliegende Flache
hineinragen. Die Werkstofftrennung in der Mitte dieser charakteristischen Formen ist
bereits vor der Ermiidung vorhanden, wie in metallographischen Schliffen nachgewie-
sen werden konnte. In Teilen der Proben des Zustandes T-HPT-10 beeinflussen die
Scherbander die Rissinitiierung und Rissausbreitung kaum, wie in Abbildung 63 gezeigt.
Kommt es, wie in Abbildung 64 dargestellt, jedoch zu einem Einfluss der Scherbander
auf die Lebensdauer beziehungsweise die Dauerfestigkeit, ergeben sich auch im Bereich
der Ermiidungsbruchfliche zum einen hdohlenartige und scherbandahnliche Gebilde.
Zum anderen kommt es auch zu einer teilweise sehr ausgepragten Topologie mit vielen
unterschiedlich gerichteten Ebenen in der Ermiidungs- und Restgewaltbruchfldche. Dies
ist sehr uniiblich fiir hochfeste Zustinde, da sich ein Riss in dieser Phase der Rissaus-

breitung normalerweise senkrecht zur hodchsten Normalspannung ausbreitet. Nur
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Werkstoffinhomogenitiaten kdnnen bei unveranderter Last zu einer Abweichung von
diesem Verhalten fithren. Bereits in der Literatur wurde von einem Ablenken eines Er-
miidungsbruches, teilweise um 90 Grad durch Scherbander berichtet [184]. Da bei Tei-
len der Proben, wie in Abbildung 80 gezeigt, eine direkte Korrelation zwischen den aus-
tretenden Scherbiandern und den Ebenen in der Bruchflache gefunden werden konnte,
ist von einer Beeinflussung der Ermiidungseigenschaften durch die Scherbander auszu-
gehen. Entscheidendes Merkmal ist die Rotation der Scherbander im Vergleich zur idea-
len horizontalen Scherebene. Es wird deutlich, dass es nur zu einer Beeinflussung der
Ermiidungsmechanismen durch die Scherbander kommen kann, wenn diese eine proji-
zierte Flache in vertikaler Richtung aufweisen. Dies erscheint logisch, da dadurch dem
Riss die Moglichkeit gegeben wird, entweder an der untersten Faser zu initiieren, oder
entlang der geneigten Flache zu wachsen. Bei horizontaler Auspragung durchdringen die
Scherbander lediglich die Seitenfliche der Proben. Durch die geringe vertikale Ausbil-
dung ist ein Durchbrechen der dufersten Zugfaser eher unwahrscheinlich. Die Rotation
der Scherbander ist nur durch das HPT-Verfahren und mégliche Inhomogenititen bei
der Deformation selbst zu erklaren. Bei der Ausbildung von radialen Rissen in den HPT-
Scheiben kann es zur Bildung von Wirbeln in der Scherverformung kommen, welche zu
einem Abweichen von der idealen Scherebene fiihrt.

Die Restgewaltbruchflichen geben auch hier eine Information iiber die Duktilitiat des
Werkstoffzustandes. Im aktuellen Fall wurden statt der fiir Duktilitdt charakteristischen
Waben lediglich Stufen in der Restgewaltbruchflache detektiert, welche fiir einen eher
sproden Bruch sprechen. Durch die geringe Duktilitédt ist dieser UFG-Werkstoffzustand
nicht in der Lage, die Spannungsspitzen von Inhomogenitiaten auszugleichen, sondern
diese flihren fast zwangsldufig zur Rissinitiierung und Rissausbreitung. Obwohl dieser
Zustand eine hohe Harte aufweist, versagen nur wenige Proben ausgehend von nichtme-
tallischen Einschliisse. Dies spricht dafiir, dass die Auspragungen der Scherbander gro-
Rere Dimensionen erreichen, als die nichtmetallischen Einschliisse. Somit kommt es
durch diese prozessbedingten Fehler, im Einklang mit dem Modell nach McGreevy [23],

zu einer Verringerung der Dauerfestigkeit mit Erhohung der Harte.

7.3.5. Hochfeste Zustinde N-HPT-10, P-HPT-10 und B-100Cré6

Diese Zustdnde werden beziiglich der Bruchflachen gemeinsam betrachtet, da bei dhnli-
cher Harte auch die Rissinitiierungsmechanismen sehr dhnlich sind. In den meisten Fal-
len kommt es zur Rissbildung an nichtmetallischen Einschliissen. Dies spricht, bis auf
wenige Ausnahmen fiir eine hohe Homogenitit des hochstbelasteten Werkstoffvolu-
mens der Ermidungsprobe, was jedoch nicht zwangslaufig fir das restliche Werkstoff-
volumen der Probe gilt. Der Zustand N-HPT-10 bildet in diesem Kontext eine Sonderstel-

lung, da zwar vereinzelt Bereiche mit kleinsten Kornabmessungen und hochsten Festig-
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keiten gefunden werden konnten, aber auch grofde Bereiche vorliegen, welche eine ge-
ringere Harte und grofiere Korngrofde zeigen. Dies fiihrt dazu, dass die Rissinitiierung
nicht zwangslaufig durch lokale Fehlstellen wie Einschliisse oder Scherbdnder beein-
flusst wird, jedoch das gesamte hochst belastete Werkstoffvolumen teilweise nicht die
Ermiidungsfestigkeit aufweist welche aufgrund der kleinen Korngréfde in anderen Be-
reichen der Probe zu erwarten gewesen ware. Dies ist in den meisten Proben der Fall,
wodurch die relativ geringe Dauerfestigkeit bezogen zur Harte zustande kommt.

Der N-HPT-10 Zustand weist Rissinitiierung an oberflichennahen sowie an inneren
nichtmetallischen Einschliissen auf. Die innere Anrissbildung wird fiir hochfeste kon-
ventionelle Stahle vielfach beobachtet. Bei UFG-Werkstoffen finden sich in der Literatur
bisher keine Belege fiir einen solchen Mechanismus. Es ist davon auszugehen, dass es
bisher noch nicht méglich war, ausreichend grofie, homogene Materialvolumina aus
UFG-Stahlen dieser Harte rissfrei herzustellen, um dieses im Anschluss einer Ermii-
dungsbelastung auszusetzen. Somit sind die aktuellen Untersuchungen die ersten, in
denen die Ermiidungseigenschaften eines hochfesten UFG-Stahles ermittelt und zugleich
die typischen Rissinitiierungsmechanismen belegt werden konnten.

Dies ist auch beim P-HPT-10 Zustand gelungen, welcher eine weitaus hohere Homogeni-
tat als N-HPT-10 aufweist und die Harte des Werkstoffes somit auch bestmaoglich fiir die
Erh6hung der Ermiidungsfestigkeit genutzt werden kann. Die Bruchflachen erscheinen
ahnlich homogen wie im S-HPT-10 Zustand. Es ergibt sich wiederum ein Wechsel von
Oberflachen- zu inneren nichtmetallischen Einschliissen bei hohen Lastspielzahlen. Die-
ser Wechsel vollzieht sich abhdngig von der Einschlussverteilung in der einzelnen Probe.
Ist ein Einschluss mit ahnlicher Grofe an der Oberflache vorhanden, so konnen kleine
Einschliisse im Innern nicht zum Versagen fiihren, da hierfiir bereits der Oberflachen-
einschluss sorgt. Dies ist aber auch in Indiz dafiir, dass im Bereich zwischen Oberfldche
und rissinitilerendem Einschluss im Inneren keine gréfieren Werkstoffinhomogenitaten
wie beispielsweise grofiere Scherbander, Risse oder Korngréf3enunterschiede lokalisiert
sein konnen. Der P-HPT-10 Zustand kann diese Homogenitdt vorweisen, was gepaart
mit hoher Harte, zu einer praktisch gleichen Dauerfestigkeit als beim konventionellen
100Cr6 im bainitischen Zustand fiihrt. Die duf3erst glatten Ermiidungsbruchflachen so-
wohl im Fisheye als auch auf der restlichen Ermiidungsbruchflache bestatigen die ange-
nommene hohe Homogenitdt, aber auch die geringe Korngrof3e, welche ursachlich fiir
eine geringe Rauigkeit ist. Zwar sind bei diesem Zustand auch Scherbander in den Rest-
gewaltbruchflachen zu erkennen, jedoch deutlich kleiner und in keinem Zusammenhang
zur Rissinitiierung. Die Tatsache, dass die Schwingfestigkeit dhnliche Werte wie beim
Zustand B-100Cr6 aufweist, ist wegweisend fiir zukiinftige Forschungen im Gebiet ultra-

feinkorniger Stahle. Die Bruchflachen bestitigen an diesem Punkt, dass der Zustand eine
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Homogenitat gewahrleistet, die zwangslaufig notwendig ist, um mit hochfesten konven-
tionellen Walzlagerstahlen vergleichbar zu sein.

Eine ndhere Interpretation der Ergebnisse aus den Ermiidungsversuchen des B-100Cr6
Zustandes erscheint an dieser Stelle kaum sinnvoll. Fiir detaillierte Diskussionen sei auf
[206, 207] verwiesen. Wichtig ist an dieser Stelle hauptsachlich der Vergleich zu den
UFG-Zustanden, auch bei der Betrachtung der Bruchfldchen. Insgesamt stellt sich sowohl
die Ermiidungs- als auch die Restgewaltbruchflache zwar sehr homogen dar, jedoch ist
die Rauigkeit der Ermiidungsbruchflachen deutlich hoher als in den vergleichbaren ho-
mogenen UFG-Zustinden, was an Untersuchungen mittels konfokaler Mikroskopie
nachgewiesen werden konnte. Ein Grund hierfir ist die deutlich verringerte Korngrofe
im UFG-Zustand, welche zu geringerer Rissablenkung wdhrend des Ermiidungsriss-
wachstums fiihrt. Der Riss hat durch die grof3e Anzahl an Kérnern deutlich besser die
Moglichkeit, im idealen Winkel von 90° zur h6chsten Normalspannung zu verlaufen.

7.4. Bruchmechanische Betrachtung

Bisher wurden Aussagen iiber Lebensdauer und Dauerfestigkeit auf Grundlage von
Wohlerdiagrammen getroffen. Hierbei wurden Spannungen als Anhaltspunkt herange-
zogen, welche integral auf das hochst belastete Probenvolumen wirken. Ergeben sich
allerdings lokale Spannungsiiberhéhungen in der Probe, so gehen diese nicht direkt in
die Untersuchungen ein. Handelt es sich nun um einen Werkstoffzustand, der eher in-
homogen ausgepragt ist und weiterhin nichtmetallische Einschliisse beinhaltet, ist die
Betrachtung und Beriicksichtigung der Spannungsiiberh6hungen an den Einschliissen
ein wichtiges Mittel, um Streuungen im Versuchsergebnis durch eine unterschiedliche
Grofie oder Verteilung der Einschliisse zu vermeiden. Hierzu eignet sich die Angabe der
Schwingbreite des Spannungsintensitatsfaktors AK, basierend auf den Spannungen in
Langsrichtung der Probe. Die Berechnungen dieses Faktors erfolgen mit Gleichung (1),
wobei fiir den Parameter Area die Einschlussfldache jedes einzelnen rissauslosenden Ein-
schlusses vermessen wurde. Abbildung 88 zeigt die Auftragung der Schwingbreite des
Spannungsintensititsfaktors, abhdngig von der Bruchlastspielzahl fiir die Zustinde
N/P/T-HPT-10 und B-100Cr6. Gelb hinterlegt wird die Tendenz sichtbar, dass sich iiber
mehrere Zustande hinweg ein linearer Zusammenhang zwischen der Spannungsintensi-
tat und der Lebensdauer ergibt. Der S-HPT-10 Zustand, welcher bisher durch seine Ho-
mogenitat beziiglich der Mikrostruktur und der Bruchfldche auffiel, zeigt auch hier Er-

gebnisse, welche nur eine geringe Abweichung vom idealen linearen Verlauf aufweisen.
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Abbildung 88: Schwingbreite des Spannungsintensititsfaktors am versagensauslésenden Ein-
schluss in Abhingigkeit von der Bruchlastspielzahl fiir die P/S/N-HPT-10 Zustinde
und den B-100Cr6 Zustand

Bei Kenntnis der Einschlussgrofde und Einschlussverteilung ist bei diesem Zustand eine
Vorhersage der zyklischen Festigkeit und Lebensdauer am zuverldssigsten maoglich.
Deutlich anfilliger gegeniiber auch nichtmetallischen Einschliissen mit geringerem
Spannungsintensitatsfaktor ist der N-HPT-10 Zustand, welcher zwar auch einen relativ
gut angendherten linearen Zusammenhang mit dhnlicher Steigung aufweist, wobei die-
ser jedoch mit einer Verschiebung von 2 MPa m'1/2 gegeniiber dem S-HPT-10 versehen
ist. Hierdurch ergeben sich geringere Lebensdauern fiir den N-HPT-10 Zustand, bei dem
Versagen bis 4x10¢ Lastwechseln bei geringer Schwingbreite des SIF von ungefdahr
3 MPa m'1/2 mdglich ist. Der Schwellenwert des Spannungsintensitatsfaktors AK;; muss
somit noch bei einem geringeren Wert angesiedelt sein. Der Zustand P-HPT-10 weist in
der aktuellen Darstellung eine hohere Streuung als die restlichen Zustidnde auf. Der
Grund ist die relativ geringe Probenanzahl im Zusammenhang mit der Mikropriifung,
welche insgesamt zwar aussagekraftige Ergebnisse liefert, aber eine hohere Streuung als
eine konventionelle Priifung aufweist. Generell kann dem Zustand aber dennoch eine
ahnliche Charakteristik wie den anderen UFG-Zustianden attestiert werden, auch wenn

sich zwei Briiche bei geringeren Lebensdauern ergeben, als durch den Spannungsinten-
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sitatsfaktor erwartet. Eine Erklarung fiir diese beiden frithen Briiche konnte anhand der
Fraktographie nicht gefunden werden.

Generell konnen mit der gewdhlten Auftragung keine Schwellenwerte gegen Langriss-
wachstum bestimmt werden, jedoch gelingt dies indirekt beim Zustand B-100Cr6. Deut-
lich sichtbar ist bei diesem Zustand die Abweichung vom linearen Verlauf bei hohen
Bruchlastspielzahlen. Dies ist zwar generell sicherlich auch einer gewissen Streuung und
der geringen Zahl an Datenpunkten geschuldet, jedoch eignen sich Spannungsintensi-
tatsfaktoren, die nicht am Einschluss selbst, sondern anhand der Flache des Einschlusses
plus der angrenzenden feinen Zone (FGA) bestimmt wurden, besser zur Abschatzung

von AK,,. Dies zeigt die Auftragung in Abbildung 89 mit Einbeziehung der FGA.
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Abbildung 89: Schwingbreite des Spannungsintensititsfaktors am versagensauslésenden Ein-
schluss in Abhingigkeit von der Bruchlastspielzahl fiir die P/S/N-HPT-10 Zustinde
und den B-100Cr6 Zustand mit Einbeziehung der Fliche der FGA

Es ergibt sich eine deutlichere Abweichung von der linearen Charakteristik in Abbildung
88, jedoch mit dem Vorteil, dass die horizontale Gerade den Schwellenwert AK;; von
etwa 5 MPam1/2 anzeigt. Der Grund hierfiir ist, dass sich eine FGA immer nur bei einer
angelegten Spannung bildet, welche in Zusammenhang mit der Grofde des versagensaus-
losenden Einschlusses einen Spannungsintensitdtsfaktor hervorruft, der unter dem
Langrissschwellenwert liegt. Das kontinuierliche FGA-Wachstum erfolgt dann so lange,

bis sich durch die Vergrofderung des Parameters Area ein Spannungsintensititsfaktor
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ausbildet, der dem Schwellenwert entspricht. Anschliefiend erfolgt Langrisswachstum
ohne die Ausbildung einer weiteren FGA. Die Schwingbreiten der Spannungsintensitats-
faktoren an Einschluss plus FGA geben somit den Schwellenwert gegen Langrisswachs-
tum unabhangig von der Lebensdauer wieder, wie dies auch in Abbildung 89 gezeigt ist.
Ohne den Mechanismus der FGA-Bildung wiirde sich kein Langrisswachstum bei einer
Schwingbreite des Spannungsintensitiatsfaktors von unter 5 MPam/2 ergeben. Ent-
scheidend bei diesen Untersuchungen ist jedoch auch die Tatsache, dass Risswachstum
bei allen hier betrachteten UFG-Zustinden auch bei deutlich geringeren AK unter
5 MPa m1/2 moglich ist. Logische Schlussfolgerung zur Erklarung dieses Verhaltens ist,
dass die betrachten UFG-Werkstoffe einen geringeren Schwellenwert AK;;, gegentber
Langrisswachstum aufweisen als 100Cr6, wie dies bereits schon in der Vergangenheit
bei UFG-Werkstoffen mit geringerer Festigkeit gezeigt wurde. Dies ist begriindet durch
die geringe Korngrofie, welche generell einen geringeren Widerstand gegen Rissausbrei-
tung bietet. Im aktuellen Fall bilden sich bei den HPT-10 Zustidnden keine feinkérnigen
Zonen um den rissinitiierenden Einschluss, da bereits ein feinkorniges Gefiige vorliegt,
welches den Schwellenwert global verringert. Bisher konnte die Absenkung des Schwel-
lenwertes AK;, nur fiir UFG-Stahle mit sehr geringer Kohlenstoffkonzentration (z. B. IF-
Stahl in [163, 184]) gezeigt werden. Die aktuellen Untersuchungen sind die ersten, wel-
che einen sinkenden Schwellenwert durch massive plastische Deformation bei hochfes-
ten Stahlen belegen, wenn im Ausgangszustiande vor HPT ein h6herer Schwellenwert als
der des hochfesten Walzlagerstahls [214] angenommen wird. Da diese Untersuchungen
die ersten im Bereich der UFG-Werkstoffe sind, welche Einschlussversagen aus dem In-
neren nachweisen konnten, gelingen hiermit auch die ersten Aussagen iiber die Abwe-
senheit einer feinkristallinen Zone um den Einschluss im betrachteten Lebensdauerbe-
reich.

Um verschiedene Werkstoffzustiande beziiglich der Rissinitiierung zu vergleichen, eignet
sich das mikrostrukturabhangige Kitagawa-Diagramm. Hierbei wird zwar nicht der
Spannungsintensitatsfaktor betrachtet, jedoch die Schwingbreite der Spannung wah-
rend des Ermiidungsversuches in Abhdngigkeit von der Risslange. Da vor allem die Pha-
se der Rissinitiierung in diesem Diagramm betrachtet und charakterisiert werden kann,
wird die Risslange in der aktuellen Darstellungsweise in Abbildung 90 durch den Para-
meter Area ersetzt, um der Rissinitiierung an nichtmetallischen Einschliissen gerecht zu
werden. Die Abbildung zeigt die Kitagawa-Diagramme fiir die drei UFG-Zustinde N/P/S-
HPT-10 und den Walzlagerstahl 100Cr6. Diese Diagramme bestehen jeweils aus zwei
Teilen: Der horizontale Anteil gibt die Schwingbreite an, bis zu der der Riss in diesem
Risslangenbereich nicht ausbreitungsfahig ist. Der konstante Wert ldsst sich beispiels-

weise aus Abbildung 87 bestimmen, wenn ein linearer Zusammenhang von Dauerfestig-
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keit und Harte fiir eine ideale Mikrostruktur ohne inhdrente oder prozessbedingte Feh-

ler angenommen wird.
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Abbildung 90: Kitagawa-Diagramme fiir die UFG-Zustande N/P/S-HPT-10 und B-100Cr6

Hierfiir wird bei einer Steigung von 1,66 MPa/HV der jeweilige mittlere Hartewert ein-
gesetzt. Wird die Risslange jedoch grofier, erfolgt ein Abknicken im zweiten Teil der
Graphik, welches in doppellogarithmischer Auftragung als Steigungswechsel der Gerade
wahrgenommen wird. Die Steigung dieser Geraden ist direkt proportional zum Schwel-
lenwert der Spannungsintensitit fiir den jeweilig betrachteten Zustand. Die in Abbil-
dung 90 gezeigten Diagramme konnen mit den Daten aus den Ermiidungsversuchen
grofdtenteils nur qualitative Zusammenhange wiedergeben, da keine gezielten Untersu-
chungen im Schwellenwertbereich moglich waren.

Jedoch gelingt eine Abschiatzung der Schwellenwerte, wenn auch mit einer gewissen
Unsicherheit behaftet, wenn angenommen wird, dass sich die Geraden ganzlich links der
Punkte der jeweiligen versagten Proben dieses Zustandes befinden. Diese Uberlegungen
basieren jedoch auf relativ wenigen Messpunkten, was zum sehr grofden Streubereich
der Ergebnisse fiihrt, angedeutet durch dicke, transparente Linien. In Ubereinstimmung
mit den Betrachtungen der Spannungsintensitiaten bestitigt Abbildung 90 einen gerin-
geren Schwellenwert im ultrafeinkérnigen Zustand als der des Zustandes B-100Cr6 mit
konventioneller Korngréf3e. Die gefundenen Werte sind dabei konsistent mit den Wer-
ten der Harte und Korngrofie fiir alle UFG-Zustande. Bei geringerer Korngrofie steigt die
Harte und somit die maximale Schwingbreite von Ac. Gleichzeitig sinkt der Schwellen-

wert des Spannungsintensitatsfaktors. Das Diagramm zeigt eindrucksvoll, dass der Zu-
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stand B-100Cr6 trotz in etwa gleicher Dauerfestigkeit den UFG-Zustanden tiberlegen ist,
wenn von einer konstanten Anfangsrisslange (Kerbwirkung) ausgegangen wird. Im Be-
reich sehr kleiner Risse haben UFG-Zustidnde allgemein durch ihre hohen Harten besse-
re Ermiidungseigenschaften. Erfolgt nun aber Risswachstum an einer sehr grofden In-
homogenitit, wird ein Punkt erreicht, an dem die grobkornigen Ausgangsgefiige den
hochfesten Zustanden iiberlegen sind. Dies kann in der aktuellen Abbildung nur schema-
tisch gezeigt werden, da keine vergleichbaren Werte der Schwellenwerte der Span-
nungsintensitat fliir die grobkérnigen Ausgangsgefiige, insbesondere den Zustand S-ini
vorliegen. Letztendlich gelingt mittels der Auftragung in Abbildung 90 eine Aussage
dariiber, wie sich das Kitagawa-Diagramm chemisch identischer Werkstoffzustande ver-

andert, wenn die Korngrofie und teilweise die Karbidmorphologie variiert wird.

7.5. Einflussfaktoren auf die Schwingfestigkeit von UFG Werkstoffen

Das Ziel der vorliegenden Arbeit ist die Erstellung eines Modells, welches die Ermi-
dungseigenschaften ultrafeinkérniger Werkstoffe, insbesondere von UFG-Stdhlen, abbil-
det. Die vorangegangenen Untersuchungen wurden unter anderem auch als Grundlage
hierflir durchgefiihrt. Insgesamt hat sich gezeigt, dass bis zu einem mittleren Hartebe-
reich eine sehr gute Aussage lber die Ermiidungsfestigkeit im HCF-Bereich durch die
mikrostrukturelle Harte getroffen werden kann. Die Karbidmorphologie hat dabei einen
direkten Einfluss auf die Harte vor und nach der massiven plastischen Deformation und
ist somit ein indirekter Einflussfaktor auf die zyklischen Eigenschaften. Fiir die Modell-
bildung der zyklischen Eigenschaften von UFG Werkstoffen ist aligemein eine Kombina-
tion aus Mikrostruktur und den darin enthaltenen Fehlern ausschlaggebend. Abbildung
87 in Abschnitt 7.2.1 eignet sich hierfiir in besonderem Maf3e, wobei eine gewisse Unsi-
cherheit im Bereich hoher Harten nicht vermieden werden kann. In Abbildung 91 wird
versucht, in Ergdnzung hierzu verschiedene Einflussfaktoren im Bereich der inhdrenten
und prozessbedingten Fehler zusammenzufassen. Im Rahmen der aktuellen, aber auch
vorausgegangenen Untersuchungen in der Literatur, wurden sechs wichtige Fehlermog-
lichkeiten bei der Ermiidung ultrafeinkoérniger Werkstoffe identifiziert. Bereits vielfach
diskutiert sind die Mechanismen der zyklischen Entfestigung, welche zu verringerten
Lebensdauern, vor allem im LCF Bereich, fithren konnen. Relevant sind diese Mechanis-
men bei sehr reinen Werkstoffen wie reinem Kupfer oder reinem Aluminium, weswegen
sie bei den aktuellen Untersuchungen zwar nicht beobachtet wurden, jedoch als Ein-
flussfaktor grundsatzlich in Frage kommen. Im Kontext der zyklischen Entfestigung
wurden in Abbildung 91 rekristallisierte Bereiche und Scherbander resultierend aus
einer moglichen Rekristallisation identifiziert und dargestellt. Die schematische Auftra-

gung, aber auch die Mikrostrukturbilder zeigen grofiere Bereiche der Kornvergrobe-
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rung, welche folgerichtig eine geringere Harte und Festigkeit aufweisen und zu einer
Verschlechterung der Ermiidungseigenschaften fithren kénnen.

Scherband aus
mechanischer Last Textur

Scherbander aus
Rekristallisation

[154]

VAR N
rekristallisierte Nichtmetall. Einschluss

Bereiche [154]

Abbildung 91: Einflussfaktoren auf die Ermiidungsfestigkeit schematisch und durch Beispiele

Dabei wurden in der Vergangenheit entweder ganze Bereiche identifiziert, aber auch
eine Kornvergroberung entlang der Richtung der gréfdten Scherspannung unter 45 Grad
wurde beobachtet, welche letztendlich zur Ausbildung von Scherbandern fiihrt. In bei-
den Fallen ist die zyklische mechanische Last ausschlaggebend fiir die Rekristallisation.
Das Modell aus Abbildung 91 beinhaltet noch zwei weitere Arten von Scherbandern:
Scherbadnder aus mechanischer Last und bei der HPT-Behandlung erfolgte Scherbander.
Beim HPT entstehen, wie bereits in mehreren Abschnitten beschrieben, Scherbander
durch die massive plastische Deformation entlang der Scherebene, welche je nach Aus-
pragung zur Rissinitilerung und einer Verringerung der Lebensdauer fithren kénnen.
Somit sind diese Scherbdnder entscheidend fiir den Zusammenhang zwischen der
Schwingfestigkeit und der Mikrostruktur. Die Auswirkungen sind innerhalb der aktuel-

len Arbeit beim T-HPT-10 Zustand am grofdten. Scherbander aufgrund eines Gewalt-
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bruchanteils aber auch im Bereich der Ermiidungsbruchflaiche wurden hier ebenfalls
beobachtet. Ob sie einen direkten Einfluss auf die Ermiidungsfestigkeit haben, konnte
zwar nicht zweifelsfrei geklart werden, jedoch ist davon auszugehen, dass bei einer
Konzentration der Scherverformungen durch die Ermiidung zumindest teilweise Riss-
initilerung ausgehend von diesen Scherbiandern erfolgt. Der Unterschied zu den Scher-
bandern aus Rekristallisation besteht trotz der Gemeinsamkeit der ursachlichen mecha-
nischen Last im Entstehungsmechanismus. Bei dynamischer Rekristallisation erfolgt
eine Kornvergroberung, wogegen bei den in den aktuellen Untersuchungen beobachte-
ten Scherbandern eine Lokalisierung der Scherdehnung ursachlich ist. Dementspre-
chend unterscheidet sich auch die Erscheinungsform der beiden Arten von Scherban-
dern, wie durch die Aufnahmen in Abbildung 91 gezeigt. Eine ausgepragte Textur bezie-
hungsweise Vorzugsrichtung in der Mikrostruktur kann die Ermiidungseigenschaften
beeinflussen. Innerhalb der aktuellen Arbeit wurde zwar kein Einfluss festgestellt, je-
doch wurden auch alle Proben gleich entnommen, was dazu fiihrte, dass die Textur in
jeder Probe gleich ausgepragt war. Bei mehrachsiger Belastung oder Belastung entlang
einer anderen Raumrichtung ist von einem Einfluss auf das Versuchsergebnis auszuge-
hen.

Entscheidend fiir die Ermiidungseigenschaften von ultrafeinkérnigen Werkstoffen sind
nichtmetallische Einschliisse, vor allem bei sehr hoher Harte des Werkstoffes. In diesen
Fallen unterscheiden sich die UFG-Stahle nur wenig von anderen hochfesten Werkstof-
fen mit konventioneller Korngréfie, denn es kommt in vielen Fallen zu Rissinitiierung an
den Einschliissen. Zur Interpretation sind die Betrachtungen der Spannungsintensitats-
faktoren und deren Schwellenwerte von grofier Bedeutung, wie in Abschnitt 7.4 gezeigt.
Jedoch ist zur ganzheitlichen Vorhersage der Ermiidungseigenschaften und vor allem
der Ermiidungsfestigkeiten die Kombination der einzelnen Einflussfaktoren wichtig,
wobei die Grofde der jeweiligen Bestandteile entscheidend ist. Dies folgt der Annahme
nach McGreevy [23], wonach jede Fehlstelle im ermiideten Volumen einen Anriss dar-
stellt und somit nach dem Hall-Petch-Murakami Modell (vgl. Abschnitt 2.1.3) zu einer
Abweichung vom linearen Zusammenhang zwischen Dauerfestigkeit und Harte fiihrt.
Insgesamt stellt diese Arbeit eine Basis dar, die Vorgdnge bei der Ermiidung ultrafein-
korniger Werkstoffzustinde besser zu verstehen und einordnen zu kénnen. Fiir eine
genaue quantitative Vorhersage der Ermiidungseigenschaften beziehungsweise der
Schwingfestigkeit der Zustdnde ist allerdings ein sehr homogenes Geflige notwendig.
Einflussfaktoren wie sehr grofie Scherbander sind mit dem genannten Modell nicht
quantitativ zu erfassen, jedoch gelingt die Vorhersage der Lebensdauer recht gut, wenn
lediglich nichtmetallische Einschliisse den Mechanismus fiir die Rissinitiierung darstel-
len. Zusammen mit der Kenntnis tiber die Verteilung und Morphologie der Einschliisse

sind Abschatzungen der Lebensdauer und der Dauerfestigkeit moglich. Kommt es aber
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hingegen zur Uberlagerung teilweise mehrerer Ermiidungsmechanismen, ist das abge-

schatzte Ergebnis mit einer hohen Streuung behaftet.
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8. Zusammenfassung

Das Verringern der Korngrofie ist der einzige Verfestigungsmechanismus fiir metalli-
sche Werkstoffe, welcher es ermdglicht, die Festigkeit zu steigern, ohne zwangslaufig die
Duktilitdt zu verringern. Bei der Verwendung ultrafeinkérniger Werkstoffzustande soll
genau dies ausgenutzt werden, um einen Werkstoff mit einer erh6hten Festigkeit aber
durchaus guten Duktilitatseigenschaften zu erstellen. Hierbei sind die Verfahren der
massiven plastischen Deformation zur Herstellung der ultrafeinkérnigen Gefiige Mittel
der Wahl. Ausgehend von der Annahme, dass die Schwingfestigkeit alleine durch die
Mikrostruktur bestimmt wird, folgt allgemein aus der Erhohung der quasistatischen Fes-
tigkeit auch eine Erhohung der zyklischen Festigkeit. Gerade im Bereich hoher Har-
ten/Festigkeiten sind jedoch inhadrente oder prozessbedingte Fehler zunehmend aus-
schlaggebend fiir die zyklischen Eigenschaften. Bei ultrafeinkérnigen Zustdnden stellt
sich daher die Frage, ob die im Allgemeinen guten quasistatischen Festigkeiten, welche
bereits vielfach untersucht wurden, auch zu einer Erhéhung der Schwingfestigkeit fiih-
ren.

Innerhalb der aktuellen Arbeit war das primare Ziel, einen Zustand des untereutektoi-
den Stahles C45 zu identifizieren, welcher eine héchst schwingfeste und zyklische stabi-
le Mikrostruktur aufweist. Dabei sollte ein Augenmerk auf den Einfluss verschiedener
Karbidmorphologien vor der massiven plastischen Deformation gelegt werden. Durch
mehrere vorgeschaltete Warmebehandlungen kamen in diesem Kontext eine weichge-
gliihte, eine vergiitete, eine ferritisch-perlitische und eine nahezu rein perlitische Mikro-
struktur als Grundzustand zum Einsatz. Als Verfahren der massiven plastischen Defor-
mation wurde High Pressure Torsion bei einer erhohten Temperatur von 380 °C ver-
wendet.

Nach sechs HPT-Umdrehungen wurde die Harte im weichgegliihten Falle um 71 % auf
289 HV und im vergiliteten Zustand um 17 % auf 457 HV gesteigert. Zwar war diese Stei-
gerung im Vergleich zu den aufierdem untersuchten Zustdnden relativ gering, jedoch
folgte die Schwingfestigkeit den quasistatischen Eigenschaften, in diesem Falle der Har-
te, proportional. Es konnten fiir diese Zustdnde im Vergleich mit dem jeweiligen Grund-
zustand keine anderen Ermiidungsmechanismen detektiert werden.

Im Falle einer grofderen plastischen Verformung von zehn Umdrehungen wahrend des
High Pressure Torsions wurden Mikrostrukturen nachgewiesen, welche sich teils deut-
lich vom jeweiligen Ausgangszustand unterscheiden. Die ultrafeinkérnigen Mikrostruk-
turen zeigten in transmissionselektronenmikroskopischen Aufnahmen Korngréfien weit
unter 1 um im Bereich 100-300 nm. Die Harte wurde dabei auf eine Spanne zwischen
Faktor 2-3 der Ausgangshdrte gesteigert. Zumindest beim weichgegliihten Zustand folg-

te der Wert der Ermiidungsfestigkeit anndhernd proportional der Harte mit einer Stei-
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gerung auf 264 % der anfanglichen Schwingfestigkeit. Dies war durch das duktile Werk-
stoffverhalten moglich, wodurch der Werkstoff inhdrente und prozessbedingt Fehler
ausgleichen konnte, ohne Risse an den Ubergangspunkten mit erhohter Spannungsin-
tensitdt zu initiieren. Die librigen Zustidnde mit hoher massiver plastischer Verformung
erwiesen sich in ihrer Ermiidungsfestigkeit und den Ermiidungsmechanismen durchaus
als unterschiedlich.

Der verglitete Ausgangszustand zeigte in ultrafeinkérniger Modifikation eher schlechte
Werte der Schwingfestigkeit mit einer Steigerung auf nur 132% des Ausgangswertes mit
konventioneller Korngrofde. Die Griinde waren die lokalen Inhomogenitdten (Scherban-
der), welche durch die massive plastische Deformation in das Material eingebracht wur-
den, dadurch als Rissinitiator fungierten und die Schwingfestigkeit verringerten.

Beim normalisierten Zustand mit initial ferritisch-perlitischer Mikrostruktur waren
nach zehn Verformungsschritten ebenfalls Inhomogenitdten fiir eine geringere Ermii-
dungsfestigkeit verantwortlich, jedoch waren diese nicht lokal begrenzt. Dadurch, dass
teilweise die gesamten Bereiche des hochst belasteten Werkstoffvolumens prozessbe-
dingt h6here Korngroéfien und somit geringere Harten aufwiesen als der Rest des Volu-
mens, wirkten zwar die gleichen Ermiidungsmechanismen wie bei einem Werkstoff oh-
ne Prozessfehler, jedoch resultierte eine insgesamt eher geringe Schwingfestigkeit.
Anders war dies der Fall beim rein perlitischen Zustand nach der massiven plastischen
Deformation. Fiir diesen Zustand nach zehn Rotationen wahrend des High Pressure Tor-
sion Verfahrens wurde die hochste Schwingfestigkeit im Rahmen der aktuellen Arbeit
nachgewiesen. Der Wert der Dauerfestigkeit betrug 1061 MPa bei R=0,1 und war somit
hoher als der des Walzlagerstahles 100Cr6, welcher in den Mikrobiegeversuchen im di-
rekten Vergleich eine Dauerfestigkeit von 1056 MPa aufwies. Als Griinde hierfiir wurde
die Mischung zwischen einer hohen Homogenitat und einer geringen Korngrofie und
somit hoher Harte festgestellt. Die Mikrostruktur war aufierdem in der Lage, die Span-
nungsiiberhohungen an den eher kleinen Scherbandern auszugleichen, wodurch die Ris-
sinitiierung hauptsachlich an nichtmetallischen Einschliissen lokalisiert war. Dabei ver-
hielt sich die ultrafeinkérnige Modifikation wie der etablierte hochfeste Walzlagerstahl
100Cr6 mit einem Wechsel der rissauslosenden Einschliisse von der Oberflache zum
Inneren bei geringerer Last und langerer Lebensdauer.

Weiterhin konnte in der aktuellen Arbeit gezeigt werden, dass sich der Schwellenwert
der Spannungsintensitdt gegen Langrissausbreitung durch eine Kornfeinung verringert.
Die ultrafeinkornigen Modifikationen wiesen dabei einen geringeren Schwellenwert als
der 100Cr6 auf. Da bei den Versuchen im Rahmen dieser Arbeit Versagen bei ultrafein-
kornigen Modifikationen vom Probeninnern beobachtet wurde, was bisher nur bei kon-
ventionellen hochfesten Werkstoffen aufgetreten ist, konnte die Abwesenheit eines fein-

kristallinen Bereich um den versagensauslosenden Einschluss gezeigt werden. Dies ist,
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zusammen mit der Tatsache, dass ein ultrafeinkérniger Stahlzustand mit héherer Dauer-
festigkeit als der weitverbreitete hochfeste Zustand des 100Cr6 resultierte, eine der
Haupterkenntnisse der vorliegenden Arbeit. In bisherigen Publikationen konnte dies
nicht nachgewiesen werden.

Mit den vorangegangenen Erkenntnissen konnte zum Abschluss der Arbeit ein Modell
erstellt werden, welches es ermdglicht, die Einflussfaktoren fiir die Ermiidung bei ultra-
feinkérnigen Werkstoffen zu identifizieren und diese beziiglich der Schwingfestigkeit

einzuordnen.
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