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Kurzfassung

Das Ermiidungsverhalten hochfester Stahle wird durch nichtmetallische Einschliisse im
Werkstoff bestimmt, die unter zyklischer Beanspruchung zu Rissinitiierung fithren.
Bisher noch nicht vollstandig verstandene Ermiidungsvorgange fiihren auch noch bei
sehr hohen Lastspielzahlen tiber 107 Zyklen zu Versagen (Very high cycle fatigue - VHCF)
und somit zum Verlust der ,klassischen” Dauerfestigkeit. Im Rahmen dieser Arbeit
wurden zur Klarung dieses Phanomens Ermiidungsversuche mit dem hochfesten Stahl
100Cr6 durchgefiihrt und die VHCF-Rissinitilerung untersucht. Zusatzlich zum
natirlichen Versagen durch Einschlisse wurde die VHCF-Rissinitiierung unter
definierten Bedingungen mit kiinstlichen Defekten nachgestellt und untersucht. Um einen
Einblick in die VHCF-Ermudungsvorgange zu erhalten, wurde die lokale Mikrostruktur im
Bereich der Rissinitiierung mittels REM, FIB, TEM und APT analysiert. Auf Basis der
beobachteten Verdnderungen der lokalen Mikrostruktur um Defekte und der damit
einhergehenden frithen Rissausbreitung im VHCF-Bereich kann der zugrundeliegende
Mechanismus, der schlussendlich fiir die VHCF-Schadigung verantwortlich ist, aufgeklart
werden. Durch bruchmechanische Bewertung der rissinitilerenden Defekte aus
Einstufen- und VHCF-Laststeigerungsversuchen konnten zudem Schwellenwerte des
Spannungsintensitatsfaktors fiir VHCF-Versagen in hochfesten Stahlen abgeleitet werden,
die die Grenzen der VHCF-Schadigung bis zu 10° Zyklen festlegen.

Abstract

The fatigue behavior of high-strength steels is determined by non-metallic inclusions,
which lead to crack initiation under cyclic loading conditions. Still not fully understood
fatigue processes trigger failure at very high numbers of load cycles above 107 (Very high
cycle fatigue - VHCF) and are responsible for the loss of the “classical” fatigue limit. In the
scope of this work fatigue test with the high-strength steel 100Cr6 were executed and the
VHCF crack initiation was investigated to clear this phenomenon. Besides the natural
failure at inclusions VHCF crack initiation was reproduced with artificial defects under
predefined conditions. In order to gain insights into fatigue mechanisms microstructure
analyses at the crack initiation site were performed with SEM, FIB, TEM and APT. Based
on the observed changes of the local microstructure at defects and the connected early
crack propagation in the VHCF-regime the underlying detrimental VHCF crack initiation
mechanisms can be cleared. Additionally fracture mechanical evaluations of the crack
initiating defects, observed in one-step and VHCF load increase tests, enabled the
estimation of a threshold value of the stress intensity factor for VHCF failure in high-
strength steels. Below this value no VHCF-damage could be observed up to a fatigue life
of 109 cycles.
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Summary

The fatigue behavior of high strength steels strongly depends on intrinsic defects like non-
metallic inclusions. For high stress amplitudes the crack initiation takes place at the
surface and failure occurs at low numbers of cycles < 105 With decreasing stress
amplitudes the crack initiation site changes to subsurface inclusions and the fatigue life
increases. However no fatigue limit can be observed and fatigue failure occurs even for
very high numbers of cycles up to 109 cycles. In case of VHCF-failure a characteristic fine
granular area (FGA) is observed in the vicinity of the crack initiating inclusion, which
seems to be the reason for late crack initiation. Thus, the underlying formation
mechanism is responsible for crack initiation at very high numbers of cycles and for the
absence of a fatigue limit in high strength steels.

Within this work the VHCF fatigue behavior was systematically analyzed in detail, in order
to clear the related crack initiation mechanism. Only a complete understanding of the
fatigue processes enables to derive suited countermeasures to improve fatigue resistance
in the VHCF-regime. A crucial goal in this context was to investigate VHCF-crack prior to
failure for the first time, because only the observation of fracture surfaces has not let to a
full understanding of the phenomenon or a breakthrough in the last years of research.
Solely the analysis of the early stages of fatigue failure promises new findings that could
help to understand VHCF-failure. Another focus was to define the thresholds of the
detrimental VHCF mechanisms, which will help to guarantee safe fatigue design also in
the VHCF-regime.

Therefore ultrasonic fatigue tests were performed with the high-strength steel 100Cr6 in
a martensitic and a bainitic state at a stress ratio of R = -1. Additionally new methods were
used, to gain deeper insight into VHCF failure of high-strength steels. In order to
reproduce VHCF failure under predefined and in situ observable conditions tests with
artificial surface defects were executed in vacuum. Crack initiation occurred always either
at nonmetallic inclusions or artificial defects, if they were induced. Fatigue tests with
artificial defects performed in vacuum show fatigue failure at very high numbers of cycles
up to 109 cycles, just like subsurface inclusions. The fracture surfaces at inner inclusions
as well as artificial defects tested in vacuum showed comparable morphologies with the
characteristic rough FGA-region followed by very smooth fish-eye crack propagation.
Fracture mechanical analyses confirm a good reproducibility of the fatigue results with
failure at subsurface non-metallic inclusions by the test with artificial defects in vacuum.
In both cases VHCF-failure with FGA formation occurs if the threshold stress intensity
factor for propagation of long cracks Kt is undercut at the inclusion or defect. The stress
intensity factors at the edge of the FGAs are approximately in the size of this threshold
value and thus the end of FGA formation represents the initiation of a propagable long
crack. But one can see that laser induced artificial defects tend to fail at slightly increased
stress intensity factors and show an increase of the threshold value. This could most likely
be attributed to influence of the laser processing.



In order to derive additional threshold stress intensity factors for VHCF crack initiation
specimen that reached the ultimate number of cycles of 10° were tested again with
increased load until failure occurred. Combining several of these tests enables to estimate
a threshold value of the stress intensity factor for VHCF failure up to 109 cycles which
depends on the size of the crack initiating defect. The inclusion types seem to play a
subordinate role. The inclusion type mainly appears to influence the numbers of cycles to
failure at a given stress intensity factor. But also in this case an influence of the inclusion
size cannot be excluded at the moment. The fatigue results with FIB defect are in good
agreement with the VHCF threshold derived for failure at non-metallic inclusions.

In depth analyses of the fracture surfaces with TEM prove that the microstructure in the
characteristic fracture surface regions is comparable for inclusions and artificial defects.
In both cases significant reduction of the local grain size can be observed inside the FGA,
which only occurs in this region. Due to the fact that fracture mechanical as well as
microstructural analyses show good agreement of the fatigue results the same mechanism
should be working and a systematic reproduction of VHCF failure with artificial defect in
vacuum is possible and valid. Thus, all hereby gained new findings are transferable on
failure at subsurface inclusions. This provides the new possibility to predefine the place
of crack initiation and helped to analyze fatigue damage mechanisms prior to failure for
the first time within this work. Additionally serial grinding procedure at failed specimen
was used to detect and examine non-detrimental inclusions and inclusions with incipient
cracks. By this method not only VHCF cracks could be observed which were still forming
but also non-detrimental inclusions could be used to confirm the threshold value for VHCF
failure with FGA formation.

VHCF cracks in high-strength steels do not confirm to the established definitions for short
cracks. An EBSD-analysis of an incipient VHCF crack raises additional doubts that the
crack propagates single shear controlled as short crack in the early stages and that the
grain refinement is just a side effect, as stated by some researchers. The results lead to the
assumption that grain refinement might significantly affect crack initiation and
propagation and thus another mechanism should be responsible. Analyses of the FGA
microstructure at fracture surfaces and cracks enabled to draw conclusions on the
formation mechanism of the FGA and the connected crack initiation. The grain refinement
is only observed locally in a region along the FGA crack up to a depth of a few hundred
nanometers. It shows, that the size of the regions with grain refinement correlates
reasonably well with local plastic zone estimations based on the models by Tresca and
Von Mises. Thus, the grain refinement is most likely a result of local plasticity inside the
plastic zone at the defect or at the crack tip. In addition an incipient crack could be
observed by serial grinding which showed signs of grain refinement in front of the crack
tip to support this theory. Hence, the grain refinement inside the FGA seems to occur
before the crack propagation inside the FGA and plays a crucial role on crack initiation.
Selected area diffraction measurements of multiple FGAs show a possible increase of
grain size with increasing FGA crack length. Based on the results of the microstructural



investigations the crack initiation mechanism postulated by Grad is further developed. It
can be summarized that VHCF crack initiation is the result of a local decrease of the
threshold for crack propagation caused by plasticity induced grain refinement.

Atom probe analyses reveal furthermore unique changes in the local distribution of
alloying elements inside the FGA, which could neither be observed in the initial state nor
along fish-eye cracks. These changes are probably even caused by severe long lasting
plastic deformation. Impurity atoms preferentially accumulate in the distorted lattice
around dislocations and could be further enriched in dislocation rich regions formed by
dislocation rearrangement during the fatigue process. This could cause local softening
and thereby additional enhanced plasticity which promotes FGA formation. But a clear
influence could not be verified until now.

But nevertheless VHCF fatigue failure and the connected damage mechanisms with all its
observed features can be fully explained by a plasticity based approach within this work.
Additionally the threshold values of the stress intensity factors for the occurrence of VHCF
up to 109 cycles could be determined.






Inhaltsverzeichnis I

I. INHALTSVERZEICHNIS

II. Formelzeichen und AbKUrzungen ........mmmmememsmsmssssssmmasmames 111
1. EiNleitung.....ccciiimmmsmimmmssmssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssnssnssnss 1
1.1.  ProblemsStellung...... s ssssssssessssssssssens 1
1.2, ZIEISELZUNG .ottt st 2
1.3. Gliederung der ArDEit..... s ssssssssens 2
2. Ermiidung hochfester Stdhle.........ccoinirinnnnn, 3
2.1.  Bruchmechanische Bewertung des Ermiidungsverhaltens................ 7
2.2.  Rissinitiierung an nichtmetallischen Einschliissen.......cccoovvnineenees 8
2.3.  Rissinitiierung im VHCF-Bereich.....seseseesesseesennes 14
P28 T IR 7 =T od 0 B2 4153 4 =) o TP 16

2.4. Rissausbreitung im VHCF-Bereich...... s 23
2.4.1. Plastische Zone an der RiSSSPItZe ... sessssssssssssens 27

2.5.  Schwellenwerte fiir die Rissinitiierung im VHCF-Bereich................ 30
3. Werkstoff und Probengeometrie...........ccnminssssmsessmssssssssssssssssssssnns 36
3.1, WETKSTOff ettt sens 36
3.2.  Probengeometrie und -fertigung.........nenenensensensensessessesssssennes 37
3.2.1.  KUNStIChE DEfEKLE ... ssees 38

3.3. Warmebehandlung und MikrostruKtur ..., 39

S 70 700 R ' = 1 o -] 4 1) U 39

S 70 707 - -1 1 0 Lo 40

3.4. Mechanische Eigenschaften........seessessesseseenes 40
4. VersuchstechniK......cusssssssss. 42
4.1.  Ultraschallresonanzprifstand......... 42
4.1.1. Erweiterung fiir Versuche im VaKuum ... 44

4.2.  Servohydraulische Prifmaschine ... 46
4.2.1. Erweiterung fiir Versuche im VaKuum .......ccccnnnncneneneseseseseeseesesseeseenees 46

4.3. VersuChSfUNIUNG ... 47
4.4,  HArtemMeSSUNG.....cccoumrrirensrnsrsississssssss s sssens 47
4.5.  Mikroskopische Untersuchungsmethoden ..., 47
4.5.1.  LichtmiKIOSKOP oottt sssssssssees 47
4.5.2. RastereleRtronenmiKroSKOP ...coererereeneenerneeseinessessessessessesssssesssssesssssessssssssssssssssees 47
4.5.3. Zweistrahlmikroskop mit lonen- und Elektronenstrahl..........occonneininienen. 48
4.5.4. TransmissionselektronenmikroSKOp ....sessssesssnees 49

4.5.5. Elektronenriickstreubeugung (EBSD) .....ccummmimmiminiminsnensssssssessssssssssssnes 49



Il Inhaltsverzeichnis
4.5.6. Atomsondentomographie ... 50
4.6. Numerische MethOoden.... . 52
4.7.  Einschlussanalyse durch Serienschliffe.........oinninnininsenns 53
5. Ergebnisse und DiSKUSSION.....ccccimmmnmmsimsmssmsnssssssssssssssssssssssssssssssanns 54
5.1. ErmudungSergebiSSe ... rmmensssesssssssssssessssssssssssssssssssens 54
5.1.1.  WOhlerversuche..... s 54
5.1.2.  Wohlerversuche mit kiinstlichen Defekten..........conninnesninnsnencnisenns 55

5.2. Analyse der RisSinitiierungsorte ......inrnsenesnsesessessesssessessesens 57
5.2.1. Versagen an nichtmetallischen EinschllisSSen .......c.coonncnnensneeneneeneeneeneenens 57
5.2.2.  Versagen an kiinstlichen DefeRten ........conenensencenseneenseneeseeseeseeseesseseesesseesessees 61
5.2.3. Einschlussarten und -grofienverteilungen ... 65
5.2.4. Einschlussanalyse durch Serienschliffe........onnesens 65
TS TR D 1 LD ] 0 o 66

5.3. Bruchmechanische Bewertung des Ermiidungsverhalten............... 69
5.3.1.  EiNSChIUSSVEISAZEN ....ccvirieriereriisiisessessssses s sssssss s ssssssssssssssssssssens 69
5.3.2.  Kinstliche Defekte....sss s 71
5.3.3.  Schwellenwerte fir RiSSINItHEIUNG......ccoeerrerereereereeeereereereeseeseeseeseesessessesseesesseesesees 73
5.3.4.  SerienSChLIffe... o 75
5.3.5.  DISKUSSION ottueuieriesisiesessesesses st 76
5.4.  Analyse der Mikrostruktur im Bereich der Rissinitiierung............. 80
5.4.1.  EiNSChIUSSVEISAZEN ...cuuivieurierersissieeessessssses s ssssssssesssssss s sssssssssssssssssssens 80
5.4.2. Versagen an kiinstlichen Defekten ... 85
5.43. Abmessungen der FGA ... ssssssssssssssssees 93

R TR N D T LD ] o) o 94
5.5. Rickstreuelektronenbeugung im feinkérnigen Bereich................ 102
TR T8 S D T LD 0} o TS 110
5.6. Atomsondentomographie im Bereich der Rissinitiierung............ 110
5.6.1. Grundzustand vor der ErmUdUuNG......c.cumeerneeneensensineesessssessessesssssesssesssssseens 111
5.6.2. Fish-eye BrucChflache......nnsesseseeesssesse s sssessssseens 114
5.6.3. FGA-Bruchflache um EinSChIUSSE ..o 114
5.6.4. FGA-Bruchflachen an kiinstlichen Defekten........onnen. 117
5.6.5.  DISKUSSION .t s 118

6. Rissinitilerungsmechanismus im VHCF-Bereich..........ccocuvcinnicinnnns 121
7. ZusammenfasSUNG ..o 127
S TN 19 1 ) o= L) 0 131



Formelzeichen und Abkiirzungen

I11

II. Formelzeichen und Abkiirzungen

Arga

c(X)
CAnalyse (X )
Cm,apT(X)
Cp

d

da/dN
dg

dF GA

dg
dLamelle
dZ elle

3 333338

%
%
%

m/LS
um
um
um
nm
nm
MPa
m—2
Hz
Hz
N

MPa

Risslange

Anfangsrisslange bzw. Eigenrisslange nach Haddad
El Haddad Parameter

Risslange Einschluss

Risslange FGA

kritische Risslange

Rissfortschritt

Bruchdehnung

projizierte Flache eines Einschlusses

Flache einer Hinterschneidung

projizierte Flache eines Einschlusses

Flache der FGA

Rissgrof3e nach Murakami

Betrag des Burgersvektors

lageabhingiger Geometriefaktor des
Spannungsintensitatsfaktors (Murakami)
Konzentration des Stoffes X

Konzentration des Stoffes X nach Materialanalyse
mittlere Konzentration des Stoffes X der APT-Messung
Proportionalitatsfaktor im Rissfortschrittsgesetz (Paris)
Durchmesser der Probenmessstrecke
Rissausbreitungsgeschwindigkeit

aquivalenter Einschlussdurchmesser
Durchmesser der FGA

mittlerer Korndurchmesser

Dicke der TEM-Lamelle

Durchmesser der Versetzungszelle
Elastizitatsmodul

Koeffizient der Haufigkeitsverteilung

Frequenz

minimale Frequenz

Kraft

Schubmodul

Harte nach Vickers

um?/10°mm? Flachenanteil nichtmetallischer Einschliisse der Klasse 0

um?/10°mm? Flichenanteil nichtmetallischer Einschliisse der Klasse 2

MPa -\m
MPa -\m

Bruchzahigkeit

Spannungsintensitatsfaktor



IV Formelzeichen und Abkiirzungen

Konax MPa-ym  Spannungsintensititsfaktor bei maximaler Beanspruchung

K max MPa-ym  Mode I Spannungsintensititsfaktor bei maximaler
Beanspruchung

Konax MPa-ym  Spannungsintensititsfaktor bei maximaler Beanspruchung

KonaxE MPa-ym  maximaler Spannungsintensititsfaktor am Einschluss

KonaxFea MPa-ym  maximaler Spannungsintensititsfaktor der FGA

Konin MPa-ym  Spannungsintensititsfaktor bei minimaler Beanspruchung

Kopa MPa-ym  Spannungsintensititsfaktor der ODA nach Murakami

K,p, MPa-ym  Risséffnungsspannungsintensititsfaktor

K:n MPa-ym  Schwellenwert des Spannungsintensititsfaktors langer Risse

Kinrea MPa-ym  Schwellenwert fiir Rissinitiierung durch FGA Bildung

KihkurzHaa MPa - vm  Kurzrissschwellenwert nach Haddad

Kihkurzor MPa- vm  Kurzrissschwellenwert fiir Oberflichenrisse nach Murakami

K kurzy MPa-vm  Kurzrissschwellenwert fiir Volumenrisse nach Murakami

K kurz MPa-+m  Kurzrissschwellenwert

Kihweertman MPa-vm  Kurzrissschwellenwert

AK MPa-ym  Schwingbreite des Spannungsintensititsfaktors

AK, MPa-ym  Schwingbreite des Spannungsintensititsfaktors (Mode I)

AK MPa-ym  kritische Schwingbreite des Spannungsintensititsfaktors

AK .55 MPa-ym  Schwingbreite des effektiven Spannungsintensititsfaktors

AKrpea MPa-ym  Schwingbreite des Spannungsintensititsfaktors der FGA

AKp MPa-ym  Schwellenwert langer Risse fiir AK

AKiners MPa-ym  effektiver Schwellenwert

AKnjang ~ MPa-+m  Schwellenwert langer Risse fiir AK

AK ¢h op MPa-+m  Anteil des RissschlieRens an AK

l mm Lange der Probenmessstrecke

mp - Exponent im Rissfortschrittsgesetz (Paris)

N — Lastspielzahl

N, — Anzahl der Lastspiele fiir Rissausbreitung

Ny 1/mm? kumulierte Haufigkeit an Einschliissen im Schliff

Np - Bruchlastspielzahl

Nrga — Lastspiele der FGA Formation

Nish—eye - Lastspiele des Risswachstums innerhalb des Fish-eyes

Ng¢ - Grenzlastspielzahl

N, — Lastspiele des Risswachstums von der Oberflache

Nin — Anzahl der Lastspiele flir Rissinitiierung

Npoch — Lastspiele auf hohem Lastniveau bei Versuchen von Hu

Lastspiele auf niedrigen Lastniveau bei Versuchen von Hu



Formelzeichen und Abkiirzungen

Taus t

Atlmpuls

AtPause
AT

AT nax
u

Uy
umax

Usoul

A®™T T = NN

kg/m?

3

MPa

Anderung der Lastspielzahl

Druck

Leistung

maximale Leistung

Einschlussradius

Radius der plastischen Zone an der Rissspitze

Radius der monotonen plastischen Zone an der Rissspitze
Radius der zyklischen plastischen Zone an der Rissspitze

Probenradius
Spannungsverhaltnis
Restaustenitgehalt
Streckgrenze

Zugfestigkeit

Zeit

Anlassdauer
Austenitisierungsdauer
Anlasstemperatur
Austenitisierungstemperatur
Dauer eines Ultraschallimpulses
Dauer der Pause zwischen zwei Ultraschallimpulses
Temperaturanderung

maximale Temperaturanderung
Verschiebung

ungedampfte Verschiebung
maximale Verschiebung
Sollverschiebung

Volumen

Laufvariable

Geometriefaktor des Spannungsintensitatsfaktors

Kerbformzahl

Abklingkonstante

Totaldehnung

kumulierte Anzahl an Einschliissen
Wellenldnge

Querkontraktionszahl

Dichte

Versetzungsdichte

Spannung



VI Formelzeichen und Abkiirzungen
oo MPa Oberspannung bzw. maximale Zugspannung bei Murakami
o, MPa Spannungsamplitude

op MPa Dauerfestigkeit

Ogs MPa Eigenspannungen

Ohoch MPa Spannung auf hohem Beanspruchungsniveau nach Hu
Omax MPa Maximalwert bei schwingender Beanspruchung

Otief MPa Spannung auf niedrigem Beanspruchungsniveau nach Hu
oy MPa Vergleichsspannung

ow MPa Wechselfestigkeit

Oy 107 MPa Wechselfestigkeit bei N; = 107

gy MPa Spannung entlang der Probenachse

Ao MPa Schwingbreite der Beanspruchung

Aoy MPa Schwingbreite der Wechselfestigkeit

Thrit MPa kritische Schubspannung

Tinax MPa maximale Schubspannung

0 ° Winkel bei der Berechnung von rp

0] MPa Vorfaktor zur Eigenspannungsberechnung

W st ungedampfte Eigenkreisfrequenz

Abkiirzungen

Alo Aluminiumoxid Einschluss

AlCa0O Aluminiumcalciumoxidhaltige Einschliisse

APT Atomsondentomographie

At% Atomprozent

B Bainit

CaO Calciumoxid Einschliisse

DIN Deutsche Industrienorm

DMS Dehnungsmessstreifen

EBSD Elektronenriickstreubeugung

EDX Energiedispersive Rontgenspektroskopie

EPBM Elastischplastische Bruchmechanik

ESZ Ebener Spannungszustand

EVZ Ebener Verzerrungszustand

FEM Finite Elemente Methode

FGA Fine Granular Area

FIB Focused Ion Beam

GBF Granular Bright Facet

GKZ Glihen auf kugelige Karbide

HCF High Cycle Fatigue

IFOS Institut fiir Oberflachen- und Schichtanalytik



Formelzeichen und Abkiirzungen

VII

IPF
KF
KRG
KS
LCF
LEBM
LIM
LS

M
Ma%
MBM
MgoO
NGV
NPC
NR
NSC
ODA
OF
REM
RT
SAD
SPD
TEM
TiN

VHCF
WEC

Inverse Polfigur
Konzentrationsflachen bei APT
Kohlenstoffreiche Grenzschicht
Orientierungsbeziehung nach Kurdjumov/Sachs
Low Cycle Fatigue
Linearelastische Bruchmechanik
Lichtmikroskop

Lastspiele

Martensit

Masseprozent

Mikrostrukturelle Bruchmechanik
Magnesiumoxid Einschliisse

Nano Grained Volume

Numerous cyclic pressing
Normalenrichtung

Nano Structuring Center

Optically Dark Area

Oberflache
Rasterelektronenmikroskop
Raumtemperatur
Feinbereichsbeugung

Servere Plastic Deformation
Transmissionselektronenmikroskop
Titannitrid Einschliisse

Volumen

Very High Cycle Fatigue

White etching Crack

Chemische Elemente

Al
B
Cc
Ca
Cr
Cu
Fe
Ga
H
Mg

Aluminium
Bor
Kohlenstoff
Calcium
Chrom
Kupfer
Eisen
Galium
Wasserstoff
Magnesium



VIII Formelzeichen und Abkiirzungen
Mn Mangan

Mo Molybdan

N Stickstoff

Nb Niob

o Sauerstoff

P Phosphor

S Schwefel

Si Silizium

Ti Titan



1. Einleitung 1

1.  Einleitung

1.1. Problemstellung

Hochfeste Stdhle enthalten herstellungsbedingt Defekte in Form von nichtmetallischen
Einschliissen. Aufgrund der geringen Korngréfle und hohen Kerbempfindlichkeit
hochfester Stdhle haben solche Werkstoffinhomogenititen wunter zyklischer
Beanspruchung eine schadigende Wirkung und beglinstigen Materialermiidung. Daher
fiihren nichtmetallische Einschliisse in hochfesten Stahlen zu einer Verringerung der
Ermiidungsfestigkeit und sind verantwortlich fiir Schidden iiber einen weiten
Lebensdauerbereich. Vor allem bei langer Beanspruchung mit hohen Zyklenzahlen
(>>10¢) wird die Werkstoffschadigung auch noch bei niedrigen Beanspruchungen
unterhalb der klassischen Dauerfestigkeit ohne von aufien erkennbare Vorschadigung
von Einschliissen im Inneren des Werkstoffs ausgelost. Viele Komponenten sind
heutzutage hochzyklischer Ermiidung (VHCF) ausgesetzt. Die immer hoher werdenden
Anspriiche an die Bauteillebensdauer bei gleichzeitiger Forderung nach geringer
Ausfallwahrscheinlichkeit hat in den letzten Jahren dazu gefiihrt, dass die
Schiadigungsmechanismen bei sehr hoher Lebensdauer sehr intensiv untersucht werden.
So konnen z.B. Bauteile in KFZs mit bis zu 108, in Ziigen mit bis zu 10° und in Gasturbinen
sogar bis zu 1010 Lastspielen beansprucht werden [1, 2]. In all diesen Bereichen kénnen
Ermiidungsschaden schwere Folgen haben und sind zwingend zu vermeiden. Beispiele
fir hochzyklisch beanspruchte Komponenten, bei denen bereits VHCF-Schaden
dokumentiert wurden, sind z.B. hochdruckbeanspruchte Injektoren und Pumpen in
Einspritzsystemen, Getriebe, Eisenbahnrader und Achswellen oder aber auch
Turbinenschaufeln [3-5]. Wie im Falle des Bruchs eines Radreifens nach 640 Millionen
Lastzyklen, welcher zum Zugungliick des ICE 884 ,Wilhelm Conrad Rontgen“ gefiihrt hat
[6], oder dem Achsbruch des ICE 518 durch Rissinitiierung an nichtmetallischen
Einschliissen [7], konnen solche Schaden katastrophale Folgen haben, die nur durch ein
umfassendes Verstiandnis der Mechanismen sicher verhindert werden kénnen.

Es hat sich bereits gezeigt, dass bei sehr hoher Beanspruchungsdauer die Rissinitiierung
den mit Abstand grofdten Teil der Lebensdauer in Anspruch nimmt und daher von
besonderem Interesse ist. Die verantwortlichen Schadigungsmechanismen sind in diesem
Fall jedoch bisher noch nicht vollstindig verstanden. Um eine lange Lebensdauer von
Bauteilen aus hochfesten Stahlen mit hoher Zuverlassigkeit gewahrleisten zu kénnen, ist
somit ein umfangreiches Verstindnis der Rissinitilerungsvorgange zwingend
erforderlich. Weiterhin konnten dann auch gezielte Gegenmafinahmen abgeleitet werden,
um die Versagensmechanismen zu unterdriicken.
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1.2. Zielsetzung

Um die Rissinitiierung in hochfesten Stahlen bei sehr langer Beanspruchungsdauer besser
zu verstehen und ihre Grenzen zu ermitteln, sollen daher im Rahmen dieser Arbeit die
Schadigungsvorginge im Werkstoff untersucht werden. Diese Arbeit baut hierbei auf
Untersuchungsergebnisse aus einer vorangegangenen Arbeit von Patrick Grad [8] auf und
bezieht die dort ermittelten Ergebnisse der Ermiidungsversuche in die Auswertung mit
ein. Ziel ist es, den Rissinitiierungsmechanismus, der verantwortlich fiir die spate
Rissinitiierung im VHCF-Bereich ist, zu entschliisseln. Nur durch ein umfangreiches
Verstiandnis der Mechanismen koénnen Mafinahmen zur Verbesserung des
Ermidungsverhalten abgleitet werden. Ein zentrales Ziel ist hierbei die erstmalige
Untersuchung von VHCF-Rissen vor dem schlussendlichen Versagen, da die blofse Analyse
der Bruchflachen nach dem Versagen in den vielen Jahren der Forschung noch nicht zum
Durchbruch und einer zweifelsfreien Klarung des Phanomens gefiihrt haben. Lediglich die
Analyse von Friihstadien verspricht neue Erkenntnisse, die zum Verstidndnis des
Versagens beitragen konnen. Zur Analyse der Ermiidungsvorginge sollen
rasterelektronen-, und transmissionselektronenmikroskopische Verfahren und die
Atomsondentomographie eingesetzt werden. Ein weiterer Schwerpunkt besteht darin,
die Grenzen der Beanspruchung zur Aktivierung des Schadigungsmechanismus zu
bestimmen und somit eine Basis fiir eine sichere Bauteilauslegung im VHCF-Bereich zu
schaffen. Hierzu soll das Ermiidungsversagen bruchmechanisch bewertet werden, um das
VHCF-Ermiidungsverhalten vollstandig beschreiben zu kénnen und Schwellenwerte fiir
die Schadigungsmechanismen abzuleiten.

1.3. Gliederung der Arbeit

In Kapitel 2 sind zunachst die fiir das Verstandnis der Arbeit nétigen Grundlagen und der
Stand der Technik mit dem Fokus auf Ermiidung hochfester Stihle dargestellt. Dabei
werden Grundkenntnisse der Werkstoffkunde, Schwingfestigkeit und Bruchmechanik
vorausgesetzt. Kapitel 3 befasst sich neben der Charakterisierung des Werkstoffs 100Cr6
und der untersuchten martensitischen und bainitischen Warmebehandlungszustande
auch mit der Herstellung der Ermiidungsproben und der Erzeugung der kiinstlichen
Defekte. Anschliefdend wird in Kapitel 4 die gesamte im Rahmen dieser Arbeit verwendete
Versuchstechnik und alle relevanten Untersuchungsmethoden vorgestellt. In Kapitel 5
werden dann die Ergebnisse der Ermiidungsversuche und aller Analysemethoden
beschrieben und im Detail diskutiert. Basierend auf den Ergebnissen der
Ermiidungsversuche und Mikrostrukturanalysen wird in Kapitel 6 der Mechanismus
abgeleitet, der fiir das VHCF-Versagen verantwortlich ist. Im abschliefenden Kapitel 7
wird die Arbeit zusammengefasst, und ein Ausblick auf zukiinftige
Forschungsschwerpunkte gegeben.
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2.  Ermiidung hochfester Stihle

Unter Ermiidung versteht man die Schadigung von Materialien bei zyklischer
Beanspruchung. Ursachlich fiir Ermiidungsversagen ist die Bildung und Ausbreitung von
Rissen im Material. Risse oder auch Defekte, die oftmals bereits als Riss angesehen
werden, konnen bereits von Beginn an im Bauteil vorliegen oder aber erst wahrend der
Beanspruchung entstehen. Die Rissbildung erfolgt durch Gleitvorgdnge, hervorgerufen
durch im Bauteil wirkende Schubspannungen. Die Gleitvorgiange verdandern die
Versetzungsstruktur und konnen im Material zu zyklischer Ver- und/oder Entfestigung
fiihren. In Bereichen lokalisierter plastischer Verformung kommt es letztendlich zur
Materialtrennung und Rissinitiierung. Eine Lokalisierung der plastischen Verformung
kann durch Inhomogenitiaten im Werkstoff hervorgerufen werden. Dies kénnen Korn-
bzw. Phasengrenzen, Ausscheidungen oder nichtmetallische Einschliisse sein, welche zu
einer lokalen Spannungsiiberh6hung fiihren. In homogenen Werkstoffen findet die
Rissbildung meistens an der Oberfldache statt, an der durch persistente Gleitbander
hervorgerufene Intrusionen und Extrusionen Risse initiieren konnen. Auf die Phase der
Rissinitiierung folgt die Rissausbreitungsphase. Die Rissausbreitung wird von der
Risslange, der Beanspruchung und dem vorliegenden Gefiige bestimmt. Gefiigeelemente,
wie z.B. Korngrenzen oder Ausscheidungen, wirken hierbei als Risswiderstand und
konnen das Risswachstum verlangsamen oder stoppen. Kann sich ein Riss bis zu einer
kritischen  Rissldnge ausbreiten, tritt das Ermiidungsversagen ein. Die
Gesamtlebensdauer eines Bauteils wird folglich durch die beiden Phasen der
Rissinitiierung und der Rissausbreitung bestimmt. [9, 10]

Da diese Schadigung auch bei Beanspruchungen deutlich unterhalb der statisch
ertragbaren Beanspruchungen auftreten kann und folglich statische Kennwerte, wie
Zugfestigkeit oder Streckgrenze, nicht zur sicheren Auslegung zyklisch belasteter Bauteile
ausreichen, miissen die Eigenschaften von Materialien unter zyklischer Beanspruchung
eingehend untersucht werden. Die ersten nachgewiesenen Ermiidungsversuche fiihrte
1837 Albert an Forderketten im Bergbau durch [11]. Spater untersuchte Wohler [12, 13]
systematisch den Zusammenhang zwischen einer Beanspruchungsamplitude und der
dort ertragbaren Lastspielzahl. Da das Ermiidungsversagen auch deutlich unterhalb der
Spannungen auftritt, die im Zugversuch noch ohne plastische Verformung ertragen
werden kann, fiilhrte er den neuen Begriff Ermiidungsfestigkeit fiir die ertragbare
Beanspruchungsamplitude bei einer bestimmten Lebensdauer ein. Dieser
Zusammenhang wird in dem spater nach ihm benannten Wohlerdiagramm dargestellt.
Die Beanspruchungsamplitude, die unendlich oft oder alternativ bis zu einer definierten
Grenzlastspielzahl N¢ (typischerweise 2:10¢ oder 107) vom Werkstoff ertragen werden
kann, ohne zum Versagen zu fiihren, wird als Dauerfestigkeit bezeichnet und im
Wohlerdiagramm durch ein horizontales Auslaufen der Wéhlerkurve angezeigt.
Heutzutage miissen Bauteile in vielen Bereichen jedoch deutlich hohere Lastspielzahlen
> 107 im Rahmen ihrer Lebensdauer ertragen. So betragt z.B. die Ermiidungslebensdauer
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verschiedener Komponenten in PKWs und Ziigen 108 - 10° Lastspiele und in Turbinen bis
zu 1010 Lastspiele [2, 4]. Dies wirft die Frage auf, ob die fiir 107 Lastspiele ermittelte
Dauerfestigkeit auch fiir eine langere Lebensdauer noch giiltig ist und ob iiberhaupt eine
wirkliche Dauerfestigkeit existiert [14, 15].

Seit der ersten Konferenz VHCF1 1998 in Paris zum Thema Langzeitermiidung - Very high
cycle fatigue (VHCF) haben zahlreiche Untersuchungen der letzten Jahrzehnte gezeigt,
dass in vielen Materialien Ermiidungsversagen noch nach der definierten
Grenzlastspielzahl von 107, im so genannten VHCF Bereich (> 107 Lastspiele), bei
Beanspruchungen auch unterhalb der ermittelten Dauerfestigkeit auftreten kann [16-19].
Mughrabi [20] unterscheidet hierbei nach duktilen defektfreien Typ I Werkstoffen und
Typ Il Werkstoffen mit inneren Defekten, wie z.B. nichtmetallischen Einschliissen oder
Poren. Wahrend das Ermiidungsversagen fiir Typ [ Materialien iiber den gesamten
Lebensdauerbereich von der Oberflache ausgeht, wechselt es bei Typ Il Werkstoffen von
Oberflachenversagen bei hohen Beanspruchungsamplituden verbunden mit kurzer
Lebensdauer zu Versagen an Defekten im Inneren des Werkstoffs bei niedrigen
Amplituden und hoher Lebensdauer. Mit steigender Harte nimmt bei Typ Il Werkstoffen
der Einfluss der inneren Defekte auf die Wechselfestigkeit deutlich zu. Bis hin zu einer
Harte von ca. 400 HV steigt die Wechselfestigkeit linear mit der Harte. Dartiber hinaus
wird die Wechselfestigkeit durch die vorhandenen inneren Defekte deutlich reduziert
und weicht von dem linearen Trend ab (vgl. Abb. 2.1).
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400~ 60 o—SAE4140
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226 293 388 516 694
Vickers hardness HV
Abb. 2.1: Zusammenhang zwischen Harte und Wechselfestigkeit bei Typ Il Werkstoffen [21]

nach [22]

Dies ist nach McGreevy und Socie [23] darauf zuriickzufiihren, dass mit steigender
Festigkeit gemaf$ der Hall-Patch Beziehung die mikrostrukturellen Abmessungen sinken,
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wahrend sich die Grofie der Defekte nicht grundlegend verandert. Dadurch verandert sich
die effektive Anfangsrisslange eines im Material initiierten Risses, bis er an der ersten
mikrostrukturellen Barriere (z.B. Korngrenze) gestoppt werden kann. Dies
veranschaulicht Abb. 2.2. Wahrend in grobkérnigem Zustand die Anfangsrisslange nur
durch die Korngrofde bestimmt wird und mit bzw. ohne Einschluss identisch ist, wird sie
im feinkornigen Material durch den Einschluss deutlich erhdht, bevor der Riss an der
ersten Korngrenze gestoppt wird. Im feinkdrnigen Zustand wird mit Einschliissen im
Vergleich zum defektfreien Zustand ein groferer Riss initiiert, der sich schon iiber
mehrere Korngrofden erstreckt, bevor er an einer Korngrenze gestoppt werden kann.
Durch die erhohte Anfangsrisslange sind die an Einschliissen indizierten Risse im
feinkornigen Zustand schon bei geringeren Spannungsamplituden ausbreitungsfahig.
Folglich sinkt die Wechselfestigkeit.

grobkoérniger Zustand feinkorniger Zustand
Rissinitiilerung Rissinitiierung Rissinitiierung Rissinitiierung
mit Einschluss ohne Einschluss mit Einschluss ohne Einschluss

Abb. 2.2: Anfangsrisslange mit und ohne Einschluss in grob- und feinkérnigem Gefiige [23]

Hochfeste Stdhle sind eines der bekanntesten Beispiele fiir Typ II Werkstoffe mit
ausgepragtem Einschlussversagen bei hoher Lebensdauer. Nichtmetallische Einschliisse
im Inneren des Werkstoffs sind auch mehrere Dekaden nach 107 Lastspielen noch
Versagensauslosend und reduzieren deutlich die Ermiidungsfestigkeit in diesem Bereich.
Abb. 2.3 zeigt exemplarisch die Wohlerkurven des hochfesten Stahls 100Cr6 fiir
Umlaufbiege- und Zug-Druck-Wechselbeanspruchung.
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Abb. 2.3: Wohlerdiagramm von 100Cr6 (SUJ2) fiir Umlaufbiegung (links) und axiale
Wechselbeanspruchung (rechts) nach [24]
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Fir beide Beanspruchungsarten findet die Rissinitiierung bei  hohen
Spannungsamplituden im Bereich kurzer Lebensdauer bis zu 10> Lastspielen an der
Oberflache statt. Mit sinkender Spannungsamplitude findet ein Wechsel des
Rissinitiierungsortes von Oberflichendefekten zu Volumendefekten statt. Im
Ubergangsbereich treten beide Versagensarten auf, bis unterhalb einer bestimmten
Spannungsamplitude nur noch Rissinitiierung im Inneren des Werkstoffs beobachtet
wird. Das Versagen an inneren Defekten ist verbunden mit einer ldngeren Lebensdauer
mit Bruchlastspielzahlen bis zu 10° Zyklen. Wahrend bei Umlaufbiegung eine
charakteristische Stufe in der Wohlerkurve im Bereich des Versagensortwechsels
beobachtet wird, zeigt die Wohlerkurve bei axialer Beanspruchung einen konstanten
Abfall iber den gesamten Lebensdauerbereich [24, 25]. Als mogliche Griinden fiir diesen
unterschiedlichen = Kurvenverlauf sind vor allem die  unterschiedliche
Spannungsverteilung, das daraus resultierende hdochstbelastete Volumen, die
Einschlussverteilung und der Einfluss von Eigenspannungen aufzufiihren [26].

Der Wechsel des Rissinitilerungsortes im allgemeinen ist vermutlich auf die
unterschiedliche Auftretenswahrscheinlichkeit fiir Einschliisse an der Oberflache und im
Volumen in Kombination mit unterschiedlichen Rissausbreitungsgeschwindigkeiten
zuruckzufiihren [27]. Die Rissausbreitungsgeschwindigkeit ist fiir Oberflaichendefekte in
Umgebungsluft hoher als im Inneren des Werkstoffs, wo die Rissausbreitung quasi unter
Luftabschluss (Vakuum) ablauft. Solange also ein Riss an der Oberflache initiiert werden
kann, wird er schneller propagieren und zum Versagen fiihren. Mit sinkender Spannung
steigt jedoch der kritische Einschlussdurchmesser und die Auftretenswahrscheinlichkeit
fir ausreichend grofde Einschliisse sinkt. Bei entsprechend geringem Oberflachen zu
Volumen Verhaltnis ist nach Mughrabi [20] die Auftretenswahrscheinlichkeit
ausreichend grofier Einschliisse im Volumen jedoch deutlich hoéher, sodass eine
Rissinitiierung im Inneren mit sinkender Spannungsamplitude wahrscheinlicher wird.
Die Gesamtlebensdauer N ergibt sich unabhdngig vom Rissinitiierungsort allgemein aus
der Summe von Rissinitiierung Nin und Rissausbreitung Na. Die Phase der Rissinitiierung
setzt sich aus der Rissentstehung und Mikrorissausbreitung zusammen. Bei der
Rissausbreitung unterscheidet man zudem zwischen stabiler und instabiler
Rissausbreitung. Die Dauer der einzelnen Phasen kann hierbei abhdngig vom
Spannungsniveau und Rissinitiierungsort sehr unterschiedlich sein. [28, 29]

Die stabile Rissausbreitung kann nach dem Konzept der linear elastischen
Bruchmechanik  beschrieben = werden. Sie wird durch den zyklischen
Spannungsintensitatsfaktor (SIF) AK an der Rissspitze bestimmt. Diese quantifiziert die
Intensitat des Spannungsfeldes an einer Rissspitze oder um einen Einschluss bzw. Defekt
und kann nach dem Ansatz von Irwin [30] mittels Formel 2.1 aus der Schwingbreite der
Spannung Ag, der Risslange bzw. dem Einschlussradius a und einem Geometriefaktor Y
berechnet werden. Uberschreitet AK den Schwellenwert fiir die zyklische Rissausbreitung
AKn ist Langrisswachstum moglich. Die Rissausbreitung kann in diesem Fall mit Hilfe des
Paris Gesetzes (Formel 2.2) in Abhangigkeit vom zyklischen Spannungsintensitatsfaktor
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iiber die Rissausbreitungsgeschwindigkeit da/dN beschrieben werden. Unterhalb AKth,lang
ist keine Langrissausbreitung maoglich (da/dN = 0). [28, 31]

AK =Y - Aovma (2.1)
da
N = C,(AK)™ (2.2)

Mehrere Untersuchungen [32-34] haben jedoch gezeigt, dass sich Risse im Falle von
VHCF- Versagen in hochfesten Stdhlen an inneren Einschliissen unterhalb des
Schwellenwertes AKw ausbreiten konnen. In diesem Bereich sind nur kurze Risse
ausbreitungsfahig [31]. Ob jedoch Kurzrissausbreitung oder andere Mechanismen fiir die
spdte Initiierung eines ausbreitungsfahigen Risses im VHCF-Bereich verantwortlich ist
wird in der Literatur kontrovers diskutiert. Aber gerade die Phase der Rissinitiierung ist
im VHCF-Bereich von entscheidender Bedeutung. Im Bereich des VHCF Versagens bei
hochfesten Stdhlen nimmt die Rissinitiierung den gréfdten Teil der Lebensdauer ein und
bestimmt das Ermidungsverhalten [35, 36]. Nach Bathias [37] werden tiber 92 % der
Gesamtlebensdauer in der Phase der Rissinitiierung verbraucht. Auf die grundlegenden
Aspekte zur Rissinitiierung in hochfesten Stahlen, vor allem im VHCF-Bereich, wird in den
folgenden Kapiteln weiter eingegangen.

2.1. Bruchmechanische Bewertung des Ermiidungsverhaltens

Zur besseren Beurteilung des Ermiidungsverhaltens und der verschiedenen Stadien von
Rissinitiierung und Rissausbreitung konnen mit Hilfe der linear-elastischen
Bruchmechanik Spannungsintensitatsfaktoren bestimmt werden. Bei der Untersuchung
hochfester Stihle hat sich der varea - Ansatz von Murakami [38, 39] etabliert. Unter
Verwendung der Schwingbreite der Spannung Ac und der projizierten Querschnittsflache
einer Inhomogenitit (area) senkrecht zur Richtung der maximalen Zugspannung
berechnet sich die Schwingbreite des SIFs AKi nach Murakami wie in Formel 2.3
beschrieben. Die Vorfaktor C wird entsprechend der Lage des Einschlusses oder Risses
gewahlt und betragt an der Oberflache C = 0,65 und im Volumen C = 0,5. Zur Berechnung
des maximalen Spannungsintensitatsfaktors Kimax mit Formel 2.4 wird die maximale
Zugspannung 0o = 0a = Omax Statt der Schwingbreite der Spannung verwendet. Fiir ein
Spannungsverhadltnis von R = -1 entspricht Kimax der Halfte von AK.. Er entspricht dem
effektiven Spannungsintensitatsfaktor ohne Berticksichtigung von Rissschlief3effekten.

AK; = C - Aoy m/area (2.3)
Kimax = C - opVmvarea; fir R=-1 - AK; = 2K 05 (2.4)

Im Vergleich Zu konventionellen Formeln zur Bestimmung des
Spannungsintensitdtsfaktors an  idealisierten Riss- bzw. Defektgeometrien
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(,Pennyshaped” Riss oder halbelliptischer Oberflachenriss [40]) ermdglicht der Ansatz
von Murakami die Bestimmung von Spannungsintensitatsfaktoren fiir unterschiedlichste
Geometrien und unregelmafiig geformte Defekte. Fiir dreidimensionale Defekte, wie z.B.
nichtmetallische Einschliisse, kann wie in Abb. 2.4a gezeigt, die projizierte
Querschnittsfliche (area) senkrecht zur Richtung der maximalen Zugspannung als
Vergleichsriss verwendet werden. Bei Einschliissen an der Oberfliche sollte zur
Bestimmung der Flache ,area“ des Ersatzrisses die Flache von Hinterschneidungen Ans
zwischen Einschluss und Oberflache zur Einschlussfliche Ar hinzugenommen werden
(siehe Abb. 2.4b; area = Ak + Ans).

% Oberflache
= A
_ / HS
g
—
<
a) <+—» Beanspruchungsrichtung b) ® Beanspruchhngsrichtung

Abb. 2.4: a) Ermittlung eines Ersatzrisses flir dreidimensionale Defekte und Einschliisse nach
Murakami [41]; b) Korrektur bei oberflichennahen Einschliissen [39]

Durch systematische Bewertung der SIF an den rissinitiierenden Einschliissen kann das
Verstandnis der Rissinitiierung und -ausbreitung in hochfesten Stihlen verbessert
werden. Die grundlegenden Zusammenhdnge zwischen dem Ermiidungsverhalten
hochfester Stdahle und lokalen Spannungsintensititen wird in den folgenden Kapiteln
eingehender erlautert.

2.2. Rissinitiierung an nichtmetallischen Einschliissen

Unter Rissinitiierung versteht man ganz grundlegend die Entstehung eines Anrisses. Die
Definition eines Anrisses kann jedoch ganz unterschiedlich sein und reicht von der
Trennung weniger Atome bis hin zur Entstehung ausbreitungsfahiger Langrisse mit einer
Lange, die die mikrostrukturellen Abmessungen im Werkstoff {ibersteigt. Rissinitiierung
in Folge von zyklischer Beanspruchung ist auf plastische Vorgange im Werkstoff
zuriickzufiihren, die in der Umgebung lokaler Spannungskonzentrationen ablaufen.
Solche Spannungskonzentrationen konnen unterschiedliche Ursachen haben und z.B.
durch Kerben, Oberflachenrauheit, Poren, Korngrenzen (durch Anisotropie des Gefliges
polykristalliner Werkstoffe) oder nichtmetallische Einschliisse hervorgerufen werden.
Die zyklische Plastizitit im Werkstoff fithrt dort zur Verdnderung der
Versetzungsstrukturen, verbunden mit Verfestigungs- und oder Entfestigungs-
vorgdngen. Die Lokalisierung der plastischen Verformung in diesen Bereichen fiihrt zur
Rissinitiierung. [42]
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Wie bereits am Anfang von Kapitel 2 beschrieben sind nichtmetallische Einschliisse in
hochfesten Stdhlen die Hauptursache fiir Rissinitiierung und bestimmen das
Ermiidungsverhalten. Aufgrund ihrer Spannungsiiberh6henden Wirkung fithren sie auch
weit unterhalb der Streckgrenze, wo makroskopisch keine plastische Verformung
beobachtet wird, zu stark lokalisierter Plastizitit und folglich zu stark lokalisiert
ablaufenden Schadigungsvorgingen. Dadurch begiinstigen nichtmetallische Einschliisse
die Initilerung versagenskritischer Risse. Zudem erhéhen sie im Falle einer
Rissinitiierung, wie bereits in Kapitel 2 beschrieben, die Anfangsrisslange, falls ihre Grof3e
die Mikrostrukturabmessungen iibersteigt. Dies kann mit Hilfe des Kitagawa-Takahashi
Diagramms [43] verdeutlicht werden. Abb. 2.5 beschriebt die verschiedenen Bereiche der
Rissausbreitung tuber das Verhaltnis der Beanspruchung, zur Rissldnge in Abhéngigkeit
von der Mikrostruktur nach Miller [44, 45]. Im griinen Bereich unterhalb der Linie, die
mit Rissausbreitungsgeschwindigkeit null bezeichnet ist, sind Anrisse nicht
ausbreitungsfahig, da die Kombination aus Beanspruchung und Risslange keine
Rissausbreitung ermoglicht. Im blau eingefarbten Bereich sind mikrostrukturell kurze
Risse ausbreitungsfahig, werden aber bei konstanter Spannungsamplitude am nachsten
mikrostrukturellen Hindernis ai, a2, a3 (z.B. Zwillings, Korn- oder Phasengrenzen)
gestoppt. Mikrostrukturell kurze Risse sind kleiner als die Korngréfie und haben
gewohnlich ein Verhaltnis von Rissldnge zu plastischer Zonengrofde a/rp < 1 [46]. Bei
Spannungen oberhalb der Wechselfestigkeit sind alle Risse ausbreitungsfahig (roter
Bereich). Aufgrund der im Vergleich zur Risslange grofden plastischen Zone sind diese
Risse mit elastisch-plastischer Bruchmechanik zu analysieren. Dies schlief3t den Bereich
physikalisch kurzer Risse ein, in dem die Risslange die Korngrofie schon deutlich
libersteigt und das Verhaltnis von Rissldnge zu plastischer Zonengréfde a/rp ~ 1 betragt
[46]. Im gelben Bereich, fiir lange Risse, grofier ao, und Spannungen unterhalb der
Wechselfestigkeit des defektfreien Materials (a/rp >> 1 [46]), findet die linear-elastische
Bruchmechanik Anwendung. Die Rissldnge ao, ab der eine linear elastische Betrachtung
zuldssig ist, entspricht z.B. nach Taylor [47] etwa dem zehnfachen der
Mikrostrukturabmessungen (Korngrofde dk; ao=10dk). Weiterhin kann die LEBM
angewendet werden, wenn die Risslange das Zehnfache des Radius der plastischen Zone
rp Ubersteigtt. Da in  hochfesten Stdhlen die  Einschlussgrofde  die
Mikrostrukturabmessungen deutlich iibersteigt, wird bei ausreichend hoher Spannung
sofort ein Langriss initiiert, der mit Hilfe der linear-elastischen Bruchmechanik
beschrieben werden kann.
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Abb. 2.5: Mikrostrukturabhéngiges Kitagawa-Takahashi Diagramm nach [44, 45, 48]

Bei der Rissinitilerung an nichtmetallischen Einschliissen kann man grundlegend
zwischen zwei verschiedenen Mechanismen der Risskeimbildung unterscheiden, die sich
aufgrund unterschiedlicher Anbindung der Einschliisse an die umliegende Matrix ergeben
[42, 49, 50]. Zum einen gibt es Einschliisse mit geringer Grenzflaichenhaftung zum
umgebenden Matrixwerkstoff. Typische Beispiele hierfiir sind oxidische Einschliisse oder
Mangansulfide. In diesem Fall kommt es bei zyklischer Beanspruchung zuerst zum
Ablésen des Einschlusses von der Matrix, wie in Abb. 2.6a dargestellt. Ab diesem
Zeitpunkt wirkt der Einschluss wie ein Hohlraum oder einer Pore. Die Rissbildung findet
dann aufgrund der Spannungsiiberhéhung (Kerbformzahl ax = 2) [50, 51] in der
umgebenden Matrix statt. Abb. 2.7 zeigt die typische Spannungsverteilung fiir
Aluminium-Calcium-Oxide. Die Rissinitiierung wird hierbei durch klassische
Versetzungsmechanismen im Bereich der lokalen Spannungsiiberh6hungen am
Einschluss getrieben und lauft analog zur Initiierung an persistenten Gleitbandern ab.
Oftmals findet man bei diesem Rissinitiierungsmechanismus den Einschluss auf einer
Bruchflache und den Hohlraum, den der Einschluss zuriickgelassen hat, auf der anderen.
Aber auch ein Zerbrechen des Einschlusses ist moglich oder der Einschluss fallt aus der
Bruchflache heraus und fehlt komplett. [52-56]

Abb. 2.6: Rissinitiierung an nichtmetallsichen Einschliissen; a) Ablésung und Rissinitiierung an

einem calcium-aluminiumhaltigen Einschluss nach [52], b) Bruch eines Titannitrid-Einschlusses
mit anschliefRender Rissinitiierung in die Matrix nach [57]
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Einschliisse mit stiarkerer Grenzflachenhaftung tragen die in der Matrix vorhandenen
Krafte mit und kdnnen auf unterschiedliche Weise zur Rissinitiierung fithren. Bei spréden
Einschliissen, wie z.B. Titannitriden, tritt aufgrund des h6heren E-Moduls (verglichen mit
der Stahlmatrix) die Spannungsiiberhdhung im Inneren des Einschlusses auf (vgl. Abb.
2.7), sodass sie bei zyklischer Beanspruchung sofort spréode brechen und einen scharfen
Riss initileren konnen (vgl. Abb. 2.6b) [50, 57]. Alternativ kann, bei ausreichender
Festigkeit des Einschlusses, durch plastische Verformung im Bereich der
Spannungskonzentration im umliegenden Werkstoff auch ein Aufstau von Versetzungen
an der Grenzflaiche zum Versagen des Einschlusses fiihren [49]. In beiden Fallen kann
aufgrund der guten Grenzflaichenhaftung der so gebildete Riss tiber die Grenzflache in die
Matrix des umgebenden Werkstoffs propagieren. [52-55, 57]
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Abb. 2.7: Verlaufe der Spanungsiiberhohungen in und um verschiedene Einschliisse in
martensitischem und bainitischem 100Cr6 [8]

Basierend auf dem unterschiedlichen Rissinitiierungsverhalten der verschiedenen
Einschlussarten definieren Monnot et al. [58] einen Schadlichkeitsindex, der das
Schadigungspotenzial verschiedener Einschliisse bewertet (siehe Abb. 2.8). Eine Einheit
des Schadlichkeitsindexes auf der Ordinate entspricht dabei einem Abfall der
Dauerfestigkeit um 125MPa. Das unterschiedliche Schadigungspotenzial wird zusatzlich
auch durch die physikalischen Eigenschaften (E-Modul, Zugfestigkeit, Poissonzahl ...), die
Form und Groflenverteilung der Einschliisse beeinflusst. So sind z.B. die vergleichsweise
kleinen rechteckigen Titannitrid-Einschliisse schadlicher und reduzieren die
Dauerfestigkeit starker als gleichgrofde Aluminiumoxide.
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Abb. 2.8: Schadlichkeitsindex unterschiedlicher Einschlusstypen in Abhangigkeit vom
Einschlussdurchmessers nach [58]

Das unterschiedliche Rissinitiierungsverhalten der nichtmetallischen Einschliisse und die
teils starke Streuung der Einschlussgrofie, und damit der Anfangsrisslange, resultieren in
hochfesten Stdahlen in einer groflen Streuung der Lebensdauer auf einem
Beanspruchungshorizont bzw. der Spannungsamplituden, welche zum Bruch fiihren [8].
Abb. 2.9 zeigt die Spannungsintensititsfaktoren an den versagensauslosenden
Einschliissen als Funktion der Lebensdauer in Abhangigkeit der verschiedenen
Einschlussarten. Man beobachtet eine Separierung der verschiedenen Einschlussklassen,
sodass der Zusammenhang zwischen Spannungsintensitatsfaktor und Bruchlastspielzahl
fiir jede Klasse durch ein eigenes Potenzgesetz (Geraden in doppellogarithmischer
Darstellung in  Abb. 2.9) beschrieben werden kann. Bei gleichem
Spannungsintensitatsfaktor am Einschluss fiihren Titannitride (TiN) zu deutlich
kleineren Bruchlastspielzahlen als calciumoxidhaltige Einschliisse (Ca0), die wiederum
eine etwas kirzere Lebensdauer zeigen als Aluminiumcalciumoxide (AICaO0).

Das Ermidungsverhalten hochfester Stdhle lasst sich mit Hilfe des
Spannungsintensitiatsfaktor am Einschluss beschreiben. Bei Spannungsintensitats-
faktoren Kmaxt oberhalb des Schwellenwertes fiir Langrissausbreitung K = 4-5 MPa wird
zum einen Rissinitiierung an der Oberflache (siehe Abb. 2.10a) beobachtet, solange ein
kritischer Einschluss an der Oberfliche vorliegt. Aufgrund der hoéheren
Rissausbreitungsgeschwindigkeit fiihrt Oberflichenversagen zu vergleichsweise kurzer
Lebensdauer unter 10> Lastspielen (vgl. Abb. 2.9). Bei Rissinitiierung an Einschliissen im
Inneren mit einem Spannungsintensitatsfaktor Kmaxe > K tritt das Versagen im HCF-
Bereich auf und eine nach Sakai [59] benannte sehr glatte Fisheye-Bruchflache (siehe Abb.
2.10b) entsteht. [8, 60-63]
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Abb. 2.9: Spannungsintensitdtsfaktoren der versagensauslosenden Einschliisse Kmax e als Funktion
der Bruchlastspielzahl im hochfesten Stahl 100Cr6 (B =Bainit; M = Martensit) nach [8]

Es ist weiterhin ersichtlich, dass in hochfesten Stidhlen auch unterhalb des
Schwellenwertes K an Einschliissen Risse initiiert werden, die zum Versagen fiihren
(siehe Abb. 2.9). In diesem Fall tritt das Versagen erst bei sehr hohen Bruchlastspielzahlen
im Bereich von 10° bis 10° Lastspielen auf. Folglich kann das Versagen im VHCF-Bereich
auf die Rissinitiierung bei sehr niedrigen Spannungsintensititsfaktoren zuriickgefiihrt
werden. Die Rissinitiierung im VHCF-Bereich und die dafiir verantwortlichen
Mechanismen werden im folgenden Kapitel eingehender betrachtet.

Abb. 2 10 Rlssmltuerung in hochfestem 100Cr6 a) an der Oberﬂache (Ng=3,35-10%), b)
Rissinitiierung mit Fisheye-Bruchflache im Probeninneren (Ng = 1,1 - 10¢) nach [8]
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2.3. Rissinitiierung im VHCF-Bereich

Die spate Rissinitiierung in hochfesten Stahlen bei Versagen im VHCF-Bereich wird, wie
bereits beschrieben, an inneren Einschliissen beobachtet, deren
Spannungsintensitatsfaktor Kmax,E unterhalb des Schwellenwertes fur
Langrissausbreitung K liegt. Im Falle einer Rissinitiierung im VHCF-Bereich wird nach
dem Versagen ein charakteristischer rauer, feinkdrnig erscheinender Bereich in direkter
Umgebung des Rissinitiierenden Einschlusses auf der Bruchflache beobachtet, der sich
deutlich von dem sehr glatten Fisheye abgrenzt (siehe Abb. 2.11). Aufgrund seiner
optischen Erscheinung bei rasterelektronenmikroskopischer Untersuchung der
Bruchflache wird dieser Bereich in der Literatur als ,fine granular area“ oder kurz ,,FGA“
bezeichnet [59]. Bei Untersuchungen im Lichtmikroskop erscheint dieser Bereich im
Hellfeld wegen starkerer Streuung des einfallenden Lichts dunkel und wird deshalb auch
yoptically dark area (ODA)“ genannt [33]. Beide Bezeichnungen beschreiben den
identischen Bereich der Bruchflache und die Groéfie der FGA entspricht der der ODA [8].
Weitere weniger verbreitete Bezeichnungen in der Literatur fiir diesen speziellen
Bruchflachenbereich sind ,granular bright facet (GBF)“ [60] oder ,rough surface area
(RSA)“ [64].

Abb. 2.11: Fine granular area (FGA) in 100Cr6 detektiert mit REM und optical dark area (ODA)
detektiert mit LIM [8]

Mit Hilfe des Ansatzes von Murakami kénnen durch Vermessung der FGA Flache arearca
(inklusive des Einschlusses) Spannungsintensititsfaktoren Kmaxrca am Rand der FGA
berechnet werden. Die systematische bruchmechanische Analyse zeigt, dass im
hochfesten Stahl 100Cr6 der Spannungsintensititsfaktor Kmaxrca am Rand der FGA
unabhangig von der Bruchlastspielzahl in der Grofdenordnung des Schwellenwertes fiir
Langrissausbreitung K = 4-5 MPam?/2 liegt bzw. ihn tiberschreitet [8, 24, 34, 65, 66].
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Abb. 2.12: Spannungsintensititsfaktoren am Einschluss Kmaxeg und an der FGA Kmaxrca fiir
unbehandelte und kugelgestrahlte (SP) Proben aus SUJ2 nach [34] (Abbildung wurde korrigiert,
da hier K nicht AK wie in der Originalarbeit dargestellt wird; der SIF wurde mit 6. nicht mit Ao,
berechnet)

Da die FGA nur bei VHCF-Versagen beobachtet wird und der Spannungsintensitatsfaktor
KmaxFea dem Schwellenwert K entspricht, lasst sich schlussfolgern, dass sie ursachlich
fir die spate Initiierung eines ausbreitungsfahigen Langrisses ist. Die Entstehung der FGA
und die darin ablaufende Rissausbreitung wird demnach der VHCF-Rissinitiierung
zugeordnet. Da bei VHCF-Versagen die Rissinitiierung den grofdten Teil der Lebensdauer
einnimmt (>90%) [35-37, 67], missen spezielle Rissinitilerungs- und
Rissausbreitungsmechanismen im VHCF-Bereich auftreten, die zur Bildung der FGA
fiihren und somit einen ausbreitungsfahigen Riss initiieren. Anhand der Gréfse der FGA
und der zu ihrer Bildung benotigten Lastspielzahlen lasst sich abschatzen, dass die
Rissausbreitung pro Zyklus mit ca. 10-11 - 10-12 m /LS weit unterhalb des Gitterabstands
(~ 0,28 nm) des Werkstoffs liegt. Der Riss kann in der Phase der Rissinitiierung in der
FGA folglich nicht Zyklus fiir Zyklus wachsen und nicht uber gangige
Rissausbreitungskonzepte beschrieben werden.

Aufgrund der besonderen Oberflichenmorphologie der FGA wurden der Risspfad und die
umliegende Mikrostruktur eingehender untersucht. Mehrere Untersuchungen [8, 68, 69]
zeigen, dass entlang der Bruchflache im Bereich der FGA eine veranderte Mikrostruktur
vorliegt. Abb. 2.13 zeigt exemplarische Mikrostrukturuntersuchungen der FGA in
martensitischem 100Cr6 mit Hilfe von Feinbereichselektronenbeugung im TEM. Die
Beugungsbilder direkt an der Bruchflache weisen aufgrund der dort auftretenden Debye
Ringe auf eine im Vergleich zum Messbereich feine polykristalline Mikrostruktur hin. Im
Gegensatz dazu zeigen Beugungsbilder etwas weiter unter der Bruchflache ein Laue-
Muster, das auf die wunverdnderte vergleichsweise grobe Mikrostruktur des
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martensitischen Ausgangszustandes hinweist. Die VHCF-Rissinitiierung mit Bildung einer
FGA ist folglich mit einer starken lokalen Verringerung der Korngrofie in einem schmalen
Bereich entlang der Bruchflache verbunden. Ob diese mikrostrukturellen Veranderungen
jedoch ursachlich sind fiir die spate Rissinitiierung und damit fiir das VHCF-Versagen oder
ob es nur eine Begleiterscheinung ist, wird kontrovers diskutiert.

<— Rissausbreitungsrichtung

Abb. 2.13: Untersuchung der Mikrostruktur im Bereich der FGA mit ioneninduziertem
Sekundarelektronen und Feinbereichsbeugung an und unter der Bruchflache nach [32]

In der Literatur existieren zahlreiche unterschiedliche Modelle, die die VHCF-Rissbildung
und Rissausbreitung in Verbindung mit der FGA-Bildung beschreiben. Mdogliche
Rissinitiierungs- und Rissausbreitungsmechanismen werden im folgenden Kapitel
vorgestellt.

2.3.1. Mechanismen

Zur Rissinitilerung bzw. Rissausbreitung unterhalb des Schwellenwertes Kw, die
schlussendlich zum spaten Ermiidungsversagen im VHCF-Bereich und somit zum Verlust
der Dauerfestigkeit fiihren, existieren zahlreiche Theorien. Da unterhalb von K keine
Langrissausbreitung stattfindet, vermuten einige Forscher [33, 39, 70, 71], dass
Kurzrisswachstum fiir die Rissausbreitung innerhalb der FGA bzw. ODA zur Initiierung
eines Risses bei VHCF fiihrt. Nach Murakami et al. [26, 33, 35, 72, 73] flihrt Wasserstoff,
der sich wahrend der Warmebehandlung bevorzugt um nichtmetallische Einschliisse
anlagert [74-76], zu lokaler Wasserstoffversprodung im umliegenden Gefiige. Dadurch
sollen RissschliefReffekte bei kurzen Rissen unterdriickt werden, die normalerweise die
Dauerfestigkeit bestimmen. Nach Ansicht von Narita et al. [77] fithrt Wasserstoff an der
Rissspitze zu einer Erhohung des lokalen Spannungsintensitatsfaktors und unterstiitzt
somit eine Rissausbreitung. Weiterhin kann Wasserstoff die Mobilitit der Versetzungen
erh6hen, Versetzungsmultiplikation erleichtern und innere Reibung reduzieren [78-83].
Auf diese Weise wiirde das Kurzrisswachstum in der Umgebung von Einschliissen
begiinstigt und nicht mehr gestoppt. Der Riss wachst unter Einfluss des lokal
vorliegenden Wasserstoffs, bis er ab dem Spannungsintensitatsfaktor AKopa auch ohne
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den Einfluss von Wasserstoff ausbreitungsfahig ist. Abb. 2.14 zeigt schematisch die
wasserstoffunterstiitze Rissausbreitung um Einschliisse nach Murakami. Die
Feinkornbildung, die entlang des Risses innerhalb der FGA beobachtet wird, spielt in
Murakamis Model keine Rolle und waére folglich nur eine Randerscheinung.

Raue Oberflache: wasserstoffunterstiitztes
Ermudungsrisswachstum

W—w—-——-—\-—'
h

t Normales Ermudungsrisswachstum

— Kritische GroRe flr
reine Ermidung
(Schwellenwert AKgpa)

Einschluss
ODA

Abb. 2.14: VHCF-Rissinitiierung durch wasserstoffunterstiitze Rissausbreitung um Einschliisse
nach [84]

Nach Yang et al. [70] wird die Rissausbreitung vor allem durch Wasserstoff beeinflusst,
wenn der Zuwachs der Risslange Aa pro Zyklus kleiner ist als die plastische Zone an der
Rissspitze rp (vgl. Abb. 2.15a). Unter der Annahme, dass in der plastischen Zone ein
hoherer Gehalt an Wasserstoff vorliegt, wiirde sich der Riss in diesem Fall unter dem
Einfluss von Wasserstoff ausbreiten und die FGA bzw. ODA bilden. Sobald der Zuwachs
der Rissldnge pro Zyklus die plastische Zonengrofie iibersteigt, sinkt der Einfluss der
erh6hten Wasserstoffkonzentration in der Rissspitze und der Riss ist auch ohne den
Einfluss von Wasserstoff ausbreitungsfahig und die FGA Bildung ist beendet (vgl. Abb.
2.15b+c).

a A b Aa c _ Aa
Riss ‘El Riss Riss [~ d
rE| H rp| ™ H P rp| ~ H
< FGA > < FGA > FGA N

Abb. 2.15: Schematische Darstellung des Einflusses der plastischen Zonengrofde an der
Rissspitze auf die FGA Bildung nach Yang et al. [70]

In Untersuchungen an 34CrMo4 [73, 84] mit variierendem Wasserstoffgehalt wurde
zudem gezeigt, dass in wasserstoffreichen Proben deutlichere FGAs beobachtet werden
bzw. die FGAs bei reduziertem Gesamtwasserstoffgehalt schwacher ausgepragt sind.
Furuya et al. [85] hingegen beobachtet in vergltetem 42CrMo4 einen genau
entgegengesetzten Effekt der Wasserstoffbeladung. Karsch et al. [86] beschreiben in
hochfestem Stahl, dass in wasserstoffbeladenen Proben die Kkritischen
Spannungsintensititsfaktoren fiir den Wechsel der Rissausbreitungsmechanismen mit
steigendem Wasserstoffgehalt reduziert werden. Dies fiihrt in ihren Versuchen zu
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kleineren FGAs bei erhohtem Wasserstoffgehalt in bainitischem und martensitischem
hochfestem Stahl bei einem Lastverhaltnis R = 0,1.

Hong et al. [69, 87] hingegen fiihren, im Gegensatz zum Model von Murakami, die VHCF
Rissinitilerung mit FGA Bildung in hochfesten Stdhlen nicht explizit auf
Kurzrisswachstum zuriick, sondern auf Rissausbreitung in Verbindung mit Rissschliefsen.
Zuerst initiiert demzufolge ein Riss unter VHCF Beanspruchung durch kumulative
plastische Verformung in der Umgebung eines Einschlusses. Wie die Rissinitiierung und -
ausbreitung im VHCF-Bereich im Detail ablauft, wird nicht weiter ausgefiihrt. Aufgrund
des wiederholten Kontaktes der Rissflanken (,numerous cyclic pressing” NPC) unter
zyklischer Zug-Druck-Beanspruchung in Verbindung mit Rissschliefsen bildet sich entlang
des Risses ein feinkdrniger Bereich, der spater als FGA auf der Bruchfldche zu finden ist
(siehe Abb. 2.16). Die veranderte Mikrostruktur ware folglich nur eine Begleiterscheinung
der VHCF Rissausbreitung und nicht ursachlich. Ein vergleichbares Model postulieren
Nakamura und Oguma [88, 89] fiir die Bildung eines feinkornigen Bruchflachenbereiches
in Ti6Al4V und 36CrNiMo4. Demnach fithrt der Bruchflachenkontakt durch die
Ermiidungsbeanspruchung bei Rissinitiierung im Inneren des Werkstoffes, aber auch bei
Versuchsfilhrung im Vakuum, wiederholt zu einer Art Kaltverschweifung der
Bruchflachen und dadurch zu Feinkornbildung. Damit verbunden ist auch eine deutlich
verringerte Rissausbreitungsgeschwindigkeit in Vakuum bzw. im Inneren des Werkstoffs.
Nakamura et al. [89] zeigen in ihren Untersuchungen, dass sich im Vakuum durch
wiederholten Bruchflaichenkontakt bei zuvor erzeugten Rissen FGA-dhnliche
Bruchflachenstrukturen erzeugen lassen. In diesem Zusammenhang wird haufig auch der
Einfluss von Mittelspannungen auf die VHCF Rissinitiierung in Verbindung mit FGA
Bildung untersucht. So wird in einigen Untersuchungen an unterschiedlichen Stahlen [69,
90-92] beobachtet, dass bei positiven Lastverhdltnissen, die den Rissflankenkontakt
verringern oder sogar ganz verhindern, VHCF-Versagen mit reduzierter oder bei
ausreichen hohem Lastverhaltnis, ohne Feinkornbildung auftritt. Aber vereinzelt wird in
der Literatur auch bei positiven Lastverhaltnissen (R = 0,1 [93], R=0,3 [61] und R = 0,5
[25]) von FGA Bildung berichtet.

In aktuellen Untersuchungen von Ritz et al. [92] an duktileren, angelassenen Stdhlen
X10CrNiMoV12-2-2 und 34CrNiMo6 wird in diesem Zusammenhang der
Bruchflachenkontakt und Rissschliefeffekte bei unterschiedlichen Lastverhaltnissen
simuliert. Sie zeigen, dass im Bereich um einen Einschluss erh6hte Kontaktspannungen
berechnet werden, die mit steigendem Lastverhdltnis abnehmen. In diesem
Zusammenhang wird weiterhin beobachtet, dass die Dicke der FGA mit steigendem
Lastverhaltnis abnimmt. Dies wiirde das Modell zur Feinkornbildung nach Hong et al.
unterstiitzen. Allerdings bleibt bei diesem Modell weiterhin die Frage offen, wie und
warum es iiberhaupt zur VHCF-Rissausbreitung kommen kann.
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Rissinitiierung Feine Kérner i, Kritische GroRe der FGA

)

Abb. 2.16: Schematisch Darstellung des NCP-Models zur VHCF Rissinitiierung mit FGA nach [69]

A
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Feinkornige Schicht

Es gibt jedoch auch zahlreiche Modelvorstellungen, die die VHCF Rissinitiierung mit FGA
Bildung weder auf Kurzrisswachstum noch auf klassische Rissausbreitung zurtickfiihren.
Nach Shanyavskiy [94] erreicht das Material vor allem im Druck-Halbzyklus der
Ermuidungsbeanspruchung einen superplastischen Zustand um einen Einschluss. Dies
resultiert in wirbelférmiges plastisches Flief3en in diesem Bereich und zur Bildung einer
diinnen nanostrukturierten Schicht. Unter zyklischer Beanspruchung rotieren die neu
geformten Nanokoérner in jedem Halbzyklus. Dadurch wird die Korngrenzenfestigkeit
reduziert, sodass die Korner sich im Bereich der FGA voneinander losen und freie
Oberflache bilden. Nun rollen die Koérner aneinander ab und bilden die typische, runde
Form, die auf der FGA Bruchflache beobachtet werden. Abb. 2.17 zeigt das Model von
Shanyavskiy schematisch.

Auch Wang et al. [95] vermuten das die Rissinitiierung im VHCF Bereich auf lokale
plastisch Verformungsvorgange zuriickzufiihren ist. Durch die Spannungsiiberhéhung am
Einschluss wird die kritische Schubspannung tkrit lokal tberschritten. Die daraus
resultierende Versetzungsbewegung soll mit andauernder zyklischer Beanspruchung zur
Bildung von feinen persistenten Gleitbandern (PSB) fiihren, die schlussendlich
rissinitiierend wirken.

B8 Einschluss [[1FGA [ ]drehendes Volumen
Abb. 2.17: Matrix-Rotations-Model zur FGA-Bildung nach Shanyavskiy [94]

Shiozawa et al. [34, 60, 96] bezeichnen den kérnigen rauen Bereich der Bruchflache bei
VHCF Rissinitiierung in hochfesten Stahlen als ,granular bright facet (GBF)“. Aufgrund der
besonderen Morphologie der GBF vermuten sie, dass die Rissausbreitung in diesem
Bereich stark mikrostrukturabhdngig ist. Die Bruchflaichenanalyse mittels
Rastersondenmikroskopie im Bereich der GBF zeigten, dass die Oberflaichenrauheit in
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etwa dem durchschnittlichen Durchmesser der im Gefiige fein verteilten Karbide
entspricht. Zusatzlich zeigt eine Elektronenstrahlmikroanalyse verstarkt Kohlenstoff
innerhalb der GBF. Basierend auf diesen Ergebnissen postulieren Shiozawa et al., dass die
Rissinitiierung im VHCF Bereich auf die Ablosung der fein verteilten kugelférmigen
Karbide in der Nahe des Einschlusses zuriickzufiihren ist. Durch die Abl6sung der Karbide
unter zyklischer Beanspruchung werden demzufolge voneinander unabhdngige
Mikrorisse initiiert, die sich mit fortlaufender Ermiidung zu einem ausbreitungsfahigen
Riss zusammenschlief3en. Die abgelosten Karbide bzw. die durch sie zuriickgelassenen
Krater fiihren zur charakteristischen Rauheit der GBF. Abb. 2.18 zeigt schematisch den
Mechanismus der Rissinitiierung durch Karbidablosung.
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Abb. 2.18: Mechanismus der VHCF Rissinitiierung durch Karbidablésung nach [34]

Andere Theorien zur Rissinitiierung im VHCF Bereich schreiben der Feinkornbildung, die
auf der Bruchfliche entlang der FGA beobachtet wird, eine tragende Rolle zu und
vermuten, dass sie ursachlich fiir die spate Rissinitiierung ist und nicht nur eine
Randerscheinung. Abb. 2.19 zeigt das Model von Sakai et al. [68, 97].

Entsprechend der Modelvorstellung von Sakai bildet sich um Einschliisse, die zur
Rissinitiierung im VHCF Bereich fiihren, unter zyklischer Langzeitbeanspruchung zuerst
durch Polygonisation eine feinkornige Schicht in der Grofde der spateren FGA aus. Entlang
der Grenzflache der feinkérnigen Schicht und des umgebenen Ursprungsgefiiges treten
unter weiterer zyklischer Beanspruchung Mikroablosungen auf, deren Zahl mit
andauernder Beanspruchung stindig zunimmt. Mit steigender Anzahl vereinigen sich
diese lokalen Mikroablésungen und bilden schlussendlich den finalen
ausbreitungsfahigen FGA Riss.
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Einschluss
Feinkdrnige Schicht
Stadium A: Bildung einer feinkdrnigen Schicht

Einschluss

Stadium B: Bildung und Vereinigung von
Mikroablésungen

Einschluss

Stadium C: Vollstandig ausgebildete FGA

Abb. 2.19: FGA Bildungsmechanismus in hochfesten Stahlen nach Sakai et al. [68]

Auch Grad et al. [8, 32] sind der Ansicht, dass nicht Kurzrisswachstum fiir die spate
Rissinitiierung verantwortlich ist und stellen die Kornfeinung im Bereich der FGA in den
Mittelpunkt ihres Models in Abb. 2.20. Entsprechend der Definition kurzer Risse nach
Miller ware das Verhéltnis von plastischer Zonengréfde zur Risslange fiir FGA-Risse zu
grofd fiir kurze Risse. Da der Spannungsintensitatsfaktor Kmax unterhalb des globalen
Schwellenwertes des Grundgefiiges Kinglobal liegt, sollte es sich eigentlich um nicht
ausbreitungsfahige Langrisse (siehe Abb. 2.20a) handeln [8]. Folglich muss ein
Mechanismus verantwortlich sein, der Ahnlichkeiten zum Ansatz von Sakai aufweist.
Demnach tritt, auch wenn keine Langrissausbreitung moglich ist, im Bereich der
Spannungsiiberh6hung um nichtmetallische Einschliisse lokal plastische Verformung auf.
Die Versetzungen ordnen sich aufgrund der plastischen Verformung zu Versetzungszellen
um, die anschliefdend zu neuen Subkorner werden (Abb. 2.20b). Die so neu gebildete
feinere lokale Mikrostruktur besitz einen geringeren Schwellenwert fiir Rissausbreitung
Kthlokal und ermdoglicht lokale Rissausbreitung, sobald Kinjokai < Kmax wird (siehe Abb.
2.20c). Aufgrund der Spannungskonzentration an der Rissspitze wiederholt sich dieser
Vorgang von Zellenbildung, Kornfeinung und Rissausbreitung (Abb. 2.20d-e), bis Kmax an
der Rissspitze den globale Schwellenwert Kingobal Ubersteigt und der Riss ohne
Gefligeveranderung ausbreitungsfahig ist (Abb. 2.20f).
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(@) Kmax < Kth,global (b) Kmax < Kth,g!obal (€) Kiax < Kth,global

Kmax > Kth,lokal Kmax > Kth,lokal

(d) Kmax < Kth,global (e) Kmax = Kth,global (f) Kmax 2 Kth,global
Kmax =2 Kth,IokaI Kmax > Kth,lokal

Abb. 2.20: VHCF Rissinitiierung mit FGA Bildung in hochfestem Stahl nach Grad et al. [32]

Auch Chai et al. [98, 99] fiihren die FGA Bildung und VHCF Rissinitiierung auf lokale
plastische Prozesse, vergleichbar zum zuvor vorgestellten Mechanismus von Grad et al.,
zuriick. Demnach fiihrt die Spannungskonzentration am Einschluss zu plastischer
Verformung sowie lokaler Rekristallisation und somit zur Bildung von Versetzungszellen.
Durch Versetzungsausloschung in den Versetzungszellen sollen jedoch anschliefsend
Mikroporen gebildet werden, die letztlich zur Rissinitiierung an den Zellen fiihren.

In einer aktuellen Veroéffentlichung von Abdessalam et al. [100] wird ein sehr dhnliches
Model prasentiert, dass in Abb. 2.21 schematisch dargestellt ist. Demnach fiihrt die
Spannungsiiberh6hung am Einschluss, z.B. durch die unterschiedlichen E-Moduln von
Einschluss und Matrix, zum Bruch eines Einschlusses und somit zur Rissinitiierung unter
zyklischer Beanspruchung (Abb. 2.21a). Die plastische Zone an der Rissspitze ist kleiner
als die Martensitlattengrofde. Der Riss wachst flr innere Rissinitiierung langsam und
stetig mit Stadium I-dhnlicher Rissausbreitung bei Spannungsintensitatsfaktoren
unterhalb Kw und hinterldsst dabei einen plastisch verformten Bereich entlang der
Rissufer (Abb. 2.21b+c). Aufgrund der geringen Rissausbreitungsgeschwindigkeit wirkt
die zyklische plastische Verformung lokal lange auf die umgebende Matrix ein und fiihrt
zu einer Verdnderung der lokalen Mikrostruktur. Dabei kommt es zu einer Umordnung
der Versetzungen im sehr versetzungsreichen Martensitgefiige und zu einer feinen
Versetzungszellenstruktur, die sich als ,feinkorniger Bereich“ entlang der FGA
Bruchflache zeigt. Im Gegensatz zum Model von Grad et al. entsteht der feinkérnige
Bereich somit wahrend der Rissausbreitung und ist nicht die Voraussetzung, um
liberhaupt die Rissausbreitung zu ermoglichen. Sobald die plastische Zone an der
Rissspitze die Martensitlattenlange (bzw. die dreifache Lattendicke) iiberschreitet,
wechselt die Rissausbreitung zu Stadium II und der Riss propagiert schneller ohne
Verdanderung der Mikrostruktur als Fish-eye Riss (Abb. 2.21d).
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Abb. 2.21: schematische Darstellung der FGA Blldung unter zyklischer Beanspruchung [100]

2.4. Rissausbreitung im VHCF-Bereich

Wie bereits beschrieben wird die frithe Rissausbreitung innerhalb der FGA, bzw. die
Bildung der FGA, der Rissinitiierung zugeschrieben. Anhand der Grofse der FGA und der
zur ihrer Bildung bendétigten Lastspielzahlen ldsst sich abschitzen, dass die
Rissausbreitung pro Zyklus im VHCF Bereich weniger als 10-11 - 10-12 m /LS betragt und
weit unterhalb des Gitterabstands (~ 0,25 nm) des Werkstoffs liegt (vgl. Daten fiir
hochfesten AISI H13 in Abb. 2.22). Die Rissausbreitungsgeschwindigkeit ist jedoch auf die
gesamte Rissfront gemittelt. Daraus ergeben sich verschiedene Moglichkeiten der
Rissausbreitung innerhalb der FGA. Zum einen konnte die Rissausbreitung stark
lokalisiert ablaufen, z.B. nur in einzelnen Kérnern entlang der Rissfront und somit lokal
deutlich hoher sein. Anderenfalls kann der Riss in der Phase der Rissinitiierung in der FGA
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folglich nicht Zyklus fir Zyklus wachsen und nicht {ber gangige
Rissausbreitungskonzepte beschrieben werden. Weiterhin ware aber auch denkbar, dass
die geringe Rissausbreitungsgeschwindigkeit durch einen stindigen Wechsel von
Rissausbreitung und Rissstillstand, z.B. an Korngrenzen, hervorgerufen werden [101].
Einige Forschergruppen vertreten jedoch auch die Meinung, dass nicht die
Rissausbreitung innerhalb der FGA sondern ein vollig neuer Mechanismus in Verbindung
mit der FGA Bildung eine sehr grofRe Zyklenzahl in Anspruch nimmt und schlief3lich zur
Rissinitiierung fiihrt [32, 34, 68, 99].
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Abb. 2.22: Durchschnittliche Rissausbreitungsgeschwindigkeit innerhalb der FGA in Abhangigkeit
von der Bruchlastspielzahl Ng nach [101]

Die frithe VHCF Rissausbreitung innerhalb der FGA wird, unabhingig vom tatsachlichen
Ausbreitungsmechanismus, haufig vereinfacht mit Hilfe des Rissausbreitungsgesetzes
nach Paris beschrieben [8, 102]. Abb. 2.23a zeigt schematisch ein
Rissausbreitungsdiagram fiir hochfeste Stiahle erweitert um die Ausbreitung innerhalb
der FGA im VHCF Bereich (gepunktete Linie in Stadium I). Hierbei muss zwischen
Rissausbreitung an der Oberflache (OF) und im Volumen (V) unterschieden werden. Da
die Rissausbreitung im Volumen unter Ausschluss der Umgebungsatmosphare ablauft,
wird vermutet, dass das Versagen im Inneren mit Ermiidung im Vakuum gleichzusetzen
ist [103-107]. Der Schwellenwert fiir Rissausbreitung im Inneren liegt oberhalb des
Schwellenwerts fiir Rissausbreitung an der Oberfliche [105, 107]. Die
Rissausbreitungsgeschwindigkeit hingegen ist im Inneren des Werkstoffs geringer als an
der Oberflache [8, 107]. Diese Unterschiede sind im schwellenwertnahen Bereich am
starksten ausgepragt. Die VHCF Rissausbreitung innerhalb der FGA wurde in hochfesten
Stahlen nur fir Versagen im Volumen beobachtet. Dies ist vermutlich auch auf den
Einfluss des Umgebungsmediums zuriickzufiihren. Haufig wird Vakuum als notwendige
Bedingung zur VHCF-Rissinitiierung mit FGA Bildung abgeleitet [88, 89, 108].

Wie bereits in Kap. 2.2 erwdhnt, finden diese Vorginge, entsprechend der
bruchmechanischen Bewertung der rissinitiierenden Einschliisse, unterhalb des
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Schwellenwertes fiir die Ausbreitung eines Langrisses statt. Da die friithe Rissausbreitung
bei VHCF Beanspruchung unterhalb K ablauft, wird sie, wie im vorherigen Kapitel
bereits beschrieben, in einigen Versagensmodellen auf Stadium I Rissausbreitung bzw.
Kurzrisswachstum zurtickgefiihrt [33, 39, 70, 71]. Jedoch wurde die Rissausbreitung um
Einschliisse im Inneren noch nicht in situ beobachtet oder gemessen.

a) | Stadium |

b) | Stadium |
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Abb. 2.23: Schematische Darstellung a) des Rissausbreitungsdiagramms fiir hochfeste Stahle fiir
Rissausbreitung an der Oberfliche (OF) und im Volumen (V) inklusive VHCF-Ausbreitung
innerhalb der FGA nach [8, 102, 109] und b) des Rissausbreitungdiagramm inkl.
Kurzrissausbreitung (gepunkteten dargestellt) nach [110-112]

Abb. 2.23b zeigt schematisch eine Rissausbreitungskurve. Das Kurzrisswachstum in
Stadium I ist durch gepunktete Linien darstellt. Kurze Risse besitzen geringere
Schwellenwerte gegen Rissausbreitung und sind folglich auch unterhalb K
ausbreitungsfahig. Das Wachstum kurzer Risse ist, im Gegensatz zur Langrissausbreitung
in Stadium 11, stark von der Mikrostruktur abhangig. Die
Rissausbreitungsgeschwindigkeit kurzer Risse im schwellenwertnahen Bereich ist bei
gleicher Antriebskraft AK grofder oder zumindest genauso grof3, wie die Geschwindigkeit
langer Risse [110]. Mikrostrukturelle Hindernisse, wie Korn- oder Phasengrenzen,
kénnen die Ausbreitung kurzer Risse jedoch verlangsamen oder sogar stoppen (da/dN =
0). Nahert sich ein kurzer Riss einer mikrostrukturellen Barriere, verringert sich seine
Geschwindigkeit. Ist die Beanspruchung ausreichend hoch, um die mikrostrukturelle
Barriere zu iiberwinden, nimmt die Rissausbreitungsrate anschlief3end wieder zu, wie in
Kurve 1 in Abb. 2.23b gezeigt. Die Spannung, bei der der Riss gerade noch das
mikrostrukturelle Hindernis tiberwinden kann und zur Langrissausbreitung fiihrt,
markiert die Dauerfestigkeit (Kurve 2 in Abb. 2.23b). Unterhalb dieser Spannung wird der
Riss am Hindernis gestoppt (Kurve 3 in Abb. 2.23b). Kurze Risse im Spannungsfeld einer
Kerbe zeigen aufgrund der Plastizitit im Kerbgrund eine deutlich erhohte
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Rissausbreitungsgeschwindigkeit im Vergleich zu langen Rissen, wenn man sie anhand
der Schwingbreite des Spannungsintensitatsfaktors AK analysiert (siehe Abb. 2.23b)
[110, 111]. Dies konnte auch im Spannungsfeld im unmittelbaren Umfeld um Einschliisse
zu einer erhohten Geschwindigkeit kurzer Risse fiihren. Es stellt sich die Frage, ob bzw.
wie die sehr lange Lebensdauer mit der vergleichsweise schnellen Kurzrissausbreitung
erklart werden kann. Darauf wird in den entsprechenden Modellen in der Literatur nicht
weiter eingegangen. Pippan et al. [113] vermuten, dass die geringe VHCF
Rissausbreitungs-geschwindigkeit im Inneren des Werkstoffs auf Ausbreitung unter
ultra-hoch Vakuum Bedingungen oder einen neuen Ausbreitungsmechanismus
zuruickzufiihren sein konnten.

Hu et al. [114] versuchen im Rahmen ihrer Untersuchungen die Rissausbreitung
innerhalb der FGA messbar zu machen, indem sie mit Hilfe von zwei regelmafiig
wechselnden Beanspruchungshorizonten (ohoch und otef) Rissausbreitungsmarken
erzeugen. Die Gesamtheit der Lastspiele Nhoch und Ntief (Ntief >> Nhoch) bilden hierbei einen
Beanspruchungsblock. Anhand der Dauer der Beanspruchungshorizonte und dem durch
die Rissausbreitungsmarken zuzuordnenden Rissfortschritt versuchen sie gemittelte
Rissausbreitungsgeschwindigkeiten innerhalb der FGA abzuleiten. Die ermittelten
Rissausbreitungsgeschwindigkeiten liegen in einem Bereich von 10-11 - 10-13 m/Zyklus.
Hierbei wird die Rissausbreitung jedoch auf einen kompletten Beanspruchungsblock
gemittelt, ohne zwischen hoher und niedriger Last zu differenzieren. Dies bietet grofden
Spielraum fiir Interpretation.

Weiterhin stellt sich die Frage, ob es sich bei einschlussinduzierten Rissen iiberhaupt um
kurze Risse handelt. Grad [8] nimmt in diesem Zusammenhang die Definition kurzer Riss
nach Miller [46] zur Hilfe, die bereits in Kapitel 2.2 genauer beschrieben wurde. Unter der
Annahme, dass die Einschlussgrofie die Anfangsrisslange darstellt, kann das Verhéltnis
der Risslange zur plastischen Zonengrofie a/rp zum Zeitpunkt der Rissinitiierung
bestimmt werden. Dieser Zusammenhang ist in Abb. 2.24 {ber der Lebensdauer
dargestellt.

Es fallt auf, dass gerade bei langer Lebensdauer und den damit verbundenen geringen
Spannungsamplituden, die mit FGA Bildung verbunden sind, die Rissldnge wesentlich
grofier ist als die plastische Zone an der Rissspitze. Das Verhdltnis der Risslange zur
plastischen Zone an der Rissspitze bei VHCF Rissinitiierung liegt im Bereich von a/rp =
50 - 80. Weiterhin tiberschreiten die Risslange eines FGA Risses in hochfesten Stiahlen ein
Vielfaches der Korngroéfde. Auch Tokaji und Ogawa [115] gehen davon aus, dass, sobald
die Risslange etwa 8 Korndurchmesser iiberschreitet, der Einfluss der Mikrostruktur
abnimmt und der Riss nicht als mikrostrukturell kurzer Riss anzusehen ist. Die FGA-
Risslange inklusive des rissinitilerenden  Einschlusses iiberschreitet die
Mikrostrukturabmessungen des hochfesten Stahls um ein Vielfaches. Dies konnte darauf
hindeuten, dass es sich entsprechend der Definitionen nicht um kurze sondern vielmehr
um lange Risse handelt, die mit Hilfe der linear elastischen Bruchmechanik beschrieben
werden konnen. Da lange Risse unterhalb K nicht ausbreitungsfahig sind, miisste folglich
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ein anderer Mechanismus verantwortlich sein, der nicht mit gangigen
Rissausbreitungsgesetzen beschrieben werden kann.
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Abb. 2.24: Verhiltnis der Risslange zur plastischen Zonengrofe an der Rissspitze als Funktion der
Bruchlastspielzahl in 100Cr6 [8]

2.4.1. Plastische Zone an der Rissspitze

Aufgrund der Sngularitdt der Spannung an der Rissspitze wiirde bei rein elastischer
Betrachtung in einem Bereich vor der Rissspitze lokal die Flief3grenze Re des Werkstoffs
tiberschritten (vgl. Abb. 2.25a). Dieser Bereich ist die plastische Zone mit einem Radius rp.
Sie bestimmt die Ausbreitung von Rissen im Werkstoff. Der reale elastisch-plastische
Werkstoff reagiert jedoch durch plastisches FlieRen und bildet einen plastisch
deformierten Bereich, der grofder ist als bei Betrachtung der elastischen
Spannungsverteilung. Mit Hilfe der plastischen Korrektur nach Irwin [116, 117] kann eine
vereinfachte runde plastische Zone an der Rissspitze berechnet werden, die plastisches
Flief3en berticksichtigt. Hierfiir wird die korrigierte plastische Spannungsverteilung um
den in Abb. 2.25b gezeigten Bereich II erganzt, der der durch die Flief3grenze
abgeschnittenen Spannungssingularitat I entspricht. Somit erhdlt man prazisere Werte
fiir die Ausdehnung der plastischen Zone in Rissausbreitungsrichtung vor der Rissspitze.
Im Falle zyklischer Beanspruchung wird zwischen der monotonen (primar) und
zyklischen (umkehr-) plastischen Zone unterschieden. Die monotone plastische Zone
beschreibt die plastische Zone am Maximum der zyklischen Beanspruchung omax bzw.
Kimax. Die zyklische plastische Zone hingegen beschreibt die umkehrplastische Zone nach
Entlastung auf den minimalen Wert der zyklischen Beanspruchung omin bzw. Kimin. Bei
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positiven Beanspruchungsverhaltnissen R > 0 ist die zyklische plastische Zone der
Riickverformung gewo6hnlich deutlich kleiner als die monotone plastische Zone. Bei R =0
betragt die Grofde der zyklischen plastischen Zone etwa ein Viertel der Monotonen. Bei
der im Rahmen dieser Arbeit untersuchten Wechselbeanspruchung (R = -1) hingegen ist
die Grofie der zyklischen und monotonen plastischen Zone bei elastisch-ideal plastischer
Verformung entsprechend der Definition nach Rice [118] rechnerisch identisch. Daher
wird im weiteren Verlauf des Kapitels nur die Berechnung der monotonen plastischen
Zone behandelt. [28, 118, 119]
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Abb. 2.25: plastische Zone an einer Rissspitze; a) rein elastische Betrachtung, b) elastisch-
plastische Korrektur nach Irwin nach [116, 119]

Bei der Berechnung der plastischen Zone muss zwischen ebenen Spannungs- (ESZ) und
Verzerrungszustand (EVZ) unterschieden werden. Der an der freien Oberfldache
auftretende ESZ fiihrt zu einer deutlich grofieren plastischen Zone als der im Inneren
vorliegende EVZ. Dies ist qualitativ fiir einen dreidimensionalen Riss in Abb. 2.26
dargestellt. Da das Versagen hochfester Stihle bei hoher Lebensdauer im Inneren des
Werkstoffs ablauft, muss die plastische Zonengrofe fiir den EVZ berechnet werden. Die
korrigierte plastische Zone nach Irwin kann in Abhdngigkeit der Streckgrenze Re und dem

Spannungsintensititsfaktor Kimax an der Rissspitze fiir den EVZ wie folg berechnet
werden:

1 (KI max)
ro=— (=L (2.5)
p Re
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Abb. 2.26: dreidimensionale plastische Zone entlang eines Risses mit ebenem Spannungszustand
(ESZ) an der Oberflache und ebenem Verzerrungszustand (EVZ) im Inneren nach [120]

Die Abschatzung der plastischen Zone mit dem Model nach Irwin vereinfacht jedoch die
Form der Zone, um lokales Flief3en berticksichtigen zu konnen und ist daher beschrankt
auf die Rissausbreitungsrichtung. Um die Form der kompletten plastischen Zone
abzuschatzen, ist die Verwendung eines Flief3kriteriums erforderlich, mit dessen Hilfe im
rein elastischen Fall (vgl. Abb. 2.25a) der Bereich bestimmt werden kann, in dem die
Flief3grenze iiberschritten wird. Somit kann der Radius der plastischen Zone in
Abhangigkeit des Winkels 0 zur Rissausbreitungsrichtung abgeschatzt werden. Hierzu
werden gewoOhnlich die Flief3kriterien nach Von Mises oder Tresca verwendet. Da die
Vergrofderung der plastischen Zone durch plastisches Flief3en jedoch vernachlassigt
werden muss, wird die Grofde der realen plastischen Zone etwas unterschatzt. Von Mises
definiert als Bedingung fiir Plastizitdt, dass die Von Mises Vergleichsspannung ov die
Flief3grenze libersteig. Gemafs dem Tresca Fliefskriterium beginnt das Material hingegen
plastisch zu fliefRen, sobald die lokale Schubspannung die kritische Schubspannung
tiberschreitet. Dies resultiert in unterschiedliche Formen und Gréfen der berechneten
plastischen Zonen. Abb. 2.27 zeigt die Form der plastischen Zonen nach Von Mises und
Tresca in dimensionsloser Form in Abhangigkeit des Winkels 6 (6 = 0° in
Rissausbreitungsrichtung; 6 = 90° senkreckt zur Ausbreitungsrichtung). Die plastische Zone
fir den EVZ ist deutlich kleiner im Vergleich zur plastischen Zone fiir den ESZ. Unter
Verwendung der Streckgrenze Re, des Spannungsintensititsfaktors Kimax an der
Rissspitze und der Poissonzahl v (Stahl v = 0,3) berechnet sich die Von Mises plastische
Zone fiir den EVZ wie folgt [120]:

2
1,(0) = ﬁ (Klizax) E sin?6 +(1 — 2v)? (1 + cos 9)] (2.6)

Aufgrund der beiden maximalen Schubspannungen t1,max = ¥2(01 - 03) und T2,max = ¥2(01 -
02) fiir den EVZ konnen nach Tresca zwei unterschiedliche plastischen Zone vor einer
Rissspitze berechnet werden (siehe Abb. 2.27b). Fiir die Kontur der plastischen Zone bei
EVZ wird dann der Grofiere der beiden folgenden Radien r1 und r2 verwendet [121]:



30 2. Ermiidung hochfester Stiahle

2

1 /K
@) =r = E( I};nax) sin?0 (2.7)
e
1 K,max)z 9( 0)2
= = — J — — 2.8
r,(0) =1, Zn( R cos® 3 1 21/+sm2 (2.8)

Mit der Poissonzahl v = 0.3 folgt fiir die Berechnung der plastischen Zone nach Tresca,
dass bei einem Winkel 6 > 48° der Zonenradius r1 > rz ist. Folglich wird fiir die Berechnung
der Ausdehnung der plastischen Zone in Rissausbreitungsrichtung (6 = 0°) Formel 2.8 und
entsprechend senkrecht zur Ausbreitungsrichtung (6 = 90°) Formel 2.7 verwendet.

ESZ

.
KI/ R, )2

Abb. 2.27: Form der plastischen Zone bei EVS und ESZ gemafd a) Von Mises und b) Tresca
Flief3kriterium nach [120]

2.5. Schwellenwerte fiir die Rissinitiierung im VHCF-Bereich

In Verbindung mit dem Verlust der Dauerfestigkeit im VHCF Bereich bei hochfesten
Stahlen aufgrund der Rissausbreitung unterhalb des Schwellenwertes fiir die Ausbreitung
langer Risse AKi stellt sich die Frage nach vergleichbaren bruchmechanischen
Schwellenwerten, die die VHCF Schadigung begrenzen. Ob es sich dabei z.B. um einen
Schwellenwert des SIFs fiir die Ausbreitung kurzer Risse handelt oder es sich um einen
Schwellenwert flir das Auftreten eines bestimmten Schadigungsmechanismus handelt, ist
noch unklar.

Im Allgemeinen wird der Schwellenwert AKw flr Rissausbreitung durch
Rissschliefseffekte beeinflusst. Ein Riss ist erst dann ausbreitungsfahig, wenn er gedffnet
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ist. Dies beschreibt der effektive SIF AKefr, der nur dies Schwingbreite des SIF fiir den
geoffneten Riss (K > Kop) umfasst (siehe Abb. 2.28):

AKerr = Kinax — Kop (2.9)

Vereinfacht ergibt sich bei Vernachldassigung von Rissschlief3effekten fiir ein
Lastverhaltnis von R = -1 folglich AKjeff = Kimax.

K Faktor

o

Kmin
Abb. 2.28: Definition der Beanspruchungsparameter bei zyklischer Beanspruchung nach [48]

Daher muss, um Rissausbreitung zu ermoglichen, neben dem materialabhdngigen
effektiven oder intrinsischen Schwellenwert AKteff noch ein zusatzlicher Beitrag AKth,op
zum Offnen des Rissen aufgewendet werden, der den vorhanden RissschliefReffekten
entgegenwirkt. Man unterscheidet hierbei im Allgemeinen zwischen plastisch-
induziertem, oxidations-induziertem, umwandlungs-induziertem und rauheits-
induziertem Rissschliefden [42]. Folglich lasst sich der Schwellenwert AKwm wie folgt
beschreiben:

AKth = AKth,eff + AKth,Op (210)

Abb. 2.29 zeigt schematisch diesen Zusammenhang in Abhangigkeit von der Risslange.
Man erkennt, dass ausgehend von einer rissschliefdfreien Rissldnge ai mit steigendem
Risszuwachs Aa der Einfluss von Rissschlief3effekten zunimmt. Dies ist vor allem darauf
zuriickzufiihren, dass plastisch-induzierte Rissschlief3effekte mit steigender Risslange
zunehmen und eine bestimmte Rissldnge bendétigen, um sich véllig auszubilden. Somit
sind vor allem verringerte Rissschlief3effekte bei kurzen Rissen dafiir verantwortlich,
dass der Rissausbreitungsschwellenwert K fiir kurze Risse niedriger ist als fiir lange
Risse. AKw,op erreicht seinen Maximalwert, sobald ein physikalisch kurzer Riss zu einem
langen Riss wird (vgl. Abb. 2.29). [28, 48]
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_Kurzer Riss ' langer Riss _
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I | R g

a Risszuwachs Aa
Abb. 2.29: Schematische Schwellenwertkurve mit der intrinsischen und Rissoffnungs-
komponente des Rissausbreitungsschwellenwertes K, nach [48]

Wahrend K stark von der Korngrofde und dem Lastverhaltnis abhangt [122], ist AKth,eff
laut Literatur vorrangig materialabhingig, unabhdngig von der Korngréfie bzw. dem
Lastverhaltnis und wird nur geringfligig vom Umgebungsmedium beeinflusst. Fiir den
hier untersuchten Stahl sind keine exakten Werte fiir AK,eff bekannt. Ubliche allgemeine
Angaben fiir Stahl liegen in einem Bereich von AKw.eff = 2,75 - 3,7 MPam?/2 [48, 123, 124].
Unterhalb des intrinsischen Schwellenwertes AKmerf sind auch kurze Risse nicht
ausbreitungsfahig [125]. Ndherungsweise kann AKiwmeff auch in Abhdngigkeit des
Elastizitatsmoduls E und des Burgersvektors b z.B. wie folgt berechnet werden [126]:

AKipers = E-+/Ib] = 1,6 - 107°Vm - E = 3,3 MPam'/? (2.11)

Nach Pokluda et al. [127] ist der effektive Schwellenwert um einen Faktor 0,75 geringer
(AKtheff # 2,5 MPam?/2). Der intrinsische Schwellenwert nach Riemelmoser et al. [128]
betragt etwa den doppelten Wert des Schwellenwertes fiir Versetzungsemission vor einer
atomar scharfen Rissspitze ke nach Rice et al. [129] (flir Eisen: AKtheff = 2ke 2,6 MPam1/2).
Auch Weertman [130] berechnet einen Spannungsintensitatsfaktor, unterhalb dessen es
zu keiner Versetzungserzeugung mehr an der Rissspitze kommt:

1/2
AKipweertman = 29E (?) ~ 2,1 MPam'/? (2.12)

Mit dem Burgersvektor b, dem Elastizititsmodul E und dem Faktor g = 1 fiir kubisch
raumzentrierte Metalle. Da keine Versetzungsbewegung moglich ist, ist auch keine
Rissausbreitung mehr moglich. Daher ist jedoch der Schwellenwert nach Weertman kein
klassischer Schwellenwert gegen Rissausbreitung und deutlich geringer als die zuvor
genannten intrinsische Schwellenwerte. Rissausbreitung innerhalb der FGA bei VHCF
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Ermiidung findet fiir hochfeste Stdhle teils deutlich unterhalb der in der Literatur
beschriebenen Werte AKihefr statt.

Welchen Einfluss Rissschlief3effekte bei VHCF Ermiidung in hochfesten Stahlen haben, ist
jedoch unklar und wird kontrovers diskutiert. Hiufig wird der Einfluss von Rissschliefien
vernachldssigt. Da die Rissinitiierung im Inneren stattfindet, ist davon auszugehen, dass
in diesem Fall kein oxidations-induziertes Rissschliefden auftritt [124]. Lediglich
plastisch-induziertes und rauheits-induziertes Rissschlief3en konnten eine Rolle spielen.
Pippan [123] zeigt fiir ARMCO Eisen bei einem Lastverhaltnis von R = 0,1, dass mit
sinkender Korngrofde auch der Einfluss von Rissschlief3effekten drastisch abnimmt. Da
hochfeste Stdhle ein vergleichsweise feinkdrniges Gefiige besitzen, werden auch hier die
Rissschliefieffekte gering sein. Untersuchungen an hochfesten Stahlen (R = 0,05) in [131]
zeigen, dass Rissschlief3effekte mit steigender Streckgrenze Re abnehmen und ab Re >
1300 MPa nicht mehr nachweisbar waren. Zudem bilden sich bei den geringen
Beanspruchungen im VHCF Bereich kleine plastische Zonen aus, sodass plastisch-
induziertes Rissschliefen ebenfalls nur schwach ausgepridgt ist. Diese Annahme
unterstiitzen elastoplastische Simulationen in hochfesten Stdhlen, bei denen kein
plastisch-induziertes Rissschlief3en beobachtet werden konnte [132]. Auch Messungen
des Spannungsintensitatsfaktors fiir Risséffnung in einem martensitischen Stahl zeigen,
dass vor allem bei niedrigen Spannungsamplituden Rissschliefden zu vernachlassigen ist
(Kop ® 0 MPam1/2) [133]. Daraus ergeben sich fiir hochfeste Stahle allgemein geringe
Rissschliefseffekte, die jedoch aufgrund der kleinen Spannungsintensitatsfaktoren im
VHCF-Bereich vermutlich nicht véllig zu vernachlassigen sind. Wie hoch die Differenz
zwischen K und K eff im Fall des hochfesten 100Cr6 tatsachlich ist, bleibt jedoch unklar.
In manchen Modellen zum VHCF Versagen in hochfesten Stahlen wird ein Einfluss von
Rissschliefseffekten, wenn auch nur sehr allgemein, in Betracht gezogen. Nach Hong et al.
[69] tritt durch das Aufeinanderpressen der Rissflanken vor allem bei negativen
Lastverhaltnissen Rissschlief3en auf. Dies soll entlang des Risses zur Veranderung der
Mikrostruktur fiihren und somit bei der FGA Bildung eine entscheidende Rolle spielen.
Murakami et al. [33] sind der Ansicht, dass die Abwesenheit von oxidations-induziertem
Rissschliefen beim Versagen im Inneren zumindest mitverantwortlich dafiir sein kann,
dass Risse ausbreitungsfahig bleiben.

Fir VHCF-Versagen wurden bereits vereinzelt Schwellenwerte bestimmt. Murakami et al.
[41] leiten fir das VHCF Versagen Schwellenwerte fiir kurze Risse ab. Diese
Schwellenwerte sind abhadngig von der Risslange bzw. Rissersatzflache area, vergleichbar
zum zuvor geschilderten Verhalten kurze Risse. Jedoch wird nicht ganz klar, wie diese
Schwellenwerte experimentell bestimmt wurden. Der Schwellenwert nach Murakami fiir
kurze Risse oder kleine Defekte an der Oberflache AKih kurzo0r ist abhdngig von der Vickers
Harte HV des Materials und der kann wie folgt berechnet werden:

Ay surzor = 3,3+ 1073 - (HV + 120)Varea (2.13)
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Fiir kurze Risse und Defekte im Volumen, wie bei VHCF in hochfesten Stahlen iiblich,
andert sich in Formel 2.13 lediglich der Vorfaktor wie folgt [39]:

AKppurzy = 2,7 - 1073 - (HV + 120)varea ' (2.14)

Der Schwellenwert nach Murakami hiangt zudem von der Wasserstoffkonzentration ab,
da diese den Schwellenwert mit steigender Konzentration senkt [72]. Die zur
Einbeziehung der Wasserstoffkonzentration ermittelten Schwellenwerte sind jedoch
materialabhangig.

Unter der Annahme, dass es sich bei der Rissausbreitung innerhalb der FGA um
Kurzrisswachstum handelt, ware die Beschreibung der Schwellenwerte auch mit dem
Ansatz von El Haddad et al. [134] mdéglich. Demnach kann der Schwellenwert Kw im
defektfreien Werkstoff liber die Wechselfestigkeit ow und eine mikrostrukturabhangige
Eigenrisslange ao wie folgt beschrieben werden:

AK:p, =Y - Aoy, Tay (2.15)

Untersuchungen weisen darauf hin, dass die Eigenrisslange ao linear proportional zur
Korngrofie des betrachteten Materials ist. Durch Gegeniiberstellen des Schwellenwertes
eines kurzen Risses a (Formel 2.16) mit dem Schwellenwert eines langen Risses K der
Lange a+ao (Formel 2.17) ergibt sich fiir kurze Risse nach El Haddad folgender
Zusammenhang in Formel 2.18 [135]:

AKth,kw"z,Had =Y AoypVma (2.16)
AKth = Y " AO'thwﬂt(a + ao) (217)

a

AKth,kurZ,Had = AKy, (2.18)

a+tag

Auf Basis der unterschiedlichen Rissinitilerungsmechanismen der verschiedenen
Einschlussarten (siehe Kap. 2.2) und dem von Monnot abgeleiteten
einschlussartabhiangigen Schéadlichkeitsindex schliefst Grad [8, 136], dass auch die
Schwellenwerte fiir Rissinitiierung im VHCF Bereich Einschlussabhéngig sein konnten.
Auch die Ermiidungsergebnisse zeigen die Gruppierung der verschiedenen
Einschlussarten bei bruchmechanischer Betrachtung und deuten an, dass die
unterschiedlichen Einschlussarten bei unterschiedlichen Spannungsintensitiatsniveaus
zur Rissinitiierung fiihren (siehe Abb. 2.30). Um mogliche Einschlussabhangige
Schwellenwerte zu ermitteln wurden Durchlauferproben mit erhéhter Beanspruchung
erneut bis N¢ = 109 gepriift. Die bruchmechanische Bewertung der rissinitiierenden
Einschliisse auf den unterschiedlichen Beanspruchungsniveaus in Abb. 2.30 zeigt, dass
die Einschlussarten auf unterschiedlichen Spannungsintensititsniveaus versagen. Grad
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leitet draus ab, dass die Schwellenwerte fiir VHCF Versagen von der Einschlussart

abhangen.
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Abb. 2.30: Spannungsintensitatsfaktorem am rissinitiierenden Einschluss bei wiederholt

beanspruchten Durchldufern unterteilt nach Einschlussart nach [8]
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3.  Werkstoff und Probengeometrie

3.1. Werkstoff

Die Untersuchungen wurden am Walzlagerstahl 100Cr6 (Werkstoff-Nr.: 1.3505, AISI
52100, JIS SUJ2) durchgefiihrt. Aufgrund einer Calciumbehandlung lag das Material in
einem hochreinen Zustand vor. Die chemische Zusammensetzung laut Hersteller ist in
Tab. 3.1 gezeigt und entspricht den Vorgaben nach DIN EN 683-17. Die Reinheit wurde
gemdfs DIN 50602 bestimmt und lag bei KO0=5pm2/1000mm? bzw.
K2 =2 um?2/1000mm? [8]. Aufgrund der Calciumbehandlung enthalt der Stahl kaum
sulfidhaltige Einschliisse (MnS, CaS). Der Werkstoff enthalt vor allem oxidhaltige
Einschliisse (Al203, CaO, MgO0), titanhaltige Einschliisse (TiN) und Mischformen der
genannten Arten. Abb. 3.1 zeigt die im REM ermittelte Einschlussgrofdenverteilung im
untersuchten Werkstoff. Dargestellt ist die kumulierte Haufigkeit Na von Einschliissen
bezogen auf 1 mm? Werkstoffflache in Abhdngigkeit von dem aus ihrer Querschnittsflache
ermittelten aquivalenten Einschlussdurchmesser einer kreisformigen Ersatzflache.

Tab. 3.1: Chemische Zusammensetzung des Versuchswerkstoffs in Ma% laut Hersteller
C Cr Si Mn P S Mo Al Ti Fe
0,95 | 1,45 0,28 0,27 0,003 | 0,001 | 0,02 0,03 9 ppm | Rest

—
o

2
NA/1/mm

—
o
rl“.‘....

10° =

10—4 1 1 1 1 1 1
0 5 10 15 20 d./pm 30

Abb. 3.1: Kumulierte Einschlusshaufigkeit Na im Werkstoff als Funktion des dquivalenten
Einschlussdurchmessers dg nach [8]
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3.2. Probengeometrie und -fertigung

Die  Ermiidungsproben  wurden  speziell fiir das hier  verwendete
Ultraschallresonanzsystem (siehe Kap. 4.1) ausgelegt, sodass ihre Eigenfrequenz fiir eine
longitudinale Schwingung in axialer Richtung der Arbeitsfrequenz des Resonanzsystems
entspricht. Abb. 3.2 zeigt die Probengeometrie (ax = 1,027) der
Ultraschallermiidungsproben und den Verlauf der Spannung o und Verschiebung u in der
Probe bei einer Beanspruchungsamplitude von 1000 MPa. Innerhalb der Messlange der
Probe stellt sich ein nahezu konstanter Spannungswert ein. Um dennoch die Reduktion
der Beanspruchung bei Versagen am Rand oder aufderhalb der Messstrecke in Betracht
zu ziehen, wurde im Rahmen der Auswertung auch die axiale Position des Versagensortes
und die dort herrschende lokale Spannung bestimmt.

1200 — 0
1000

M12 x 1,25

0 I 1 1 l 1 l_30
20 15 10 -5 0 5 10y/mm 20

Abb. 3.2: Probengeometrie (links; alle Angaben in mm) und charakteristische Spannungs- und

S}
o
o
D 2
o

20,5

Verschiebungsverteilung (rechts) der Ultraschallermiidungsprobe

Die Probenrohlinge wurden aus Stangenmaterial (@ 65 mm) langs in Walzrichtung
entnommen. Um die Mittenseigerungen im Stangenmaterial zu vermeiden, wurden alle
Probenrohlinge auf3ermittig entnommen, wie schematisch in Abb. 3.3 links dargestellt.
Die Ermiidungsproben wurden mit Aufmaf} (axial 0,15 mm; radial 0,1mm) gedreht und
anschlief3end warmebehandelt. Nach der Warmebehandlung (siehe Kap. 3.3) wurden die
Proben aufihr Endmafs CNC-Rundgeschliffen und anschliefdend im Bereich der Messlange
spiegelnd poliert (Rz = 0,15 pum), um Schleifriefen zu entfernen. In einer Vorarbeit [8]
wurde bereits gezeigt, dass die Endpolitur zudem die durch das Schleifen eingebrachten
Druckeigenspannungen an der Probenoberfliche von ~ 450 MPa auf ~ 230 MPa
reduziert. Abb. 3.3 zeigt die entsprechenden Fertigungsschritte.

f

Abb. 3.3: Probenherstellung; Zuschnitt des Stangenmaterials (links), CNC-Drehen mit Ubermaf
(mitte), mechanische Endpolitur nach dem CNC-Rundschleifen (rechts)
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3.2.1. Kiinstliche Defekte

Zur Untersuchung der frithen Rissinitilerung und -ausbreitung unter definierten
Bedingungen wurden kiinstliche Defekte in die Probenoberfliche im Zentrum der
Messlange der Probe eingebracht. Dazu wurden zwei unterschiedliche
Herstellungsverfahren verwendet, die verfahrensbedingt zu unterschiedlichen
Defektgeometrien fiihren. Fiir beide Gefligezustande (vgl. Kap. 3.3) wurden kiinstliche
Defekte mit Hilfe von Ultrakurzpulslaserablation am Photonik-Zentrum Kaiserslautern
erzeugt. Dabei wird mit Hilfe kurzer Laserimpulse im Pikosekundenbereich Material
gezielt verdampft und abgetragen. Aufgrund der sehr kurzen Pulslingen und der
vergleichsweise langsamen Warmeleitung ins Material konnen Defekte mit sehr geringer
Warmeeinflusszone in die Proben eingebracht werden. Dadurch sollen
Gefuigeveranderungen vermieden werden, um die frithen Ermidungsvorgange bei der
VHCF Rissinitiierung moglichst wenig zu beeinflussen. Bei den mit diesem Verfahren
hergestellten Defekten handelt es sich um nahezu halbkugelférmige Laserbohrungen (r =
25 um) in der Probenoberflache (siehe Abb. 3.4). Diese Geometrie dhnelt sehr der von
oxidhaltigen Einschliissen, die mit geringer Grenzflichenhaftung in einem Hohlraum im
Material vorliegen.

Abb. 3.4: Laserdefekte in der Draufsicht von der Oberflache und im Schnitt B-B

Die zweite Art der kiinstlichen Defekte wurde mittels FIB am Nano Structuring Center
(NSC) Kaiserslautern in die Probenoberfliche eingebracht (siehe Kap. 4.5.3). Diese
Defektart wurde nur fiir martensitische Proben verwendet. lonenstrahlabtragen
ermoglicht eine sehr prazise Herstellung der Defekte, ohne die umliegende Mikrostruktur
zu verandern und damit die Ermiidungseigenschaften zu beeinflussen. Die Defekte
wurden senkrecht zur Beanspruchungsrichtung in die Probenoberflache geschnitten.
Dadurch ergeben sich scharfe, V-formige Einschnitte mit einem rechteckigen Querschnitt
senkrecht zur Beanspruchungsrichtung (siehe Abb. 3.5). Die Einschnitte haben eine Lange
von ca. 20 um und eine Tiefe von 15 - 20 pm. Die rechteckige Form spiegelt
Titannitrideinschliisse wieder, die friihzeitig unter Beanspruchung brechen und dann als
rechteckiger Riss angesehen werden kénnen. Zur wirtschaftlicheren Untersuchung des
FGA Phanomens wurden vereinzelte Proben mit mehreren unterschiedlich grofien
Defekten versehen und ermiidet. Abb. 3.5d zeigt eine solche Probe mit drei
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unterschiedlich grofden Defekten. Ziel dieser Mehrfachdefektproben ist es beim
Ermiidungsvorgang unterschiedliche Stadien der VHCF-Rissinitiierung in einer Probe
gleichzeitig erzeugen und untersuchen zu konnen. Gleichzeitig ist es moglich die
»,Konkurrenz“ zwischen unterschiedlich grofden Defekten zu beobachten und zu
interpretieren. Um eine gegenseitige Beeinflussung der Defekte zu vermeiden, wurden sie
in einem Abstand von ca. 40 um zueinander eingebracht. Es ist jedoch wichtig, dass alle
Defekte auf einer Ebene eingebracht werden, sodass sich die ggf. gebildeten Risse der drei
Defekte mit voranschreitender Rissausbreitung vereinen. Dadurch sollen nach
Probenbruch alle drei Defekte und alle gebildeten Anrisse gleichzeitig ohne Mehraufwand
auf der Bruchflache untersuchbar sein.
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Abb. 3.5: FIB-Defekte: a) Draufsicht von der Oberfliche, b) Schnitt A-A in
Beanspruchungsrichtung, c¢) B-B senkrecht zur Beanspruchung, d) Anordnung der
Mehrfachdefekte (Gréfienangabe: Breite x Tiefe in pm)

3.3. Wirmebehandlung und Mikrostruktur

Im Ausgangszustand (GKZ) wurde der Werkstoff auf kugelige Karbide gegliiht. Die
Karbide mit einer durchschnittlichen Gréfde von 0,5 - 3 um liegen fein in der ferritischen
Matrix verteilt. In diesem Zustand ist der Werkstoff aufgrund geringer Harte gut spanend
bearbeitbar und ermdoglicht eine wirtschaftliche Fertigung der Ermiidungsproben [137].
Dieser Zustand ist der Ausgangszustand fiir die beiden im Folgenden vorgestellten
Warmebehandlungszustdande, die auf Basis von Voruntersuchungen [138] ausgewahlt
und bereits in einer Vorarbeit [8] verwendet wurden.

3.3.1. Martensit

Durch eine Austenitisierung der Proben bei 840 °C fiir 20 min in einem Vakuumofen und
anschlieRendes Abschrecken in Ol (60 °C) wurde ein martensitisches Gefiige erzeugt.
AnschliefSend wurden die Proben fiir 120 min bei 180 °C angelassen. Abb. 3.6 zeigt einen
geatzten Schliff der Mikrostruktur des angelassen Martensits. Man erkennt die feine
nadelige Struktur des Plattenmartensits und die kugelférmigen Sekundarkarbide die sich
bei der Austenitsierung nicht vollstindig aufgelost haben. Der rontgenographisch
bestimmte Restaustenitgehalt betragt ca. 16 % [8].
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3.3.2. Bainit

Fiir einen zweiten Warmebehandlungszustand wurden die Ermiidungsproben bei 855 °C
fir 20 min im Salzbadofen austenitisiert und anschlielend bei einer
Umwandlungstemperatur von 220 °C fiir 420 min in einem zweiten Salzbad bainitisiert.
Hierbei scheidet sich wahrend der isothermen Umwandlung der Kohlenstoff aus dem
libersattigten Ferrit in Form von fein verteilten Karbiden aus. Es bildet sich das in Abb.
3.7 gezeigte, vollstandig bainitische Gefilige mit feiner, nadeliger Mikrostruktur aus. Wie
schon beim martensitischen Gefilige sind auch hier noch die wahrend der Austenitisierung
nicht vollstandig gelosten Sekundarkarbide zu erkennen. Bei hoherer Vergrofierung
erkennt man auch die fiir den unteren Bainit typischen fein verteilten Zementitzeilen
(Fes(), die sich unter 60° zur Nadelachse innerhalb der Ferritnadeln bilden. [139]
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Abb. 3.7: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahme der bainitischen Mikrostruktur

3.4. Mechanische Eigenschaften

Im Rahmen von Vorarbeiten [8] wurden beide Warmebehandlungszustande schon auf
ihre mechanischen Eigenschaften in Zugversuchen untersucht. Die Streckgrenze Re,
Zugfestigkeit Rm, Bruchdehnung Aess und Harte (HV10) beider Zustdnde sind in Tab. 3.2
zusammengefasst. Die beiden Zustdnde Martensit und Bainit haben eine vergleichbare
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Streckgrenze. Die Zugfestigkeit ist flir die bainitische Variante um ca. 15 % hoher im
Vergleich zum martensitischen Zustand. Aufgrund des Restaustenitgehalts sind beim
martensitischen Zustand ab ca. 900 MPa umwandlungsplastische Vorgange zu
beobachten und der Restaustenit wandelt bis zum Bruch nahezu vollstandig in Martensit
um. Die gemessene Harte der beiden Zustidnde ist mit ca. 775-780 HV10 annahernd
identisch.

Tab. 3.2:Mechanische Eigenschaften von Martensit und Bainit nach [8]

Gefiige Re / MPa Rm / MPa Aés [/ % HV10
Martensit 1894,2 + 55,3 2140,7 £ 73,1 1,2+0,1 775
Bainit 1898,8 + 49,4 2457,7 £ 53,7 0,9+0,2 780
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4, Versuchstechnik

4.1. Ultraschallresonanzpriifstand

Seit  ihrer  Entwicklung 1950 durch Mason [140] hat sich die
Ultraschallermiidungspriifung zur wirtschaftlichen Untersuchung metallischer
Werkstoffe bis zu sehr hohen Lastspielzahlen etabliert. Zur Ermittlung des
Ermudungsverhaltens im VHCF-Bereich wurde im Rahmen dieser Arbeit ein
Ultraschallresonanzpriifstand verwendet, der in einem vorangegangen Projekt [8]
aufgebaut und entwickelt wurde. Herzstlick dieses Priifsystems ist ein piezoelektrischer
Konverter, bestehend aus mehreren scheibenféormigen in Reihe geschalteten
Piezokristallen. Basierend auf dem reziproken piezoelektrischen Effekt wird im
Konverter aus einer in einem Generator erzeugten elektrischen Wechselspannung mit
einer Frequenz f ~ 20 kHz eine mechanische Schwingung mit gleicher Frequenz erzeugt,
die sinusformig in longitudinaler Richtung oszilliert. Mit dieser im Konverter erzeugten
Schwingung wird ein nachgeschaltetes Resonanzsystem bestehend aus drei Mason
Hornern und der Ermiidungsprobe angeregt. Dieses Resonanzsystem ist dabei so auf die
Anregungsfrequenz von 20 kHz des Konverters ausgelegt, dass sich eine stehende Welle
ausbildet, die in der Anregungsfrequenz in longitudinaler Richtung oszilliert. Dadurch
wird in der Ermiidungsprobe ein Verschiebungsverlauf erzeugt, der einer rein
wechselnden sinusformigen Ermiidungsbeanspruchung (R = -1) entspricht. Die in der
Probe auftretende Verschiebung kann dann mittels applizierter Dehnungsmessstreifen
(DMS) in der Messstrecke einer Beanspruchung zugeordnet werden. Die beiden
hintereinander geschalteten Mason Horner dienen hierbei zur Verstarkung der im
Konverter erzeugten Schwingung, um ausreichend grofde Verschiebungen in der Probe zu
erreichen, die den zur Untersuchung des Materials noétigen Beanspruchungen
entsprechen. In Abb. 4.1 ist das Ultraschallresonanzsystem mit allen Komponenten
dargestellt. Weiterhin ist schematisch der Verlauf der Verschiebung u und der Spannung
o entlang des Schwingsystems eingezeichnet. Die zu erzielende Maximalbeanspruchung

lag bei den hier verwendeten Proben bei 1300 MPa.

Mason Horn
(Lagerung)

Mason Horn  + Probe
(Lagerung) 1

Piezoelektrischer Mason Horn

Konverter

Abb. 4.1: Ultraschallresonanzsystem mit Verschiebungsverlauf u und Spannungsverlauf o
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Das Schwingsystem wird im Nullpunkt des Verschiebungsverlaufs des mittleren Mason-
Horns statisch gelagert und kann zusatzlich im weiteren Knoten des
Verschiebungsverlaufs am unteren Mason-Horn statisch mit einer Mittellast beaufschlagt
werden.

Alle versuchsrelevanten Daten, wie Generatorleistung P, die Verschiebungsamplitude u
und Frequenz fo wurden fiir die im Verlauf der Ermiidungsversuche eingebrachten
Ultraschallimpulse im Generator erfasst und anschlief3end ausgewertet. Bei einstufiger
Versuchsfithrung folgt auf das erzwungene Einschwingen des Resonanzsystems ein
Bereich mit der konstanten Schwingamplitude umax = uson gefolgt von zuerst
erzwungenem und anschlieffend natiirlichem Ausschwingen des Systems. Abb. 4.2 zeigt
beispielhaft den typischen Verlauf der ermittelten Kennwerte wahrend eines
Ultraschallimpulses. Zur Auswertung wurden alle Lastspiele oberhalb 85% der
Sollverschiebungsamplitude herangezogen und daraus die Lastspielzahl pro Impuls Ni
ermittelt. Aus der Summe aller Impulse ergibt sich dann die Gesamtlastspielzahl des

Versuchs.
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Abb. 4.2: Ultraschallimpuls mit charakteristischen Kenngrofien [8]

Um das Schwingsystem nicht zu beeinflussen und einen reibungslosen Versuchsablauf zu
gewahrleisten, wurden nur beriihrungslose Sensoren zur Versuchsiiberwachung
eingesetzt.

Die Schwingungsamplitude am mittleren Mason-Horn konnte mit einem Wirbelstrom-
wegmesssystem eddyNVDT 3300 (Sensor UE50) gemessen werden, um basierend auf der
Kalibrierung des Priifstands auf die Beanspruchung an der Probe schliefden zu kénnen.
Um unzuldssige Erwidrmung der Proben wahrend der Ermiidungsversuche
auszuschliefden, wurde die Temperatur in der Messstrecke mit Hilfe eines Pyrometers des
Typs Optris CT LT tiberwacht und die Versuchsparameter entsprechend angepasst. Die
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Versuche wurden im Puls-Pause Modus durchgefiihrt, in dem auf einen Ultraschallimpuls
(Impulsdauer Atimpus = 300 ms) ein Pause folgt, die in Abhdngigkeit von der
Beanspruchung und Versuchsfiihrung gewadhlt wurde, um eine ausreichende
Warmeabfuhr zu gewahrleisten und eine maximale Temperaturerhéhung um AT = 15 K
zu beschranken. Um die Pause und damit die Versuchsdauer moglichst kurz zu halten,
wurde die Probe zusatzlich mit einem Vortex Wirbelrohr-Kiihler gekiihlt. Die effektive
Priiffrequenz betrug 2500 - 3300 Hz.

irbelstromsensor

Infrarotsensor

Abb. 4.3: Ultraschallpriifsystem mit Kithlung und Messtechnik zur Versuchstiberwachung

4.1.1. Erweiterung fiir Versuche im Vakuum

Um das Rissinitiierungsverhalten an inneren Einschliissen unter definierten Bedingungen
und vor allem in situ beobachtbar nachzubilden, wird das Ultraschallpriifsystem durch
eine Vakuumkammer erweitert, in der Proben mit kiinstlich erzeugten
Oberflachendefekten unter vergleichbaren Bedingungen wie Einschliisse im Inneren
untersucht werden koénnen. Dazu wird das Resonanzsystem um zwei A/2 - Stiicke und
somit jeweils eine Halbwelle erweitert. In den dadurch zusitzlich entstehenden
Kontenpunkten der Verschiebung kann die Vakuumkammer statisch mit
Radialwellendichtringen abgedichtet werden, ohne die Schwingfahigkeit des
Resonanzsystems zu beeinflussen. Abb. 4.4 zeigt das erweiterte Schwingsystem im
Bereich der Vakuumkammer in Schnitt-Darstellung mit dem Verlauf der Verschiebung u.
Das Vakuum wurde mit Hilfe einer an die Kammer angeflanschten Hochvakuumpumpe



4. Versuchstechnik 45

Pfeiffer-Vacuum  HiPace 80 erzeugt. Dies ermoglicht Versuche unter
Hochvakuumbedingungen mit Driicken p < 10-¢ mbar.

N2 - Stick

Vakuumkammer

Abb. 4.4: Erweitertes Ultraschallresonanzsystem mit der Vakuumkammer im Querschnitt und
Verschiebungsverlauf; die Abdichtung erfolgt an den Punkten 1 und 2

Um auch bei den Vakuumversuchen eine iibermafdige Probenerwarmung auszuschliefden
wurde die Temperaturentwicklung in Vorversuchen durch ein Infrarotschauglas in der
Vakuumkammer mit einer Thermokamera JenOptik IR-TCM 640 bei verschiedenen
Beanspruchungen tiberpriift (siehe Abb. 4.5).

Vakuumpumpe

!
<

Abb. 4.5: Vakuumaufbau am Ultraschallresonanzsystem mit Thermografiekamera (links);
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Thermographie-Untersuchung der Probe iiber vier Ultraschalimpulse (rechts)

Nach einiger Zeit erreichte die Maximaltemperatur fiir jede Beanspruchung ein Plateau.
Die Pausen im Puls-Pause Betrieb wurden anschlieffend so gewahlt, dass in diesem
Plateau die maximal zuldssige Temperaturerhohung nicht iiberschritten wird. Um die
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Warmeabfuhr von der Probe zu verbessern, wurden zusatzlich die A/2 - Stiicke aufderhalb
der Vakuumkammer gekiihlt. Da die Probe bei dieser Versuchsfiihrung jedoch nicht direkt
gekiihlt werden konnte, mussten die Pausen zwischen den Ultraschallimpulsen
verlangert werden, sodass sich die effektive Priiffrequenz auf 1250 Hz verringerte.

4.2. Servohydraulische Priifmaschine

Das Ultraschallresonanzsystem ist fiir Versuche mit hohen Beanspruchungen nicht
geeignet. Ermiidungsversuche mit Beanspruchungen > 1200 MPa und folglich kurzer
Lebensdauer wurden mit einer servohydraulischen Universal-Axialpriifmaschine
Schenck PSA 100 (Kraft £ 100 kN) durchgefiihrt. Hierzu wurden die Ermiidungsproben,
die speziell fiir die Ultraschallpriifung hergestellt wurden (siehe Kap. 3.2), mit
Kegelkopfadaptern in die Priifmaschine eingebaut. Die Priiffrequenz betrug 10 Hz.

4.2.1. Erweiterung fiir Versuche im Vakuum

Auch fiir das servohydraulische Priifsystem wurde eine Vakuumkammer konstruiert. Im
Gegensatz zur Vakuumkammer fiir den Ultraschallresonanzpriifstand ist eine rein
statische Abdichtung nicht mdéglich. Die Vakuumkammer muss in der Lage sein, die auf
Grund der Probendehnung entstehende Relativbewegung mitzumachen, ohne den
Versuch zu beeinflussen. Daher wurde eine Kammer konstruiert, die neben zwei
statischen O-Ringdichtungen an den Einspannungen in der Mitte durch einen Faltenbalg
abgedichtet wird, der die Relativbewegung wahrend des Versuchs ausgleicht (siehe Abb.
4.6).
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Abb. 4.6: Schematischer Aufbau des Vakuumsystems am servohydraulischen Priifsystem (links)
mit einer Schnittansicht der Vakuumkammer
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Die Absaugung der Luft erfolge auch bei diesen Versuchen mit der angeflanschten
Hochvakuumpumpe Pfeiffer-Vacuum HiPace 80. Aufgrund der grofieren Anzahl an
Dichtungen und des begrenzten Dichtvermoégens des Faltenbalgs war die Vakuumqualitat
geringfligig schlechter als bei den Versuchen am Ultraschallresonanzsystem. Der
Vakuumdruck lag bei p < 10-> mbar.

4.3. Versuchsfithrung

Die Ermiidungsversuche wurden mit einstufiger Beanspruchung bei einem
Spannungsverhaltnis R = -1 bis zu einer Grenzlastspielzahl N¢ = 10° durchgefiihrt. Es
wurden glatte, polierte Proben ohne und mit kiinstlichen Oberflichendefekten
untersucht. Proben ohne kiinstliche Defekte, die die Grenzlastspielzahl erreichten ohne
zu versagen, wurden erneut bei erhohter Beanspruchung (oaneu = Gaait + 50 bzw. + 100
MPa) bis Ng getestet. Dieses Vorgehen wurde so lange wiederholt, bis die Probe versagte.
Diese Versuche werden im weiteren Verlauf auch Laststeigerungsversuche genannt. Bei
Versuchen mit kiinstlichen Defekten wurden hingegen alle Proben, die die
Grenzlastspielzahl erreichten, im Rasterelektronenmikroskop auf Anrisse am Defekt
untersucht. Wurde ein Anriss gefunden, wurde die Probe fiir mikrostrukturelle
Untersuchungen entlang des Risses verwendet.

4.4. Hartemessung

Die Hartemessungen wurden mit einer Hartepriifmaschine Wolpert Dia Testor 2 Rc nach
der Vickers Methode gemafd DIN EN ISO 6507-1 durchgefiihrt. Mit einer Priiflast von 98 N
wurden HV10 Hartewerte im Querschnitt senkrecht zur Beanspruchungsrichtung der
warmebehandelten Ermiidungsproben bestimmt.

4.5. Mikroskopische Untersuchungsmethoden

4.5.1. Lichtmikroskop

Alle lichtmikroskopischen Untersuchungen wurde mit dem Materialmikroskop Leica
DM2500 M durchgefiihrt. Es wurden metallographisch praparierte Proben im
Lichtmikroskop untersucht. Zum einen wurden die Geflige der untersuchten Zustidnde an
gedtzten Schliffen (Atzmittel: Nital; 3%ige alkoholische Salpetersiure) begutachtet.
Zudem wurde es zur Analyse der Einschlussverteilung im Rahmen der
Serienschliffuntersuchung an versagten Proben verwendet. Ein besonderes Augenmerk
bei den Serienschliffuntersuchungen lag auf der Detektion von frithen Stadien des
Ermiidungsversagens und Anrissen an den gefunden Einschliissen.

4.5.2. Rasterelektronenmikroskop

Alle Bruchflichen wurden im Rasterelektronenmikroskop (REM) Phillips XL40
untersucht, um den Rissinitiierungsort und die Rissausbreitung zu analysieren. Dabei
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wurde die Lage der rissinitiierenden Einschliisse, deren Grofde und chemische
Zusammensetzung ermittelt. Die Bestimmung der chemischen Zusammensetzung der
rissinitiierenden Einschliisse erfolgte mit Hilfe energiedispersiver Rontgenspektroskopie
(EDX). Zur Ermittlung der Spannungsintensitatsfaktoren mit dem Ansatz von Murakami
[38, 41] wurden alle Einschliisse und die daran anschliefenden verschiedenen
Bruchflaichenbereiche (FGA, Fish-eye und Anrisslinsen) im REM vermessen.
Unregelmafdig geformte Einschliisse und die verschiedenen Bruchflachenbereiche
wurden bei der Vermessung mittels Ersatzellipsen angendhert.

Weiterhin wurden metallographisch praparierte Proben im Rasterelektronenmikroskop
untersucht. Neben der Analyse des Gefiiges in geidtzten Schliffen (Atzmittel: Nital),
wurden Einschliisse mit Anrissen, die im Rahmen der Serienschliffuntersuchung
gefunden wurden, am REM weitergehend untersucht und vermessen.

Bei Versuchen mit kiinstlichen Oberflachendefekten wurden die Proben zudem wahrend
Versuchsunterbrechungen und bei Durchlaufern nach dem Versuchsende im REM auf
Anrisse untersucht.

4.5.3. Zweistrahlmikroskop mit Ionen- und Elektronenstrahl

Zur prazisen Zielpraparation an Einschliissen, Defekten und Rissen wurde ein
fokussierter lonenstrahl (Focused lon Beam; FIB) verwendet. Ein lonenstrahl erméglicht
es, hochprazise und schonend Material abzutragen, um interessante Bereiche freizulegen,
ohne die umliegende Mikrostruktur unzuldssig zu verandern. Dieser Prozess wird
Ionenstrahliatzen (Ion Milling) genannt. Auf diese Weise kann mit Hilfe des FIB ebenfalls
lokal Material zur weiteren Untersuchung mit TEM oder APT entnommen werden.

Die Entnahme von TEM-Lamellen erfolgte nach dem von Lozano-Perez [141] und Wirth
[142] beschrieben Vorgehen. Auf die Herstellung der APT Spitzen wird in Kapitel 4.5.6
genauer eingegangen. Um eine Kantenabrundung und ungewollten Materialabtrag bei der
Praparation zu vermeiden, wurden die interessanten Bereiche vorher mit einer
Schutzschicht aus Wolfram und/oder Graphit bedampft. Dies ermdglicht eine verlustfreie
Praparation der lokalen Mikrostruktur. Zudem verhindert der amorphe Charakter der
Deckschicht  stérende  Beugungspunkte und  Uberlagerungen bei  der
Feinbereichsbeugung in den Randbereichen der untersuchten Lamellen.

Des Weiteren kann der lIonenstrahl zur Bildererzeugung verwendet werden. Wird eine
Oberflache mit einem lonenstrahl bestrahlt, werden Sekundarelektronen emittiert, die zu
Erzeugung von Sekundireletronenbildern (SE) genutzt werden kénnen. Aufgrund des
Ionenchanneling-Effekts verfiigen diese ioneninduzierten Sekundarelektronenbilder
(ISE) liber einen Orientierungskontrast, der die Mikrostruktur sichtbar macht. [143, 144]
Im Rahmen dieser Arbeit wurden zwei verschiedene Gerite verwendet, das FEI Helios
Nanolab 650 des Nano Structuring Center (NSC) und das FEI Altura 865 des Instituts fiir
Oberflachen und Schichtanalytik (IFOS). Am IFOS wurden vor allem Zielpraparationen
durchgefithrt um TEM-Lamellen und APT-Spitzen zur weiteren Untersuchung
herzustellen. Das Zweistrahlmikroskop des NSC hingegen wurde vorrangig zur
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Einbringung von kiinstlichen Defekten in die Probenoberfliche verwendet und nur
gelegentlich zur Zielpraparation und Mikrostrukturuntersuchung an Einschlissen und
Rissen.

4.5.4. Transmissionselektronenmikroskop

Die mit Hilfe des FEI Altura 865 FIBs entnommenen Lamellen mit einer Dicke von
dramelle ¥ 60 - 100 nm wurden in einem energiegefilterten Transmissionselektronen-
mikroskop Joel JEM-2010 des IFOS im Hellfeld-Modus untersucht. Des Weiteren wurde
an ausgewadhlten Stellen mittels Feinbereichselektronenbeugung (Selected Area
Diffraction; SAD) untersucht. Die dabei untersuchten Bereiche hatten je nach
Anforderung einen Durchmesser von 160, 300 oder 600 nm.

4.5.5. Elektronenriickstreubeugung (EBSD)

Um die Kornstruktur und die Orientierungsbeziehungen der Mikrostruktur um FGA-
Anrisse in martensitischem Gefiige zu untersuchen, wurde die Technik der
Elektronenriickstreubeugung (EBSD) eingesetzt. Zuerst wurden die detektierten Anrisse
durch Zielpraparation mit feinen Schleifschritten freigelegt. Um Verformungen und
Riefen, die bei der Zielpraparation eingebracht wurden, zu entfernen, wurde der Bereich
um den Riss zuerst mit Diamantsuspension bis 1/4 um fein poliert. Anschlief3end wurde
die Oberfliche der Zielbereiche fiir die EBSD-Untersuchung zur Vorbereitung der
Messung mit Oxid-Polier-Suspension (OPS) chemisch-mechanisch poliert.

Die EBSD-Messungen wurden im Department of Materials Science and Engineering an der
Carnegie Mellon University in Pittsburgh durchgefiihrt. Dazu wurden ein FEI Helios™
PFIB Zweistrahlmikroskop und ein NordlysMax Detektor verwendet. Die EBSD Muster
wurden mit einem 7 keV Strahl und einer Schrittweite von 40 nm erzeugt. Beugungsbilder
wurden mit einer Auflésung von 160 x 120 Pixel aufgenommen. Die Indizierung erfoltge
fiir kubisch-raumzentrierten Ferrit. Ferrit ist in guter Ubereinstimmung mit der leicht
tetragonal-raumzentrierten Struktur des angelassenen Martensits (Verhaltnis c/a <1,01)
[145]. Die EBSD-Analyse wurde mit der Dictionary-Indexing Methode durchgefiihrt.
Hierbei werden die experimentell ermittelten Beugungsbilder mit simulierten
Beugungsbildern in einem Verzeichnis, der sogenannten Dictionary, verglichen. Dieses
Verzeichnis fiir die EBSD-Analyse wurde mit der in [146] beschriebenen Methode erzeugt.
Mit Hilfe eines normalisierten Skalarproduktes wird ein AhnlichkeitsmaRR fiir die
Ubereinstimmung des experimentellen Beugungsbildes und des Beugungsbildes aus dem
Dictionary bestimmt [147]. Je hoher dieses Ahnlichkeitsmaf, desto héher ist die
Zuverlassigkeit, dass die Indizierung und somit die ermittelte Kristallorientierung korrekt
ist. Es wird u.a. durch die Qualitdt des Beugungsbildes (z.B. Signal-Rausch-Verhaltnis,
Scharfe der Kikuchi-Bander), Qualitiat des Models und Nachbearbeitungsverfahren zur
Verbesserung des Beugungskontrastes beeinflusst. Der Grad der Ubereinstimmung kann
mittels des Indexing Confidence Wertes von 0-1 angegeben werden. Ein Wert von 1
entspricht dabei der perfekten Ubereinstimmung der Messung mit einem simulierten
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Beugungsbild. Die ermittelten Werte kdnnen anschliefRend in Form eines Grauwertbildes
dargestellt werden. Zur Bereinigung der Maps wurden alle Punkte mit einer Indexing
Confidence unter 0,79 entfernt. Diese Bereiche sind in allen Maps schwarz dargestellt.
Diese Methode kann auch fiir mehrere unterschiedliche Phasen angewendet werden. Die
beste Ubereinstimmung im Dictionary, die in diesem Fall alle Varianten aller Phasen
enthdlt, liefert zugleich die Orientierung als auch die Phase, die mit der héchsten
Wabhrscheinlichkeit zutrifft. Hier wurde lediglich ein Dictionary fiir Ferrit erzeugt. Zur
Auswertung der EBSD-Daten und Erstellung der Maps wurde die Software TSL OIM
verwendet. Das Proben- und das Kristallbezugssystem wurden hierbei angepasst, um die
Konsistenz der Ergebnisse zu gewahrleisten.

Um einen Einfluss von ehemaligen Austenitkorngrenzen auf die VHCF-Rissinitiierung zu
untersuchen, wurde zusatzlich versucht, die ehemaligen Austenitkérner im untersuchten
Bereich zu rekonstruieren. Typische Orientierungsbeziehungen zwischen einem
urspringlichen Austentikorn und den durch die Phasenumwandlung entstandenen
Martensitkornern kdénnen genutzt werden, um aus einem vorliegenden Martensitgefiige
das zugrundeliegende Austenitgeflige zu rekonstruieren. Hierzu koénnen z.B.
Orientierungsbeziehungen nach Nishiyama-Wassermann oder Kurdjumov-Sachs
verwendet werden. Diese Modelle beschreiben, welche speziellen Richtungen und
Ebenen des urspriinglich kubisch-flaichenzentrierten Kristalls mit denen des daraus
gebildeten kubisch-raumzentrierten Gitters tibereinstimmen. [148, 149]

Mit Hilfe eines in MTEX-MATLAB Umgebung [150, 151] geschriebenen Codes der AWP
[152] wird auf Basis der Orientierungsbeziehungen fiir die bei der EBSD-Analyse
bestimmten Martensitkorner die wahrscheinlichste Orientierung des vorherigen
Austenitkorns bestimmt, vergleichbar mit Algorithmen von z.B. Germain et al. [153]. Bei
der Bestimmung der ehemaligen Austenitorientierung aus der gemessenen Orientierung
der Martensitkorner wird auch die Orientierung der Nachbarkorner herangezogen, um
die Qualitdit der Auswertung zu verbessern. Wenn mehrere mogliche ehemalige
Austenitorientierungen mit nahezu gleicher Wahrscheinlichkeit durch den Algorithmus
ermittelt wurden, wurde die Auswahl zusatzlich manuell durch die Erstellung von
Polfiguren tiberpriift. Hierzu wurden die méglichen Polfiguren der in Frage kommenden
Orientierungen fiir ein Korn mit denen der Kérner in der Umgebung manuell verglichen
und die passende Orientierung ermittelt.

4.5.6. Atomsondentomographie

Die Atomsondentomographie (Atom Probe Tomography; APT) ermdéglicht die
dreidimensionale Analyse der Mikrostruktur hinsichtlich der lokalen chemischen
Zusammensetzung mit nahezu atomarer Auflésung [154-156]. Hierbei werden mittels
Feldverdampfung einzelne Atome als positiv geladene Ionen aus der Spitze einer
nadelférmigen Probe (APT-Spitze) herausgeldst. Die Feldverdampfung erfolgt entweder
iiber Hochspannungs- oder Laserpulse. Diese lonen werden dann durch ein elektrisches
Feld zu einem ortsempfindlichen Detektor geleitet und dort erfasst. Zudem kann aus der
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Flugzeit der Atome deren Masse bestimmt werden. In Kombination erhalt man bei dieser
Messung folglich die chemische Information und die ortliche Position der einzelnen
Atome. Durch eine 3D Rekonstruktion aller detektierten Atome kann dann ein atomares
Modell der Probe erstellt werden.

Im Rahmen dieser Arbeit wurde vor allem die Mikrostruktur entlang von Bruchflachen
untersucht. Um Verdanderungen, die durch Ermiidungsvorgéange eingebracht wurden, klar
bewerten zu konnen wurde zusatzlich auch das Grundmaterial im Ausgangszustand
charakterisiert. Die Praparation der Proben erfolgte mit Hilfe des FIB FEI Altura 865 am
IFOS. Abb. 4.7 zeigt exemplarisch die Praparation von APT-Spitzen an einer Bruchflache.

Einschluss Schutzschi‘t

|nter§ssanter
Béreich;:

10 pm 1 pm
IFOS IFOS IFOS

Abb. 4.7: Herstellung von APT Spitzen; a) Fish-eye Bruchflache, b) Praparation der Wedge am

Einschluss, ¢) Wedge im Querschnitt, d) entnommene Wedge, e) Teil der zerteilten Wedge, f)
fertige APT Spitze nach lonenstrahlatzen

Zu aller erst wird durch ionenstrahlgestiitzte Deposition eine Schutzschicht auf die
Probenoberflache bzw. Bruchflache aufgebracht. Anschlieféend wird mittels FIB eine 20-
30 um langer Keil (Wedge) herausprapariert (vgl. Abb. 4.7 b-d). Dieser Keil wird
anschlief3end in kleinere Stiicke zerteilt, die jeweils an einem Trager befestigt werden
(vgl. Abb. 4.7¢). Aus diesen Stiicken konnen dann mit Hilfe des lonenstrahls die einzelnen
APT Spitzen hergestellt werden (vgl. Abb. 4.7f). Auf diese Weise kdnnen aus einem Keil 8-
10 Proben hergestellt werden. Die untersuchten APT Spitzen hatten typischerweise eine
Lange von 300 - 400 nm und einen Durchmesser von ca. 50 nm.

Die Untersuchungen wurden am IFOS mit einer Atomsonde des Typs Cameca LEAP 4000X
HR durchgefiihrt. Laser APT wurde mit einer Laserpulsenergie von 20-25 pJ] und einer
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Pulsfrequenz von 200 kHz durchgefiihrt. Die Detektionsrate lag bei ca. 0,5 %. Wahrend
der Messungen wurden die Proben auf einer Temperatur von 26 - 30 K gehalten.

4.6. Numerische Methoden

Zur Untersuchung der Spannungsverteilung und Spannungsiiberhohung um Defekte mit
unterschiedlicher Geometrie wurde die Finite Elemente Methode eingesetzt und die
Software Abaqus 6 verwendet. Die Geometrie der Defekte entspricht der, der spater im
Versuch verwendeten kiinstlichen Defekte (siehe Kap. 3.2.1) in idealisierter Form und ist
in Abb. 4.8 gezeigt. Die FIB-Defekte wurden als scharfer V-Kerb mit kleinen
Rundungsradien an den Seiten modelliert (vgl. Abb. 4.8a). Als Modell fiir die Laser-
Defekte wurde ein Kegel mit abgeflachter Spitze und verrundeten Kanten verwendet (vgl.
Abb. 4.8b). Die Abmessungen der Defekte im Model entsprechen denen der realen Defekte
(siehe Kap. 3.2.1).
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Abb. 4.8: Vernetzte Achtelmodelle der untersuchten Defektgeometrien; a) v-kerbférmiger FIB-
Defekt und b) abgerundeter kegelférmiger Laser-Defekt

Mit den verschiedenen Defektgeometrien wurden sowohl rein elastische Berechnungen
als auch elastisch plastische Berechnungen durchgefiihrt. Zur Beriicksichtigung des
nichtlinearen Materialverhaltens des Werkstoffs wurde ein Materialmodell des
martensitischen Zustands verwendet, das auf den Ergebnissen der Zugversuche aus [8]
basiert (siehe Kap. 3.4). Zur Verkiirzung der Rechenzeit wurden die Defekte aufgrund der
Symmetrie als Achtelmodelle modelliert. Um die Spannungsfelder in der Umgebung der
Defekte zu berechnen, wurden die Modelle mit Tetraederelementen vernetzt. Die
Integration erfolgte nach dem Gauf3-Verfahren. Die Proben wurden in den Simulationen
mit einer Beanspruchung von 800 MPa beaufschlagt. Dies entspricht einer
Spannungsamplitude, die bei Versuchen mit kiinstlichen Defekten typischerweise zu
VHCF Versagen fiihrt und stellt somit den Beanspruchungszustand bei positiver
Maximallast der zyklischen Beanspruchung dar.
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4.7. Einschlussanalyse durch Serienschliffe

Zur Untersuchung nicht versagensrelevanter Einschliisse und zur Detektion von Anrissen
aus frihen Stadien der VHCF Ermiidung wurden Proben der Laststeigerungsversuche mit
Hilfe von Serienschliffen eingehend analysiert. Dazu wurden zuerst die Messlangen
beider Bruchstiicke einer Probe (Abb. 4.9a) der Lange nach halbiert. Die daraus
resultierenden vier Teile der Messlange wurden eingebettet und ausgehend von der
Schnittflache Schrittweise heruntergeschliffen und im Lichtmikroskop auf Einschliisse
untersucht (siehe Abb. 4.9b). Wie Abb. 4.9c zeigt, wurde fiir jeden detektierten Einschluss
der grofdte Einschlussdurchmesser de senkrecht zur Hauptnormalspannung gemessen.
Weiterhin wurde die axiale Position der Einschliisse vermessen, um die lokale Spannung
entsprechend der charakteristischen  Spannungsverteilung innerhalb  der
Ultraschallprobe (siehe Abb. 3.2) zu bestimmen. Unter der Annahme, dass die Einschliisse
symmetrisch sind und somit der Einschlussdurchmesser de” senkrecht zur Schliffebene
identisch zu de im Schliff ist, konnen fir alle gefundenen Einschliisse im Schliff
naherungsweise Spannungsintensititsfaktoren bestimmt werden. Eine dreidimensionale
Vermessung der Einschliisse ist aus technischen Griinden leider nicht méglich.
Einschliisse, die Anzeichen fiir mégliche Anrisse vorwiesen, wurden zusatzlich genauer
im REM auf Rissbildung untersucht, indem die Einschlussumgebung hochaufgeldst auf
Werkstofftrennungen hin abgesucht wurde. Die Mikrostruktur um detektierte Anrisse
wurde anschliefdend mittels FIB und TEM eingehend untersucht.

Bruchflache

Einschlusse <

b) \| €) — 10pm —|

Abb. 4.9: Serienschliffuntersuchung; a) Ausgangszustand einer Probenhalfte, b) getrennte Probe

mit Einschliissen im Schliff, c) Vermessung eines im Schliff gefundenen Einschlusses
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5. Ergebnisse und Diskussion

5.1. Ermiidungsergebnisse

5.1.1. Wohlerversuche

Die mit glatten, polierten Proben durchgefiihrten Ermidungsversuche sind in einem
Wohlerdiagramm in Abb. 5.1 dargestellt. Alle Proben versagten an nichtmetallischen
Einschliissen. Bei den Ermiudungsergebnissen wird hierbei unterschieden, ob das
Versagen durch einen Einschluss an der Probenoberflache initiiert wird oder durch einen
Einschluss im Volumen der Probe ohne Kontakt zur Oberflaiche. Durchlaufer, die die
Grenzlastspielzahl von 109 Lastspielen erreichten, werden zur besseren Ubersicht nach
rechts verschoben dargestellt. Die Zahlen neben den Durchldufern geben die Anzahl der
Durchldufer auf dem gleichen Niveau an. Die von Kerscher [138] mittels
Treppenstufenverfahren ermittelte Dauerfestigkeit fiir 107 Lastspiele bei
Wechselbiegebeanspruchung ist fiir beide Zustdnde eingetragen. Durchlauferproben, die
im Rahmen der Laststeigerungsversuche bei erhohter Beanspruchung erneut gepriift
wurden und versagten, sind durch ein Kreuz gekennzeichnet. Weiterhin sind in Abb. 5.1
oben in einem Kkleinen Diagramm Vergleichsversuche im Vakuum bei einer
Beanspruchung von 1300 MPa in vergrofderter Ansicht dargestellt. Die
Versuchsergebnisse an Luft aus dem markierten Bereich sind zusatzlich zum Vergleich im
Hintergrund dargestellt.

Fiir beide Zustinde zeigt sich generell ein vergleichbares Ermiidungsverhalten. Die
Ermiidungsergebnisse zeigen den fiir hochfeste Stdhle typischen Wechsel des
Rissinitiierungsortes von Oberflaichendefekten zu Defekten im Inneren des Werkstoffs.
Bei hohen Beanspruchungsamplituden findet die Rissinitiierung vorrangig an
Einschliissen an der Oberflache statt. Unterhalb einer Spannungsamplitude von
1100 MPa ist hingegen nur noch Rissinitiierung an inneren Einschliissen im Volumen zu
beobachten. Bis hin zur konventionellen Grenzlastspielzahl von 107 Lastspielen ist fiir
beide Zustinde eine mehr oder weniger konstante Zunahme der Lebensdauer mit
sinkender Beanspruchung zu erkennen. Es kann jedoch keine Dauerfestigkeit ermittelt
werden. Auch im VHCF-Bereich mit Lastspielzahlen deutlich > 107 Lastspielen tritt noch
Versagen auf, im Falle des martensitischen Zustands auch noch deutlich unterhalb der bis
zu 107 Lastspielen schddlichen Beanspruchungsamplituden. Die Streuung der
Lebensdauer bei geringen Beanspruchungsamplituden ist sehr hoch und kann bis zu vier
Dekaden betragen.

Die Ergebnisse der Laststeigerungsversuche zeigen, dass die Proben im gleichen Bereich
versagen, wie Versuche ohne vorherige Beanspruchung. Es treten keine Frithausfille auf,
sodass eine tibermafdige Vorschadigung auf dem vorherigen Durchlduferniveau
auszuschliefden ist.
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Die Vergleichsversuche im Vakuum wurden zur Untersuchung des Umgebungseinflusses
auf den Wechsel des Rissinitiierungsortes durchfiihrt. Es ist zu erkennen, dass auch im
Vakuum sowohl Oberflaichenversagen als auch Volumenversagen bei hohen
Beanspruchungen auftritt. Das Ermiidungsversagen tritt hierbei im gleichen
Lebensdauerbereich ein wie bei den Versuchen an Luft. Auch wenn kein klarer Einfluss
des Umgebungsmediums auf den Wechsel des Rissinitiierungsortes zu erkennen ist,
scheint sich das Oberflachenversagen bei Versuchsfithrung im Vakuum leicht zu héheren
Bruchlastspielzahlen zu verschieben.

Vergleichsversuche im Vakuum
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Abb. 5.1: Wohlerdiagramm fiir den martensitischen (M) und bainitischen (B) Wéarme-
behandlungszustand inklusive der Ergebnisse von [8] und der in [138] ermittelten
Wechselfestigkeit; Vergleichsversuche bei 1300 MPa im Vakuum (oben) in vergrofderter
Darstellung mit Versuchen an Luft im Hintergrund

5.1.2. Wohlerversuche mit kiinstlichen Defekten

Zusatzlich zu den Versuchen an glatten polierten Proben zur Untersuchung des
Ermiidungsverhaltens hochfester Stahle in Abhangigkeit der im Material vorhandenen
intrinsischen Defekte wurden weiterhin Proben untersucht, in die kiinstliche
Oberflachendefekte (siehe Kap. 3.2.1) eingebracht wurden. Um jedoch das Versagen an
inneren Defekten nachzustellen und vor Versagen beobachtbar zu machen, wurden diese
Versuche vorrangig im Vakuum durchgefiihrt. Lediglich zu Vergleichszwecken wurden
vereinzelte Versuche mit FIB Defekten an Luft durchgefiihrt.
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Abb. 5.2 zeigt die Ergebnisse der Ermiidungsversuche mit den verschiedenen kiinstlichen
Oberflachendefekten. Zum Vergleich sind die Ermiidungsergebnisse ohne kiinstliche
Defekte aus Abb. 5.1 im Hintergrund dargestellt. Das Ermiidungsversagen tritt bei
Versuchen mit  kiinstlichen Defekten bei  vergleichsweise niedrigen
Spannungsamplituden auf. Generell ist das Ermiidungsverhalten bei Rissinitiierung an
kiinstlichen Defekten unter Vakuumbedingungen jedoch sehr gut vergleichbar zum
Versagen an Einschliissen. Die Ermiidungsversuche zeigen sowohl fiir Laser- als auch FIB-
Defekte ausgepragtes VHCF Versagen bis hin zu sehr hohen Lastspielzahlen grofder 108.
Im Gegensatz zu den Versuchen im Vakuum zeigen die Versuche an Luft kein VHCF
Versagen. Auf einem Spannungsniveau, auf dem alle Versuche im Vakuum zu VHCF
Versagen fiihren, sind alle Versuche an Umgebungsluft Durchldufer. Wie spater in Kapitel
5.2.2 im Rahmen rasterelektronenmikroskopischer Untersuchungen zu sehen ist, sind bei
Durchldufern an Luft auch keine Anrisse am Defekt zu beobachten. Bei
Durchlauferproben mit FIB Defekt aus den Vakuumversuchen sind hingegen vereinzelt
Anrisse erkennbar. Weiterhin ist zu erwidhnen, dass es trotz kiinstlicher
Oberflachendefekte vereinzelt zu Einschlussversagen kommt und nicht alle Proben am
kiinstlichen Defekt versagt sind. Wie zu erwarten, stehen die Defekte in Konkurrenz mit
den intrinsischen Einschliissen.

Vergleichbar zum Ermiidungsverhalten an den intrinsischen Defekten des Materials in
Kapitel 5.1.1, zeigen auch die Ermiidungsversuche mit kiinstlichen Defekten eine etwas
hohere Ermiidungsfestigkeit fiir den martensitischen Zustand.
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Abb. 5.2: Woéhlerdiagramm fiir den martensitischen (M) und bainitischen (B) Warmebe-
handlungszustand mit Laser- und FIB-Oberflachendefekten an Luft und im Vakuum (Durchlaufer
sind halb ausgefiillt)
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5.2. Analyse der Rissinitiierungsorte

Alle Ermiidungsproben wurden fraktografisch im Rasterelektronenmikroskop
untersucht. Im Folgenden werden exemplarisch verschiedene Bruchflachen gezeigt, die
das Ermiidungsverhalten hochfester Stahle ausgeldst durch nichtmetallische Einschliisse
charakterisieren. Im Wesentlichen verhalten sich der martensitische und bainitische
Zustand identisch. Vor allem in den frithen Stadien der Rissinitiierung und -ausbreitung,
auf denen der Fokus im Rahmen dieser Arbeit liegt, zeigen die Bruchflachen vergleichbare
fraktografische Erscheinungsbilder und werden daher nicht getrennt behandelt. Alle
beschriebenen Eigenschaften gelten folglich fiir beide Zustinde unabhangig vom
gezeigten Beispiel. Erst im Verlauf der spaten Rissausbreitung ergeben sich leichte
Unterschiede (siehe [8]) auf die hier nicht weiter eingegangen wird. Alle Bruchflachen
wurden hinsichtlich ihrer Morphologie und der rissinitiierend Defekte untersucht. In
diesem Zusammenhang wurden auch charakteristische Abmessungen, wie die Grofde des
rissinitilerenden Defektes, zur spiteren bruchmechanischem Analyse im Mikroskop
vermessen. Die Analyse der Bruchflachen zeigt, dass im Falle von polierten Proben die
Rissinitiierung ausschliefilich durch nichtmetallische Einschliisse hervorgerufen wird.

5.2.1. Versagen an nichtmetallischen Einschliissen

In diesem Kapitel werden die fraktographischen Besonderheiten beim
Ermudungsversagen des untersuchten hochfesten Stahls 100Cr6 durch Rissinitiierung an
nichtmetallischen Einschliissen beschrieben. In Abb. 5.3 ist eine Bruchfliche mit
Rissinitiierung an der Oberflache bei Versuchsfiihrung an Umgebungsluft dargestellt.

y
Abb. 5.3: Rissinitiierung an der Oberfliche in Umgebungsluft (M, o. = 1300 MPa, N = 53.684);
Ubersicht links, VergrofRerung des rissinitiierenden Einschlusses rechts

Im Falle von Rissinitiierung an der Oberfliche wird eine halbkreisformige
Rissausbreitung um den initiierenden Einschluss beobachtet (vgl. Abb. 5.3). Die durch
friihe Rissausbreitung hervorgerufene Bruchfliche in direkter Umgebung des
Einschlusses ist vergleichsweise eben und als dunkler Bereich in der Ubersicht zu
erkennen. Neben der dominant vorliegenden transkristallinen Rissausbreitung sind in
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diesem Bereich vereinzelt kleine Anteile mit interkristalliner Rissausbreitung zu
erkennen. Mit steigender Risslinge nimmt die Rauheit auf der Bruchflache bis hin zur
Restgewaltbruchflache zu.

Abb. 5.4 zeigt in diesem Zusammenhang den Einfluss der Umgebungsluft (links) im
Vergleich zu Vakuum (rechts) auf die Rissinitiierung und friithe Rissausbreitung an der
Oberflache. Makroskopisch ist das Erscheinungsbild identisch. Mikroskopisch hingegen
sind leichte Unterschiede im einschlussnahen Bruchflachenbereich erkennbar. Wie in
Abb. 5.4 zu sehen, ist bei Versuchsfiihrung im Vakuum die Bruchfldache in der direkten
Umgebung des Einschlusses glatter und es sind keine interkristallinen Bruchbereiche zu
beobachten, sondern die Rissausbreitung ist ausschliefdlich transkristallin.

. 2 R 10um |
Abb. 5.4: Vergleich der Rissinitiierung an der Oberfliche an Umgebungsluft (links; M, o, = 1300
MPa, Ng = 17.228) und im Vakuum (rechts; M, 6. = 1300 MPa, Ng = 35.352)

Wie bereits in Kapitel 5.1.1 beschrieben wechselt der Rissinitiierungsort mit sinkender
Spannungsamplitude von Einschliissen an der Oberflache zu Einschliissen im Inneren der
Probe. Bei Rissinitiierung im Probeninneren wachst der Riss kreisformig um den
Einschluss. Der Rissinitiierungsort ist gut durch einen dunkleren kreisformigen Bereich
auf der Bruchfliche zu erkennen (vgl. Abb. 5.5 links). Bei Rissinitiierung im Inneren
entsteht eine sehr glatte kreisformige Bruchfliche in unmittelbarer Umgebung des
Einschlusses, die als Fish-eye bezeichnet wird (siehe vergrofderte Ansicht in Abb. 5.5
rechts). Die Fish-eye Bruchflache ist vergleichbar zur glatten Bruchflache fiir Versagen an
der Oberflache unter Ausschluss der Umgebungsatmosphare in Abb. 5.4 rechts. Auch
innerhalb des Fish-eyes ist nur rein transkristalline Rissausbreitung zu beobachten.

Tritt Versagen im VHCF Bereich auf, ist eine Veranderung der Bruchflaichenmorphologie
lokal um den rissinitiierenden Einschluss zu beobachten. Mit steigender
Bruchlastspielzahl N > 105 wird vermehrt ein weiterer charakteristischer Bereich auf der
Bruchflache beobachtet.
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Abb. 5.5: : Rissinitiierung im Probeninneren mit Fish-eye Bruchflidche (B, 0. = 825 MPa, N =

1.785.180); Ubersicht links, Vergréferung des rissinitiierenden Einschlusses rechts

In unmittelbarer Umgebung des rissinitiierenden Einschlusses ist eine deutlich rauere,
kornige Zone (engl. fine granular area = FGA) erkennbar, die sich deutlich vom glatten
Fish-eye abhebt und typisch fiir Versagen im VHCF-Bereich ist. In Abb. 5.6 (links) ist eine
solche FGA Bruchflache dargestellt. Die REM-Aufnahme in Abb. 5.6 (rechts) zeigt die raue
Bruchfliche innerhalb der FGA bei hoherer Vergrofierung. Proben, die erst nach sehr
grofden Bruchlastspielzahlen (> 107 Lastspiele) im VHCF-Bereich versagen, zeigen alle
diese ausgepragte feinkornige Zone um den rissinitiierenden Einschluss. Die Bildung
dieses Bruchflachenbereiches ist folglich mit der Rissinitiierung bei sehr grofien
Bruchlastspielzahlen verkniipft und charakteristisch fiir VHCF-Versagen hochfester
Stahle. Entsprechend der in Abb. 5.6 beispielhaft gezeigten weifden gestrichelten Linie
wurde die Grofee aller FGA Bereiche zur spateren bruchmechanischem Analyse
vermessen.
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Abb. 5.6: Rissinitiierung im Probeninneren mit FGA Bildung (M, .= 1000 MPa, Ng = 868.454.000);
Ubersicht der FGA links, Vergrofierung der Bruchfliche innerhalb der FGA rechts
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Um einen moéglichen Einfluss der unterschiedlichen Einschlussarten im weiteren Verlauf
der Untersuchungen beurteilen zu konnen, wurde die chemische Zusammensetzung aller
rissinitiierenden Einschliisse mittels EDX untersucht. Auf Basis dieser Untersuchungen
erfolgt die Einteilung der rissinitilerenden Einschliisse in verschiedene
Einschlussklassen. Grundlegend lassen sich die im Rahmen dieser Arbeit analysierten
nichtmetallischen Einschliisse in zwei Klassen, Nitride und Oxide, unterteilen. Bei den
Nitriden handelt es sich ausschlief3lich um Titannitride (TiN), welche neben Titan und
Stickstoff teilweise Spuren von Magnesium enthalten. Vereinzelt konnen innerhalb von
Titannitriden auch kleine Oxideinschliisse beobachtet werden. Abb. 5.7 zeigt eine
Bruchflache um einen Titannitrideinschluss und die entsprechende EDX Analyse in Form
eines Elementmappings.

Titannitride sind durch eine eckige Form gekennzeichnet. In der Regel sind auf beiden
Bruchflichen Teile des versagensauslosenden Titannitrideinschlusses zu finden, was
darauf hindeutet, dass diese Einschlussart fest an die Matrix angebunden ist und bei
Rissinitiierung bricht bzw. der Riss im Inneren des Einschlusses initiiert und dann tiber
die Grenzflache in die Stahlmatrix propagiert.

Abb. 5.7: Bestimmung der Einschlussart und Elementverteilung eines titanhaltigen Einschlusses
mit FGA (B, 0. = 1025 MPa, Ng = 29.447.800) mittels EDX

i
P — 8 um —i

Im Falle von oxidischen Einschliissen treten aluminiumcalcium- (AlO), calcium- (CaO),
und sehr selten magnesiumhaltige (MgO) Einschliisse bzw. Mischformen der drei
genannten Arten auf. Abb. 5.8 zeigt exemplarisch einen Aluminiumcalciumoxideinschluss,
der auch Anteile von Magnesiumoxid enthadlt. Im weiteren Verlauf werden die
analysierten Einschliisse nach ihrem Hauptbestandteil klassifiziert und benannt. Die
verwendeten Abkiirzungen spiegeln hierbei nicht die exakte chemische
Zusammensetzung wieder. Oxidische Einschliisse neigen, wie auch schon in Kapitel 2.2
beschrieben, zum Ablosen von der Matrix, sodass der Riss an der Einschluss-Matrix-
Grenzflache initiiert. In diesem Fall ist der Einschluss nur auf einer der beiden
Bruchhalften vorzufinden. Vereinzelt zerbrechen oxidische Einschliisse jedoch auch und
es sind nur noch Bruchstiicke auf den Bruchflachen vorhanden.
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Abb. 5.8: Bestimmung der Einschlussart und Elementverteilung eines oxidischen Einschlusses (M,
0a= 1000 MPa, Ng = 338.779) aus Aluminium, Calcium und Magnesium mittels EDX

5.2.2. Versagen an kiinstlichen Defekten

Vergleichbar zu der Bruchflachenanalyse bei Versagen hervorgerufen durch die im
Material vorhandenen nichtmetallischen Einschliisse wurden auch alle Proben, die mit
kinstlichen Defekten im Vakuum gepriift wurden, fraktographisch im
Rasterelektronenmikroskop untersucht. Im Falle, dass nicht der kiinstliche Defekt,
sondern ein Einschluss auf der Bruchflache als Versagensursache ermittelt wurde, wurde
zusatzlich der kiinstliche Defekt an der Probenoberfliche auf Schadigung und
Anrissbildung untersucht.

Bei Rissinitiierung an einem kiinstlichen Oberflachendefekt bildet sich, vergleichbar zum
Oberflachenversagen an Einschliissen, eine glatte halbkreisférmige Bruchfliche um den
Defekt. Bei Versagen im HCF-Bereich ist die Bruchflache in unmittelbarer Umgebung des
Defekts vergleichbar glatt, wie die bei Versagen im Inneren des Werkstoffs gebildeten
Fish-eye Bruchflichen. Die Rissausbreitung verlauft in diesem Bereich rein
transkristallin. Dieses Verhalten ist, wie schon im vorherigen Kapitel gezeigt, auf die
Abwesenheit der Umgebungsluft zurlickzufiihren und lasst auf vergleichbare
Rissausbreitungsvorgange im Vakuum und im Inneren des Werkstoffs schlief3en. Abb. 5.9
zeigt beispielhaft eine Ermiidungsbruchfliche in der Ubersicht und die glatte Fish-eye
Bruchflache an einem Laserdefekt. Der halbkugelférmige Laserdefekt erinnert an den
durch einen herausgefallenen oxidischen Einschluss zuriickgelassenen Hohlraum auf
einer Bruchflache.
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Abb. 5.9: Rissinitiierung an einem Laserdefekt an der Oberflache im Vakuum (B, 6a = 900
MPa, Ng = 103.000); Ubersicht links, VergréfRerung des rissinitiierenden Defekts rechts

Auch kiinstliche Defekte initiieren bei Versuchsfiihrung im Vakuum Risse im VHCF-
Bereich und verursachen somit den Probenbruch. Die Analyse der Bruchflachen zeigt in
diesem Fall ebenfalls kornige raue Bruchflaichenbereiche um den Defekt, die eine
vergleichbare Struktur aufweisen, wie die um Einschliisse beobachtete FGA Bruchflache.
Abb. 5.10 zeigt einen solchen FGA-dhnlichen Bereich um einen Laserdefekt in der
Ubersicht und bei héherer VergrofRerung. Der FGA-Bereich ist durch eine gestrichelte
Linie markiert. Der feinkérnige Bereich ist am deutlichsten im Kerbgrund ausgepragt, wie
in der vergrofderten Ansicht in Abb. 5.10 (rechts) zu erkennen.

< _d WS e - 2 »
Abb. 5.10: Rissinitiierung an einem Laserdefekt an der Oberflaiche mit FGA im Vakuum (M, o, =
750 MPa, N = 625.196.000); Ubersicht links, Vergrofierung des rissinitiierenden Defekts rechts

Die scharfen V-formigen FIB-Defekte mit rechteckigem Querschnitt senkrecht zur
Beanspruchungsrichtung zeigen ein vergleichbares Versagensbild. Bei HCF Versagen
bildet sich ebenfalls eine halbkreisformige Bruchfliche mit sehr glatter, rein
transkristalliner Rissausbreitung um den Einschluss, vergleichbar zu Fish-eye
Bruchflachen im Volumen (siehe Abb. 5.11).
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e TN |—10 pm-l
FIB-Defekt an der Oberflache im Vakuum (M, 0. =975 MPa, N3
= 48.099); Ubersicht links, Vergroferung des rissinitiierenden Defekts rechts

Abb. 5.11: Rissinitiierung an einem

Wie in Kapitel 5.1.2 beschrieben, tritt auch bei Ermidungsversuchen mit FIB-Defekten im
Vakuum ausgepragtes VHCF-Versagen, auch noch deutlich nach 108 Lastspielen, auf.
Identisch zu den Versagensbildern bei Rissinitiierung an inneren Einschliissen und
Laserdefekten in Vakuum weisen alle VHCF-Bruchflachen die typische raue FGA Zone um
den Defekt auf. Eine entsprechende Bruchflache mit ausgepragter FGA um den Defekt ist
in Abb. 5.12 dargestellt. Bei hoherer Vergrofierung ist zu erkennen, dass dort
vergleichbare, kornige Strukturen wie auch im Bereich der FGA um Einschliisse (vgl. Abb.
5.6) und Laserdefekte (vgl. Abb. 5.10) vorliegen. Die FGA umgibt den gesamten Defekt.

F—20 um—

Abb. 5.12: Rissinitiierung mit FGA an einem FIB-Defekt im Vakuum (M, o, = 800 MPa, N =
200.299.000); Ubersicht links, Vergroferung der Bruchfliache innerhalb der FGA rechts

Abb. 5.13 zeigt eine Mehrfachdefektprobe die im VHCF-Bereich versagte. Die drei
unterschiedlich grofien FIB-Defekte sind zusatzlich vergrofiert dargestellt. Es ist zu
erkennen, dass sich die Anrisslinse symmetrisch um den grofdten Defekt in der Mitte
ausbreitet und somit der versagensrelevante Riss an diesem Defekt initiiert wurde. Diese
Rissinitiierung erfolgte, wie anhand des rauen Bruchflichenbereiches (gestrichelt
markiert) in der vergrofierten Darstellung zu erkennen, mit FGA-Bildung. Bei genauerer
Betrachtung der beiden kleineren Defekte erkennt man jedoch auf der dem gréfieren
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Defekt zugewandten Seite eine Rissstufe in wenigen Mikrometern Abstand zum Defekt.
Dies deutet darauf hin, dass dort zwei Risse aufeinander getroffen sind und somit an
beiden kleineren Defekten Risse initiiert wurden. Da die Rissstufe am rechten Defekt mit
mittlerer Grofle grofier ist als am kleinsten Defekt links, lasst sich weiterhin
schlussfolgern, dass dort die Rissinitiierung weiter vorangeschritten ist und sich bereits
ein ldngerer Riss gebildet hatte, bevor er sich mit dem dominanten Riss vereinigte.
Waihrend bei dem kleinsten Defekt links nicht sicher zu erkennen ist, ob es sich um einen
FGA-Anriss handelt, sind bei dem Defekt mit mittlerer Grofle rechts klare raue FGA-
Bereiche zu erkennen (gestrichelt markiert). Folglich fiihren grofiere Defekte zu
schnellerer Rissinitiierung und Rissausbreitung.

Sowohl bei Durchlaufern als auch bei Proben, die nicht am kiinstlichen Defekt sondern an
einem konkurrierenden Einschluss im VHCF-Bereich versagt haben, konnten vereinzelt
Anrisse am Defekt im Rahmen der rasterelektronenmikroskopischen Untersuchungen
nachgewiesen werden. In Abb. 5.14 ist solch ein Anriss dargestellt. Diese Probe versagte
nicht am Defekt sondern an einem inneren Einschluss. Dennoch hatte sich zum Zeitpunkt
des Probenbruchs bereits an Anriss von ca. 5pm Lange am Defekt gebildet.

: |-10pm : —20 um — '."‘.\ N -10 um+|

Abb. 5.13: Rissinitiierung mit FGA im Vakuum mit mehreren FIB-Defekten an der Oberflache (M,
0a=750 MPa, N = 185.258.000)

\

| — 4pm —|
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Abb. 5.14: Rissinitiierung am FIB-Defekt im Vakuum bei einer Probe, die an einem Einschluss
versagte (M, 0. = 825 MPa, Ng = 217.584.000)
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5.2.3. Einschlussarten und -grof3enverteilungen

Alle rissinitilerenden Einschliisse und Defekte wurden im Rahmen der
Bruchflichenanalysen vermessen. Die Grofdenverteilung der versagensrelevanten
Rissinitiatoren ist in Abb. 5.15 in Abhangigkeit von der Einschluss- bzw. Defektart fiir den
martensitischen und bainitischen Zustand dargestellt. Es ist zu erkennen, dass
unterschiedliche Einschlussarten auch deutliche Unterschiede in ihrer Gréfienverteilung
zeigen. Titannitride sind vergleichsweise klein und weisen eine geringere Streuung in
ihrer Grof3e auf. Calciumoxide und die seltenen Magnesiumoxide zeigen eine mittlere
Grofde mit ebenfalls geringer Streuung. Die Grofde der beobachteten aluminiumhaltigen
Oxide hingegen variiert sehr stark und es treten sehr grof3e Einschliisse auf. Die Grofde
der kiinstlich erzeugten Defekte hingegen ist sehr konstant im Vergleich zu allen
Einschlussarten. Defekte sehr prazise mit einheitlicher Grofie erzeugen zu konnen,
ermoglicht es die Beanspruchung am Defekt vor dem Versuch zu definieren und somit
Ermiidungsuntersuchungen unter reproduzierbaren bruchmechanischen Bedingungen
durchzufiihren. Die Grofde der Laserdefekte entspricht hierbei in etwa der grofder
aluminiumhaltiger Einschliisse. FIB-Defekte hingegen sind kleiner und vergleichbar zu
grofden Titannitriden oder Calciumoxiden.
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Abb. 5.15: Grofdenverteilung der rissinitiierenden Einschliisse und kiinstlichen Defekte

5.2.4. Einschlussanalyse durch Serienschliffe

Um weitere Riickschliisse auf die Rissinitiierung an nichtmetallischen Einschliissen im
Inneren ableiten zu konnen, wurden versagte Proben der Laststeigerungsversuche
mittels Serienschliffuntersuchung auf weitere Einschliisse im Messvolumen untersucht,
die zusatzlich zum versagensauslosenden Einschluss vorhanden sein konnten. Durch
Auswertung der nicht versagensrelevanten Einschliisse konnten weiterfithrende
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Erkenntnisse zu Schwellenwerten der VHCF-Rissinitiierung gewonnen werden. Ein
weiteres Hauptaugenmerk lag auch darauf, Einschliisse auf Vorschadigung in Form von
Anrissen zu untersuchen, um Anrisse und somit erstmals auch Friithstadien der VHCF-
Ermudung bereits vor dem Versagen untersuchen zu kénnen.

Im Rahmen der Einschlussanalyse in versagten Proben der Laststeigerungsversuche
wurden ausschliefdlich TiN Einschliisse mit einem Einschlussdurchmesser von dex 4 - 15
um (gemessen senkrecht zur Beanspruchungsrichtung) beobachtet. Kleinere Einschliisse
wurden vernachldssigt. Oxide wurden nicht beobachtet. Jedoch sind kleine Oxide
aufgrund ihres unscheinbaren Aussehens mikroskopisch sehr schwer zu detektieren und
grofdere Oxide (> 15um) sehr selten, wie in der Einschlussanalyse des Werkstoffs in Abb.
3.1 zu erkennen ist. Im Zuge der spateren bruchmechanischen Bewertung in Kapitel 5.3
werden alle detektierten Einschliisse aufgefiihrt.

Mit Hilfe der Serienschliffuntersuchung konnten zudem mehrere Einschliisse mit VHCF-
Anrissen detektiert werden. In Abb. 5.16 ist ein beispielhafter Titannitrideinschluss
dargestellt. In der lichtmikroskopischen Aufnahme ist der Riss leider nicht zu erkennen.
Die REM Aufnahme zeigt jedoch eindeutig einen Anriss mit einem fiir den VHCF-Bereich
typischen gezackten Rissverlauf, der zur rauen FGA Bruchflache fiihrt.

—10 pm—

Abb. 5.16: Titannitrideinschluss mit VHCF-Anriss (Ng = 522.281.000) aus Serienschliff-
untersuchung; Lichtmikroskopaufnahme (links) und REM-Bild (rechts)

5.2.5. Diskussion

Die untersuchten Ermiidungsbruchflachen zeigen die auch in der Literatur beschriebenen
typischen Bruchflachenstrukturen. Hierbei von besonderem Interesse ist die FGA, deren
Bildung zweifelsfrei mit VHCF-Versagen verkniipft ist. Es ist klar zu erkennen, dass sich
bei VHCF-Versagen an kiinstlichen Oberflichendefekten, die im Vakuum ermiidet
wurden, und inneren Einschliissen morphologisch gleiche FGA-Bereiche bilden. Ob die
FGAs um Einschliisse und kinstliche Defekte auch mikrostrukturell identisch sind,
miissen weiterfiihrende mikroskopische Untersuchungen zeigen.

Die beiden Defektgeometrien spiegeln in guter Naherung die typische Geometrie der
versagensrelevanten Einschlussarten wieder. Die kreisformigen Laserdefekte sollen
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hierbei kugelformige Oxideinschliisse nachbilden, wahrend die FIB-Schnitte die
Initiierung eines scharfen Risses an einem gebrochenen Titannitrideinschluss simuliert.
Abb. 5.17 zeigt die daraus resultierenden unterschiedlichen Spannungsverteilungen an
den unterschiedlichen Defekten. Aufgrund der Geometrie fallt die Spannungsiiberhéhung
fiir idealisierte Defekte im Falle der runden Laserdefekte geringer aus. Wahrend die
Laserdefekte die Spannungsiiberhohung hauptsachlich im Grund des Defekts zeigen, ist
bei FIB-Defekten um den gesamten Defekt im Bereich der Kanten eine deutliche
Spannungsiiberh6hung zu erkennen. Die Anriss- bzw. FGA-Bildung wird auf den
Bruchflachen genau in den Bereichen beobachtet, in denen FEM-Analysen die grofdten
Spannungen vorhersagen. Sie ist vor allem in dem Bereich mit der laut Spannungsanalyse
hochsten lokalen Spannung vorzufinden (vgl. Abb. 5.17 mit Abb. 5.10 und Abb. 5.12). Bei
Laserdefekten tritt die FGA vor allem im Kerbgrund auf, wahrend sie sich bei FIB-
Defekten um den ganzen Defekt herum bildet.

Abb. 5.17: Spannungsverteilung in MPa um a) Laserdefekte und b) FIB-Defekte

Im Gegensatz zum VHCF-Versagen an inneren Einschliissen ist es mdglich, mit
kiinstlichen Defekten im Vakuum VHCF-Versagen wunter vorher definierten
bruchmechanischen Bedingungen zu erzeugen und vor allem die verschiedenen
Schadigungsstadien vor dem schlussendlichen Probenbruch zu beobachten. Dies bietet
die neue Moglichkeit, VHCF-Risse in hochfesten Stahlen in Frithphasen vor Probenbruch
gezielt zu untersuchen. Frithstadien zu untersuchen ist bei inneren Einschliissen hingegen
sehr schwierig, da solch kurze Risse im Inneren kaum zu detektieren sind.
Ermiidungsversuche mit kiinstlichen Defekten im Vakuum bieten somit die einmalige
Moglichkeit, gezielt VHCF-Anrisse zu erzeugen und Frithstadien der VHCF-Ermiidung zu
untersuchen.

Allerdings ergibt sich aus der vergleichbaren Gréfse von Einschliissen und Defekten auch
die bereits erwahnte Konkurrenz zwischen der Rissinitiierung an Einschliissen und
Defekten, sodass nicht alle Proben mit kiinstlichen Defekten auch am Defekt versagen. Die
bei Versuchen mit kiinstlichen Defekten und im Rahmen der Serienschliffe beobachtete
Rissbildung an nicht versagensrelevanten Defekten innerhalb der Proben zeigt, dass
mehre Risse gleichzeitig initiieren konnen. Der Defekt, der zur kiirzesten Lebensdauer
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fihrt, ist der versagensrelevante Einschluss und nach dem Versagen auf der Bruchflache
zu finden.

In Abb. 5.18 ist die Wohlerkurven in Abhangigkeit der unterschiedlichen Einschluss- bzw.
Defektarten darstellt. Es ist eine leichte Separierung der unterschiedlichen
Einschlussarten innerhalb der Wohlerkurve zu erkennen. Grofde aluminiumhaltige Oxide
fihren zu vergleichsweise frithem Versagen, auch noch bei niedrigen
Spannungsamplituden und zeigen grofde Streuung in der Lebensdauer. Calciumoxide und
Titannitride fithren bei gleicher Spannungsamplitude tendenziell erst bei grofieren
Zyklenzahlen zum Versagen. Die Streuung der Einschlussgrofien in der Grof3enverteilung
jeder Einschlussart spiegelt sich ansatzweise auch in der Lebensdauerverteilung wieder.
Ob auch die Einschlussarten mit ihren unterschiedlichen Rissinitiierungsmechanismen
Einfluss auf das beobachtete Verhalten haben, kann anhand der Wohlerkurve nicht klar
beurteilt werden.

Proben mit kiinstlichen Defekten zeigen eine verringerte Ermiudungsfestigkeit im
Vergleich zum Einschlussversagen. Obwohl Laserdefekte in Gréfde und Form oxidischen
Einschliissen dhneln, fiihren sie bei vergleichsweise niedrigen Spannungsamplituden
noch zum Versagen und zeigen vor allem im HCF-Bereich eine verkiirzte Lebensdauer.
Trotz der geringeren Grofie der FIB-Defekte sind die Ermiidungsergebnisse nahezu
identisch zu Proben mit grof3eren Laserdefekten. Dieses Verhalten konnte unter anderem
auf die Herstellungsverfahren oder die unterschiedliche Defektgeometrie (Kerbform)
zuruickzufiihren sein.
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Abb. 5.18: Ermiidungsergebnisse aus Abb. 5.1 und Abb. 5.2 mit Unterscheidung nach Einschluss-
und Defektart (Durchldufer sind halb ausgefiillt)

Der Einfluss der verschiedenen Einschluss- und Defektarten wird im spateren Verlauf
nach bruchmechanischer Bewertung in Kap. 5.3 und Mikrostrukturuntersuchungen in
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Kap. 5.4 weiter untersucht. Diese weiterfiihrenden Ergebnisse ermdglichen eine
tiefergehende Analyse des Ermiidungsverhaltens.

5.3. Bruchmechanische Bewertung des Ermiidungsverhalten

Basierend auf den fraktografischen Untersuchungen und Vermessungen der
Bruchflichen in Kapitel 5.2, kann eine bruchmechanische Bewertung aller
Ermiidungsproben nach dem +area Ansatz von Murakami (siehe Gleichung 2.4 in Kap.
2.1) vorgenommen werden. Fur die vorliegende Zug-Druck-Wechselbeanspruchung wird
ausschliefdlich der Spannungsintensitatsfaktor fiir Mode [ betrachtet. Sowohl
Spannungsintensititsfaktoren als auch Schwellenwerte werden immer in Form des
maximalen Spannungsintensitiatsfaktors Kimax = AKi/2 (fiir Wechselbeanspruchung)
angegeben. In den folgenden Kapiteln werden alle Wohlerversuche mit
Einschlussversagen und kiinstlichen Defekten, sowie Laststeigerungsversuche und
Serienschliffe bruchmechanisch bewertet und das Ermiidungsverhalten hochfester Stahle
genauer beleuchtet. Der Fokus hierbei liegt auf VHCF-Versagen und der damit
verbundenen FGA Bildung.

5.3.1. Einschlussversagen

Die am rissinitiierenden Einschluss vorliegenden Spannungsintensitatsfaktoren Kimax
sind fiir den bainitischen (B) und martensitischen (M) Zustand in Abhangigkeit von der
Bruchlastspielzahl in Abb. 5.19 dargestellt. Hierbei wird zusatzlich nach der Art des
versagensauslosenden Einschlusses unterschieden. Proben, die im Rahmen der
Laststeigerungsversuche versagten, sind durch ein Kreuz markiert.

Das Ermiidungsverhalten der beiden Zustande ist nahezu identisch. Grundlegend ist trotz
grofler  Streuung eine Zunahme der Lebensdauer mit abnehmendem
Spannungsintensitiatsfaktor am Einschluss zu erkennen. Betrachtet man jede
Einschlussklasse fiir sich, ist die Streuung innerhalb jeder Einschlussklasse deutlich
geringer. Dies wird auch anhand der angezeigten Fitkurven fiir die unterschiedlichen
Einschlussklassen ersichtlich, die sich deutlich unterscheiden. Die grofdte Streuung der
Ermiidungsdaten weist die Gruppe der aluminiumhaltigen Oxide auf, die auch bei der
Einschlussgrofdenverteilung in Abb. 5.15 die grofdte Streuung zeigten.

Auffallig ist, dass die Einschlussklassen bei gleichen Spannungsintensitatsfaktoren zu
deutlich unterschiedlichen Bruchlastspielzahlen fiihren. Titannitride fithren zu
vergleichsweise frithem Versagen, gefolgt von Calciumoxiden und aluminiumhaltigen
Oxideinschliissen, welche, bei gleichen Spannungsintensitatsfaktoren, erst bei grofieren
Bruchlastspielzahlen zum Versagen fiihren.

Das Ermiidungsversagen tritt auch noch deutlich unterhalb des Schwellenwertes des
Spannungsintensitatsfaktors fiir die Ausbreitung langer Risse K = 4-5 MPa-m1/2 auf. Dies
ist bei allen spaten Probenbriichen im VHCF Bereich der Fall.
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Fiir die unterschiedlichen Einschlussklassen tritt das Ermiidungsversagen im Bereich der
Grenzlastspielzahl von 10° Zyklen auf unterschiedlichen Spannungsintensitits-
horizonten auf. Wahrend unter 3,2 MPam1/2 kein Versagen mehr an aluminiumhaltigen
Oxiden beobachtet wird, initiieren Calciumoxide bei 2,5 MPam!/2 noch Risse, die zum
Versagen fiihren. Titannitride fithren bei den niedrigsten Spannungsintensitatsfaktoren
knapp unter 2 MPam1/2 zu Probenversagen.

Es ist zu erkennen, dass alle Laststeigerungsversuche, trotz der wiederholten
Beanspruchung, im VHCF-Bereich mit FGA-Bildung versagten. Sie fligen sich sehr gut in
das Ermiidungsverhalten, das ohne Vorbeanspruchung mittels Einstufenversuchen
ermittelt wurde, ein. Es zeigt sich kein ausgepragtes vorzeitiges Versagen. Daraus kann
geschlussfolgert werden, dass die Durchlauferniveaus keine signifikante Vorschadigung

induzieren.
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Abb. 5.19: Spannungsintensitatsfaktoren Kimax am rissinitiierenden Einschluss separiert nach
Einschlussart als Funktion der Bruchlastspielzahl; inkl. der Daten von [8]

Im Rahmen der weiteren bruchmechanischen Auswertung der Proben wurde zudem fiir
alle Proben, die eine FGA auf der Bruchflache aufweisen, der Spannungsintensitatsfaktor
am Rand der FGA bestimmt. Analog zur Berechnung am Einschluss wurde hierfiir der
Ansatz von Murakami (Gl. 2.4) verwendet und die Flache der FGA (inklusive Einschluss)
arearca eingesetzt. Abb. 5.20 zeigt zusatzlich zum den Spannungsintensitatsfaktoren am
versagensauslosenden Einschluss ebenfalls die der FGAs. Die Werte der FGA liegen
hierbei, unabhangig von der Bruchlastspielzahl, im Bereich des Schwellenwertes des
Spannungsintensitdtsfaktors flir lange Risse. Der Mittelwert des maximalen

Spannungsintensitatsfaktors der FGA betragt KimaxFea = 4,25 MPam1/2,
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Abb. 5.20: Spannungsintensitatsfaktoren Kimax an den rissinitiierenden Einschliissen und am Rand

der FGA Kimaxrca als Funktion der Bruchlastspielzahl

5.3.2. Kiinstliche Defekte

Vergleichbar zu den im vorherigen Kapitel beschriebenen Untersuchungen zum Versagen
an nichtmetallischen Einschliissen wurden ebenfalls alle Ermiidungsversuche mit
kiinstlichen Defekten im Vakuum bruchmechanisch bewertet.

In Abb. 5.21 sind die Ergebnisse der Versuche mit Laserdefekten dargestellt.
Grundsatzlich zeigt sich ein vergleichbares Verhalten zum Versagen an inneren
Einschliissen. Mit abnehmendem Spannungsintensitatsfaktor am Defekt nimmt die
Lebensdauer zu. Bei Proben, die im VHCF Bereich brechen, sind ebenfalls FGA Bereiche
um den Defekt erkennbar, deren maximaler Spannungsintensititsfaktor von ca.

KI,max,FGA,Laser = 4,9 MPam/2 unabhdngig von der Bruchlastspielzahl ist. Dieser Wert ist
signifikant grofler als der fiir FGA bei Einschlussversagen. Anhand des
Spanungsintensitdtsfaktors der FGA und der gebrochenen Proben ohne FGA Bildung kann
der Schwellenwert des Spannungsintensitatsfaktors flir die Ausbreitung eines langen
Risses fiir die Laserdefekte Kt Laser = 4,75 MPam?/2 abgeschitzt werden. Dieser ist in guter
Ubereinstimmung mit dem aus Rissausbreitungsversuchen mit Laserdefekten
ermittelten Wert von Grad [8], jedoch etwas hoher als der des Grundmaterials. VHCF-
Versagen mit FGA-Bildung wird nur unterhalb dieses Schwellenwertes beobachtet. Der
erhohte Schwellenwert konnte auf lokale Materialveranderungen hinweisen, die durch
den Laserabtrag eingebracht wurden und die Ermiidungseigenschaften beeinflussen. Um
dies beurteilen zu koénnen, werden weiterfiihrende Mikrostrukturuntersuchungen
durchgefiihrt, die in Kapitel 5.4 vorgestellt werden.
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Abb. 5.21: Spannungsintensitdtsfaktoren Kimax an den rissinitiierenden Laserdefekten und am

Rand der FGA Kimaxrea als Funktion der Bruchlastspielzahl; zum Vergleich im Hintergrund die
Ergebnisse aus Abb. 5.19

In Abb. 5.22 sind die Spannungsintensitatsfaktoren an den versagensauslésenden FIB-
Defekten und den auf der Bruchflachen beobachteten FGA als Funktion der Lebensdauer
dargestellt. Weiterhin wurden zuséatzlich zwei Anrisse in Durchlduferproben (mit Pfeil
markiert) bruchmechanisch bewertet. Dazu wurde der Anriss, der als noch nicht
vollstandig gebildete FGA angesehen wird, an der Probenoberflache vermessen und
kreisformige symmetrische Rissausbreitung angenommen.

Erneut kann die Zunahme der Lebensdauer mit abnehmendem
Spannungsintensititsfaktor beobachtet werden. Jedoch ist die Abnahme im VHCEF-
Bereich nicht eindeutig und es zeigt sich eine grofde Streuung in der Lebensdauer. Die
Ermiidungsversuche mit FIB-Defekten im Vakuum bilden aus bruchmechanischer Sicht
das  Ermiidungsverhalten @ an  inneren  Einschliissen  gut  nach. Bei
Spannungsintensititsfaktoren oberhalb K tritt das Probenversagen im HCF-Bereich ein
und die Bruchflache im Bereich der Rissinitiierung ist sehr glatt, vergleichbar zur Fish-
eye Bruchfliche um innere Einschliisse. FGA-Bildung hingegen wird erst beobachtet,
wenn der Langrissschwellenwert K unterschritten wird. Dies ist, wie auch bei
Rissinitiierung an inneren Einschliissen, mit grofien Bruchlastspielzahlen im VHCF-
Bereich verbunden.

Die Spannungsintensitdtsfaktoren der FGA-Bereiche auf den Bruchflachen tibersteigen
gerade den Schwellenwert des Spannungsintensititsfaktors Kw flir die Ausbreitung
langer Risse. Der Mittelwert des Spannungsintensititsfaktors der FGAs an FIB-Defekten

KimaxFeare = 4,4 MPam!/2 entspricht fast exakt dem bei Ermiidung an inneren
Einschliissen. Die Ermiidungsversuche mit kiinstlichen FIB-Defekten im Vakuum bilden
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folglich aus bruchmechanischer Sicht das VHCF-Versagen an inneren Einschliissen gut
nach.

Im Gegensatz zu den Versuchen im Vakuum tritt bei Vergleichsversuchen mit kiinstlichen
FIB Defekten an Luft auf dem Beanspruchungsniveau des VHCF-Versagens im Vakuum
kein Versagen auf (vgl. Abb. 5.22). Detailuntersuchungen der Defekte im REM zeigen
zudem, dass bei Versuche an Luft mit Spannungsintensitatsfaktoren unterhalb K auch
keine Rissbildung zu beobachten ist.
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Abb. 5.22: Spannungsintensititsfaktoren Kimax an den rissinitiierenden FIB-Defekten und am
Rand der FGA Kimaxrea als Funktion der Bruchlastspielzahl; zum Vergleich im Hintergrund die
Ergebnisse aus Abb. 5.19 (Durchldufer sind halb ausgefiillt)

5.3.3. Schwellenwerte fiir Rissinitiierung

Die Laststeigerungsversuche, bei denen nach jedem Erreichen der Grenzlastspielzahl von
109 Zyklen die Beanspruchung erhoht wird, bis Probenversagen eintritt, bieten die
Moglichkeit in jedem Versuch einen Spannungsintensitatsschwellenwert Kinrca fiir den
spezifischen versagensauslosenden Einschluss abzuschatzen.

Wie bereits beschrieben, zeigt sich bei Laststeigerungsversuchen auf dem hochsten,
versagensrelevanten Spannungsniveau kein ausgepragtes vorzeitiges Versagen. Daraus
kann geschlussfolgert werden, dass die Durchlduferniveaus keine signifikante
Vorschadigung induzieren. Daher kann davon ausgegangen werden, dass bei der
Erhohung der  Beanspruchung vom  letzten  Durchlauferversuch  zum
Beanspruchungsniveau, auf dem Versagen eintritt, am rissinitiierenden Einschluss ein
Schwellenwert des Spannungsintensitatsfaktors fiir VHCF-Versagen (bis 10° Zyklen)
tiberschritten wird. Nach dem Probenversagen kann fiir den versagensauslosenden
Einschluss fiir jede Beanspruchungsstufe des Laststeigerungsversuches der
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Spannungsintensitatsfaktor riickwirkend bestimmt werden. Der Mittelwert der

Spannungsintensitatsfaktoren des letzten Durchlauferniveaus und der

versagensauslosenden Beanspruchungsstufe markiert in guter Naherung einen solchen
Schwellenwert Kiwrca. Auf diese Weise kann fiir jeden Versuch ein Schwellenwert fiir
VHCF-Versagen mit FGA-Bildung wie folgt berechnet werden:

KI,max,DL + KI,max,Bruch

> (5.1)

Kth,FGA =

Aus allen Werten Kinrca der einzelnen Versuche konnen schlussendlich die Grenzen fiir
VHCF-Versagen bis 102 Zyklen abgeschatzt werden.

Abb. 5.23 zeigt die Ergebnisse der Laststeigerungsversuche in Abhdngigkeit von der
Grofle des versagensauslésenden Einschlusses. Ubereinander liegende Punkte stellen
hierbei die verschiedenen Beanspruchungsstufen einer Probe dar. Die Gesamtheit der aus
den Mittelwerten bestimmen VHCF-Schwellenwerte Kinrca aller Versuche wurde durch
Weiterhin
Langrissausbreitung Kt als gepunktete Linie eingezeichnet. Daraus ergibt sich der grau

die fett gestrichelte Linie angendhert. ist der Schwellenwert fiir

eingefarbte Bereich zwischen diesen beiden Schwellenwerten, in dem VHCF-Versagen mit

FGA-Bildung auftritt. Unterhalb der VHCF-Schwellenwertkurve tritt bis zur
Grenzlastspielzahl von 10° Zyklen kein Versagen auf.
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Abb. 5.23: Schwellenwerte des Spannungsintensitdtsfaktors fiir VHCF-Ermiidung mit FGA-
Bildung K rca ermittelt mit Hilfe von Laststeigerungsversuchen (inkl. der Ergebnisse aus [8])

Zusatzlich sind Linien konstanter Spannung (fiir innere Einschliisse) eingezeichnet. Die
erste Beanspruchungslinie, die vollstindig unterhalb des Schwellenwertes liegt, ist fiir
~ 800 MPa. Unterhalb dieser Spannung wird auch im Wohlerdiagramm fiir dieses
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Material (vgl. Abb. 5.18) kaum noch Probenversagen beobachtet. Nur eine Probe versagte
mit FGA-Bildung im VHCF Bereich unterhalb 800 MPa.

Es zeigt sich, dass der Schwellenwert des Spannungsintensititsfaktors fiir VHCF-
Versagen mit FGA moéglicherweise eine Funktion der Grofie des rissinitiierenden Defekts
ist. Jedoch ist auch eine Gruppierung der Einschlussarten in diesem Diagramm zu
erkennen. Es ist nur anhand dieser Ergebnisse nicht auszuschliefden, dass die
Einschlussart den Schwellenwert beeinflusst oder sogar bestimmt, wie bereits von Grad
[8] vermutet. Um dies genauer zu betrachten, sind weiter Untersuchungen notig. Im
folgenden Kapitel werden mit Hilfe von Serienschliffuntersuchungen nicht
versagensrelevante Einschliisse untersucht, um weiter Aufschliisse beziiglich der
Grenzen der VHCF-Rissinitiierung zu erhalten.

5.3.4. Serienschliffe

Um Schwellenwerte der VHCF-Ermiidung weiter zu prazisieren und den Einfluss der
unterschiedlichen Einschlussarten 2zu verstehen, wurden im Rahmen von
Serienschliffuntersuchungen (vgl. Kapitel 4.7) versagte Proben auf ihre
Einschlussverteilung im hdchstbeanspruchten Bereich untersucht. Die dadurch
gefundenen nicht versagensrelevanten Einschliisse konnen helfen, die VHCF-
Rissinitiierung besser zu verstehen.

Abb. 5.24 zeigt die bruchmechanische Auswertung der im Rahmen der Serienschliffe
gefundenen Einschliisse. Der versagensauslosende Einschluss der jeweiligen Probe
wurde als Bruch markiert. Einschliisse, an denen ein Anriss nachgewiesen werden
konnte, sind ebenfalls markiert. Bei zwei der drei untersuchten Proben war der grofite
Einschluss, und somit der mit dem grofiten Spannungsintensitatsfaktor, auch der
versagensauslosende Einschluss. Dies ist nicht immer der Fall. Bei der in Abb. 5.24b
dargestellten Probe ist der rissinitilerende Einschluss mdoglicherweise nicht der
Einschluss mit dem gréfdten Spannungsintensitatsfaktor. Jedoch kénnte durch die zur
Berechnung der Spannungsintensitatsfaktoren getroffene Annahme, dass die Einschliisse
symmetrisch sind, die Einschlussgrofie liberschatzt werden. Eine dreidimensionale
Vermessung der Einschliisse ist aus technischen Griinden jedoch nicht moglich. Anhand
der Einschliisse mit Anriss ist klar zu erkennen, dass Mehrfachanrisse in einer Probe
moglich sind und dass Einschliisse hinsichtlich der Rissinitiierung und Rissausbreitung
miteinander konkurrieren. Neben dem dominanten Einfluss der Einschlussgréfie wird die
Rissinitiierung auch durch die Form, die Art und die umgebende Mikrostruktur des
Einschlusses beeinflusst.
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Abb. 5.24: Sapnnungsintensititsfaktoren an nicht versagensrelevanten Einschliissen in
Abhédngigkeit ihrer Grof3e dargestellt mit dem in Abb. 5.23 ermittelten VHCF-Schwellenwert

5.3.5. Diskussion

Die bruchmechanische Bewertung der Einschliisse ermdglicht weitere Aufschliisse
bezuglich des VHCF-Ermiidungsverhaltens hochfester Stdhle. Probenversagen durch
Einschliisse an der Oberflache tritt nur auf, wenn der Spannungsintensitatsfaktor am
Einschluss den Schwellenwert K tiberschreitet. Ist dies auch bei inneren Einschliissen
der Fall, versagen die Proben bei mittlerer Lebensdauer mit der typischen sehr glatten
Fish-eye Bruchflaiche. Im Gegensatz zu Einschlissen an der Oberfliche tritt
Ermiidungsversagen an inneren Einschliissen auch noch deutlich unterhalb des
Schwellenwertes fir Oberflacheneinschliisse K auf. Die Rissinitiierung ist in diesem Fall
mit FGA-Bildung um den versagensauslosenden Einschluss verbunden und
charakteristisch fiir Probenbriiche im VHCF-Bereich. Eine separierte Betrachtung der
Einschlussart zeigt, dass die Lebensdauer bei gleichem Spannungsintensitatsfaktor durch
die Art des rissinitiierenden Einschlusses beeinflusst wird. Titannitride fiihren zu
fritheren Probenbriichen im Vergleich zu calcium-, magnesium- oder aluminiumhaltigen
Oxiden. Dies konnte auf die in der Literatur beschriebenen unterschiedlichen
Rissinitiierungsmechanismen zuriickzufiihren sein (vgl. Kapitel 2.2). Unterschiedliche
Grenzflachenhaftung zur umgebenden Stahlmatrix und unterschiedliche mechanische
Eigenschaften der Einschlussarten beeinflussen die Geschwindigkeit der Rissinitiierung.
Demnach fithren Titannitride zu einer schnelleren Rissinitiierung als oxidische
Einschliisse und somit zu vergleichsweise fritherem Versagen. Weiterhin kdnnen, neben
dem dominanten Einfluss der Einschlussgrofie, auch die Einschlussform und ggf. auch die
Einschlussorientierung eine Rolle spielen. Diese Faktoren sind jedoch nur schwer zu
quantifizieren, aber sie konnen dazu fiihren, dass nicht zwingend immer der grofdte
Einschluss zum Versagen fiihrt.

Ein weiterer Grund fiir schnellere Ermiidungsprozesse bei gleichem
Spannungsintensititsfaktor am Einschluss koénnte sich aus der charakteristischen



5. Ergebnisse und Diskussion 77

Grofdenverteilung der Einschliisse ergeben. Aus dem Berechnungskonzept der
Spannungsintensitatsfaktoren ergibt sich, dass bei gleichem Spannungsintensitatsfaktor
die Nennspannungsamplitude fiir einen kleinen Einschluss grofder ist. Folglich wird, im
Falle  gleicher = Spannungsintensitatsfaktoren, bei  vergleichsweise  kleinen
Titannitrideinschliissen die Stahlmatrix hoher beansprucht als bei grofieren oxidischen
Einschliissen. Diese konnte die ablaufenden Ermiidungsvorgiange begiinstigen und
beschleunigen.

Da alle Schwellenwerte fiir eine Grenzlastspielzahl von 109 ermittelt wurden, kénnte auf
diese Weise die Einschlussart aufgrund der unterschiedlichen
Rissinitiierungsgeschwindigkeit und ihrer charakteristischen Gréf3enverteilung auch die
ermittelten VHCF-Schwellenwerte beeinflussen. Die mittels Laststeigerungsversuchen
abgeschatzten VHCF-Schwellenwerte zeigen eine starke Abhdngigkeit von der
Einschlussgrofde. Sie sind jedoch nur bis zur gepriiften Grenzlastspielzahl giiltig und
konnen sich bei grofieren Zyklenzahlen weiter verandern. Rein einschlussartabhangige
VHCF-Schwellenwerte, wie sie in Abb. 2.30b gezeigt sind, konnen aufgrund der
Serienschliffuntersuchungen ausgeschlossen werden. In allen untersuchten Proben
haben Titannitrideinschliisse auch schon bei Durchlduferniveaus den in Abb. 2.30b
ermittelten Schwellenwert fiir Titannitride tiberschritten, ohne zum Probenversagen zu
fiihren. Daher lasst sich aus den kombinierten Ergebnissen der Laststeigerungs- und
Serienschliffuntersuchungen eindeutig schliefen, dass ein lebensdauerabhangiger
Schwellenwert fiir VHCF-Versagen eine Funktion der Defektgrofde ist. Ob dies bei
unbegrenzter Lebensdauer noch der Fall ist, bleibt unklar.

Sobald der Spannungsintensitatsfaktor am Einschluss Kirea erreicht bzw. tiberschritten
wird, ist VHCF-Rissinitiierung mit FGA-Bildung moglich und der Einschluss, der zur
kiirzesten Lebensdauer fiihrt, ist letztendlich der versagensauslosende. Die potenzielle
Bruchlastspielzahl fiir jeden Einschluss hangt von der Einschlussart und dem am
Einschluss anliegenden Spannungsintensititsfaktor ab. Weitere Faktoren, wie die
Geometrie, die Orientierung des Einschlusses und auch die umgebende Matrix fithren zur
Streuung der potenziellen Bruchlastspielzahl bzw. des Schwellenwertes. Diese Faktoren
sind jedoch nur schwer zu quantifizieren und miissen hier vernachldssigt werden.
Schlussendlich wird der Einschluss, der die geringste Zyklenzahl bendétigt, um einen
ausbreitungsfahigen Riss zu initiieren (Summe aus Rissinitiierung und FGA-Bildung), zum
Versagen fiihren.

In Abb. 525 wurden zur Uberpriifung der durch die Laststeigerungsversuche
abgeschatzten VHCF-Schwellenwerte alle Ermiidungsergebnisse mit Einschlussversagen
(links) und Versagen an FIB-Defekten (rechts) im Schwellenwertdiagramm eingetragen.
In beiden Fillen zeigt sich eine gute Ubereinstimmung der Ergebnisse. Zusitzlich ist im
linken Bild in Abb. 5.25 der Schwellenwert fiir kurze Risse Kihkurzv nach Murakami
(Formel 2.14) dargestellt, der ebenfalls weitestgehend gut mit den
Ermiidungsergebnissen und dem hier abgeschatzten Schwellenwert tibereinstimmt. Erst
bei geringen Spannungsintensitatsfaktoren kommt es zu signifikanten Abweichungen der
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beiden Schwellenwerte. Hochstwahrscheinlich wird das Schwellenwertdiagramm bei
niedrigen Spannungsintensitatsfaktoren zusatzlich durch einen materialspezifischen
Schwellenwert, z.B. den intrinsischen Schwellenwert Kinefr oder ahnliches, begrenzt. Fiir
Spannungsintensitiatsfaktoren  unterhalb  dieses = Schwellenwertes sind die
mikroplastischen zyklischen Deformationen zu gering, um Rissausbreitung oder FGA-
Bildung zu ermoglichen. Anhand der umfangreichen Ermiidungsversuche lasst sich fiir
den untersuchten Werkstoff ein absoluter Schwellenwert Kinabsolut = 2 MPam?/2
abschatzen, unterhalb dessen kein Ermiidungsversagen und auch keine Rissinitiierung
mehr beobachtet wird. Dieser aus den unterschiedlichen Versuchen abgeleitete Wert ist
in guter Ubereinstimmung mit dem von Weertman berechneten Schwellenwert
Kthweertman = 2,1 MPam1/2 (vgl. Kap. 2.5), unterhalb dessen es zu Kkeiner
Versetzungserzeugung mehr an der Rissspitze kommt. Andere Abschatzungen fir den
intrinsischen Schwellenwert fiir Rissausbreitung in Stahl fiihren zu deutlich gréfieren
Werten und konnen das VHCF-Ermiidungsverhalten nicht erkldren (vgl. Kapitel 2.5).
Wenn also die VHCF-Ermiidung unterhalb des intrinsichen Schwellenwertes fir
Rissausbreitung stattfindet, konnte dies ein Hinweis darauf sein, dass VHCF-Versagen
mittels FGA-Bildung in hochfesten Stahlen nicht auf  Kklassische
Rissausbreitungsmechanismen zuriickzufiihren ist, sondern auf andere mikroplastische
Mechanismen, die bei ausreichend langer Lebensdauer zu Ermiidungsschadigung flihren.
Die Ermiidungsversuche mit FIB-Defekten im Vakuum (siehe Abb. 5.25 rechts) zeigen,
dass die Durchldufer alle im schwellenwertnahen Bereich auftreten. Im Bereich zwischen
dem Schwellenwerten fiir Langrissausbreitung K und fiir VHCF-Rissinitiierung Kinrca
tritt Versagen mit FGA-Bildung ein. Die beiden Durchlaufer die den abgeschitzten
Schwellenwert am weitesten iiberschreiten, zeigten, wie schon in Abb. 5.22 dargestellt,
Anrissbildung und hatten vermutlich bald versagt.
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Abb. 5.25: Ermiidungsergebnisse bei Einschlussversagen (links) und Versagen durch FIB-Defekte
im Vakuum (rechts) dargestellt im Schwellenwertdiagramm
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Aus bruchmechanischer Sicht eignen sich vor allem die FIB-Defekte, bei Versuchsfiihrung
im Vakuum, zur Nachstellung des VHCF-Versagens an inneren Defekten. Sie zeigen sehr
gute Ubereinstimmung hinsichtlich Bruchlastspielzahl und Bruchflichenmorphologie mit
dem beobachteten Ermiidungsverhalten innerer Einschliisse. Die Versuche mit
Laserdefekten hingegen zeigen deutliche Abweichungen des Ermiidungsverhaltens und
erhohte Schwellenwerte. Dies konnte auf Materialveranderungen durch den
Laserprozess zuriickzufiihren sein. Auch wenn durch das Ultrakurzpulslaserverfahren
die Warmeeinbringung und eine Materialveranderung minimiert werden soll, sind
Veranderungen nicht auszuschliefSen. Der Materialabtrag zur Erzeugung der Defekte
mittels FIB ist hingegen nachweislich sehr schonend und fiihrt nicht zu nennenswerten
Materialveranderungen. Dies wird im Laufe der Mikrostrukturuntersuchungen in Kapitel
5.4 eingehend weiter untersucht.
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5.4. Analyse der Mikrostruktur im Bereich der Rissinitiierung

Um den Mechanismus, der zur Initiierung von ausbreitungsfahigen Rissen im VHCF-
Bereich fiihrt, genauer zu verstehen, ist es nétig, die Mikrostruktur im Bereich der
Rissinitiierung, also innerhalb der FGA, im Detail zu untersuchen. Es wurde bereits
vielfach in der Literatur beschrieben, dass es zu starken Verdnderungen der lokalen
Mikrostruktur im Bereich der FGA kommt. Bei diesen Mikrostrukturveranderungen
handelt es sich um eine ortlich begrenzte Verringerung der Korngrofde, die in einer
diinnen Schicht entlang der Bruchflachen im Bereich der FGA auftritt. Bisher wurden
jedoch alle Untersuchungen nur an Bruchflichen durchgefiihrt, bei denen alle
Ermuidungsprozesse bereits abgeschlossen waren. Um weiter Riickschliisse auf die
Bildungsmechanismen ziehen zu konnen, ist es notwendig, VHCF-Risse vor
Probenversagen zu untersuchen. Im Rahmen der Serienschliffuntersuchungen konnten
solche VHCF-Anrisse detektiert werden, die im nun folgenden Kapitel genauer untersucht
werden.

Aber auch die Rissinitiierung an kiinstlichen Defekten unter Vakuumbedingungen, die zur
Nachbildung und vor allem in situ Beobachtung der Mechanismen an der Oberflache
durchgefithrt wurden, muss weiter untersucht werden, um die Ubereinstimmung der
Ermuidungsvorgange mit Einschlussversagen im Inneren zu bestatigen. Sollten dieselben
Mechanismen fiir das Versagen verantwortlich sein, wiirde diese neue entwickelte
Versuchsfiihrung die quasi in situ Beobachtung der Prozesse, die zur FGA-Bildung und
zum VHCF-Versagen fiihren, erméglichen und die Untersuchung der Mechanismen in
Zukunft deutlich vereinfachen.

5.4.1. Einschlussversagen

Im Rahmen der Serienschliffuntersuchung konnten zwei Titannitrideinschliisse
detektiert werden, die einen VHCF-Anriss aufweisen. Abb. 5.26 zeigt einen solchen
Einschluss im geatzten Schliff. Um moglichst viele Eindriicke von der lokalen
Rissausbreitung um den Einschluss zu erhalten, wurde mittels mehreren FIB-Schnitten
(rot gestrichelte Linien 1-3 in Abb. 5.26) die Mikrostruktur entlang des Risses freigelegt,

bevor im Bereich 3 am Einschlusses eine TEM-Lamelle prapariert wurde.
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Von jeder Schnittflache entlang des Risses wurde mit Hilfe des lon-Channeling-Kontrasts
die Mikrostruktur im REM sichtbar gemacht. Die drei entsprechenden Gefiligebilder sind
in Abb. 5.27 dargestellt. Zur besseren Identifizierung wurde der Riss durch eine rote Linie
markiert. Zudem wurde der Bereich um den Riss, in dem augenscheinlich eine
Veranderung der Mikrostruktur zu beobachten ist, durch gestrichelte Linien von der
umgebenden Matrix abgegrenzt. In diesen Bereichen erscheint die lokale Mikrostruktur
feiner als in den umgebenen Bereichen. Weiterhin ist ein teils stark maandernder
Rissverlauf zu erkennen. Diese lokal standig wechselnde Rissausbreitungsrichtung ist in
guter Ubereinstimmung mit dem typischen rau erscheinenden FGA Bereich auf der
Bruchflache im Falle von VHCF-Versagen. Im vorliegenden Fall ist vor der Rissspitze keine
Veranderung der Mikrostruktur zu erkennen. Dennoch handelt es sich um einen VHCF-
Anriss der offensichtlich bereits die ausgebildete feine Kornstruktur der FGA entlang des
Risses zeigt. Ebenfalls ist zu erkennen, dass der Riss nicht immer in der Mitte des
Feinkornigen Bereiches verlduft, sich aber nur innerhalb der verdanderten Mikrostruktur
oder entlang der Grenzflache zum Ursprungsgefiige ausbreitet.

Abb. 5.27: ISE-Aufnahme der Mikrostruktur entlang eines VHCF-Risses an den markierten
Positionen 1-3 aus Abb. 5.26
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Um die Mikrostruktur entlang des Risses genauer zu analysieren, wurde im Bereich von
Schnitt 3 in Abb. 5.26 eine TEM-Lamelle entnommen. Abb. 5.28 zeigt die Ergebnisse der
TEM Untersuchungen. Links oben ist der TiN-Einschluss zu erkennen, der im Bild hell
erscheint. Der Riss wurde zur besseren Sichtbarkeit durch eine rot gestrichelte Linie
markiert. Unter der Annahme kreisrunder Rissausbreitung ergibt sich ein
Spannungsintensitatsfaktor von ca. 2,6 MPam/2 an der Rissspitze. Die eingekreisten
Bereiche 1-6 zeigen die Positionen, an denen die Feinbereichsbeugungsbilder erzeugt
wurden.

Abb. 5.28: TEM-Hellfeldaufnahme der Mikrostruktur eines VHCF-Risses an einem inneren TiN-
Einschluss (B, Ng = 723.908.000) und Feinbereichsbeugungsbilder der lokalen Mikrostruktur

Die Beugungsbilder in direkter Umgebung des Risses (Bereiche 1-5) zeigen Debye-
Scherrer-Ringe. Sie sind charakteristisch fiir eine polykristalline Mikrostruktur, deren
Korngrofie deutlich kleiner als der untersuchte Bereich (hier ca. 300 nm) ist. Dies ist ein
klares Indiz fiir eine stark reduzierte Korngrofde lokal in der Umgebung des Risses. Das
Beugungsbild der urspriinglichen vergleichsweise groben bainitischen Mikrostruktur
etwas weiter entfernt vom Riss (Bereich 6) zeigt hingegen eine Laue-artig Struktur, die
auf eine grobe Kornstruktur mit Kérnern in der Gréfdenordnung des Messbereichs
schliefRen lasst. Dies passt zur ungefihren Bainitnadelgrof3e mit einer Nadeldicke von 0,2-
0,4 pm und einer Lange von 2-4 pm.
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Die Anzahl der einzelnen Beugungsreflexe innerhalb eines Ringes korreliert bei gleichem
Verformungsgrad mit der Anzahl der Kérner im untersuchten Bereich und somit mit der
Korngrofie. Mehr Beugungsreflexe im Beugungsbild deuten folglich auch auf eine
geringere Korngrofie hin. In der untersuchten Probe scheint mit zunehmender Risslange
die Dichte der Debye-Scherrer-Ringe abzunehmen. Es ist moglich, die Anzahl der
Beugungsreflexe innerhalb der Ringe mit der lokalen Korngrofde im untersuchten
Volumen zu korrelieren. Die Halfte der Beugungsreflexe in einem Ring entspricht der
Anzahl der unterschiedlichen Kristallorientierungen und somit der unterschiedlichen
Korner, die die Beugungsbedingung im untersuchten Volumen erfiillen [157, 158]. Somit
kann, vereinfacht gesprochen, aus der Anzahl der Beugungsreflexe innerhalb der Ringe
die ungefdahre Korngrofie im untersuchten Bereich abgeschitzt werden. Wenn also die
Dichte der Beugungsreflexe innerhalb der Beugungsringe mit steigender Rissldnge
abnimmt, nimmt folglich die lokale Korngriéf3e tendenziell zu. Sie liegt beispielweise fiir
Bereich 1 in der Grofdenordnung von dk = 30 nm und in Bereich 3 bei dk * 60nm. Die
Feinbereichsbeugung im Bereich 5 vor der Rissspitze in Abb. 5.28 zeigt auch vor der
Rissspitze noch Ansdtze von Debye-Scherrer-Ringen mit einem tberlagerten Laue-
artigen Muster. Folglich liegt auch schon vor der Rissspitze ein vergleichsweise feines
Geflige mit einzelnen grofderen Kérnern vor. Abb. 5.29 zeigt die lokale Mikrostruktur vor
der Rissspitze in vergrofderter Ansicht. Dort ist anhand des Kontrasts die feine Struktur
mit einzelnen kleinen Kornern in der Gréfdenordnung von ca. 100 nm zu erkennen. Dies
konnte ein Hinweis darauf sein, dass die Veranderung des lokalen Gefiiges bereits vor der
Rissspitze stattfindet.

Abb. 5.29: Vergrofierte TEM-Hellfeldaufnahme der Mikrostruktur im Bereich 5 vor der Rissspitze
aus Abb. 5.28

Ein weiterer VHCF-Anriss, der im Verlauf der Serienschliffuntersuchung detektiert
wurde, ist in Abb. 5.30 gezeigt. Der Riss wurde an einem TiN-Einschluss initiiert und hat



84 5. Ergebnisse und Diskussion

sich schon iiber einige pm mit dem charakteristischen rauen Rissverlauf ausgebreitet.
Unter der Annahme kreisrunder Rissausbreitung kann ein Spannungsintensitatsfaktor
von ca. 3,5 MPam'/2 an der Rissspitze abgeschatzt werden. Der Riss hat sich folglich schon
relativ weit ausgebreitet, befindet sich aber noch in der Ausbreitungsphase mit FGA
Bildung. Es konnte noch kein Langriss initiiert werden. Die vergrofierten Bereiche 1 und
2 der lokalen Mikrostruktur entlang des Risses in Abb. 5.30 zeigen exemplarisch die
feinkornige Zone innerhalb des durch weif3 gestrichelte Linien markierten Bereiches.

F— 500 nm —

Abb. 5.30: ISE-Aufnahme der Mikrostruktur entlang eines VHCF-Risses an einem TiN-Einschluss
(M; Ng = 52.2281.000)

Zum besseren Verstiandnis der ablaufenden Ermiidungsprozesse vor der Rissspitze
wurde in diesem Fall direkt an der Rissspitze eine TEM-Lamelle entnommen und die
lokale Mikrostruktur untersucht. Dies liefert eine lokale Momentaufnahme der
Ermidungsvorgiange an der Rissspitze. In Abb. 5.31 sind eine Hellfeldaufnahme der
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Mikrostruktur und die Beugungsbilder an der Rissspitze dargestellt. In Bereich 1 direkt
an der Rissspitze sind Ansatze von Debye-Scherrer Ringen zu erkennen, aber die Laue
Struktur mit in die Lange gezogenen Beugungsreflexen ist dominant. Dies spricht fiir
lokale plastische Verformung jedoch nicht fiir eine deutliche Verringerung der
Korngrofie. Direkt vor der Rissspitze, in Bereich 2, ist keine Verdnderung der
Mikrostruktur zu beobachten, Es zeigt sich lediglich ein Laue Beugungsmuster
vergleichbar zur urspriinglichen Mikrostruktur. Im Gegensatz zu dem in Abb. 5.28
untersuchten Anriss ist in diesem Fall keine Feinkornbildung an dieser Position vor dem
Riss vorzufinden.

Abb. 5.31: TEM-Untersuchung der Rissspitze des VHCF-Risses aus Abb. 5.30

5.4.2. Versagen an kiinstlichen Defekten

Ziel der Mikrostrukturuntersuchungen ist es, die Rissinitiierungsprozesse bei VHCF-
Ermuidung besser zu verstehen. Dazu ist es unerlasslich die auftretenden Veranderungen
der Mikrostruktur genau zu untersuchen und zu charakterisieren. Die kiinstlichen
Defekte ermoglichen dies jedoch unter vorher definierten Bedingungen und bieten
deutliche Vorteile fiir zukiinftige Untersuchungen, falls sich bestatigt, dass die
Ermiidungsprozesse fiir VHCF-Versagen im Vakuum identisch zu denen an inneren
Einschliissen sind. Daher wurde das Hauptaugenmerk bei den Untersuchungen auf die
FGA-dhnlichen Bereiche auf der Bruchfliche von im VHCF-Bereich versagten Proben
gelegt. Um zu zeigen, dass die bei VHCF-Versagen auftretenden Phanomene auch wirklich
auf die VHCF-Beanspruchung zuriickzufiihren sind, wurden zusatzliche Untersuchungen
durchgefiihrt. Im Falle der kiinstlichen Laserdefekte wurde zu allererst die Mikrostruktur
in direkter Umgebung des Defektes im Ausgangszustand untersucht, um
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fertigungsbedingte Materialverdnderungen zu detektieren und von den durch VHCF-
Versagen erzeugten Mikrostrukturveranderungen abzugrenzen. Zusatzlich wurde eine
Fish-eye-ahnliche Bruchflache untersucht. Da bei den FIB-Defekten keine signifikante
Mikrostrukturveranderung durch den Ionenstrahl erwartet wird, wurde stattdessen nur
eine Probe, die bei kiirzerer Lebensdauer mit Fish-eye-dhnlicher Bruchflaiche ohne FGA
versagte, mittels TEM untersucht. Dies ermoglicht zum einen die klare Abgrenzung der
Mikrostrukturverdanderungen, die ausschlieflich durch VHCF-Versagen initiiert werden
und zum anderen einen vollstiandigen Vergleich mit dem Ermiidungsverhalten
hervorgerufen durch nichtmetallische Einschliisse im Inneren des Werkstoffs.

Laserdefekte

Die Mikrostruktur in direkter Umgebung des Laserdefekts im Ausgangszustand ist
exemplarisch fiir den bainitischen Zustand in Abb. 5.32 dargestellt. Abb. 5.32a zeigt eine
TEM-Hellfeldaufnahme der lokalen Mikrostruktur neben dem gelaserten Defekt (links im
Bild). Am Rand des Defekts sind kleine Vertiefungen mit einer Tiefe von wenigen 100 nm
zu erkennen, die wahrend des Laserns entstanden sind. Weiterhin ist der Defekt im
Inneren (vor allem an den Flanken) haufig bedeckt mit einer Schicht ( ~ 0,5 - 2,5 pm)
nicht vollstandig vaporisierten Materials. Dies ist vor allem in Abb. 5.32b in Form einer
porosen Schicht im Defekt (links) in der ISE Aufnahme der Mikrostruktur zuerkennen.
Davon abgesehen konnten keine Mikrostrukturverdnderung oder Kornfeinung um die
Defekte beobachtet werden. Die Feinbereichsbeugungsuntersuchungen zeigten lediglich
Laue-artige Muster der urspriinglichen Mikrostruktur mit einer ungefahren Korngrofde
von 1 - 2 um. Dies zeigt, dass keine tiefergehende Mikrostrukturveranderung in Form von
Feinkornbildung durch den Ultrakurzpulslaser eingebracht wurde. Folglich sind in diesen
FGA-dhnlichen Bereichen gefundene feinkornige Strukturen wahrend des
Ermiidungsprozesses gebildet worden und vergleichbar zur VHCF-Rissinitiierung an

inneren Einschliissen.

~
Abb. 5.32: Ausgangszustand der bainitischen Mikrostruktur um Laserdefekte; a) TEM
Hellfeldaufnahme und b) ISE Aufnahme der Mikrostruktur an einem Fish-eye Riss am Defekt
(jeweils links)
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Im Weiteren werden Proben untersucht, die im VHCF-Bereich versagten. Der Fokus liegt
hierbei auf den FGA-dhnlichen Rissinitiierungsbereichen an den Defekten (vgl. z.B. Abb.
5.10). In Abb. 5.33 sind die Ergebnisse der TEM Untersuchungen einer martensitischen
Probe mit Rissinitiierung und FGA-Bildung an einem Laserdefekt dargestellt. Der Defekt
ist links im Bild und die Rissausbreitung erfolgte nach rechts. Die Bruchflache zeigt im
Querschnitt, dass der Rissverlauf lokal nicht senkrecht zur Beanspruchung verlauft, wie
aufgrund der erhohten Rauheit innerhalb der FGA zu erwarten war. Weiterhin sind
vereinzelt Sekundarrisse mit einer Lange von wenigen hundert Nanometern (in Bereich
3) bis zu 1,5 um (zwischen den Bereichen 1-2) zu erkennen. Dies konnte auf die
Initilerung mehrerer Risse hindeuten, bis sich ein dominanter Riss durchsetzt oder auf
teilweise Rissverzweigung wahrend der Ausbreitung.

Zur genaueren Untersuchung wurden in den eingekreisten Bereichen
Feinbereichsbeugungsbilder erzeugt und analysiert. Bereich 1 direkt am Defekt zu Beginn
der Rissausbreitung zeigt nur schwach ausgepragt Ringe und eine dominante Laue-
Struktur. Dort liegt demnach eine Mixtur aus wenigen grofderen Kornern (moglicherweise
nur ein Korn) und vereinzelten kleinen Kérnern vor. Entlang der weiteren Bruchflache
hingegen, in den Bereichen 2-6 sind deutlich Debye-Scherrer-Ringe mit tberlagerten
leichten Laue Mustern zu erkennen. Dies deutete auf eine sehr feine aber auch nicht
homogene Kornstruktur entlang der Bruchflache bzw. der Sekundarrisse hin, die sowohl
aus sehr kleinen aber auch mittelgrofden Koérnern besteht. In diesen Bereichen ist die
gemittelte Korngrofie deutlich kleiner als der untersuchte Bereich (@600 nm) und die
urspriingliche Korngrofde des Materials. Die Analyse des Bereichs 2 ergibt eine gemittelte
Korngrofie von ~ 70-100 nm. Die gemittelte Korngréfde variiert in den verschiedenen
Bereichen 1-6, ist jedoch nie grofder als 200-300 nm. Die Auswertung der Beugungsbilder
zeigt auch, dass die feine Mikrostruktur hauptsachlich aus Martensit, teils mit sehr
geringem Austenitanteil, besteht. Ebenfalls ist vereinzelt (Bereiche 2, 3, 5) eine
Aufspaltung der (200) und/oder (112) Beugungsreflexe des Martensits zu beobachten.
Dies deutet auf einen erh6hten Kohlenstoffgehalt und somit eine tetragonale Verzerrung
des Martensit in manchen Kérnern hin [159]. Der abgeschitzte Kohlenstoffgehalt in
diesen Bereichen der FGA ist mit ~ 1 Ma% hoher als der des angelassenen Martensits,
aber vergleichbar zum Kohlenstoffgehalt des Austenits, der anhand der Gitterparameter
der Austenitspots in diesen Bereichen abgeschatzt werden kann [160, 161]. Eine mogliche
Ursache hierfiir konnte die teilweise Umwandlung des im martensitischen Zustand
enthaltenen Restaustenits zu Martensit im Bereich der FGA sein.

Weiter entfernt von der Bruchfldache im Inneren (Bereich 7) sind hingegen als Referenz
nur Laue-artige Beugungsbilder vorzufinden, die denen des unbeanspruchten Materials
mit einer Korngrofde grofier als der untersuchte Bereich (600 nm) entsprechen. Die
Kornfeinung ist also nur lokal in einem ca. 0,6-0,8 pm dicken Bereich entlang des Risses
zu beobachten und tritt somit ebenso wie an inneren Einschliissen nur lokal bei der
frithen VHCF-Rissausbreitung auf.
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Laserdefekt

Abb. 5.33: TEM-Hellfeldaufnahme der FGA um einen Laserdefekt (links im Bild) inklusive
Feinbereichsbeugungsbildern (M, Ng = 6.963.260)

Ein vergleichbares Bild ist auch fiir den bainitischen Zustand zu beobachten. In Abb. 5.34
sind die Ergebnisse der TEM-Untersuchungen einer bainitischen VHCF-Probe mit FGA-
artigen Strukturen auf der Bruchflache dargestellt. Die Mikrostrukturveranderungen in
diesem Beispiel sind jedoch nicht so ausgepragt wie fiir den martensitischen Zustand. Im
eingezeichneten Bereich konnte eine feinkornige Mikrostruktur nachgewiesen werden.
Ein beispielhaftes Beugungsbild aus diesem Bereich zeigt klare Debye-Scherrer-Ringe als
Nachweis einer sehr feinen Kornstruktur. Dieser Bereich ist jedoch vergleichsweise klein.
Der Grund hierfiir ist jedoch unklar. Méglich ware eine ungiinstige Entnahmestelle der
TEM-Lamelle. Der Bereich der FGA ist im Falle der Laserdefekte teils relativ klein und sehr
lokal. Die FGA umgibt in der Regel den Defekt nicht vollstdndig. Daher kdnnen schon
kleine Abweichungen bei der Entnahme der Lamelle dazu fiihren, dass der Bereich der
FGA ungiinstig am Rand getroffen oder sogar verfehlt wird.
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Abb. 5.34: TEM-Hellfeldaufnahme der FGA um einen Laserdefekt (links im Bild) inklusive
Feinbereichsbeugungsbildern (B, Ng = 874.869.000)

20nm



5. Ergebnisse und Diskussion 89

FIB-Defekte

Die Mikrostruktur entlang der Bruchflachen von Proben, die aufgrund von FIB-Defekten
versagten, wurde ebenfalls detailliert im TEM untersucht. Um die nur fiir VHCF-Versagen
charakteristische Bruchflichenmorphologie klar abgrenzen zu koénnen, wurde zum
Vergleich zuerst die Fish-eye Bruchfliche einer Probe, die nicht im VHCF-Bereich
versagte, untersucht. Abb. 5.35 zeigt eine untersuchte TEM Lamelle eines Querschnitts
durch eine Fish-eye Bruchfliche. Der Defekt befindet sich links im Bild und die
Rissausbreitung erfolgte nach rechts. Es ist gut zu erkennen, dass die Rissausbreitung
transkristallin mit wenig Rissablenkung unabhédngig von der Mikrostruktur senkrecht zur
Beanspruchungsrichtung ablduft. Dies entspricht den Erwartungen nach den
Bruchflachenuntersuchungen der sehr glatten Bruchfldache im Bereich des Fish-eyes (vgl.
Abb. 5.11 in Kap. 5.2.2).

In den Bereichen 1-3 entlang der Bruchfliche wurde die Mikrostruktur mittels
Feinbereichsbeugung untersucht. Die drei entsprechenden Beugungsbilder in Abb. 5.35
zeigen dominante Laue-artige Beugungsmuster, wie sie auch fiir die unbeanspruchte
martensitische Mikrostruktur zu finden sind. Daher kann eine Veranderung der
Mikrostruktur entlang eines Fish-eye Risses in diesem Fall ausgeschlossen werden. Alle
Mikrostrukturveranderungen innerhalb der FGA in Verbindung mit VHCF-
Beanspruchungen sind also eine Folge der Langzeitermiidung.
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Abb. 5.35: TEM-Hellfeldaufnahme einer Fish-eye Bruchflache um einen FIB-Defekt (links im Bild)
inklusive Feinbereichsbeugungsbildern (M, Ng = 48.000)

In Abb. 5.36 sind die Ergebnisse der Mikrostrukturuntersuchungen im Bereich der FGA
einer martensitischen VHCF-Probe dargestellt, die im Vakuum am kiinstlichen FIB-Schnitt
versagte. Im Vergleich zu der in Abb. 5.35 dargestellten Fish-eye Probe wachst der Riss
innerhalb der FGA nicht vorwiegend senkrecht zur Beanspruchungsrichtung. Die friihe
Rissausbreitung innerhalb der FGA im VHCF-Bereich ist folglich starker durch die lokale
Mikrostruktur beeinflusst. Dies fiihrt zu der erhohten Rauheit, die nach dem Probenbruch



90 5. Ergebnisse und Diskussion

auf der Bruchflache innerhalb der FGA beobachtet wird (vgl. Abb. 5.12). Einige sehr kleine
Sekundarrisse mit einer Linge von ca. 100 - 300 nm sind bei hoherer Vergrofderung
innerhalb der FGA zu erkennen. Klar abgrenzbare Koérner sind nur in der unteren Halfte
des Bildes zu erkennen. Im Vergleich zur groben Struktur dort sind im oberen Bereich der
Hellfeldaufnahme in einer diinnen Zone entlang der Bruchflache (ca. 300-500 nm) sehr
feine lokale Verdanderungen der Helligkeit zu erkennen. Da der Bildkontrast bei
Hellfeldaufnahmen von der Intensitit des durchgehenden ungebeugten
Elektronenstrahls bestimmt wird, wird er durch die Gitterorientierung des
durchstrahlten Kristalls beeinflusst. Viele kleine Bereiche mit unterschiedlicher Helligkeit
in der Gefiigeaufnahme deuten also auf entsprechend feine Bereiche mit
unterschiedlicher Gitterorientierung und somit auf ein feinkorniges Gefiige hin. Die
Korner in diesem Bereich sind sehr klein und bei solch kleinen Vergréf3erungen nicht
eindeutig erkennbar. Diese Vermutung kann mit Hilfe der Beugungsbilder in den
Bereichen 1-3 (@ 160 nm) entlang der FGA Bruchflache bestatigt werden. Dort sind
Debye-Scherrer-Ringe zu erkennen, die teils Laue Muster iiberlagern. Gemaf3 Analyse der
Beugungsbilder variiert die lokale Korngrof3e im Bereich der FGA von 30 - 50 nm bis zu
maximal 200 nm.

Abb. 5.36: TEM-Hellfeldaufnahme der FGA Bruchfliche um einen FIB-Defekt (links im Bild)
inklusive Feinbereichsbeugungsbildern (M, Ng = 49.224.000)

Die Mikrostruktur besteht hauptsachlich aus Martensit mit kleinen Anteilen von Austenit.
Vergleichbar zu den Ergebnissen im Bereich der FGA an Laserdefekten ist vereinzelt eine
Aufspaltung der (200) und/oder (112) Beugungsreflexe des Martensits zu beobachten
(siehe Abb. 5.37). Das Beugungsbild in Bereich 4 zeigt nahezu keine Kornfeinung mehr
und markiert den Rand bzw. das Ende der FGA in guter Ubereinstimmung mit der im REM
ermittelten FGA Grofle. Von hier an entspricht die Bruchflaiche der in Abb. 5.35
untersuchten Fish-eye Bruchflache. Auch ca. 1 um weiter unterhalb der Bruchflache in
Bereich 5 sind nur Laue Muster zu erkennen.
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ifes
Abb. 5.37: Beugungsbild im Bereich der FGA mit Aufspaltung der Beugungsspots des Martensits

Abb. 5.38 zeigt eine vergrofierte Ansicht des Bereiches 6 aus Abb. 5.36. Die ungefahre
Grenze zwischen der feinkornigen veranderten Zone entlang der Bruchfliche und dem
unverdnderten groberen urspriinglichen Gefiige ist durch die weifde gestrichelte Linie
gekennzeichnet. Es handelt sich hierbei jedoch meist nicht um eine scharfe Grenze
sondern eher um einen kontinuierlichen Ubergang. Aufgrund des Orientierungskontrasts
der Hellfeldaufnahme sind im oberen Bereich einige kleine Kdérner klar abgrenzbar,
wahrend im unteren Bereich nur ein bis zwei Kérner vorliegen. Rechts im Bild ist ein ca.
200 nm langer Sekundarriss erkennbar.

feinkornig

\--‘-d------_--------

grobkérnig

Abb. 5.38: Detailaufnahme der Mikrostruktur der FGA in Bereich 6 in Abb. 5.36

Vergleichbar zu Anrissen an Einschliissen konnten auch VHCF-Anrisse an kiinstlichen
Defekten beobachtet werden (vgl. Abb. 5.14). Durch einen solchen Anriss wurde mit Hilfe
des FIB ein Querschnitt erzeugt, um die lokale Mikrostruktur um den Riss an der
Defektspitze zu untersuchen. Abb. 5.39 zeigt den Riss (markiert durch eine rot
gestrichelte Line), der an der Spitze des kiinstlichen Defektes initiiert wurde. Die
augenscheinlich veranderte Mikrostruktur des FGA Risses mit einer feineren
Kornstruktur ist durch weif3 gestrichelte Linien markiert.
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Der Riss breitet sich tliber seine gesamte Lange innerhalb dieses Bereiches aus. Vor der
Rissspitze sind noch lokal feine Bereiche mit variierenden Kontrasten zu erkennen. Dies
konnte darauf hinweisen, dass auch vor der Rissspitze schon die
Mikrostrukturveranderung stattgefunden hat, wie auch in Abb. 5.28 bei einem
einschlussinduzierten VHCF-Riss. Weiterhin fallt auf, dass die Grof3e des feinkérnigen
Bereichs mit steigender Risslange zunimmt. Eine genauere Untersuchung der FGA
Abmessungen folgt in Kap. 5.4.3.
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Abb. 5.39: ISE-Aufnahme eines Anrisses an einem FIB-Defekt im Querschnitt (M; N = 109)

Wie schon in Abb. 5.13 in Kapitel 5.2.2 gezeigt, scheinen in Proben mit mehreren
unterschiedlichen kiinstlichen Defekten neben der FGA am gréfdten Defekt auch an den
anderen Defekten Risse zu initiieren. Diese Anrisse vereinen sich schlussendlich mit dem
dominanten Riss. In diesem Moment der Vereinigung trifft, bei ausreichendem Abstand
der Defekte, der Fish-eye Riss des grofdten Defektes auf den noch in der Ausbreitung
befindlichen FGA Riss der kleineren Defekte. Dadurch werden die VHCF-
Ermiidungsprozesse im FGA Riss wie bei eine Momentaufnahme unterbrochen und
konnen zusatzlich zur FGA Bruchflache am dominanten Defekt untersucht werden. Abb.
5.40 zeigt den schmalen Bereich der verdnderten Mikrostruktur entlang der FGA
Bruchflache um den grofdten Defekt. Dies ist die vollstandig ausgebildete FGA, die letztlich
den ausbreitungsfahigen Riss initiiert, der zum Versagen fiihrt.

In Abb. 5.41 ist im Vergleich dazu die Mikrostruktur um den mittelgrofien Defekt im
Querschnitt dargestellt. Auch hier liegt bereits eine Veranderung der Mikrostruktur vor.
Der Bereich mit augenscheinlich feinkérniger Mikrostruktur ist durch eine weif3
gestrichelte Linie markiert. Die Mikrostruktur im eingerahmten Bereich ist in
vergrofderter Ansicht rechts dargestellt. Die FGA ist in diesem Fall noch kleiner als am
grofderen versagensauslosenden Defekt. Die Grofde im  Schnitt ist in guter
Ubereinstimmung mit den teilweise beobachteten Rissstufen an den kleineren Defekten.
Folglich ist die Initiierung mehrerer VHCF-Risse an kiinstlichen Defekten in einer Probe
moglich. Wie auch schon bei Einschliissen beobachtet, stehen diese Risse in Konkurrenz.
Wenn der Grofdenunterschied ausreichend ist, fiihrt auch normalerweise der grofite
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Defekt zum Versagen. Durch die gezielte Einbringung von konkurrierenden Defekten und
Mehrfachanrissen kann die Versuchsfiihrung zur Untersuchung der VHCF-

Ermiidungsphdanomene in Zukunft ggf. noch effizienter durchgefiihrt werden.

Abb. 5.40: ISE-Aufnahme der Mikrostruktur der FGA am grofdten Defekt einer Probe mit mehreren
Defekten (links); vergrofRerte Ansicht des eigerahmten Bereichs (rechts)

Abb. 5.41: ISE-Aufnahme der Mikrostruktur der FGA am mittleren Defekt einer Probe mit
mehreren Defekten (links); vergroflerte Ansicht des eigerahmten Bereichs (rechts)

5.4.3. Abmessungen der FGA

Sollte die Mikrostrukturveranderung der FGA auf plastische Verformungsvorgiange an der
Rissspitze zurtlickzufiihren sein, wie etwa von Grad et al. oder Abdesselam et al. vermutet,
konnte die FGA-Dicke trea mit der Grofle der lokalen plastischen Zone korrelieren. Zur
weiteren Charakterisierung der FGA in Abhdngigkeit vom Rissfortschritt wurde daher die
Dicke der FGA trca, also der veranderten Mikrostruktur mit feinkérnigem Gefiige entlang
des Risses, systematisch vermessen. Dies kann weitere Riickschliisse auf die
Bildungsmechanismen ermoéglichen. Um die Entwicklung der FGA mit steigender
Risslange zu beurteilen, ist es entscheidend, nur Proben zu verwenden, die die
Mikrostruktur in einem Schnitt radial vom Defekt bzw. Einschluss bis zum Rand der FGA
zeigen. Zur Bestimmung des lokalen Spannungsintensitatsfaktors wird fiir jeden Bereich,
an dem die FGA-Dicke bestimmt wurde, die Risslange ermittelt. Unter der Annahme, dass
die Rissausbreitung innerhalb der FGA nahezu kreisformig um den Punkt der
Rissinitiierung verlauft, kann die Entwicklung der FGA mit steigender Risslange und
somit steigendem Spannungsintensitatsfaktor an der Rissspitze beurteilt werden. Wenn
die feinkornige Schicht entlang von FGA-Bruchflaichen vermessen wird, wird zur
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Abschatzung der gesamten FGA-Dicke der gemessene Wert verdoppelt. Im Falle von noch
geschlossenen Rissen (vgl. Abb. 5.30 und Abb. 5.39) kann die komplette FGA-Dicke
gemessen werden und eine Korrektur ist nicht notig. Abb. 5.42 zeigt die gemessene FGA-
Dicke trca fiir FGA-Risse aus sechs verschiedenen Proben in Abhingigkeit vom lokalen
Spannungsintensitatsfaktor. Zum Vergleich ist ebenfalls die Grofie der plastischen Zone
senkrecht zur Rissausbreitung rp(90°) fiir unterschiedliche Berechnungsmodelle (nach
Mises, Tresca und Irwin; vgl. Kap. 2.4.1) dargestellt.
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Abb. 5.42: FGA-Dicke trca als Funktion des lokalen Spannungsintensitatsfaktors und die plastische
Zonengrofie 2rp(90°) nach Mises, Tresca und Irwin senkrecht zur Rissausbreitung

Es ist zu erkennen, dass die Dicke des verdanderten Mikrostrukturbereiches mit
steigendem Spannungsintensititsfaktor zunimmt. Die Messwerte zeigen jedoch grofde
Streuung, vor allem bei hohen Spannungsintensititsfaktoren. Insgesamt stimmen die
Abmessungen des Bereiches mit veranderter Mikrostruktur mit der plastischen
Zonengrofde senkrecht zur Rissausbreitungsrichtung nach Von Mises und Tresca relativ
gut iiberein. Der Ansatz nach Irwin, der die plastische Zone vereinfacht als Kreis annimmt,
fithrt zu deutlich kleineren plastischen Zonen.

5.4.4. Diskussion

Von mikrostruktureller Seite ist die Rissausbreitung innerhalb der FGA gepragt durch
eine Mikrostrukturveranderung, die lokal in Form von ausgepragter Feinkornbildung
entlang des Risspfades auftritt. Wie die Untersuchung der Bruchflaichen und deren
bruchmechanische Bewertung bereits gezeigt haben, findet diese
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Mikrostrukturveranderung nur bei Spannungsintensitatsfaktoren wunterhalb des
Langrissschwellenwertes statt und ist somit nur bei VHCF-Versagen vorzufinden.

Die TEM-Untersuchungen zeigen eindeutig, dass die Rissausbreitung innerhalb der FGA,
sowohl fiir Laserdefekte als auch FIB-Defekte, mit den identischen
Mikrostrukturveranderungen verbunden ist, wie sie auch bei VHCF-Rissinitiierung an
inneren Einschliissen beobachtet werden. Im Bereich der FGA an kiinstlichen Defekten ist
ebenfalls die charakteristische Kornfeinung der lokalen Mikrostruktur entlang des Risses
vorzufinden, wie sie auch im Falle der Rissinitiierung an inneren Einschliissen beobachtet
wird. Das Ermiidungsverhalten durch das ,natiirliche” Versagen an inneren Einschliissen
und an kiinstlichen Oberflichendefekten im Vakuum zeigt somit gute Ubereinstimmung
der charakteristischen Bruchflichenmorphologie sowohl fiir HCF-Versagen mit Fish-eye
Rissausbreitung als auch fir VHCF-Versagen mit FGA-Bildung. Auch aus
bruchmechanischer Sicht bildet das Versagen initiiert durch kiinstliche Defekte im
Vakuum das Versagen an inneren Einschliissen gut ab. Lediglich die Laserdefekte zeigen
leichte Abweichungen. Die Rissinitiierung ist in diesem Fall zu geringfiigig erhohten
Spannungsintensititsfaktoren verschoben. Dies ist hdchstwahrscheinlich auf das
Fertigungsverfahren der Defekte zurtickzufiihren. Die Laserbehandlung fiihrt zu sehr
lokalen Mikrostrukturveranderungen und koénnte vergleichbar zum Lasershockpeening
auch Eigenspannungen erzeugen, welche den lokalen Widerstand gegen Rissinitiierung
erhéhen [162]. Aufgrund sehr guter Ubereinstimmung kann geschlussfolgert werden,
dass die Ermiidungsvorgiange in beiden Fallen vergleichbar sind und dass sich die
kiinstlichen Defekte unter Vakuumbedingungen eignen, das VHCF-Ermiidungsversagen
unter definierten Bedingungen zu simulieren. Das erdffnet neue Moglichkeiten zur
weiteren Untersuchung des Phianomens der VHCF-Rissinitiierung in hochfesten Stahlen.
Durch unterbrochene Versuche und die Untersuchung der Defekte in Durchlauferproben
konnen jetzt deutlich einfacher Anrisse in Friihstadien der Ermiidung beobachtet und
untersucht werden. Die Suche von Einschliissen mit Anrissen im Volumen ist deutlich
aufwandiger und deren Position statistisch verteilt. Eine weitere Moglichkeit, die VHCF-
Rissinitiierung effektiv in Frithstadien zu untersuchen, besteht darin, gezielt mehrere
unterschiedlich grofse Defekte in eine Probe einzubringen, um gleichzeitig verschiedene
Bildungsstadien zu erzeugen. Beide Methoden wurden im Rahmen dieser Arbeit
angewendet und ermdéglichen neue Einblicke in die Rissausbreitung innerhalb der FGA.
Erstmals konnten hier die vollstindige FGA entlang von VHCF-Rissen wahrend der
Bildung vor dem Probenbruch untersucht werden (siehe auch Kap. 5.5). Die Analyse der
Risse zeigt zum einen die Rissausbreitung innerhalb der feinkérnigen Zone und auch die
Zunahme des feinkornigen Bereiches mit steigender Rissldange. Diese Ergebnisse sind in
guter Ubereinstimmung mit den untersuchten Anrissen an Einschliissen. Mit Hilfe der
Mehrfachdefekte konnte zudem die Konkurrenz zwischen unterschiedlichen Defekten
nachgewiesen werden, da mehrere FGA mit unterschiedlicher Auspragung gleichzeitig
auf einer Bruchflache erzeugt wurden.
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Die Ubereinstimmung der Versagensmechanismen an Einschliissen im Volumen und an
kiinstlichen  Defekten im  Vakuum  unterstreicht die  Wichtigkeit der
Umgebungsatmosphire bei VHCF-Ermiidung in hochfesten Stahlen. Vakuumahnliche
Bedingungen sind demnach, wie auch Nakamura und Oguma postulieren, notwendig,
damit die VHCF-Schadigungsmechanismen ablaufen kénnen. Daraus leitet sich die Frage
ab, warum Vakuum bzw. die Abwesenheit der Umgebungsatmosphare die VHCF-
Rissausbreitung mit FGA-Bildung ermdoglicht.

Neben dem offensichtlichen Ausbleiben von oxidationsinduziertem Rissschliefien im
Vakuum wird auch eine Verdnderung der plastischen Verformungsvorgiange an der
Rissspitze beobachtet. Ohta et al. [163] und Aleseenko et al. [164] beobachten in Eisen
eine deutliche Zunahme der plastischen Zonengrofde im Vakuum im Vergleich zu
Versuchen an Luft. Die plastische Verformung findet an Luft wesentlich lokalisierter nur
in bestimmten, gilinstig orientierten Kornern statt, wahrend im Vakuum mehr
Gleitsysteme aktiviert werden und eine gleichmaf3igere Verteilung der Dehnung tiber eine
grofdere Anzahl von Kornern vorliegt. In Luft fithrt Adsorption und Oxidation an den
Rissufern dazu, dass Versetzungsquellen blockiert werden kénnen und die plastische
Verformung sich auf giinstig orientierten Kérnern lokalisiert. Nach [165] ist dieser Effekt
hauptsachlich auf den Einfluss von Sauerstoff zuriickzuftiihren. Im Vakuum hingegen ist
dies nicht moéglich und es bleiben Versetzungsquellen aktiv und die plastische
Verformung verteilt sich homogener [164]. Ebenfalls ist es denkbar, dass die
Versetzungsbewegung und ihre Interaktion im Vakuum erleichtert werden [166]. Diese
erh6hte Versetzungsmobilitdt in Verbindung mit der ausbleibenden Lokalisierung der
plastischen Verformung in einzelnen Gleitsystemen konnte einen entscheidenden
Einfluss auf die VHCF-Rissinitiierungsmechanismen haben. Die im Vakuum begilinstigte
Mehrfachgleitung ermoglicht somit auch die Bildung von Versetzungsstrukturen, wie
Versetzungszellen [29].

Viele der in der Literatur beschriebenen Modelle zu Initiierung eines nach der
Langrissbruchmechanik ausbreitungsfahigen Risses im VHCF-Bereich (vgl. Kap. 2.3.1)
konnen die beobachteten charakteristischen Eigenschaften der VHCF-Rissinitiierung
nicht ausreichend erfassen und das Ermiidungsverhalten erklaren. Dies wurde auch
schon ausgiebig in der Vorarbeit von Grad [8] diskutiert. Auch die Bildung der FGA und
ihr Einfluss auf die Rissinitiierung werden sehr unterschiedlich beurteilt und spielen in
vielen Modellen keine Rolle. Im folgenden Abschnitt werden die verschiedenen Modelle
zur VHCF-Rissinitiierung, auf Basis der hier neu gewonnen Erkenntnisse, noch einmal
kurz kritisch betrachtet und kritisch diskutiert.

Nach dem Karbidablésungsmodel von Shiozawa werden durch Ablésen von kugeligen
Karbiden von der Matrix in der Umgebung von Einschliissen Mikrorisse initiiert, die sich
schlussendlich zu einem ausbreitungsfiahigen Riss vereinen. Auch wenn in den hier
prasentierten Mikrostrukturuntersuchungen gelegentlich Karbide in der Nahe der VHCF-
Risse beobachtet wurden, konnte keine Ablésung oder Interaktion mit dem Riss
festgestellt werden. Die FGA-Risse wachsen unabhéngig von den im Gefiige fein verteilten
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Karbiden. Auch wenn eine Karbidablésung denkbar und nicht vollig auszuschliefden ist,
ist die Karbiddichte um die untersuchten Einschliisse nicht hoch genug und die
Spannungsiiberh6hung um den Einschluss nicht grofd genug, um ein flaichendeckendes
Netz aus Mikrorissen zu gewdahrleisten.

Das bekannteste Modell nach Murakami fiihrt die VHCF-Rissinitiierung auf den bevorzugt
um nichtmetallischen Einschliissen gelosten Wasserstoff zuriick, der bevorzugt in die
plastische Zone diffundiert und die Ausbreitung kurzer Risse durch
Wasserstoffversprodung beglinstig. Warum ist die VHCF-Rissinitiierung jedoch fiir
Einschliisse an der Oberflache in Luft nicht méglich? Zusatzlich kann im Falle der hier
vorgestellten Versuche mit kiinstlichen Defekten im Ultrahochvakuum, die eindeutig
VHCF-Versagen mit FGA-Bildung zeigen, ein Einfluss von Wasserstoff auf die
Rissinitiierung ausgeschlossen werden. Kiinstliche Defekte sind im Gegensatz zu
Einschliissen keine Wasserstofffallen. Daher liegt um kiinstliche Defekte, welche im
Vakuum getestet wurden, auch keine lokal erhohte Wasserstoffkonzentration vor, die den
Mechanismus beeinflussen konnte. Trotzdem wird eindeutig FGA-Bildung und VHCF-
Versagen beobachtet. Aufgrund des Einflusses von Wasserstoff auf die
Versetzungsmobilitit ist es durchaus moglich, dass er ein begiinstigender jedoch nicht
zwingend notwendiger Faktor fiir den VHCF-Versagensmechanismus ist. Murakami
konnte durch Versuche mit variierendem Wasserstoffgehalt zwar einen Einfluss des
Wasserstoffs auf das VHCF-Ermiidungsverhalten beobachten, aber dass er wirklich die
Ursache fiir das Auftreten des VHCF-Versagens ist, ist aufgrund der Vakuumversuche mit
kiinstlichen Defekten auszuschliefien. Die feinkérnige Mikrostruktur spielt in seinen
Uberlegungen keine Rolle, obwohl sie charakteristisch fiir das VHCF-Versagen ist.

Ein grofles Thema im Bereich der VHCF-Ermiidung hochfester Stahle ist der Einfluss von
Zugmittellasten und ein damit verbundenes Ausbleiben der FGA bei hohen R-
Verhaltnissen. Hieraus wurde von Hong et al. bzw. Oguma et al. VHCF-Versagensmodelle
abgeleitet. Diese sogenannten Bruchflaichenkontaktmodelle nach Hong et al. und Oguma
et al. beschaftigen sich intensiv mit der Feinkornbildung im Bereich der FGA. Demnach
wird der feinkérnige Bereich durch den wiederholten Kontakt der Bruchflachen wahrend
der VHCF-Rissausbreitung in Verbindung mit RissschliefReffekten erzeugt. Die
Feinkornbildung im Bereich der FGA ist dabei nur ein Nebenprodukt der Rissausbreitung.
Durch das Aufeinanderpressen der Rissflanken soll vor allem bei negativen
Lastverhaltnissen Rissschlief3en auftreten. Dies soll entlang des Risses zur Verdanderung
der Mikrostruktur fiihren und somit bei der FGA Bildung eine entscheidende Rolle
spielen. Bei ausreichend hohen Lastverhaltnissen wird davon ausgegangen, dass jegliches
Rissschliefden verschwindet und daher der Kontakt der Bruchflachen ausbleibt. Basierend
auf dieser Idee wird auch das Ausbleiben der FGA bei positiven Lastverhaltnissen
begriindet. Dazu existieren allerdings widerspriichliche Berichte in der Literatur (siehe
Kap. 2.3.1) Auch niedrige Lastverhaltnisse konnen, aufgrund der hohen Kontaktdriicke
der Bruchflachen unter Druckbeanspruchung, zu einem Abflachen der Rissufer fiihren,
sodass rauheits-induziertes Rissschliefen ausbleibt [48]. In den hier prasentierten



98 5. Ergebnisse und Diskussion

Ergebnissen konnten weiterhin auch vor der Rissspitze von VHCF-Anrissen feinkérnige
Bereiche beobachtet werden. Die Bruchflaichenkontakttheorie von Hong et al. oder
Nakamura et al. konnen das Auftreten von Feinkorn vor der Rissspitze nicht erklaren. Die
eigentlichen Rissausbreitungsmechanismen werden im Bruchflichenkontaktmodell
nicht genauer erlautert. Da die Rissausbreitung innerhalb der FGA deutlich unterhalb des
Langrissschwellenwertes K ablaufen, miisste es sich wie bei Murakami um
Kurzrisswachstum handeln.

Nach der Definition von Miller handelt es sich bei FGA-Rissen jedoch nicht um kurze Risse
(siehe Kap. 2.4). Der Riss ist aufgrund der einschlussbedingten Rissinitiierung bereits
deutlich grofder als die Mikrostrukturabmessungen und die plastische Zone an der
Rissspitze ist im Vergleich zur Rissldnge sehr klein. Daher sind diese Risse in hochfestem
Stahl eher als lange Risse anzusehen. Im Gegensatz zu kurzen Rissen sind bei langen
Rissen die Rissschliefleffekte bereits vollstindig ausgebildet. Kurzrisswachstum ist
generell nur fir Spannungsintensitiatsfaktoren oberhalb des intrinsischen
Schwellenwerts AKw,.eff moglich. Der intrinsische Schwellenwert AKheff fiir Stahl wird in
der Literatur im Bereich von AKineff = 2,5 — 3,7 MPam1/2 angegeben. Unter der Annahme,
dass der Spannungsintensitatsfaktor fiir Risséffnung Kop = 0 MPam?/2 betragt, ergdbe sich
vereinfacht bestenfalls AKeff = Kimax als Triebkraft fiir den Riss (vgl. Kap. 2.5). Im Falle,
dass Rissschliefen auftritt, wiirde dies AKesf verringern und die Rissausbreitung
behindern. VHCF-Rissinitiierung konnte jedoch noch bis zu Kimax * 2 MPam1/2 beobachtet
werden, sodass es fraglich ist, ob Kurzrissausbreitung unter diesen Bedingungen méglich
ist. Die von Hong erwahnten Rissschlief3effekte wiirde daher auch eher die
Rissausbreitung zusatzlich verhindern. Vielmehr miissten vorhandene Rissschlief3effekte
reduziert werden, um den Schwellenwert K des langen Risses zu verringern und somit
eine Rissausbreitung zu beglinstigen.

Basierend auf bekanntem Wissen tlber das Ausbreitungsverhalten kurzer Risse,
Rissschliefseffekte und die Ausbildung der plastischen Zonen vor dem Riss, kann der R-
abhangige Mechanismenwechsel bei VHCF-Versagen in hochfesten Stahlen jedoch auch
anders erklart werden.

Im Falle von positiven Lastverhaltnissen konnte das Ausbleiben von RissschliefReffekten
eine grofe Rolle spielen. Wie bereits beschrieben sinken mit steigender
Zugmittelspannung Rissschliefeffekte und verschwinden bei hohen R-Verhiltnissen
vollstindig, sodass Risse in diesem Fall nicht durch Rissschliefien gestoppt werden
konnen. Dies fiihrt generell dazu, dass AKwum mit steigendem R-Verhaltnis deutlich
abnimmt [167, 168]. Da aufgrund der hohen Zugmittelspannungen kein Rissschliefden
mehr auftritt, sind Risse auch noch bei vergleichsweise geringer Schwingbreite des
Spannungsintensitatsfaktors AK ausbreitungsfahig.

Bei einem niedrigen R-Verhaltnis R < 0 hingegen ist, im Gegensatz zu stark positiven
Lastverhaltnissen, der Einfluss von RissschliefReffekten deutlich starker ausgepragt und
kann die Ausbreitung von Rissen behindern. Die mit der FGA-Bildung verbundene
Reduktion der Korngrof3e fiihrt jedoch lokal zu einer Absenkung des Risswiderstands und
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somit zur Reduktion des Schwellenwertes AKw. Pippan et al. [169] zeigten diesen Effekt
exemplarisch anhand von Risswiderstandskurven von ARMCO Eisen. Mit sinkender
Korngrofie sinkt bekanntlich auch der Schwellenwert des Spannungsintensitatsfaktors
fir Langrissausbreitung K [48, 93, 170-172]. Daher konnte im Falle des VHCF-Versagens
hochfester Stahle die FGA-Bildung bei negativen Lastverhaltnissen den Risswiderstand
durch die Verringerung von RissschliefSen entscheidend senken und somit erst
Rissausbreitung ermdglichen. Dieser Abbau von Rissschlief3effekten ist hingegen im Fall
von hohen Zugmittellasten nicht nétig um Rissausbreitung zu ermoglichen.

In Verbindung mit Modellen, die die FGA-Bildung auf akkumulierte plastische
Verformung zurtiickfithren, wird im Folgenden zusatzlich der Einfluss der plastischen
Zone diskutiert. Im Modell von Abdesselam et al. wird die Rissausbreitung innerhalb der
FGA auf langsame kurzrissdhnliche Rissausbreitung (Stage I-like) und zeitweisen
Rissstillstand zurtickgefiihrt. Die zyklische plastische Verformung an den Rissufern fiihrt
als Nebeneffekt durch die Bildung von Versetzungszellen zur Kornfeinung, die im Bereich
der FGA beobachtet wird. Wie bereits gezeigt, kann sie jedoch auf vor der Rissspitze
auftreten. Vergleichbare Mechanismen zur Feinkornbildung wurden bereits durch Sakai
und Grad beschrieben. Im Model nach Sakai findet zuerst die Polygonisation des
kompletten FGA-Bereichs statt, bevor dann Ablésungen an der Grenze zum
Ursprungsgefiige zu Mikrorissen und nach Vereinigung zum Makroriss fiihren. Diese
Vorstellung berticksichtigt jedoch nicht, dass die Spannungsiiberh6hung um Einschliisse
nicht ausreicht, um die grof3e Ausdehnung der FGA zu erklaren. Weiterhin konnte nicht
beobachtet werden, dass der Riss vorrangig an der Grenzfliche zwischen dem
feinkornigen Bereich und der urspriinglichen Mikrostruktur verlauft. Die hier
beobachteten VHCF-Anrisse zeigen keine voll ausgebildeten feinkérnigen Bereiche mit
entsprechenden Mikrorissnetzwerken. Nach Grad hingegen findet die Bildung der
Versetzungszellen und der Feinkornigen Struktur vor der Rissspitze im Bereich der
plastischen Zone statt. Die Feinkornbildung fiihrt schliefilich zu einer lokalen Absenkung
des Schwellenwertes und ermdglicht erst die Rissausbreitung.

Die Modelle nach Abdesselam und Grad, die die Feinkornbildung auf plastische
Verformungsvorginge zuriickfithren, zeigen die beste Ubereinstimmung mit den hier
beobachteten Charakteristiken der VHCF-Rissinitiierung. Wie in Abb. 5.42 gezeigt, scheint
die FGA-Dicke mit steigender Risslange zuzunehmen und korreliert mit berechneten
plastischen Zonengrofien. Die mit steigendem Spannungsintensitiatsfaktor zunehmende
Streuung ist hochstwahrscheinlich auf die Wechselwirkung der plastischen Zone mit der
lokalen Mikrostruktur zuriickzufiihren. Die Gréf3e und Form der plastischen Zone wird
durch die lokale Mikrostruktur (Korngrenzen, Kornorientierung, Phase, ...) beeinflusst.
Im Bereich der grofdten Streuung erreicht die Grofe der plastischen Zone annahernd die
Grofde der Mikrostruktur. Gerade in diesem Bereich sollte der Einfluss der Mikrostruktur
auf die plastische Zone besonders ausgepragt sein. Insgesamt jedoch stimmen die
Abmessungen der veranderten Mikrostruktur der FGA mit der plastischen Zonengrofie
senkrecht zur Rissausbreitungsrichtung nach Von Mises und Tresca relativ gut tiberein.
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Daher scheint eine genauere Betrachtung des Einflusses der plastischen Zone auf das
Verhalten von VHCF-Rissen lohnenswert. Die unterschiedliche Ausbildung der
plastischen Zone in Abhangigkeit von verschiedenen Lastverhaltnissen muss genauer
betrachtet werden, um das Ermiidungsverhalten bei VHCF vollstindig verstehen zu
konnen. Wie Abb. 5.43 zeigt, nimmt die Grofde der zyklischen plastischen Zone rpz im
Vergleich zur Grofle der monotonen plastischen Zone rpm bei konstantem Kmax mit
steigendem Lastverhdltnis drastisch ab. Dies hat gleich mehrere Einfliisse auf die
Ermiidungsprozesse. Zum einen findet bei negativen Lastverhiltnissen durch die
Druckkomponente theoretisch eine verstarkte Riickverformung vor der Rissspitze statt.
Bei R = -1 fiihrt die vollstandige Riickverformung dazu, dass die Grofse der zyklischen und
monotonen plastische Zone identisch ist. Dies konnte die Ausbildung von
Versetzungsstrukturen und somit die Kornfeinung in diesem Bereich begiinstigen, und
die bereits beschriebene Korrelation von FGA-Gréfde und plastischer Zonengrofie
erklaren. Gleichzeitig kann die Abnahme der FGA Dicke bzw. das Ausbleiben der FGA
durch die starke Abnahme der zyklischen plastischen Zonengrofde bei hohen positive
Lastverhaltnissen erklart werden.
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Abb. 5.43: vergleich der monotonen plastischen Zone rym mit der zyklischen plastischen Zone 1y,
in Abhangigkeit vom Lastverhaltnis R (Kmax fest; AK variabel) nach [173]

In vielen Modellen zur Ermiidungsschadigung und Rissausbreitung wird davon
ausgegangen, dass die Ermiidungsprozesse innerhalb der zyklischen plastischen Zone
ablaufen und die Rissgeschwindigkeit von der zyklischen plastischen Zone bestimmt wird
[174-176]. Das fiihrt bei hohen positiven Lastverhdltnissen, bei denen Rissschliefden
ausbleibt und Risse auch noch bei geringen AK ausbreitungsfahig sind, zu einer reduzierte
Rissgeschwindigkeit, welche somit eine erhdhte Lebensdauer bzw. VHCF-Versagen
hervorrufen kann. Bei niedrigen Lastverhdltnissen hingegen ist die Rissausbreitung
durch Rissschliefseffekte behindert, die wie bereits beschrieben durch eine Kornfeinung
entscheidend reduziert werden konnten. In der plastischen Zone vor der Rissspitze fiihrt
die wiederholte reversible Verformung vor dem nicht ausbreitungsfahigen Risses zur
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Ausbildung von Versetzungsstrukturen, gefolgt von Kornfeinung. Dies fiihrt zur
entscheidenden Reduktion des Risswiderstands und somit schlussendlich zur lokalen
Rissausbreitung im Bereich der FGA. In diesem Fall ware entscheidend, dass die
Kornfeinung innerhalb der FGA zwingend vor der Rissausbreitung stattfindet.

In den hier prasentierten Untersuchungen zeigen zwei Anrisse (davon einer deutlich),
dass die Kornfeinung bereits vor der Rissspitze des sich ausbreitenden Risses auftreten
kann. Jedoch ist dies nicht immer der Fall. Ein weiterer untersuchter Anriss zeigt keine
Anzeichen von Feinkornbildung an der Rissspitze. Alle Untersuchungen sind jedoch nur
Momentaufnahmen der Mikrostrukturentwicklung, die im Zuge der VHCF-Ermiidung
stattfindet. Es kann also nicht zwingend geschlussfolgert werden, dass die
Feinkornbildung notwendig fiir die Rissausbreitung im VHCF-Bereich ist. Da die
feinkornige Mikrostruktur jedoch auch vor der Rissspitze beobachtet wird, ist sie aller
Wahrscheinlichkeit nach nicht nur eine Begleiterscheinung der VHCF-Rissausbreitung.
Wenn die Feinkornbildung vor der Rissspitze stattfindet, wird sie definitiv die
Rissausbreitung innerhalb der FGA unter VCHF-Beanspruchung beeinflussen. Dies
koénnte, wie Grad beschreibt, durch eine Absenkung des Schwellenwertes fiir
Rissausbreitung der Fall sein. Dadurch ware es moglich, dass ein eigentlich nicht
ausbreitungsfahiger Langriss lokal im Bereich des neu gebildeten Feinkorns an der
Rissspitze ausbreitungsfahig wird.

Diese Vorstellung bietet auch eine Erklarung fiir die im Rahmen der
Mikrostrukturuntersuchungen beobachtete Abnahme der Dichte der Beugungsreflexe
innerhalb der Beugungsringe mit steigender Rissldnge, die auf eine Zunahme der
Korngrofie mit steigender Risslange innerhalb der FGA hindeutet. Sollte die Kornfeinung
vor der Rissspitze nur so lange ablaufen, bis eine ausreichende Absenkung des
Schwellenwertes die lokale Rissausbreitung ermdoglicht, wiirde im Moment der
Rissausbreitung der Prozess der Kornfeinung beendet. Mit steigender Rissausbreitung
steigt auch der Spannungsintensitatsfaktor an der Rissspitze und folglich ist der Riss
schon bei einer grofderen Korngrofde ausbreitungsfihig. Demnach wirde die lokale
Korngrofie innerhalb der FGA entlang des VHCF-Risses mit der Korngrofdenabhéngigkeit
des Langrissschwellenwertes zusammenhangen und zumindest grob korrelieren.

Abb. 5.44 verdeutlicht diesen moglichen Zusammenhang am Beispiel von der in Abb. 5.28
gezeigten Probe, fiir die die Korngrofie entlang des Risses grob anhand der
Beugungsbilder abgeschatzt wurde. Dargestellt ist die mittlere lokale Korngrofie dk
entlang des Risses in Anhdngigkeit des lokalen Spannungsintensitiatsfaktors. Um zu
Uberpriifung, ob ein méglicher Zusammenhang mit der KorngréfRenabhingigkeit des
Schwellenwerten der Rissausbreitung besteht, sind zum Vergleich ebenfalls
Schwellenwerte fiir ultrafeinkérnige (UFG) Stdhle aus der Literatur [93, 177, 178]
eingezeichnet. Fiir UFG Stdhle existieren in der Literatur leider nur Schwellenwerte fiir
positive Lastverhadltnisse, sodass nur ein Vergleich der Zugkomponente der
Beanspruchung unter Vernachldssigung des Druckbereichs moglich ist. Die gute
Ubereinstimmung der fir die FGA abgeschitzten Werte mit den
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Rissausbreitungsschwellenwerten der UFG Materialien zeigt, dass der von Grad
beschriebene Einfluss der Kornfeinung auf die Rissausbreitung im VHCF-Bereich
durchaus denkbar ist.
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Abb. 5.44: Beispielhafte Veranderung der Korngréfie innerhalb der FGA in Abhéangigkeit vom
lokalen Spannungsintensitdtsfaktor im Vergleich zu Schwellenwerten von UFG Stahlen

Somit lasst sich zusammenfassen, dass VHCF-Ermiidung bei hohen Lastverhaltnissen
durch das Ausbleiben von Rissschliefden begiinstigt wird. Die kleinen zyklischen
plastischen Zonen fiihren in diesem Fall zu geringen Rissausbreitungsgeschwindigkeiten
und somit zu spatem Versagen im VHCF-Bereich. Bei negativen Lastverhaltnissen
hingegen kommt der Mechanismus der FGA-Bildung zum Tragen. Bei R = -1 wird die
Rissausbreitung durch starker ausgepragte Rissschliefdeffekte verhindert, die erst durch
die Feinkornbildung innerhalb der zyklischen plastischen Zone abgebaut werden, sodass
lokal der Schwellenwert Ki absinkt. Bei negativen Lastverhaltnissen ermoglicht der
Mechanismus der FGA-Bildung somit durch die Absenkung des Risswiderstandes erst
eine Rissausbreitung und fiihrt zu VHCF-Schadigung.

5.5. Riickstreuelektronenbeugung im feinkérnigen Bereich

Zur weiteren Analyse der neu gebildeten Kornstruktur im Bereich der FGA wurde
zusatzlich ein VHCF-Anriss an einem kiinstlichen Defekt in einer Durchlauferprobe
mittels EBSD untersucht (vgl. Abb. 5.14). Der Anriss wurde hierfiir in einem Querschliff
durch den Defekt und den Riss prapariert und dann fiir die EBSD-Messung vorbereitet.
Ziel ist hierbei, neben der besseren Visualisierung der Kornstruktur, die Bestimmung der
Kornorientierung der neu gebildeten Koérner. Aufgrund der Orientierungsbeziehungen
der Korner zueinander und auch zum urspriinglichen Austenitkorn koénnten ggf.
Riickschliisse auf deren Bildung und die lokale Rissausbreitung innerhalb der FGA
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gezogen werden. Abb. 5.45a zeigt den untersuchten Riss vor der Spitze des FIB-Defektes
nach der mechanisch-chemischen Politur. Zur besseren Erkennbarkeit wurde der Riss
durch eine gestichelte rote Linie markiert.

In Abb. 5.45b ist die Indexing Confidence Map dargestellt, die die Zuverldssigkeit der
Indizierung im untersuchten Bereich graphisch als Graustufenbild darstellt. In den hellen
Bereichen liegt eine hohe Ubereinstimmung und folglich eine hohe Qualitit der Messung
vor. Die maximale Indexing Confidence (IC) dieser Messung liegt bei 0,886. Zur
Bereinigung der Maps wurden alle Punkte mit einer Indexing Confidence unter 0,79
entfernt. Diese Bereiche sind in allen Maps schwarz dargestellt. In diesen Bereichen ist
die Indizierung aufgrund der schlechten Qualitit der Beugungsbilder zufallig und daher
nicht zuverlassig. Griinde hierfiir konnen z.B. die sehr geringe Korngrofde oder hohe
plastische Verformung sein.
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Abb. 5.45: a) REM-Aufnahme des polierten Risses (rot gestichelt markiert); b) Indexing
Confidence Map des untersuchten Bereichs

Abb. 5.46 zeigt die dort ermittelte Inverse Polefiguren (IPF) Map der martensitischen
Mikrostruktur um den Riss in Normalenrichtung (NR). Es ist gut zu erkennen, dass
entlang des Risses grofdere schwarze Bereiche vorzufinden sind. In diesen Bereichen ist
aufgrund zu schlechter Qualitit der Beugungsbilder oder zu geringer Auflésung keine
eindeutige Indizierung der Mikrostruktur mehr maoglich. Die Korngréfde innerhalb der
FGA liegt im Bereich der Schrittweite der EBSD-Messung. Daher ist es in diesem Bereich
schwierig noch Beugungsbilder einzelner Kérner zu unterscheiden. Die Grofde des nicht
indizierbaren Bereichs liegt in derselben Grofienordnung wie die in Kapitel 5.4
vermessenen FGA Bereiche. Im Gegensatz zu den FGA-Bereichen entlang des Risses ist
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vor der Rissspitze noch eine zuverldssige Indizierung moglich (vgl. Abb. 5.45b). Die
vergleichsweise hohe Qualitdt der Beugungsbilder sprechen dafiir, dass keine erhohte
plastische Verformung vorliegt und dass sich die lokale Korngréfde noch im messbaren
Bereich befindet.
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Abb. 5.46: IPF-Map (NR) der untersuchten Mikrostruktur entlang des Risses (rot gestrichelte
Linie)

Auf Basis der IPF-Map kann unter der Annahme, dass fiir eine Korngrenze mindestens
eine Misorientierung von 10° vorliegen muss, ein Korngrenzenbild bestimmt werden
(sieche Abb. 5.47). Im Bereich der FGA mit unzureichender Qualitit der Messungen
(schwarz in Abb. 5.46) wurde auf Basis der wenigen zuverldssigen Bildpunkte eine
Kornstruktur rekonstruiert. Dazu wurden diese Bildpunkte durch die Software
expandiert bis sie als Voronoi-Zellen die freie Flache schlief3en. Selbst auf Basis der
wenigen Messpunkte ergibt sich schon eine vergleichsweise feine Kornstruktur im
Bereich der FGA entlang des Risses. Es ist jedoch davon auszugehen, dass die tatsachliche
Kornstruktur noch deutlich feiner ist und dass die Korngrof3e auf diese Weise deutlich zu
grof$ abgeschatzt wird. Der Riss scheint sich unabhangig von Korngrenzen transkristallin
auszubreiten. Oft sind links und rechts vom Riss Koérner mit gleicher Orientierung zu
erkennen, die wohl vom FGA-Riss geteilt wurden. Der Rissverlauf zeigt jedoch mehrere
Richtungswechsel und Rissablenkungen. Die Rissausbreitung ist folglich im Stadium der
FGA-Rissausbreitung noch deutlich von der Mikrostruktur beeinflusst und wachst nur
makroskopisch senkrecht zur Hauptnormalspannung. Dies fiihrt unter anderem auch zur
rauen Bruchflache im Bereich der FGA. Vor der Rissspitze wurden mehrere relativ kleine
Korner klar indiziert. Es ist jedoch nicht eindeutig zu erkennen, vor welchem Korn der



5. Ergebnisse und Diskussion 105

Riss zu diesem Zeitpunkt zum Stillstand gekommen ist. Die nicht indizierten Bereiche und
die Rekonstruktion der Korngrenzen lassen Spielraum fiir Spekulationen. Vermutlich ist
der Riss jedoch in diesem Bereich vor dem lila farbenen Korn an der Rissspitze gestoppt
worden. Ob der Riss an dieser Stelle wirklich schlussendlich gestoppt wurde oder nur
nicht ausreichend Zeit hatte, liber diese Korngrenze zu propagieren, ist unklar.

entlang des Risses (schwarz gestrichelte linie)

In Abb. 548 sind die Ergebnisse der Rekonstruktion der ehemaligen
Austenitkornorientierungen fir die in Abb. 5.47 ermittelten Martensitkorner dargestellt.
Die beste Rekonstruktion erfolgte auf Basis der Orientierungsbeziehung nach
Kurdjumov/Sachs (KS). Die Rekonstruktion der Orientierung des fritheren
Austenitgefiiges lasst auf vier ehemalige Austenitkérner im untersuchten Bereich
schliefen. Die ehemaligen Austenitkorngrenzen (Prior Austenite Grain Boundaries -
PAGB) sind durch gestrichelte Linien gekennzeichnet. Zudem ist eine
Zwillingskorngrenze durch eine gepunktete Linie markiert, die die Bereiche 4a und 4b
trennt. Es ist anzumerken, dass manche Austenitorientierungen, vor allem innerhalb der
FGA aber auch einzelne aufderhalb, durch den automatischen Algorithmus falsch
bestimmt wurden. Abb. 5.49 zeigt die konstruierten Polfiguren der verlasslich
rekonstruierten Austenitorientierung der Martensitkérner in den Bereichen 1-4. Der Riss
hat sich demnach durch ein ehemaliges Austenitkorn (Korn 4) ausgebreitet und endet vor
einer anderen ehemaligen Austenitkorngrenze (Korn 2).
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001 101

Abb. 5.48: [PF-Map (NR) der rekonstruierten Orientierung der ehemaligen Austenitkérner (nach
KS, max. erlaubte Misorientierung 6°); PAGB durch gestrichelte Linien gekennzeichnet

Abb. 5.50 zeigt die theoretischen {110} Polfigur der aus einem Austenitkorn gebildeten
martensitischen Varianten bezogen auf das Referenzsystem des Austenitkristalls nach
Kurdjumov/Sachs und Nishijama/Wassermann und daneben die Polfigur der
gemessenen martensitischen Varianten des ehemaligen Austenitkorns 4 (ohne die
rekonstruierten Koérner entlang des Risses) bezogen auf das Referenzsystem der Probe.
Die Struktur der gemessenen Polfigur zeigt eine gute Ubereinstimmung mit der
theoretischen.
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Abb. 5.49: {111} Polfiguren der korrekt bestimmten urspriinglichen Austenitorientierungen des
Martensit innerhalb der Austenitkoérner 1-4 in Abb. 5.48
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Abb. 5.50: theoretische {110} Polfigur der martensitischen Varianten (Kurdjumov/Sachs in blau,

Nishijama/Wassermann in rot) nach [179] (links); {110} Polfigur der martensitische Varianten in
Korn 4 aus Abb. 5.48 (rechts)

Da bei der Rekonstruktion der ehemaligen Austenitorientierung des Martensits die
Nachbarkorner mit einbezogen werden, wird mdglicherweise die ehemalige
Austenitorientierung eines korrekt indizierten Martensits aufgrund von falsch indizierte
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Nachbarn durch den Algorithmus falsch bestimmt. Diese Gefahr besteht vor allem im
Bereich der FGA, wo oft keine zulassigen Nachbarn zur Verfiigung stehen und sich die
Mikrostruktur verandert hat. Dieses Problem kann der verwendete Algorithmus nicht
l6sen. Die Orientierung einiger zuverlassig indizierten martensitischen Kérner im Bereich
der FGA entlang des Risses wurde daher individuell genauer analysiert. Als zuverlassig
gelten Korner, die mehrere Messpunkte mit gleicher Indizierung enthalten und/oder
einen hohen IC haben. Abb. 5.51 zeigt eine vergrofierte Darstellung der Mikrostruktur
entlang des Risses und die Polfiguren der mit Sternen markierten zuverlassig indizierten
Korner. Keine der hier gemessenen Orientierungen zeigt Ubereinstimmung mit den
Martensitvarianten des fritheren Austenitkorns (grau im Hintergrund). Die entlang des
Risses gemessenen Orientierungen sind vermutlich auf die Entstehung neuer Kérner im
Zuge der FGA-Bildung zuriickzufiihren, deren Orientierung nicht mehr mit den
Orientierungsbeziehungen des Ursprungsgefiiges libereinstimmen.

Im Folgenden wird das Ausbreitungsverhalten des Risses genauer untersucht. In
hochfesten Stahlen findet die Initiierung und Ausbreitung von Mikrorissen in der Regel in
den Gleitsystemen von trz und krz {110}/<1-11> mit dem hochsten Schmidfaktor statt
[180]. Um nun Riickschliisse zu ziehen, ob diese neu gebildeten Kérner ggf. einen Einfluss
auf die Rissausbreitung haben oder ob der Riss im Stadium I als Gleitbandriss durch die
urspringliche Mikrostruktur ausbreitet und die Kérner nur als Nebenprodukt entstehen,
werden in den vom Riss durchlaufenen Kérnern die aktiven Gleitsysteme {110}/<1-11>
bestimmt. Dies sind die Gleitsysteme mit dem hochsten Schmidfaktor und somit der
hochsten Schubspannung. Dasjenige Gleitsystem mit dem hochsten Schmid-Faktor wird
als erstes die kritische Schubspannung erreichen und wiirde daher die plastische
Verformung tragen [181]. Abb. 5.52 zeigt eine Schmidfaktor Karte der hodchsten
Schmidfaktoren in den untersuchten Bereichen fiir die vorliegende einachsige
Beanspruchung. Rechts neben der Karte sind die Spuren der {110} Gleitebenen in den
markierten Bereichen 0-9 dargestellt und die Ebene mit dem hdchsten Schmidfaktor rot
markiert. Die roten Zahlen geben den Wert des Schmidfaktors in dieser Ebene wieder. Es
zeigt sich, dass der Riss grofdtenteils unabhingig von den Gleitsystemen mit hochstem
Schmidfaktor der urspriinglichen Koérner wachst. Lediglich in den Bereichen 9 und 0
wachst der Riss moglicherweise schubspannungskontrolliert durch Einfachgleitung
entlang eines Gleitsystems mit dem hochsten Schmidfaktor. In diesem Bereich ist der
nicht indizierbare Bereich und somit die FGA nur schwach ausgepragt. Die
Rissausbreitung erfolgt in den anderen Bereichen nicht in glinstig orientierten
Gleitsystemen in Bezug auf die urspriingliche Kornstruktur. In diesem Fall ist der nicht
indizierbare Bereich der FGA vorzufinden. Am Korn in Bereich 1 endet der Riss. Hier
stehen keine giinstig orientierten Gleitsysteme mit hohem Schmidfaktor zur Verfiigung.
Die Gleitsysteme in diesem Bereich haben vergleichsweise niedrige Schmidfaktoren von
0,41 - 0,44. Dies konnte es erschweren, die fiir die Kornfeinung notige
Versetzungsbewegung zu generieren. Wenn, wie im Kapitel zuvor beschrieben, die
Kornfeinung vor der Rissspitze notwendig ist, um Rissausbreitung zu erméglichen,
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konnte dies erklaren, warum der Riss zu diesem Moment noch nicht weiter gewachsen
ist. Erst die Verringerung der KorngréfRe und die damit verbundene Anderungen der
Kornstruktur bzw. —-orientierung ermoglichen eine weitere Rissausbreitung. Da die neu
gebildeten Koérner innerhalb der FGA und deren Orientierung nicht vollstandig detektiert
werden konnen, kann ein moglicher Einfluss der neuen Kornorientierung auf die
Rissausbreitung innerhalb der FGA hier leider nicht untersucht werden
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Abb. 5.51: {110} Polfigur der mit Sternen markierten Kérner entlang des Risses (vergrofierte
Ansicht aus Abb. 5.47) im Vergleich zur {110} Polfigur der martensitschen Varianten in Korn 4
(grau im Hintergrund)

Abb. 5.52: Karte der hochsten lokalen Schmidfaktoren fiir das Gleitsystem {110}/<1-11> und die
Spuren der {110} Gleitebenen in den Bereichen 0-9 (die Ebenen mit den hochsten Schmidfaktoren
sind rot markierten und mit dem entsprechenden Wert beschriftet)
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5.5.1. Diskussion

Die EBSD Untersuchungen mit Dictionary Indexing Methode ermdéglicht grofdtenteils eine
zuverladssige Indizierung. Entlang des VHCF-Risses sind groflere Bereich der
Mikrostruktur nicht indizierbar. Die Grofde des nicht indizierbaren Bereichs liegt in
derselben Grofdenordnung der FGA Bereiche, die mit FIB und TEM untersucht wurden.
Aufgrund der bekannten Beschaffenheit der FGA-Bereiche ist eine Charakterisierung der
Mikrostruktur mittels EBSD eine grofie Herausforderung. Trotz allem ist vereinzelt eine
zuverlassige Indizierung mit gutem CI auch innerhalb der FGA moglich. In diesen
Bereichen sind sehr geringe Korngréfien zu erwarten, sodass es auch bei geringer
Schrittweite der EBSD Messung aufgrund von Uberlagerung der Beugungsbilder
schwierig wird, zwischen den Beugungsmustern der unterschiedlichen Kristalle zu
unterscheiden. Daher ist es sehr wahrscheinlich, dass aufgrund der teilweise starken
Verringerung der Korngriéfie die oOrtliche Auflosung der EBSD Untersuchung nicht
ausreicht, um das feine Gefiige vollstandig zu analysieren. Weiterhin kénnte der hohe
Verformungsgrad entlang des Risses und die damit verbundene Gitterverzerrung die
Qualitat der Kikuchi-Patterns zusatzlich verschlechtern und somit eine klare Indizierung
zusatzlich erschweren. Vergleichbare Ergebnisse sind auch bei der Untersuchung von
weifddtzenden Schichten und Butterfly Rissen zu beobachten, die mit ahnlichen
Mikrostrukturveranderungen in hochfesten Stihlen wunter Walzbeanspruchung
verbunden sind [182, 183]. Auch hier stof3t die Technik an ihre Auflésungsgrenze und
eine klare Bestimmung der lokalen Kornstruktur und -orientierung ist nicht méglich.
Anhand der wenigen zuverldssigen EBSD Datenpunkte mit eindeutigen Beugungsbildern
konnen jedoch einzelne neu gebildete Korner nachgewiesen werden, da deren
Orientierung nicht in das umgebenden Gefiige passt und in keiner der bekannten
Orientierungsbeziehungen zum urspriinglichen Austenitgefiige steht.

Es fallt auf, dass der untersuchte Riss an einer ehemaligen Austenitkorngrenze endet. Ob
der Riss an diesem Korn gestoppt wurde oder bei weiterer Beanspruchung weiter
wachsen wiirde, ist nicht zweifelsfrei zu beantworten. Moglicherweise ist ein anderer
Mechanismus verantwortlich fiir die Rissausbreitung oder der Riss hatte nicht geniligend
Zeit, um ausreichend plastische Verformung im Nachbarkorn zu akkumulieren und iiber
diese Korngrenze zu propagieren, bevor der Versuch beendet wurde. Anhand dieser einen
Momentaufnahme ist dies nicht klar zu beantworten. Weitere Untersuchungen bzw. eine
Weiterentwicklung der Methoden sind ndtig, um die offenen Fragen klaren zu kénnen.
Moglicherweise konnen in situ VHCF-Rissausbreitungsuntersuchungen helfen, diese
Fragestellungen zweifelsfrei zu klaren.

5.6. Atomsondentomographie im Bereich der Rissinitiierung

Zur weiteren Untersuchung der mikrostrukturellen Veranderungen, die in Verbindung
mit VHCF-Rissinitiierung in hochfesten Stihlen beobachtet werden, wurde die FGA
mittels Atomsondentomographie analysiert. Zum Vergleich wurden ebenfalls der
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unbeanspruchte Grundzustand und die Fish-eye Bruchflache analysiert. Dies erméglicht
eine klare Abgrenzung der fiir VHCF-Versagen charakteristischen und ggf.
versagensrelevanten = Phanomene vom  Ausgangszustand und ggf. durch
Langrissausbreitung hervorgerufenen Veranderungen. Daher wurden je 8 Spitzen der
beiden Grundzustande von einer zufélligen Stelle untersucht. Weiterhin wurden 9 Spitzen
von einer Fish-eye Bruchfliche um einen Einschluss analysiert (Probenentnahme siehe
Abb. 4.7b). Die Mikrostruktur der FGA wurde sowohl um Einschliisse (15 Spitzen) als
auch um kiinstliche Defekte (6 Spitzen) untersucht. Aus der Gesamtheit der Proben
sollten vorhandene Besonderheiten der VHCF-Rissinitiierung klar identifizierbar sein.

5.6.1. Grundzustand vor der Ermiidung

Um Mikrostrukturveranderungen zweifelsfrei identifizieren zu konnen, die im
Zusammenhang mit dem VHCF-Versagensmechanismus stehen, ist es zwingend
notwendig zuerst den Grundzustand des Materials eindeutig zu charakterisieren. Dazu
wurden an zufadlligen Stellen APT-Spitzen aus dem martensitischen und bainitischen
Gefiige entnommen und untersucht. Aufgrund der Elementverteilung konnen
Riickschliisse auf die atomare Struktur des Werkstoffs im Ausgangszustand getroffen
werden. Abb. 5.53 zeigt exemplarisch die typische Elementverteilung einiger Elemente
fir den martensitischen Ausgangszustand in Punktdarstellung (dot).

Fe C Cr Al Mn Si P Cu
96.59 Ma% 0.908 Ma% 1.704 Ma% 0.014 Ma% 0.277 Ma% 0.355 Ma% 0.002 Ma% 0.043 Ma%

At% 1.761 At% 0.027 At% 0.271 At% 0.678 At% 0.004 At% 0.036 At%
i 5 ] \ '

93.22 At% 4.063

{54

A
f

Abb. 5.53: Exemplarische Verteilung verschiedener Elemente im martensitischen

Ausgangszustand in Punkt-Darstellung mit Angabe der Konzentrationen in Ma% und At%

Die Punktdarstellung zeigt fiir jedes innerhalb der Spitze detektierte Atom einen Punkt.
Zusatzlich sind die liber die gemessen Spitze gemittelten Elementkonzentrationen in
Ma% und At% angegeben. Die hierbei ermittelten Werte sind trotz sehr kleinem
untersuchten Volumen meist in guter Ubereinstimmung mit der chemischen
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Zusammensetzung des Materials in Tab. 3.1. Grundsatzlich sind die Ergebnisse fiir beide
Grundzustande vergleichbar. Es ist zu erkennen, dass bis auf Kohlenstoff alle
Legierungselemente nahezu homogen verteilt im Gefilige vorliegen und keine lokale
Anreicherungen z.B. an Korngrenzen innerhalb der Spitzen zeigen. Die
Kohlenstoffverteilung hingegen zeigt in beiden Gefiigen klare lokale Anreicherungen mit
erhohter Konzentration. Jedes der beiden Gefiige hat hierbei eine eigene charakteristische
Verteilung des Kohlenstoffs.

Abb. 5.54 zeigt die typische Kohlenstoffverteilung einer martensitischen APT-Spitze in
Form einer Punktdarstellung und einer Iso-Konzentrationsflichen-Darstellung (Iso-KF).
Mit Hilfe der Iso-KF-Darstellung konnen Flachen mit gleicher Konzentration visualisiert
werden, um Bereiche mit spezifischen Konzentrationen hervorzuheben. Anhand der
lokalen Kohlenstoffkonzentrationen konnen die Phasen (Martensit und Austenit), Korn-
bzw. Phasengrenzen und Karbide identifiziert werden und somit die Struktur des Stahls
beschrieben werden.

Die APT-Spitze des martensitischen Gefiiges zeigt Bereiche mit weitestgehend konstanter
Kohlenstoffkonzentration, aber auch zahlreiche lokale Anreicherungen. In der Mitte der
Spitze ist eine Linie mit erhohter Kohlenstoffkonzentration zu erkennen. Dies deutet auf
eine Korn- oder Phasengrenze hin. Die Korn- und Phasengrenzen sind aufgrund der
deutlich erhohten Kohlenstoffkonzentration zu erkennen und koénnen in Iso-KF-
Darstellung mit Konzentrationen von 4-7 At% gut hervorgehoben werden. In Abb. 5.54
ist rechts der Verlauf der Kohlenstoffkonzentration tliber diese Grenzschicht (innerhalb
des eingezeichneten Zylinders) dargestellt. Die Grenze mit deutlich erhoéhter
Konzentration trennt zwei Bereiche mit nahezu konstanter aber unterschiedlicher
Kohlenstoffkonzentration. Auch die vorliegenden Phasen in diesen Bereichen kénnen
durch ihre charakteristische Kohlenstoffkonzentration unterschieden werden. Auf der
rechten Seite der Grenze wurde eine niedrigere mittlere Kohlenstoffkonzentration von ca.
0,26 Ma% gemessen, die der angelassenen martensitischen Phase (c(C) ~ 0,15 -0,3 Ma%))
zuzuordnen ist [184]. Die hohere Konzentration von ca. 0,58 Ma% im linken Korn deutet
hingegen auf Restaustenit (c(C) ~ 0,6 -1,1 Ma%) hin. Somit handelt es sich bei dieser
Grenze um eine Phasengrenze.

Zusammenfassend zeigt die Analyse des Grundzustands angelassenen Martensit,
vereinzelt Restaustenit und die dazwischenliegenden Korn- bzw. Phasengrenzen. Dies
entspricht somit den Erwartungen aus der Warmebehandlung. Die Sekundarkarbide
werden aufgrund ihrer im Vergleich zum sehr kleinen Entnahmevolumen groben
Verteilung nur selten detektiert.
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Abb. 5.54: Beispiel der charakteristischen Kohlenstoffverteilung im martensitischen
Ausgangszustand in Punktdarstellung und Iso-KF-Darstellung (fiir 7 At% Kohlenstoff) und der
Konzentrationsverlauf des Kohlenstoffs innerhalb des eingezeichneten Zylinders

In gleicher Weise kann auch der bainitische Grundzustand charakterisiert werden. Abb.
5.55 zeigt beispielhafte die Kohlenstoffverteilung innerhalb einer APT-Spitze in Punkt-
und Iso-KF-Darstellung (c(C) = 10 At%). Die untersuchten APT-Spitzen des bainitischen
Gefliges zeigen Ferritkorner, in denen fein verteilte lokale Kohlenstoffanreicherungen
vorzufinden sind. Weiterhin sind die im Bainit fein verteilten Karbide anhand ihrer
spezifischen Kohlenstoffkonzentration eindeutig zu identifizieren. Es wurde Kkein
Restaustenit detektiert. Die Messungen sind in sehr guter Ubereinstimmung mit der
durch die Warmebehandlung erzeugten Struktur eines unteren Bainits. Wie auch schon
im martensitischen Zustand sind alle anderen Legierungselemente innerhalb der APT-
Spitzen nahezu homogen verteilt und es sind keine weiteren Auffilligkeiten erkennbar.
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Abb. 5.55: Beispiel der charakteristischen Kohlenstoffverteilung im bainitischen

Ausgangszustand in Punktdarstellung und Iso-KF-Darstellung des Kohlenstoffs fiir 10 At%

5.6.2. Fish-eye Bruchfliache

Zusatzlich zum Geflige im Ausgangszustand wurden auch APT-Spitzen aus Fish-eye
Bruchflachen von Proben ohne FGA Bildung prapariert und untersucht. Hier konnte im
TEM keine signifikante Veranderung der Mikrostruktur beobachtet werden. Auch die
APT-Messungen der aus der Bruchfliche entnommenen Spitzen zeigen Kkeine
Verdanderungen im Vergleich zu den im Ausgangszustand untersuchten Spitzen. Sie zeigen
auch nach der Ermiidung noch die gleichen charakteristischen Elementverteilungen, die
zuvor beschrieben wurden.

5.6.3. FGA-Bruchflache um Einschliisse

Der Schwerpunkt der Untersuchungen liegt auf der Analyse der FGA Bruchfliche, um
weitere Einblicke in die VHCF-Versagensmechanismen zu erhalten. Folglich wurden in
diesem Bereich die meisten Spitzen untersucht. Vergleichbar zur den vorherigen
Untersuchungen lasst sich die Mikrostruktur auch innerhalb der FGA sehr gut anhand der
Kohlenstoffverteilung beschreiben. In Abb. 5.56 sind mehrere APT-Spitzen, die im Bereich
der verdnderten Mikrostruktur der FGA um einen Einschluss entnommen wurden,
dargestellt. Aufgrund der geringen Korngrofie sind oftmals mehrere Korngrenzen
innerhalb einer APT-Spitze zu erkennen. Aufgrund des sehr geringen untersuchten
Volumens innerhalb einer Spitze ist die tatsdchliche lokale Korngréfde jedoch nur
schwierig abzuschdtzen. Ob es sich bei den Korngrenzen um ggf. neu gebildete oder
urspriingliche Korngrenzen handelt, ist im Bereich der FGA unklar. Eine Unterscheidung
ist zurzeit noch nicht moglich. Die Spitze in Abb. 5.56a besteht aus insgesamt 4 Kornern,
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die aufgrund ihres Kohlenstoffgehalts der martensitischen und austenitischen Phase
zuzuordnen sind. Es ist in diesem Bereich nicht auszuschlief3en, dass der detektierte
Austenit durch die Beanspruchungen zu Martensit umgewandelt wurde. Hinweise hierauf
wurden schon in den TEM Untersuchungen beobachtet. Die Gitterstruktur kann jedoch
mit der Atomsonde nicht aufgelést werden. Folglich kann hier nicht zwischen
Restaustenit und umgewandeltem ubersattigtem Martensit unterschieden werden. Die
Messungen innerhalb der FGA Mikrostruktur zeigen weiterhin, dass keine vollkommen
homogene Verteilung der Legierungselemente mehr vorliegt. So ist z.B. innerhalb der
Spitze in Abb. 5.56a eine deutliche Reduktion der lokalen Chromkonzentration an der
mittleren Korngrenze zu erkennen. Vergleichbare Konzentrationsschwankungen von
Legierungselementen wurden weder im Ausgangszustand noch entlang des Fish-eyes
beobachtet. Innerhalb der FGA sind auffallend viele Verdanderungen der
Elementverteilung verschiedener Legierungselemente zu beobachten. In Abb. 5.56b ist
z.B. eine linienférmige Anreicherung von Chrom innerhalb eines Korns zu beobachten,
entlang der die Chromkonzentration deutlich erh6ht ist. Die lokale Konzentration
innerhalb der dort dargestellten Iso-Cr-KF betragt zwischen c(Cr) = 3-10 At%. Weiterhin
sind sehr feine Anreicherungen von Mangan erkennbar. Auch Bereiche mit lokal erh6hter
Aluminiumkonzentration konnten detektiert werden (vgl. Abb. 5.56c).
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Abb. 5.56: APT-Spitzen im Bereich der FGA; a) Punktdarstellung fiir Fe und C (links) und Iso-KF-
Darstellung fiir C und Cr (rechts), b) Punktdarstellung fiir Fe und C (links) und Iso-KF-Darstellung
fiir C, Cr und Mn (rechts), c) Iso-KF-Darstellung fiir C und Al
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Weiterhin sind vermehrt feine Ausscheidungen verschiedener Elemente im Bereich der
FGA zu finden, die weder im Ausgangszustand noch im Bereich des Fish-eyes zu finden
waren. Deren Grofde variiert von wenigen Nanometern bis zu 50 nm. Abb. 5.57 zeigt eine
der grof3eren beobachteten Ausscheidungen und weitere lokale Anreicherungen in deren
Umgebung deutlich mit Hilfe der Iso-KF-Darstellung. Es handelt sich um eine
aluminiumreiche Ausscheidung, die zusatzlich mit weiteren Elementen (Cr, Si, P)

angereichert ist.
Fe C Cr Al Si P Mn Cu
Is0 97 At% Iso4 At% Iso1,4At% Iso20At% Iso5At% Is00,6At% Iso1At% Iso0,5At%
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Abb. 5.57: Iso-KF-Darstellung verschiedener Elemente in einer APT-Spitze innerhald der FGA

Die in Abb. 5.57 beobachtete Ausscheidung wurde im Detail analysiert. Abb. 5.58 zeigt die
Verteilung der Elemente in der und um die Ausscheidung. Als Rand der Ausscheidung
wurde die 20 At% Iso-Al-Konzentrationsflache gewahlt. Es ist zu erkennen, dass der
Partikel aus Aluminium, Eisen und Silizium besteht. Die Konzentration von Chrom und
Phosphor ist nur am Rand des Partikels erhoht. Zur Verdeutlichung wurden deren
Konzentration um den Faktor 10 erhoht dargestellt. Diese Zusammensetzung entspricht
keiner der beobachteten Einschlussarten. Solche Partikel sind bisher nur im Bereich der
FGA gefunden worden.
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Abb. 5.58: Quantitative Elementverteilung am Rand der Ausscheidung; Mitte bei 20 At% I[so-Al
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Da Wasserstoff in Bezug auf VHCF Rissinitiierung teils eine grof3e Rolle zugeschrieben
wird, wurde der Wasserstoffgehalt aller Spitzen bestimmt. Es ist anzumerken, dass im
Rahmen der APT Untersuchungen keine erhohte Wasserstoffkonzentration innerhalb der
FGA um Einschliisse im Vergleich zu Messungen des Grundzustandes oder des Fish-eyes
gefunden wurden. Die Konzentration schwankt in allen Proben in einem Bereich von c(H)
~ 0,2 - 0,8 At%. Hierbei muss jedoch auch mit einbezogen werden, dass auch im UHV der
APT-Kammer (~ 10-11torr) der Wasserstoff im Restgas mitgemessen wird und die
Messung beeinflusst.

5.6.4. FGA-Bruchflachen an kiinstlichen Defekten

Neben der FGA um Einschliisse wurde auch die Mikrostruktur einer FGA um einen
kiinstlichen FIB-Defekt untersucht. Auch hier ist keine homogene Verteilung der
Legierungselemente zu beobachten. In allen untersuchten Spitzen konnten feine
Anreicherungen und/oder Ausscheidungen detektiert werden. Abb. 5.59 zeigt mehrere
APT-Spitzen, die aus der FGA um einen FIB-Defekt entnommen wurden, in einer
Kombination aus Punktdarstellung des Kohlenstoffs (dot-C) mit unterschiedlichen Iso-
Konzentrationsflachen.

Position / nm

200

Iso Flachen

in a) dot C, iso Cr 3 At% und iso Al 0,6 At%
in b) dot C, iso Cr 3 At% und iso Al 0,5 At%
inc) dot C, iso Al 0,7 At%

in d) dot C, iso Cr 3 At% und iso Al 4 At%

100

z/nm

a) | b) e’ c)[FFan d) |l
Abb. 5.59: vier APT-Spitzen (a-d) der FGA um einen FIB-Defekt; dot-C-Darstellung in Kombination

mit unterschiedlichen Iso-Konzentrationsflachen; Elementverteilung um eine Al-Ausscheidung
(rechts)

Auch in diesem Fall sind Bereiche mit Anreicherungen von Chrom und Aluminium mit
unterschiedlichen Konzentrationen und Gréfden zu erkennen (siehe Abb. 5.59a-d). Die
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Konzentration innerhalb der Iso Cr-KF Abb. 5.59a betragt ca. 8 At% und uibersteigt die im
Ausgangszustand gemessene homogene Verteilung mit 1,7 At% deutlich. Auch feine
Ausscheidungen konnten erneut detektiert werden (vgl. Abb. 5.59d). Rechts in Abb. 5.59
ist die Elementverteilung am Rand der in d) gezeigten Al-Ausscheidung dargestellt. In
diesem Fall besteht der Partikel hauptsachlich aus Aluminium (~ 60 At%) mit geringeren
Anteilen von Silizium (~ 10 At%) und Eisen (~ 20 At%). Prinzipiell sind die Ergebnisse
vergleichbar zu den Messungen innerhalb der FGA um Einschliisse und bestatigen die
dort beobachteten Besonderheiten.

5.6.5. Diskussion

Die Mikrostruktur des Martensits und Bainits lasst sich im Rahmen der APT-
Untersuchungen gut mit Hilfe der Kohlenstoffverteilung beschreiben. Phasen, Karbide
und Korn- bzw. Phasengrenzen konnen aufgrund der lokalen Kohlenstoffkonzentration
unterschieden werden. Sowohl im Grundzustand als auch im Bereich der Fish-eye
Bruchflache nahe eines Einschlusses sind alle anderen Legierungselemente nahezu
homogen innerhalb der untersuchten Spitzen verteilt. Im Bereich der FGA hingegen gibt
es deutliche Abweichungen von der homogenen Verteilung der Legierungselemente.
Einige Elemente, wie z.B. Al, Cr, Si, Mn oder P, zeigen lokale Anreicherungen oder lokale
Verarmungen. Auch feine Ausscheidungen mit stark erh6hten lokalen Konzentrationen
sind im Bereich der FGA vermehrt anzutreffen. Da diese Veranderungen sowohl innerhalb
der FGA um Einschlisse als auch um einen kiinstlichen FIB-Defekt zu beobachten sind,
jedoch nicht entlang der Fish-eye Bruchflache um Einschliisse oder im Ausgangszustand,
miissen sie durch den VHCF-Ermiidungsprozess hervorgerufen worden sein. Von den im
Stahl enthalten Legierungselementen, die Auffalligkeiten im Bereich der FGA zeigen, sind
laut bekannter Phasendiagramme Al, Si und P in der Lage, intermetallische Phasen mit Eisen
zu bilden [185]. Bei den beobachteten Ausscheidungen konnte es sich folglich z.B. um FeAl»
bzw. FeSi handeln. Die Phosphorkonzentration hingegen reicht vermutlich nicht aus, um
messbare intermetallische Phasen zu bilden.

In diesem Zusammenhang stellt sich die Frage, ob diese lokal stark erhohten Konzentrationen
durch eine Umverteilung der Legierungselemente innerhalb der FGA hervorgerufen werden,
oder ob sich die FGA durch Elemente aus ihrer Umgebung anreichert. Hierzu miissen die
Konzentrationen der Legierungselemente innerhalb der Spitzen der verschiedenen untersuchten
Bereiche statistisch untersucht werden. Dazu kénnen die Mittelwerte der Konzentrationen
cmapT(X) aller Spitzen fiir jeden untersuchten Bereich ermittelt und miteinander verglichen
werden. Zusitzlich werden die ermittelten durchschnittlichen Konzentrationen jedes Bereichs
mit den jeweiligen Konzentrationen entsprechend der Werkstoffanalyse des Hersteller
Canalyse(X) in Tab. 3.1 normiert. Diese Ergebnisse sind mit der jeweiligen Standardabweichung
in Abb. 5.60 dargestellt. Es ist deutlich zu erkennen, dass die normalisierten Mittelwerte der
verschiedenen Bereiche fiir alle Elemente keinen systematischen signifikanten Unterschied
aufweisen. Lediglich die Werte fiir Schwefel zeigen eine deutliche Steigerung der Mittelwerte
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fiir alle Gruppen. Allerdings ist die sehr geringe Schwefelkonzentration bei einer normalisierten
Darstellung sehr sensitiv auf kleinste Verdnderungen von tausendstel Prozent. Daher sollten
diese Werte nicht iiberinterpretiert werden. Da kein Bereich systematisch erkennbare
Verdnderung der gemittelten Elementkonzentration aufweist und das Verhiltnis
Cm,APT(X)/Canalyse(X) =~ 1 betrdgt, ist eine Anreicherung der FGA mit Elementen aus seiner
Umgebung auszuschlieBen. Die teilweise deutlich erhohte Standardabweichung hingegen ist
ein klares Zeichen, dass die lokale Streuung der Elementkonzentration deutlich zunimmt und
lasst somit auf eine Umverteilung und lokale Anreicherung innerhalb der FGA schlie3en.
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Abb. 5.60: Normalisierte Mittelwerte und Standardabweichungen der mit APT gemessenen
Elementkonzentration der verschiedenen charakteristischen Bereiche

Hierbei stellt sich zuerst die Frage, wie diese Anreicherungen, Verarmungen und
Ausscheidungen wihrend der Ermiidung entstehen konnen. Vergleichbare Beobachtungen von
Anreicherungen und Ausscheidungen bei der Entstehung von feinkdrnigen Strukturen wurden
in der Literatur bereits beschrieben.

So wird z.B. bei der Bildung von feinkérnigen Gefiigen durch Servere Plastic Deformation
(SPD) die Segregation verschiedener Legierungselemente an Korngrenzen detektiert [ 186]. Die
hierbei gebildeten Korngrenzen mit einer sehr hohen Dichte von Versetzungen und
Gitterverzerrungen begiinstigen die Ausscheidung von Legierungselementen mit hohen lokalen
Konzentrationen. Abramova et al. [187] detektiert in hochverformtem austenitischen Stahl die
Ausscheidung von Mo, Cr und Si an Korngrenzen. Im Gegensatz zu den VHCF-
Ermiidungsvorgingen werden diese Phinomene bei Severe Plastic Deformation durch erhohte
Prozesstemperaturen beeinflusst, die die Diffusion und Segregation von Legierungselementen
zusitzlich begiinstigen. Auch wenn bei den Ermiidungsversuchen durch Kiihlung der Probe und
die gepulste Beanspruchung die Erwiarmung der Proben bestmoglich begrenzt wird, sind die
lokalen Temperaturen im Bereich der plastischen Zone im Inneren des Werkstoffs unbekannt
und konnten lokal deutlich erhoht sein.

Vergleichbare Beobachtungen wurden von Kang et al. [188, 189] und Li et al. [190, 191] bereits
bei der Untersuchung von ebenfalls sehr feinkornigen White-etching-cracks (WEC), die unter
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Wilzbeanspruchung in hochfesten Stdhlen auftreten, beschrieben. Li et al. untersuchen nur die
Anreicherung von Kohlenstoff an Korngrenzen und beobachten innerhalb der WEC sehr hohe
Anreicherungen von bis zu 10 At%. Die besonders hohen Kohlenstoffkonzentrationen an
Korngrenzen innerhalb der WEC konnten zusitzlich auf die Auflosung von Karbiden durch
plastische Deformation zuriickzufithren sein, welche den Kohlenstoffgehalt im Gefiige
zusitzlich erhoht. Kang et al. beobachten auch Anreicherung von Kohlenstoff innerhalb der
Korner und eine Anreicherung von Silizium an den Korngrenzen innerhalb des feinkdrnigen
Gefiiges der WEC. Auch Schwankungen der lokalen Chromkonzentration konnten detektiert
werden. Dies konnte darauf zuriickzufiihren sein, dass bestimmte Elemente bevorzugt in das
verzerrte Gitter um Versetzungen diffundieren und sich dann bei der Bildung von
Versetzungszellen an den Zellwinden anreichern.

Ein vergleichbarer Mechanismus wére auch im Falle der FGA-Bildung denkbar. Im
Allgemeinen konnen sowohl interstitiell als auch substitutionell geldste Elemente mit
Gitterdefekten, wie Versetzungen oder Korngrenzen, interagieren und sich in diesen verzerrten
Gitterbereichen anreichern [192-195]. Anreicherungen von vielen verschiedenen
Legierungselementen (C, B, Si, Cu, P, Nb, W) an Versetzungen in Stahl konnten mittels APT
nachgewiesen werden. Bei niedrigen aufgebrachten Kriften kann die Versetzung sich nicht von
dieser Atmosphire (Cottrell-Wolke) losreilen und die Atome in ihrer Umgebung wandern mit
der Versetzung [193]. Eine vergleichbare Wechselwirkung zwischen sich bewegenden
Versetzungen und im Gitter gelosten Atomen wurde z.B. von Wang et al. [196] simuliert.
Entscheidend ist hierbei, dass sich die Versetzungen langsam genug bewegen, um die Atome
mitziehen zu konnen oder dass die Diffusionsgeschwindigkeit erhoht ist, sodass die Atome mit
der beweglichen Versetzung schritthalten konnen. Durch diesen Mechanismus wire es denkbar,
dass die intensive anhaltende Versetzungsbewegung bei VHCF-Beanspruchung und eine hohe
Versetzungsdichte lokal zu hohen Konzentrationen von Legierungselementen fiihren konnten.
Durch die hohe Versetzungsdichte im Material und die andauernde Versetzungsbewegung
innerhalb der plastischen Zone am VHCF-Riss wiéren die Grundvoraussetzungen hierfiir
gegeben. Begiinstigende Faktoren, wie hoherer Verformungsgrade und erhohte Temperaturen,
die im Falle der SPD und der WEC Bildung zu Anreicherungen von Legierungselementen
fiihren, konnten bei der FGA-Bildung durch hochzyklische lokale plastische Verformung
ausgeglichen werden. Aber auch lokal erhohte Temperaturen in der plastischen Zone, die die
Diffusionsgeschwindigkeit der Atome erhohen, sind nicht vollig auszuschlieBen. Es ist
vorstellbar, das mit ausreichender Zeit die Legierungselemente von den Versetzungen, wie
durch einen Besen in versetzungsreiche Bereiche (Versetzungsbiindel, Zellwinde)
»zusammengekehrt werden. Sollten die lokalen Konzentrationen der Legierungselemente
ausreichend hoch sein, ist dann auch die Bildung von intermetallischen Phasen denkbar. Eine
vermehrte Auflosung von den im Gefiige verteilten kugeligen Karbiden im Bereich der FGA
ist nicht festzustellen. Vereinzelt konnten im Rahmen dieser Arbeit Karbide innerhalb der FGA
beobachtet werden. Doch weder die Auflésung noch der Zerfall von Karbiden oder deutlich
erhohte Kohlenstoffkonzentrationen an den Korngrenzen im Bereich der FGA wurden
beobachtet. Lediglich die Auflosung der in den Bainitnadeln fein verteilten Karbide wire
vorstellbar, konnte aber auch nicht nachgewiesen werden.
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6. Rissinitiierungsmechanismus im VHCF-Bereich

In Kapitel 5.4.4 wurden bereits die verschiedenen in der Literatur beschriebenen Modelle
zur VHCF-Rissinitiierung beziiglich ihrer Ubereinstimmung mit den ermittelten
Untersuchungsergebnissen diskutiert. Diese Modelle sind nicht in der Lage, alle hier
beobachteten Charakteristika der VHCF-Rissinitiierung vollstandig zu erfassen. Die beste
Ubereinstimmung zeigt der Ansatz von Grad [8]. Basierend auf allen
Untersuchungsergebnissen wird im Folgenden ein Rissinitiierungsmechanismus
formuliert, der auf der von Grad vorgestellten Idee aufbaut und diese weiter prazisiert.
Aus bruchmechanischer Sicht lasst sich das Auftreten von VHCF-Versagen des hochfesten
Stahls 100Cr6 klar eingrenzen. Grundsatzlich wird VHCF-Rissinitiierung erst beobachtet,
wenn keine Rissausbreitung entsprechend der Langrissbruchmechanik moéglich ist. Liegt
an einem nichtmetallischen Einschluss ein Spannungsintensitatsfaktor Kimax < K vor, ist
eine Langrissausbreitung nicht méglich und der Mechanismus der FGA-Bildung kommt
zum Tragen. Wie das Risswachstum im Bereich der FGA ablauft, wird, wie in Kap. 2.3.1
beschrieben, noch immer kontrovers diskutiert. Unter der Annahme, dass der Einschluss
bereits als Riss gewertet wird, ist die Risslange bei VHCF-Rissen deutlich grofier als die
Mikrostruktur und die plastische Zone. Daher entspricht der Riss nicht den Definitionen
eines kurzen Risses. Die Untersuchungen der Rissausbreitung im Bereich der FGA in Kap.
5.5 zeigen zudem kein typisches Ausbreitungsverhalten eines Kurzrisses. Wenn im
Grundzustand weder Lang- noch Kurzrissausbreitung fiir das VHCF-Versagen
verantwortlich sind, ist demnach davon auszugehen, dass die mit der FGA-Bildung
verbundene Mikrostrukturverdanderung verantwortlich fiir die VHCF-Schadigung sein
muss. Die Untersuchungsergebnisse in Kap. 5.4 haben bereits gezeigt, dass die veranderte
Mikrostruktur mit der Grofde der zyklischen plastischen Zone korreliert. Daher ist es
naheliegend, dass die Mikrostrukturveranderung durch lokale zyklische plastische
Verformung hervorgerufen wird. Ist also keine Versetzungsbewegung um einen
Einschluss mehr moglich, kann auch keine VHCF-Schadigung durch FGA-Bildung
auftreten. Wie bereits in Kapitel 5.3 gezeigt, wird der Mechanismus der Rissinitiierung
mittels FGA-Bildung bei einer Grenzlastspielzahl N = 10° nur bis zu einem minimalen
Spannungsintensitatsfaktor von ungefahr 2 MPam/2 beobachtet. Dies ist in guter
Ubereinstimmung mit dem von Weertman postulierten Schwellenwert Kihweertman = 2,1
MPam?/2 fiir die Emittierung von Versetzungen an einer Rissspitze. Daher ldsst sich der
Bereich der Rissinitiierung mittels FGA und somit das VHCF-Versagen bruchmechanisch
wie folgt einschranken:

Kth,Weertmann < KI,max,VHCF < Kth (6-1)

Demnach ist allgemein im Bereich der FGA-Bildung Versetzungsbewegung und -
emittierung am Einschluss und an der Rissspitze des FGA-Risses moglich und es bildet
sich eine plastische Zone aus. Diese ist jedoch klein im Vergleich zur Mikrostruktur des
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hochfesten Stahls und reicht nicht aus, um Langrissausbreitung zu ermdéglichen. Nach
dem Ansatz von Navarro und De Los Rios [197] z.B. miisste die Grofde der plastische Zone
mindestens die Korngrofde tibersteigen, um zu Langrissausbreitung fiithren zu konnen. Die
VHCF-Rissinitiierung wird zusatzlich in ihrem Wirkbereich durch einen Schwellenwert
Kinrca begrenzt, der von der Defektgrofie abzuhdngen scheint (siehe Kapitel 5.3.3). Es
bleibt jedoch bisher noch unklar, wodurch dieser Schwellenwert bestimmt wird. Es ware
denkbar, dass entweder keine ausreichende Feinkornbildung stattfindet oder dass trotz
Feinkornbildung keine Rissausbreitung moglich ist. Es ist auch nicht auszuschlief3en, dass
der Schwellenwert K,rca sich mit steigender Lebensdauer noch verandert. Kinrca wurde
experimentell bestimmt und ist daher nur bis zur verwendeten Grenzlastspielzahl N¢ =
10° Zyklen giiltig.

Basierend auf den Ergebnissen dieser Arbeit wird im Folgenden der VHCF-
Schadigungsmechanismus mit Hilfe eines plastizitdatsbasierten Ansatzes beschrieben. In
Abb. 6.1 ist schematisch ein runder Einschluss im Gefilige eines hochfesten Werkstoffs
dargestellt, der bei einer Beanspruchung Kimax > Kihrca zu FGA-Bildung und zu VHCF-
Versagen fiihren wird. Dies stellt den Ausgangszustand des Ermiidungsprozesses dar.
Aufgrund der Kerbwirkung liegt am Einschluss bei Beanspruchung eine
Spannungsiiberhohung vor. Unter zyklischer Beanspruchung bildet sich daher eine
zyklische plastische Zone um den Einschluss aus. Innerhalb der plastischen Zone wird
aufgrund der hochzyklischen wechselnden Beanspruchung und der hodheren
Reversibilitat der plastischen Verformung im Inneren bzw. im Vakuum kontinuierlich die
Versetzungsstruktur verandert. Da im Vakuum keine Lokalisierung der plastischen
Verformung in einzelnen Gleitsystemen stattfindet, sondern mehrere Gleitsysteme in der
plastischen Zone aktiv sind, wird die Bildung von Versetzungsstrukturen begiinstigt. Bei
ausreichend langer Beanspruchung werden sich durch die statistische
Versetzungsbewegung energetisch giinstige und daher stabile Versetzungsstrukturen in
Form von Versetzungszellen bilden (vgl. Abb. 6.1 rechts). Ein Modell zur Bildung von
Versetzungszellen basierend auf stochastischer Versetzungsdynamik wurde z.B. von
Hahner [198] vorgestellt. Nach Kuhlmann-Wilsdorf [199] und Laird et al. [200] handelt
es sich bei Versetzungszellen um eine energiearme Versetzungsstruktur (low energy
dislocation structure, LEDS), die sich demnach unter Beanspruchung bevorzugt ausbildet.
Begiinstigende Faktoren sind hierbei wellige Gleitung in Verbindung mit hohen
plastischen Dehnungsamplituden und daraus resultierender Aktivierung mehrerer
Gleitsysteme [29, 201]. Diese Bedingungen sind lokal in der plastischen Zone gegeben und
werden durch Vakuumbedingungen begilinstigt. Dieses Phidnomen der Zellen- und
Subkornbildung wurde sowohl fiir Martensit [202] als auch fiir Bainit [180] bei hohen
Beanspruchungen im LCF-Bereich bereits beobachtet. Auch in Verbindung mit
Kaltverfestigung in Stahl wird die Bildung von Versetzungszellen beschrieben. Hierbei
zeigt sich eine Abnahme der Groéfle der Versetzungszellen mit steigendem
Verformungsgrad [203]. Es scheint jedoch eine Grenze fiir die minimale Zellengréfde zu
existieren. Auch bei VHCF-Ermiidung wurde bei Kohlenstoffstahl C50 bereits die Bildung
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von Versetzungszellen und Subkdrnern bei hohen Lastspielzahlen beobachtet [204].
Jedoch treten dort die Bildungsmechanismen nicht spezifisch an Einschliissen auf und
sind auch nicht versagensrelevant. Im Falle von VHCF-Rissinitiierung an Einschlissen in
hochfesten Stahlen kénnen solche Vorgange jedoch nur stark lokalisiert innerhalb der
plastischen Zone am Einschluss bzw. vor der Rissspitze des FGA Risses ablaufen. Eine
solche lokalisierte Bildung von Versetzungszellen vor der Rissspitze wurde ebenfalls
bereits in der Literatur beschrieben [205]. Die theoretische minimale Zellengrofie
korreliert hierbei mit der anliegenden Schubspannung t und kann mit Hilfe des
Schubmoduls G =80000 MPa, des Burgersvertors b = 0,25 nm, a/m = 0,5 und bei
Vernachldssigung der Reibspannung to wie folgt berechnet werden [206]:

a
dele = M (6.2)
T—Tp

Unter der Annahme, dass innerhalb der plastischen Zone mindestens die Streckgrenze
tiberschritten wird, ergibt sich vereinfacht fiir einachsige Beanspruchung und t=1/2-Re
eine obere Grenze der Versetzungszellengrofie von dzelle ¥ 105 nm. Dies ist in der
Grofdenordnung der innerhalb der FGA beobachteten neu gebildeten Korner. Die
hochzyklische Verformung fiihrt durch kontinuierliche Versetzungserzeugung und -
bewegung zu einer Dehnungsakkumulation in der plastischen Zone und zunehmender
Anreicherung von Versetzungen in den Zellwdnden. Die im Rahmen der APT-
Untersuchungen  beobachteten = Veranderungen  der lokalen  chemischen
Zusammensetzung innerhalb der FGA sind hochstwahrscheinlich ein Nebeneffekt der
intensiven plastischen Verformung und Mikrostrukturveranderung. Die Ausscheidung
von im Gitter gelosten Atomen konnte allerdings auch zusatzlich die
Versetzungsmobilitdt aufgrund der reduzierten Mischkristallverfestigung erhéhen und
dadurch einen verstarkenden Effekt haben.

Plastische Zone Versetzungszellen

Einschluss

2r,(90°)

<«—a->»

Abb. 6.1: Schematischer VHCF-Rissinitiierungsmechanismus an einem nichtmetallischen
Einschluss im Gefiige; Ausgangszustand (links), plastische Zone am Einschluss (Mitte), Bildung
von Versetzungszellen innerhalb der plastischen Zone (rechts)
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Wenn eine kritische Anzahl an Versetzungen in den Zellwanden erreicht wird, fiihrt
Neuanordnung und Ausléschung von Versetzungen innerhalb der versetzungsreichen
Zellwande somit lokal zur Subkornbildung im Bereich der plastischen Zone (vgl. Abb. 6.2
links), vergleichbar zu Mechanismen, die bereits fiir Bildung von feinkérnigen Gefligen
durch Severe Plastic Deformation beschrieben wurden [207, 208]. Ausloschen von
Versetzungen in den versetzungsreichen Zellwdnden fiihrt zu einem Abbau der
elastischen Energie innerhalb der Versetzungsstrukturen und zur Rotation der
Versetzungszelle. Dies fiihrt letztlich zu Misorientierungen zwischen den
Versetzungszellen, die dann Grof3winkelkorngrenzen entsprechen. Da dieser Prozess nur
innerhalb der plastischen Zone ablaufen kann, korreliert die Gréf3e der FGA mit der Grofde
der lokalen plastischen Zone, wie in Kapitel 5.4.3 beschrieben.

Mit der Verringerung der lokalen Korngrofde sinkt auch lokal der Widerstand gegen
Ausbreitung eines langen Risses, wie bereits in Kapitel 5.4.4 beschrieben. Dies ist auf eine
bereits in Kapitel 2.5 beschriebene Abnahme der Rissschliefdeffekte mit sinkender
Korngrofle zuriickzufiihren. Sobald also die Korngrofde und somit der lokale
Schwellenwert KinFeinkorn S0 stark verringert wurde, dass er den lokalen
Spannungsintensitatsfaktor unterschreitet und somit Rissausbreitung im feinkérnigen
Bereich maoglich ist, wachst der Riss durch das neu gebildete Feinkorn, bis er an der
urspringlichen Mikrostruktur wieder gestoppt wird (vgl. Abb. 6.2 Mitte). Da im Moment
der lokalen Rissausbreitung die Feinkornbildung abgeschlossen ist, ergibt sich die in
Kapitel 5.4.4 beschriebene grobe Korrelation der Korngrofde mit den in der Literatur
beschriebenen Schwellenwerten feinkorniger Materialien und somit tendenziell eine
Zunahme der Korngrofie mit steigender Risslange. An der gestoppten Rissspitze
wiederholt sich der Prozess der lokalen Feinkornbildung durch zyklische plastische
Verformung erneut, bis wieder lokale Rissausbreitung moglich ist (vgl. Abb. 6.2 rechts).
Es ist jedoch auch denkbar, dass sich der Riss bei glinstigen Bedingungen in einzelnen
Kornern wie ein kurzer Riss ausbreiten kann und bei perfekt ausgerichteten
Gleitsystemen lokal auch mittels Einfachgleitung wachst. Hinweise darauf konnten jedoch
nur im Rahmen der EBSD Untersuchung gefunden werden. Dies scheint daher nur selten
der Fall zu sein und ist nicht der dominante Ausbreitungsmechanismus.
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Neue Korngrenzen

Abb. 6.2: Schematischer VHCF-Rissinitiierungsmechanismus an einem nichtmetallischen
Einschluss im Gefilige; Bildung neuer Subkérner aus den Versetzungszellen (links), lokale
Rissausbreitung (Mitte), Wiederholung der schritte 1-4 der FGA Bildung (rechts)

Durch wiederholte Feinkornbildung innerhalb der plastischen Zone, gefolgt von lokaler
Rissausbreitung, wachst der Riss schrittweise durch die Mikrostruktur. Dies ist
schematisch in Abb. 6.3 dargestellt, um an diesem Beispiel die Ausbreitung der FGA zu
erldutern. Unter Vernachldssigung der Mikrostruktur ergibt sich eine anndhernd
ringformige Zone am Defekt bzw. der Rissfront, in der die FGA-Bildung und
Rissausbreitung stattfindet. Sie wird durch die Grof3e der lokalen plastischen Zone rp vor
der Rissspitze bestimmt, in der die Ermiidungsvorgange des jeweiligen Schrittes ablaufen.
Daher betragt die Schrittweite ca. die Grofde der plastischen Zone vor der Rissspitze rp. In
Abb. 6.3 sind schematisch die plastischen Zonen (rot) fiir die Schritte 3 und 5
eingezeichnet, deren Grofde mit steigender Rissldnge zunimmt.

Abb. 6.3: Schematische schrittweise FGA-Ausbreitung um einen kugelformigen Oxideinschluss

Die fiir jeden Schritt benétigte Zyklenzahl ergibt sich aus der Summe der Zyklenzahlen fiir
die Bildung des feinkornigen Gefiiges, der Rissinitilerung und der lokalen
Rissausbreitung. Die Ausbildung der Versetzungsstrukturen und schlussendlich der
neuen Korngrenzen wird in jedem einzelnen Schritt den grofdten Teil der pro Schritt
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bendtigten Zyklenzahl ausmachen. Die Summe aller Schritte (z.B. 1-5 im Beispiel in Abb.
6.3), die zur Bildung der gesamten FGA und somit zur Initiierung des ausbreitungsfahigen
Fish-eye Risses mit der Anfangsrisslinge as noétig ist, ergibt nahezu die
Gesamtlebensdauer. An der Spitze des Risses mit der Risslange as wird der
Langrissschwellenwert K tiberschritten und der Riss breitet sich ab diesem Punkt
vergleichsweise schnell ohne Mikrostrukturveranderung als Fish-eye Riss aus und fiihrt
zum Versagen. Abb. 6.4 zeigt schematisch die final gebildete FGA zum Zeitpunkt der
Initilerung des Langrisses mit allen im Rahmen der Untersuchungen beobachteten
Besonderheiten der FGA.

K\ max Fea > K

\ Fish-eye

Abb. 6.4: Schematische Darstellung der voll ausgebildeten FGA um einen globaleren Einschluss
bei Initiierung eines ausbreitungsfahigen Fish-eye Risses
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7. Zusammenfassung

Das Ermiidungsverhalten hochfester Stihle wird vor allem durch intrinsische Defekte,
wie nichtmetallische Einschliisse, bestimmt. Bei hohen Beanspruchungen erfolgt die
Rissinitiierung an der Oberfliche der Proben und das Versagen tritt bei niedrigen
Bruchlastspielzahlen N < 10> auf. Mit sinkender Beanspruchung findet ein Wechsel der
Rissinitiierungsorte hin zu inneren Einschliissen statt. Dies ist mit einer Zunahme der
Lebensdauer verbunden. Jedoch kann keine Dauerfestigkeit beobachtet werden und
Ermiidungsversagen tritt auch noch bei sehr hohen Zyklenzahlen bis zu 10° Zyklen im
VHCF-Bereich auf. Im Falle von VHCF-Versagen wird auf Ermiidungsbruchflachen eine
charakteristische feinkornige Zone (FGA) im Bereich der schadensauslésenden
Einschliisse detektiert, die fiir die spate Rissinitiierung verantwortlich ist. Der zugrunde
liegende Bildungsmechanismus ist daher ursachlich fiir den Verlust der Dauerfestigkeit
in hochfesten Stahlen.

Im Rahmen dieser Arbeit wurde daher das VHCF-Ermiidungsverhalten systematisch
eingehender untersucht, um den Rissinitiierungsmechanismus zu entschliisseln. Nur
durch ein umfangreiches Verstindnis der Mechanismen koénnen Mafinahmen zur
Verbesserung des Ermidungsverhalten abgleitet werden. Ein zentrales Ziel war hierbei
die erstmalige Untersuchung von VHCF-Rissen vor dem schlussendlichen Versagen, da die
blof3e Analyse der Bruchflachen nach dem Versagen nicht alle offenen Fragen klaren kann
und zu keiner zweifelsfreien Klarung des VHCF-Schiadigungsmechanismus gefiihrt hat.
Lediglich die Analyse von Friihstadien der Ermiidung verspricht neue Erkenntnisse, die
zum Verstandnis des Versagens beitragen konnen. Ein weiterer Schwerpunkt lag darin,
die Grenzen der Beanspruchung, die zur Schadigung fiihrt, zu bestimmen und somit eine
Basis fiir eine sichere Bauteilauslegung im VHCF-Bereich zu schaffen.

Hierzu wurden Ultraschallermiidungsversuche mit dem hochfesten Stahl 100Cr6 in
martensitischem und bainitischem Gefiigezustand bei einem Lastverhaltnis von R = -1
durchgefiihrt. Zusatzlich wurden neu Methoden verwendet, um tiefere Einblicke in die
VHCF-Ermiidung hochfester Stiahle zu erhalten. Zur Nachstellung des VHCF-Versagens im
Inneren des Werkstoffes unter definierten und in situ beobachtbaren Bedingungen
wurden Versuche mit kiinstlichen Oberflichendefekten im Vakuum durchgefiihrt.
Rissinitiierung erfolgte stets entweder an nichtmetallischen Einschliissen oder falls
vorhanden an kiinstlichen Defekten. Versuche mit kiinstlichen Defekten fiihren bei
Versuchsfiihrung im Vakuum, genau wie Einschliisse im Inneren, auch bei sehr hohen
Lastspielzahlen bis 10° Zyklen noch zu Ermiidungsversagen. Die Bruchflichen bei
Rissinitiierung an inneren Einschliissen und an kiinstlichen Defekten im Vakuum zeigen
eine vergleichbare Morphologie mit dem charakteristischen rauen FGA-Bereich gefolgt
von einer sehr glatten Bruchflache im Bereich des Fish-eyes. Bruchmechanische Analysen
zeigen gute Vergleichbarkeit der Versuchsergebnisse mit Versagen an inneren
Einschliissen und kiinstlichen Defekten im Vakuum. In beiden Fallen tritt VHCF-Versagen
mit FGA-Bildung auf, sobald der Schwellenwert des Spannungsintensitatsfaktors fiir
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Ausbreitung langer Risse K am Einschluss bzw. Defekt unterschritten wird. Weiterhin
entspricht der Spannungsintensitatsfaktor am Rand der FGA in etwa K, sodass das Ende
der FGA Bildung in beiden Fallen die Initiierung eines ausbreitungsfahigen langen Risses
darstellt. Zu beobachten ist jedoch, dass die Einbringung von Defekten mittels
Kurzpulslaserverfahren zu einer leichten Erhdhung des Schwellenwertes K fiihrt. Dies
ist vermutlich auf das Herstellungsverfahren zuriickzufiihren.

Um Schwellenwerte des Spannungsintensitiatsfaktors fiir VHCF-Rissinitiierung
abzuleiten, wurden Proben, die die Grenzlastspielzahl erreichten, erneut gepriift bis
Versagen eintrat. Mehrere solcher Versuche erlaubten schlief3lich einen Schwellenwert
des Spannungsintensitatsfaktors fiir VHCF-Rissinitiierung bis 10° Lastspiele abzuleiten,
der von der Defektgrofde abhangt. Die Einschlussart spielt keine Rolle, wirkt sich jedoch
auf die Lebensdauer bei gleichem Spannungsintensitatsfaktor aus. Aber auch hier ist ein
Grofdeneinfluss nicht vollig auszuschliefden. Die Ermiidungsergebnisse mit FIB-Defekten
sind in Einklang mit dem fiir Einschliisse ermittelten VHCF-Schwellenwert.
Tiefergehende Untersuchungen der Bruchflichen mittels TEM zeigen zudem gute
Ubereinstimmung  der  Mikrostruktur ~ im  Bereich  der  verschiedenen
Bruchflachenbereiche fiir Rissinitiierung an kiinstlichen Defekten im Vergleich zu inneren
Einschliissen. In beiden Fallen ist eine deutliche Verringerung der Korngrofde im Bereich
der FGA festzustellen, die nur in diesem Bereich auftritt. Da sowohl bruchmechanische als
auch mikrostrukturelle Analysen gute Vergleichbarkeit der Versuchsergebnisse zeigen,
treten folglich die gleichen Mechanismen fiir VHCF-Versagen auf und eine gezielte
Nachstellung des VHCF-Versagens mit kiinstlichen Defekten im Vakuum ist méglich und
zulassig. Demnach sind auch alle hierbei gewonnen Erkenntnisse auf Versagen an inneren
Einschliissen tbertragbar. Dies ermdoglicht es, den Ort der Rissinitiierung klar zu
definieren und auch schon vor dem schlussendlichen Versagen zu untersuchen. Im
Rahmen dieser Arbeit wurden bereits erste VHCF-Anrisse erzeugt und vor dem Versagen
untersucht. Zusatzlich wurden durch Serienschliffuntersuchungen in versagten Proben
nicht versagensrelevante Einschliisse bzw. Einschliisse mit Anrissen detektiert und
untersucht. Hierbei konnten sowohl VHCF-Risse, die sich noch im Bildungsstadium
befinden, analysiert werden, als auch die VHCF-Schwellenwerte fiir Rissinitiierung mit
FGA-Bildung bestatigt werden.

VHCF-Risse in hochfesten Stahlen entsprechend nicht den gangigen Definitionen kurzer
Risse. Die EBSD-Untersuchung eines VHCF-Anrisses an einem kiinstlichen Defekt wirft
zusatzlich Zweifel auf, dass der Riss sich schubspannungsdominiert als kurzer Riss
ausbreitet und dass die Feinkornbildung nur ein Nebeneffekt ist, wie oftmals vermutet
wird. Vielmehr wird die These unterstiitzt, dass die Mikrostrukturverdanderung einen
entscheidenden Einfluss auf die Rissinitiierung und -ausbreitung hat und folglich ein
anderer Mechanismus verantwortlich sein muss. Mikrostrukturuntersuchungen der FGA
auf Bruchflichen und an den detektierten Anrissen ermdglichen Riickschliisse auf die
Bildungsmechanismen der FGA und die damit verbundene Rissinitiierung. Die
Kornfeinung ist nur lokal bis in eine Tiefe von wenigen hundert Nanometern entlang des
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Risses im Bereich der FGA zu beobachten. Es zeigt sich, dass die Grofde des Bereiches mit
Kornfeinung mit der lokalen plastischen Zone nach Ansitzen von Tresca und von Mises
gut iibereinstimmt. Daher ist die Kornfeinung sehr wahrscheinlich auf lokale plastische
Vorgdnge innerhalb der plastischen Zone um Defekte bzw. Risse zuriickzufiihren. Zudem
konnten zur Untermauerung bei einem Anriss der Serienschliffuntersuchung Anzeichen
fiir Kornfeinung bereits vor der Rissspitze beobachtet werden. Daher scheint die Bildung
des feinkdrnigen Gefliges innerhalb der FGA vor der Rissausbreitung stattzufinden und
entscheidend fiir die spatere Rissausbreitung zu sein. Zusatzlich konnte im Rahmen von
Feinbereichsbeugungsuntersuchungen der FGAs eine potenzielle Zunahme der
Korngrofie mit steigender FGA Risslange beobachtet werden, die aus bruchmechanischer
Sicht mit der Absenkung des Schwellenwerten Kt langer Risse mit sinkender Korngrofie
in Einklang gebracht werden kann. Auf Basis der Mikrostrukturanalysen wurde
schlussendlich der von Grad postulierte Rissinitiierungsmechanismus weiter prazisiert.
Demnach wird die VHCF-Rissinitilerung durch eine lokale Absenkung des
Schwellenwertes gegen Rissausbreitung durch plastizitatsinduzierte Kornfeinung
hervorgerufen.

Atomsondenuntersuchungen zeigen zudem einzigartige Veranderungen der lokalen
Verteilung der Legierungselemente innerhalb der FGA, die weder im Grundzustand noch
entlang der Fish-eye Bruchflache zu beobachten sind. Dies ist vermutlich ebenfalls auf die
starken langanhaltenden Verformungsvorgiange zuriickzufiihren. Fremdatome, die sich
bevorzugt an Gitterdefekten anreichern, konnten im Rahmen der Versetzungsumordnung
durch lokale plastische Verformung wahrend des Ermiidungsprozesses in
versetzungsreichen Regionen angereichert werden. Dies kodnnte zusatzlich zu einer
lokalen Entfestigung fithren und somit die lokale Plastizitat erhohen, welche die FGA
Bildung begiinstigt. Ein klarer Einfluss auf die Rissinitiierung kann jedoch bisher nicht
nachgewiesen werden.

Nichtsdestotrotz kann das VHCF Versagen und der damit verbundene
Schiadigungsmechanismus mittels des hier vorgestellten Ansatzes basierend auf lokaler
zyklischer plastischer Verformung vollstandig beschrieben werden. Auch die
Verdanderung des VHCF-Verhaltens mit steigendem Lastverhaltnis kann mit Hilfe des hier
vorgestellten plastizitatsbasierten Ansatzes erklart werden (vgl. Kap. 5.4.4) Zusatzlich
konnten die Grenzen des Spannungsintensititsfaktors fiir das Auftreten von VHCF
Versagen bis zu 10? Zyklen bestimmt werden.

Basierend auf den neuen Erkenntnissen, dass die Ermiidungsprozesse, die zur VHCF-
Rissinitiierung fiihren, auf lokale Plastizitit und daraus resultierende
Versetzungsumordnung hervorgerufen wird, konnen nun in Zukunft neue Strategien
abgeleitet werden, um das VHCF-Ermiidungsverhalten zu verbessern. So konnte man z.B.
versuchen, die Versetzungsbewegung zu erschweren oder zu unterdriicken, um die
Bildung der Versetzungsstrukturen zu beeinflussen. Es wurde bereits gezeigt, dass
thermomechanische Vorbehandlungen im Bereich der dynamischen Reckalterung im
Bereich der konventionellen Ermiidungslebensdauer bis zu 107 Lastspielen die
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Ermiidungsfestigkeit steigern [138, 209]. Dies ist auf eine Stabilisierung der
Versetzungsstrukturen zuriickzufithren und kénnte daher einen noch deutlicheren
Einfluss auf die stark lokalisierte Ermiidungsschadigung im VHCF-Bereich haben oder sie
bestenfalls ganzlich unterdriicken. Die Versuchsfiihrung mit kiinstlichen Defekten im
Vakuum bietet zukiinftig zusatzlich die Moglichkeit, Einfliisse neuer Verfahren gezielt
unter definierten Bedingungen zu studieren. Auch neue Methoden der
Mikrostrukturanalyse konnen helfen noch tiefere Einblicke in das Ermiidungsverhalten
zu erlangen und die Untersuchungen effizienter zu machen. So bietet z.B. das
automatisiertes Kristall-Orientierungs-Mapping im TEM (ACOM TEM) im Gegensatz zu
EBSD-Messung die Moglichkeit, die lokale Kornstruktur innerhalb der FGA aufzulésen
und die Orientierungen der neu gebildeten Korner zu bestimmen. Weiterhin kénnten mit
geringerem Aufwand und hoherer Genauigkeit lokal Korngrofien bestimmt werden.
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