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Synopsis

Tensile tests on dual-phase steels with a volume content of 5-15% martensite carried out
right after cooling from the intercritical anneal show a lower initial slope in the stress-strain
diagram and an increasing yield strength with an increasing volume content of martensite.
The initial slope is restored to the Youngs modulus of the material within a few days. By
means of a micromechanical finite element model, experiments and a calculation of carbon
diffusion to dislocations it is shown, that prestrains and -stresses due to the accommodation
of the volume expansion associated with the austenite to martensite phase transformation
during quenching and pinning of mobile dislocations by diffusing carbon during aging are

the main courses for the observed mechanical behavior of dual-phase steels.

Dual-Phasen Stéhle mit etwa 5-15% Volumenanteil Martensit zeigen einen nahezu linearen
Anstieg der Streckgrenze mit dem Martensit-Gehalt und eine verminderte Anfangssteifigkeit
im Zugversuch unmittelbar nach dem Herstellen. Mit Hilfe von Experimenten, mikrome-
chanischen Finite-Elemente Simulationen und einer Berechnung der Kohlenstoffdiffusion zu
Versetzungen wird gezeigt, dass wiahrend der Herstellung durch die Austenit-Martensit Pha-
sentransformation Eigenspannungs- und Vordehnungszustéinde im Material entstehen, die
entscheidenden Einfluss auf die mechanischen Eigenschaften haben. Durch Kohlenstoffdiffu-
sion kommt es innerhalb von Tagen zu einem Abbau elastischer Energie und einem Anstieg

der Anfangssteifigkeit.
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Kapitel 1
Einleitung

Durch vermehrten Einbau von Komfortausriistungen in Personenkraftwigen wie beispiels-
weise Klimaanlagen oder Stellmotoren fiir frither manuell bediente Teile ist es nétig gewor-
den, Masse an der Karosserie und am Antriebsstrang einzusparen, um das Gesamtgewicht
im bisher iiblichen Rahmen zu halten. In der Kleinwagen-Klasse ist auflerdem ein niedri-
ger Verbrauch bei guten Fahrleistungen ein beherrschendes Verkaufsargument, dies ist mit
schweren Karosserien nicht zu erreichen. Um Masse am Auto einzusparen, werden zur Zeit
hauptséchlich drei Moglichkeiten ausgeschopft: Erstens Strukturoptimierung, zweitens die
Verwendung leichter Materialien wie Aluminium oder Kunststoff fiir Teile, die frither aus
Stahl gefertigt wurden, und drittens die Verwendung von hoéherfesten Stahlsorten wie Dual-

Phasen Stahl, um mit niedrigeren Querschnitten Masse einzusparen.

In den letzten Jahrzehnten wurden einige hoherfeste Stahlsorten fiir die Automobilindustrie
entwickelt. Dabei ist das vorherrschende Problem die Forderung nach gleichbleibend ho-
her Duktilitdt bei hoheren Streckgrenzen und Festigkeiten. Die hohe Duktilitét des Stahles
und damit die Fahigkeit zur Energieabsorption ist fiir ein gutes Crash-Verhalten der Karos-
serie unabdingbar. Durch die mit den hoheren Festigkeiten moglich gewordenen geringeren
Blechstérken richtet sich die Aufmerksamkeit auch auf den Widerstand gegen Beulenbildung
bei kleineren mechanischen Belastungen (,,dent resistance*) an grofifiichigen Bauteilen, wie
z.B. der Tiir. Die Steifigkeit dieser Teile nimmt mit sinkender Dicke {iberproportional ab;
ein hoher E-Modul des Materials ist deshalb wichtig.

Ein Meilenstein in der Entwicklung neuer Automobilbau-Stidhle waren die Bake-Hardening-
Stéhle, bei ihnen macht man sich die klassischen Hartungsmechanismen wie Ausscheidungs-
hartung und Kornfeinung zu Nutze. Das Besondere an diesen Stdhlen ist eine deutliche
Zunahme der Streckgrenze wihrend des Einbrennprozesses bei der Lackierung der Karosserie
(,Bake-Hardening“). AuBerdem haben sie nach dem Einbrennen eine sehr hohe Steifigkeit,
weswegen diese Stéhle zur Zeit in groflem Umfang fiir grofiflichige Auflenteile eingesetzt
werden. Eine weitere Steigerung der Festigkeit bei gleicher Duktilitét brachten die Mehr-
phasenstéhle. Sie besitzen eine hohe Duktilitdt aufgrund der duktilen Matrix und eine hohe



Festigkeit aufgrund des Zusammenspiels der Matrix mit den harten Einschliissen.

Einer dieser Mehrphasenstéahle ist der Dual-Phasen Stahl, er besteht iiblicherweise aus Fer-
rit () und etwa 5 bis 20 vol.% Martensit (/). Der harte Martensit ist dabei in eine Matrix
aus Ferrit eingelagert [7]. Bei der grofitechnischen Herstellung von Dual-Phasen Stahl wird
kaltgewalzter ferritisch-perlitischer Stahl mit einem Kohlenstoffgehalt von ungefihr 0,1%
bei etwa 800°C interkritisch geglitht. Anschlieend erfolgt eine sehr schnelle Abkiihlung
auf Raumtemperatur. Wéhrend des interkritischen Gliithens liegt der Stahl als Austenit-
Ferrit-Gemisch vor. Beim schnellen Abkiihlen wird zumindest ein Teil des Austenits in
Martensit umgewandelt. Bild 1.1 zeigt ein Schliffbild eines Dual-Phasen Stahles mit etwa
11% Volumenanteil Martensit, das Material ist nach LePera [48] geédtzt worden, Ferrit er-
scheint dunkel und Martensit hell. Deutlich ist eine Matrix-Inklusions-Struktur zu erkennen,

Martensit-Inseln werden von einer ferritischen Matrix eingeschlossen.

Bild 1.1: Schliffbild eines Dual-Phasen-Stahles, er besteht aus einer Ferrit-Matrix (dunkel)
und Martensit-Einschliissen (hell), Volumenanteil etwa 11%.

Im Zugversuch fillt beim Dual-Phasen-Stahl im Vergleich mit konventionellen Automobilbau-
Stahlsorten ein kontinuierlicher FlieBbeginn und eine relativ niedrige Streckgrenze in Ver-
bindung mit einer hohen Verfestigungsrate auf, in Bild 1.2 sind die Spannungs-Dehnungs-
Kurven eines Dual-Phasen Stahles (DP500) und zweier einphasig ferritischen Automobilbau-
Stéhle (H180B: Bake-Hardening Stahl, H320LA: mikrolegierter Stahl) gegeniibergestellt.
Verschiedene experimentelle Arbeiten haben gezeigt, dass plastisches Flieen von Dual-
Phasen Stdhlen bereits bei extrem niedrigen Spannungen einsetzt und dass auflerdem die

Streckgrenze und die Zugfestigkeit mit dem Volumenanteil Martensit ansteigt [22, 23, 72, 73].
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Bild 1.2: Spannungs-Dehnungs-Kurven eines Dual-Phasen-Stahles (DP500) und zweier

einphasig-ferritischen Automobilbau-Stihle (H180B: Bake-Hardening Stahl, H320LA: mi-

krolegierter Stahl).

Es existieren eine Reihe von Erkldrungsmodellen fiir die mechanischen Eigenschaften der
Dual-Phasen Stdhle. Auf Ashby [2] gehen Theorien zuriick, die die hohe Verfestigung mit
Versetzungsbildung aufgrund der inhomogenen Verformung der beiden Phasen wéhrend der
plastischen Verformung des Verbundes erkléren (,,geometrically necessary dislocations®).
Einfache Mischungsregeln sind den empirischen Modellen zuzurechnen, mit ihnen wird so-
wohl die hohe Verfestigungsrate wahrend des Flielens als auch der lineare Anstieg der Streck-
grenze mit dem Martensitgehalt beschrieben [65, 72]. Dabei wird angenommen, dass das
Spannungs-Dehnungs-Diagramm des Dual-Phasen Stahles der nach dem Volumen der Kons-
tituenten gewichtete Durchschnitt der Spannungs-Dehnungs-Diagramme der beiden Phasen
ist.

Die Mischungstheorien stehen allerdings in grundsétzlichem Widerspruch zu klassischen Mo-
dellen fiir die Streckgrenze von Materialien mit weicher Matrix und harten Inklusionen.
Unter der Voraussetzung, dass beide Konstituenten den gleichen E-Modul haben, ist die
Streckgrenze des Verbundes gleich der des Matrix-Materials [33, 81]. Im Zugversuch verformt
sich der Verbund zuerst homogen und elastisch; plastische Verformung setzt ein, sobald die
Streckgrenze der weichen Phase erreicht ist. Ist die weiche Phase die Matrixphase, beginnt
diese um die hérteren Einschliisse herum zu flielen, im Zugversuch ist dann die Flielgrenze

des Verbundes erreicht.

Eine andere Erklarungsmoglichkeit fiir die mit dem Martensitgehalt variierende Streckgren-
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Bild 1.3: Schematische Darstellung eines Verbundes mit weicher Matrix und harten Inklu-
sionen im Zugversuch: bei gleichem E-Modul ist die Flielgrenze des Verbundes gleich der
der Matrix.

ze ist eine Hall-Petch-Beziehung, d.h. durch eine unterschiedliche Korngréfie des Matrix-
Materials Ferrit bei unterschiedlichen Martensit-Gehalten kénnte die Flielspannung des
Ferrits beeinflusst sein und damit die Streckgrenze des Verbundes veréndern. Dieser Zu-
sammenhang ist fiir Dual-Phasen Stahl experimentell bestdtigt [43]. Der lineare Anstieg
der Streckgrenze mit dem Martensit-Gehalt zeigt sich allerdings auch in Versuchsreihen mit

gleichbleibender Korngrofie des Ferrits.

Speich [72] wies bereits auf den moglichen Einfluss des Volumensprungs der Inklusionen
bei der Phasenumwandlung des Austenits in Martensit hin. Er stellte fest, dass aufgrund
der Phasenumwandlung sowohl interne Spannungs- als auch Dehnungszusténde in der Matrix
existieren sollten. So konnte in Dual-Phasen Stéhlen auch eine héhere Versetzungsdichte, ein
Indiz fiir plastische Vorverformung, in der Nidhe von Martensit-Einschliissen nachgewiesen
werden [76]. Jiingere, theoretische Arbeiten bestétigen, dass die Ausdehnung der Inklu-
sionen tatsdchlich ausreicht, um in der Matrix einen Vorspannungs- und Dehnungszustand

hervorzurufen [9, 63].

In verschiedenen Arbeiten wird das Verformungsverhalten mit den freien Versetzungen in der
Né&he des Martensits, dem internen Vorspannungs- oder dem Vordehnungszustand erklért.
So wird mit der Theorie der freien Versetzungen [54], die sich aufgrund der Vordehnung des
Ferrits durch die sich ausdehnenden Martensit-Korner gebildet haben, die niedrige, kontinu-
ierliche Streckgrenze erklért, z. B. [65]. Das wiirde allerdings bedeuten, dass die Streckgren-
ze mit hoherem Martensit-Gehalt weiter absinken oder zumindest nicht ansteigen wiirde,
da mehr freie Versetzungen im Ferrit wihrend der Austenit-Martensit Phasenumwandlung
gebildet werden. Dies steht im Widerspruch zu den Experimenten, die zeigen, dass die

Streckgrenze mit dem Volumenanteil Martensit im Verbund ansteigt.

In dieser Arbeit wird versucht, die internen Spannungen und Vordehnungen nachzuweisen
und deren Bedeutung fiir das Anfangsverformungsverhalten von Dual-Phasen Stahl nach-
zugehen. Dabei wird insbesondere darauf Wert gelegt, die mechanischen Eigenschaften am

Beginn der plastischen Verformung auf bestimmte Ursachen zuriickzufiihren.



Dazu werden an verschiedenen Dual-Phasen Stéhlen, die im Labor hergestellt wurden, Ex-
perimente durchgefiihrt. In Zugversuchen wird der Einfluss des Martensit-Gehalts auf die
Streckgrenze iiberpriift und der Frage nachgegangen, unter welchen Umstédnden Dual-Phasen
Stahl eine niedrigere Anfangsteifigkeit aufweist. Durch Aufnahmen mit einem Transmissions-
elektronenmikroskop und Messungen mit dem Ultramikrohértemessgerit wird untersucht,
ob der Ferrit bereits wihrend der Herstellung plastisch verformt und ob er dabei verfestigt
wird. Mit Hilfe von Drehpendel-Versuchen und mit einer Simulation des Diffusionsverhal-
tens von Kohlenstoff zu Versetzungen soll geklart werden, ob freie Versetzungen, die sich in
der N&he von Martensit-Inklusionen gebildet haben, gefangen werden kénnen und in wel-
chem Zeitraum dies geschieht. Mit zwei- und dreidimensionalen Finite-Element Modellen
wird auflerdem das Entstehen des internen Spannungs- und Dehnungszustandes und dessen

Auswirkungen auf das Anfangsverformungsverhalten im Zugversuch berechnet.



Kapitel 2

Experimente

2.1 Herstellprozess
Die Rohbleche fiir die Versuche wurden von der Voest-Alpine Stahl Linz zur Verfiigung
gestellt, siche Tabelle 2.1 fiir die chemische Zusammensetzung des Materials. Die Bleche

wurden mit einem Gliithzyklus hergestellt, wie er schematisch in Bild 2.1 dargestellt ist.

Tabelle 2.1: Zusammensetzung des verwendeten Materials [Massen-%]|, Rest Fe

C Mn Si | Cr+Mo
0.09 | 1.0-1.5]1 0.1 0.5-1.0

1 1
950 A
900\ | L
850 1

60s
200 800

750 - o+y y+Fe3C

T[°C]

700 o+ Fe,C

650

T[°C]

6004 5-100 K/s

550 1

500

0 OB lb 1.5
Fe Massen-% Kohlenstoff

20
Zeit

Bild 2.1: Verwendeter Glithzyklus zum Herstellen des Dual-Phasen-Gefiiges.



Kaltgewalzter ferritisch-perlitischer Stahl wird fiir eine Minute bei 800 °C gegliiht (,inter-
critical annealing“) und danach mit Abkiihlraten von 5 bis 100 K/s auf Raumtemperatur
abgekiihlt (,,intermediate quenching® [78]). Wihrend der Glithung 16st sich der Zementit auf
und es entsteht ein austenitisch-ferritisches Inklusions-Matrix-Gefiige aus der urspriinglichen
ferritisch-perlitischen Mikrostruktur. Wéahrend der Abkiihlung bildet sich Martensit in den
Austenit-Kornern, es entstehen also Martensit-Inklusionen, die in eine Ferrit-Matrix ein-
gebettet sind. Durch die Variation der Kiihlrate kann die Menge an Martensit, die sich
wéihrend des Abkiihlens bildet, beeinflusst werden. Mit den Abkiihlraten zwischen 5 und
100 K/s ergeben sich Volumenanteile des Martensits zwischen 6 und 18 % am Ende der

Wiérmebehandlung, sieche Tabelle 2.2. Da die Konzentration des Kohlenstoffs im Ausgangs-

Tabelle 2.2:  Volumenanteil des Martensits in einer Probe in Abhéngigkeit der
Abkiihlgeschwindigkeit.

Abkiihlrate [K/s] | 5| 10 | 25 | 50 | 100
Martensitgehalt [vol.-%] | 6 | 10 | 11 | 14 | 18

material bei allen Versuchen die gleiche ist und auflerdem immer bei 800 °C gegliiht wurde,
ist natiirlich die Konzentration des Kohlenstoffs im Martensit abhéngig vom Volumenanteil
Martensit im Gefiige, wodurch die Festigkeit des Martensits beeinflusst wird. Allerdings ist
dies fiir die hier durchgefiihrten Untersuchungen iiber das Anfangsverformungsverhalten des
Dual-Phasen Stahles unerheblich, da am Beginn der plastischen Verformung der Martensit
nicht plastifiziert. Er hat in jedem Fall eine wesentlich hohere Streckgrenze, als der ihn

umgebende Ferrit.

Fiir die Versuche wurden alle Bleche nochmal im Labor interkritisch gegliiht, um einen de-
finierten Ausgangszustand zu erhalten. Die Proben fiir die Alterungsversuche wurden mit
einer einheitlichen Abkiihlrate von 25K /s hergestellt, damit ergab sich ein Volumenanteil
Martensit von etwa 11 %. AnschlieBend wurden sie unterschiedlichen Alterungsbedingungen
ausgesetzt: entweder Kochen (170 °C, 20 min.), oder einer definierten Raumtemperaturalte-
rung. Dabei ist das Alter die Zeit bei Raumtemperaturlagerung ab Ende des Gliihzyklus.
Die Zugproben fiir die Alterungsuntersuchung wurden direkt nach der Glithung bei Raum-
temperatur gebeizt. Zwischen den Bearbeitungsschritten wurden sie in fliissigem Stickstoff
gelagert, um die Kohlenstoffdiffusion zu unterbinden. Jede dieser Proben wurde mindestens
einmal in Stickstoff eingelagert, um etwaige Einfliisse aus der Abkiihlung in Stickstoff auf

die mechanischen Eigenschaften auszugleichen.

Um den moglichen Einfluss von Zwangsdehnungen zu kldren, wurden die Laborglithungen
mit zwei unterschiedlichen Gliitheinrichtungen durchgefiihrt. Ein Apparat (,,calsim“ [74]) er-
laubt die Einstellung eines definierten Bandzuges, wobei auch ein sehr geringer Bandzug (in
der Probe etwa 10N/mm?) einstellbar ist. Der andere (,,glithsim“) arbeitet mit zwei festste-
henden Einspannvorrichtungen, wodurch es wiahrend des Abkiihlvorganges zu thermischen

Zwangsdehnungen in der Probe kommt.



2.2 Streckgrenze

In Standard-Zugversuchen wird die Abhéngigkeit der Dehngrenze vom Martensitvolumen
ermittelt, die Spannungs- Dehnungs-Diagramme einiger Versuche sind in Bild 2.2(a) darge-

stellt. Auffallig ist, dass die unterschiedlichen Martensit-Gehalte einen sehr starken Einfluss

700
600
500 ¢
< I
% 400
E‘ 300 ¢
200 ¢
— 18% Martensit
wol | — 11% Martensit 250 ¢
———— 6% Martensit
0 ‘ WM
0.0 1.0 2.0 3.0 4.0 5.0 4 6 8 10 12_ 14 16 18 20
e[%] Martensit [%]

(a) (b)

Bild 2.2: Ergebnisse der Zugversuche an Dual-Phasen Stéhlen mit unterschiedlichem Mar-
tensitgehalt: (a) Spannungs- Dehnungsdiagramme und (b) 0,2% Streckgrenze (Rpp29) in
Abhéngigkeit des Martensit-Volumenanteils.

auf das mechanische Verhalten zu Beginn der plastischen Verformung haben. Die Probe
mit 18 % Volumenanteil Martensit zeigt eine hohere Verfestigung im Bereich bis etwa 0,5 %

Gesamtdehnung als die Probe mit 6 % Volumenanteil Martensit.

Bei einem Vergleich der 0,2 %-Dehngrenze der Proben mit den fiinf unterschiedlichen Mar-
tensit-Gehalten aus Tabelle 2.2 zeigt sich ein nahezu linearer Anstieg der Dehngrenze mit

dem Volumenanteil der Inklusionsphase, siehe Bild 2.2(b).

2.3 Erstbelastungssteifigkeit und Altern

Die Proben mit den unterschiedlichen Alterungsbedingungen Kochen (170 °C, 20 min.) oder
Raumtemperaturalterung (=~ 100 Minuten, 3h, 5h, 1d, 5d, 12d, 28d) zeigen Unterschiede im
mechanischen Verhalten. Es wurden jeweils zwei Standard-Zugproben fiir jede Alterungsbe-
dingung hergestellt. In der Zugpriifung wurde eine der beiden Proben vollstdandig bis zum
Bruch belastet. Die andere Probe wurde in Schritten (0,3 %, 0,7 % und 1,0 %) gedehnt, um
die Anfangssteifigkeit bei unmittelbarer Wiederbelastung nach Entlastung zu ermitteln.
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In Bild 2.3 sind die Spannungs-Dehnungs-Diagramme aus drei Zugversuchen an Proben

mit unterschiedlicher Vorbehandlung dargestellt. Die Probe, die nur 3 Stunden nach dem

400

350 ¢

300 -

— 3halt
50 ~ 5 Tage alt
——————— 170°C 20min. behandelt

0.00 0.05 0.10 0.15 0.20 0.25 0.30 0.35 0.40
e[ %]

Bild 2.3: Gemessene FlieSlkurven aus Zugversuchen an Proben, die unterschiedlich lange
nach dem Herstellen bei Raumtemperatur gelagert wurden (3 Stunden und 5 Tage), und

von einer gekochten Probe.

Herstellen getestet wurde, zeigt eine niedrigere Steigung im Spannungs-Dehnungs-Diagramm
zu Beginn des Versuches als die beiden anderen Proben. Die 5 Tage alte und die gekochte
Probe haben eine Anfangssteigung, die dem E-Modul des Dual-Phasen Stahls entspricht.
Die Kurven der Zugproben, die 5 bzw. 24 Stunden bei Raumtemperatur gelagert wurden,
lagen zwischen den Kurven der 3 Stunden und der 5 Tage alten Probe. Bei Proben, die élter
als b Tage waren, wurde keine Verdnderung der Eigenschaften im Zugversuch gegeniiber der

5 Tage alten Probe festgestellt.

Auffillig ist, dass die 0,2 %-Dehngrenze der 5 Tage alten Probe nahezu unveréindert ge-
geniiber der Dehngrenze der 3 Stunden alten Probe ist. Die Warmebehandlung bei 170 °C
fiir 20 Minuten zeigte den stirksten Effekt, dabei stieg auch die 0,2 %-Dehngrenze merklich
gegeniiber den bei Raumtemperatur gealterten Proben an. Es tritt also ein Bake-Hardening-
Effekt (BHy =~ 20 N/mm?) auf.

Um die unterschiedlichen Anfangssteifigkeiten besser vergleichen zu kénnen, mussten sie
quantifiziert werden. Bei den Proben mit einer deutlichen elastischen Geraden ist dies
unproblematisch. Die FlieBkurven der Proben, die weniger als 5 Tage der Raumtempe-
raturalterung ausgesetzt waren, zeigten allerdings keine eindeutige elastische Gerade, siehe

Bild 2.3. Mit Hilfe eines mathematischen Naherungsverfahrens konnten Anfangssteifigkeiten
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berechnet werden. Die zwei Hauptanforderungen an das Programm sind das Ausschalten
von Zufallsfehlern und die Definition eines geeigneten Bereiches der Messwerte unterhalb der
einsetzenden plastischen Verformung. Es wurde ein Verfahren von Hesse et al. [37] in leicht

vereinfachter Form verwendet.

Die N Messwertpaare (¢;, 0;) eines manuell ausgewéhlten Bereichs des Spannungs-Dehnungs-
Diagramms, der in jedem Fall noch einen Teil des plastischen Verformungsbereiches ein-

schliefit, werden durch ein kubisches Polynom & angenéhert.
6 = ap + aie + aze’ + aze® (2.1)

Die Koeffizienten a; sind Schéitzwerte fiir die Regressionskoeffizienten «;, sie werden nach
der Methode der kleinsten Quadrate errechnet:

N /3 , 2
> ( a;(g;)" — aj> — Minimum. (2.2)
0

j=1 \i=

Aus dieser Forderung ergibt sich ein lineares Gleichungssystem zum Berechnen der Koeffizi-

enten a;:

Coo Co1 * - Qo bo

C . . . a b

10 ) I 1 (2.3)
a9 b2
C33 as bs
mit = ()" und b= () 0y, i,k=0,1,2,3.
j=1 j=1

Es wird die mittlere quadratische Abweichung s? des Schiitzpolynoms & gegeniiber dem
tatséchlichen Messwertverlauf im ausgewéhlten Bereich berechnet.

1 N
2 A 2
§'=——=> (6;—0j) (2.4)
N — 4 = J J
o4 ist der zu o korrespondierende Niaherungswert des Ansatzpolynoms. Mit s werden 95 %-
Vertrauensintervalle fiir den quadratischen und den kubischen Regressionskoeffizienten (g
und «g3) errechnet. Falls weniger als 30 Messwerte zur Verfiigung stehen, wird bei der
Ermittlung des 95 %-Fraktils tg54 die Studentsche t-Verteilung zu Grunde gelegt, sonst die

Standardnormalverteilung.
a; — 61 S a; S a; + 61 mit 61 = Sv/ Eu‘ . t95%, 1= 2, 3. (25)

¢;i sind Hauptdiagonalenelemente der zur Matrix (c¢;x) aus Gleichung (2.3) inversen Matrix.
Enthalten die 95 %-Vertrauensintervalle fiir den quadratischen und den kubischen Koeffi-
zienten Null, so wird angenommen, dass der gewéhlte Bereich ausreichend linear ist. Der
lineare Koeffizient ist dann die gesuchte Tangentensteifigkeit. Andernfalls wird der hochste

Dehnungswert des Intervalls aus dem Untersuchungsbereich gestrichen und es werden wieder
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neue Schétzwerte a; berechnet. Eine genauere Differenzierung beim Streichen der Werte (am
oberen oder unteren Ende des Intervalls), wie sie in [37] vorgenommen wird, ist hier nicht
notig, da die Messwerte am Beginn des Zugversuchs im Spannungs-Dehnungs-Diagramm

keine Kriimmung aufweisen.
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Bild 2.4: (a) Tangentensteifigkeiten der Proben in Abhéngigkeit der Lagerungsdauer
bei Raumtemperatur nach dem Herstellen. (b) Tangentensteifigkeiten der Proben in
Abhéngigkeit der Vordehnung: Es wurden Ergebnisse von Proben verwendet, die &lter als
fiinf Tage waren; der an die Vordehnung angeschlossene Zugversuch fand unmittelbar nach
dem Vordehnen statt. Dargestellt sind in beiden Diagrammen Minimal-, Maximal- und
Durchschnittswerte.

Die Anfangssteifigkeit nimmt in den ersten Tagen nach dem Herstellen deutlich zu, insbeson-
dere in den ersten Stunden, siehe Bild 2.4(a). Nach 5 Tagen Alterung bei Raumtemperatur
ist die Anfangssteifigkeit etwa gleich dem E-Modul der gekochten Proben. Die Anfangsstei-
figkeit der Proben, die noch ldnger bei Raumtemperatur gelagert wurden, entspricht auch
etwa dem E-Modul der gekochten Proben.

Wird die Anfangssteifigkeit in Abhéngigkeit der Vordehnung betrachtet, so erkennt man eine
Abnahme der Steifigkeit mit steigender Vordehnung, siehe Bild 2.4(b). Bei Vordehnungen
iiber 1% nimmt die Anfangssteifigkeit nicht mehr weiter ab.

Es zeigte sich kein Einfluss der thermischen Zwangsdehnungen wahrend des Abkiihlprozesses
auf die mechanischen Eigenschaften der Proben. Die FlieBkurven aus Zugversuchen an Pro-
ben gleichen Alters waren deckungsgleich, obwohl die einen grofieren thermischen Zwangs-

dehnungen ausgesetzt waren (hergestellt mit ,glithsim“) als die anderen (,,calsim*).
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2.4 Drehpendelversuche

Durch Platzwechsel von interstitiell gelosten Kohlenstoffatomen kommt es im Material zu
Relaxationsvorgéngen (,,Snoek relaxation® [71]), d.i. inelastischer Spannungsabbau. Als
geloster Kohlenstoff wird hier der Kohlenstoff-Anteil bezeichnet, der frei im Gitter diffundie-
ren kann und weder durch Ausscheidungen noch durch Spannungsfelder von Versetzungen
oder an Korngrenzen festgehalten wird. Die beim inelastischen Spannungsabbau stattfin-
dende Energiedissipation &uflert sich bei einer Schwingungsbelastung als Dampfung. Diese
Schwingungsddmpfung wird iiblicherweise in Abhéngigkeit der Temperatur bei einer vorde-
finierten und konstanten Schwingungsfrequenz in Drehpendelversuchen ermittelt. Die Hohe

der Dampfung ist von der Konzentration der gelosten Kohlenstoffatome abhéngig.

Bei der Auswertung der Messung muss beriicksichtigt werden, dass auch andere Effekte
die Schwingung ddmpfen kénnen. Dadurch entsteht ein Dadmpfungsuntergrund, von dem
angenommen wird, dass er mit der Temperatur linear ansteigt, siche gestrichelte Linie in

Bild 2.5. Nach Abzug dieses Untergrundes erhilt man ein Dampfungsmaximum, das der

A

Q-l
max(Q'l)

T i_fﬁi(;rgmnd

>
»

T

Bild 2.5: Nach Abzug des Untergrundes (gestrichelt) von den Messwerten der Drehpendel-

messung (durchgezogen) kann ein Dampfungsmaximum Q! ermittelt werden.

Déampfung durch den Kohlenstoff zugeordnet wird. Der Gehalt an gelostem Kohlenstoff cq
-1

max *

im Material ist direkt proportional zum Dampfungsmaximum )

Cs = Pc - Q;:x (2'6)

Der Korrekturfaktor pc ist bei polykristallinem Material stark von der Korngréfle, der Textur
und Verunreinigungen (Fremdatomen) abhéngig [38]. In dieser Arbeit ist jedoch nur die
relative Abnahme der Konzentration der gelosten Kohlenstoffatome interessant, da nur der
Zeithorizont des Einfangens der Atome durch Versetzungsspannungsfelder ermittelt wird.

Der verwendete Wert p, = 0,5 wurde der Literatur entnommen [13].

Fiir die Drehpendel-Messungen wurden Proben auf dem Glithsimulator ,,glithsim“ hergestellt.
Dabei wurde sowohl das gleiche Ausgangsmaterial als auch die gleiche Temperaturfithrung

verwendet wie bei den Proben fiir die Anfangssteifigkeits-Experimente, siehe Abschnitt 2.3.
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Die Proben wurden bei Raumtemperatur unterschiedlichen Alterungszeiten ausgesetzt. Die
freie Pendellinge der Proben betrug 250 mm, die Torsionsfrequenz des Pendels konstant
0.5 Hz und die Temperatur wurde wéihrend der Experimente von -10°C auf +60°C erhoht.
Eine Messung, die 20 Minuten nach dem Herstellen der Probe begonnen wurde, konnte
nicht fiir die weitere Auswertung verwendet werden; die Probe alterte wéhrend der Mes-
sung aufgrund der langen Versuchsdauer, diese betrdgt mindestens 20 Minuten zwischen
+20°C und +40°C. Es konnte deshalb keine klares Dédmpfungsmaximum ermittelt werden,

siehe die oberste Kurve in Bild 2.6. Die anderen Proben, die mindestens 80 Minuten dem

0.0010 [ <20 min,

0.0000 —— ‘ ‘ ‘ ‘ ‘ ‘ ‘

-10 0 10 20 30 40 50 60
Temperatur [OC]

Bild 2.6: Vergleich der Ergebnisse von Dampfungsmessungen an Dual-Phasen Stdhlen, die

unterschiedlichen Alterungszeiten bei Raumtemperatur ausgesetzt waren (~ 20 Minuten,

3 Stunden und 12 Tage).

Alterungsprozess ausgesetzt waren, zeigen einen abnehmenden Hintergrund und ein klares
Déampfungsmaximum. Der Gehalt an gelostem Kohlenstoff mit nimmt zunehmender Alte-

rungsdauer bei Raumtemperatur ab, siehe Bild 2.7.

Die Drehpendelmessung an einer Probe, die 12 Tage der Raumtemperaturalterung ausge-
setzt war, ergab keine signifikanten Unterschiede zur Messung an der 5 Tage alten Probe.
Die Konzentration an gelostem Kohlenstoff &ndert sich also nicht mehr, die Diffusion von
Kohlenstoffatomen zu Versetzungsspannungsfeldern kommt zum Erliegen. Um den Gehalt
an gelostem Kohlenstoff weiter zu reduzieren, ist ein Kochen der Probe notwendig (hier: 20
Minuten bei 170 °C, gestrichelte Linie in Bild 2.7).
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Bild 2.7: Ergebnisse der Dampfungsmessungen. Der Gehalt an gelostem Kohlenstoff nimmt
mit steigender Lagerungszeit bei Raumtemperatur (hier 1,5 Stunden bis 12 Tage) ab. Die
gestrichelte Linie représentiert den Messwert einer Referenzprobe, die bei 170 °C 20 Minuten

lang behandelt wurde.
2.5 Transmissionselektronenmikroskopie

Plastische Verformungen erhchen die Anzahl der Versetzungen in metallischen Werkstoffen.
Versetzungen sind Gitterfehler, die man im Transmissionselektronenmikroskop (TEM) als
schwarze Linien sichtbar machen kann. Bild 2.8 zeigt die TEM-Aufnahme eines unverformten
Dual-Phasen Stahles. Der Ferrit erscheint hell, der Martensit schwarz. Die schwarzen Linien
im Ferritkorn rithren von Versetzungen her, man sieht deutlich die hohere Versetzungsdichte
am Rand zum Martensit gegeniiber dem Inneren des Korns. Die hohere Versetzungsdichte

lasst auf hohere plastische Verformungen in der Ndhe des Martensitkorns schliefen.

2.6 Ultramikrohirtemessungen

Bei Ultramikrohdrtemessungen im Rasterelektronenmikroskop (REM) wird eine pyrami-
denférmige Nadel in das zu priifende Material gedriickt. Dabei wird die Kraft, mit der der
Diamant niedergedriickt wird, aufgenommen. Die Ultramikrohérte wird analog der Vickers-
Hérte berechnet.

189,1- F
ay = DL P ey (2.7)

(252)
Dabei ist F' die Kraft in [mN], mit der die Nadel eingedriickt wurde und D; bzw. D,

sind die gemessenen Lingen der Diagonalen des Eindrucks in [um]. Der dabei ermittelte
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Bild 2.8: TEM-Aufnahme eines Dual-Phasen Stahles nach dem Abkiihlen, Ferrit erscheint

hell (F) und Martensit dunkel (M), Versetzungen sind als schwarze Linien erkennbar.

Wert steht mit mechanischen Kennwerten, die im Zugversuch ermittelt wurden, nicht in
direktem Zusammenhang. FEin Material mit einer hoheren Streckgrenze aber niedrigerer
Verfestigungsrate kann durchaus eine niedrigere Ultramikrohérte aufweisen als ein Material
mit geringerer Streckgrenze und hoherer Verfestigungsrate. Hier wird mit Hilfe der Ultrami-
krohértemessungen einer moglichen Verformungsverfestigung des Ferrits in der Umgebung
von Martensit-Einschliissen in Abhéngigkeit des Volumenanteils des Martensits nachgegan-
gen. Dabei kann mit Sicherheit angenommen werden, dass die gemessene Ultramikrohérte
mit zunehmender Verfestigung durch Vorverformung des Materials ansteigt, da immer das

gleiche Ausgangsmaterial den Messungen zugrunde liegt.

Ultramikroh&rtemessungen in der Ndhe von Korngrenzen sind problematisch, da die Korn-
grenze eine Verformungsbehinderung darstellt. Beim Eindriicken der Diamantpyramide ver-
formt sich nicht nur das genau unter der Pyramide liegende Material plastisch, das Material
flieBt auch zur Seite und weicht dadurch aus. Wird dieses seitliche Ausweichen durch die An-
wesenheit einer Korngrenze erschwert, so ist auch die Eindringtiefe der Pyramide bei gleicher
Kraft geringer, dadurch wird eine héhere Hérte gemessen als ohne Einfluss der Korngrenze.
Die hier ermittelten Werte eignen sich deshalb nur zum Vergleich untereinander. Es wurden

drei Messreihen durchgefiihrt: Die Ferrit-Héarte wurde

e unmittelbar neben anderen Martensit-Kérnern (F/M),
e neben anderen Ferrit-Kornern (F/F, siehe Bild 2.9) und

e in der Mitte grofler Ferrit-Korner, weitab von einer Korngrenze (F)
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Bild 2.9: REM-Aufnahme von Ultramikrohérte-Eindriicken in einen Dual-Phasen Stahl, Fer-
rit(F) erscheint gleichméBig und Martensit(M) unregelméBig. Es sind Eindriicke in der Nihe
von Ferrit/Ferrit-Korngrenzen und in der N&he von Ferrit/Martensit(M)-Phasengrenzen
sichtbar.

gemessen. Dabei setzt u.U. die (F/M)-Phasengrenze der Verformung des Materials den
hoheren Widerstand entgegen als die (F/F)-Korngrenze, allerdings kann davon ausgegangen
werden, dass der Verformungswiderstand der (F/M)-Phasengrenzen bzw. (F/F)-Korngrenzen
in den Proben mit unterschiedlichem Martensitgehalt der gleiche ist und daher die Messwerte

einer Messreihe vergleichbar sind.

Durch die Zweiphasigkeit des Materials kann sich direkt unterhalb des Eindrucks in ein
relativ weiches Ferrit-Korn ein Korn der relativ harten Martensit-Phase befinden und das
Messergebnis beeinflussen, siehe Skizze in Bild 2.10. Ein solches hartes Korn wirkt als
Verformungsbehinderung, eine zu hohe ermittelte Harte kann die Folge sein. Beim Vergleich
zweier Messreihen von Dual-Phasen Stidhlen mit unterschiedlichem Martensitgehalt wiirde
dies auch bei vielen Einzelmessungen das Ergebnis beeinflussen: Die Wahrscheinlichkeit,
dass sich ein hartes Korn unmittelbar unterhalb der Eindruckspitze befindet, ist bei einem
Stahl mit hohem Volumenanteil der harten Phase gréfier. Solche Messungen miissen also von
der Ergebnisermittlung ausgeschlossen werden. Dazu ist es notwendig, das Material nach
einer Messserie abzuschleifen (gestrichelte Linie in Bild 2.10), um das Gefiige unter dem

gemessenen Eindruck zu iiberpriifen.

Die Messungen werden mit einem pyramidenférmigen Diamanten mit einem Offnungswin-
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Bild 2.10: Beim Eindriicken der Diamantpyramide (schwarz) des Ultrami-
krohértemessgerétes in ein Ferritkorn (weifl) kann es passieren, dass sich direkt darunter ein
Martensitkorn (grau) befindet und die Messung beeinflusst. Das Material wird etwa bis zur

gestrichelten Linie abgetragen, um diese systematischen Messfehler auszuschlieflen.

kel von 136 ° durchgefiihrt, die Lastkraft betragt in allen Versuchsreihen 5mN. Alle Proben
werden vor der Versuchsdurchfithrung mit einer Anreiinadel angeritzt, die dabei entste-
hende Markierung von etwa 30 pm Breite verschwindet spéter beim Abtragen der obersten
Schicht nicht und dient als Orientierung beim Wiederauffinden der Stellen an denen Ein-
driickversuche unternommen wurden. Im Kratzer werden zwei relativ tiefliegende und mar-
kante Punkte als Endpunkte fiir eine Referenzstrecke gewéhlt, von einem Ende der Strecke

kann dann jeder Eindruck-Punkt in einem Polarkoordinatensystem vermessen werden, siche
Bild 2.11.

Das Abtragen einer diinnen Schicht geschieht durch Schleifen fiir ca. 20s bei 1000 Umdreh-
ungen/min mit 1pxm Diamantstaub-Suspension und anschlieBendem Polieren fiir eine Mi-
nute. Dabei wird die Oberfldche gerade etwas weiter abgetragen, als ein Eindruck tief ist.
Falls unter einem Eindruck Martensit auftritt, ist dies nach dem Abschleifen zu erkennen:
Bild 2.12(a) zeigt eine Probe mit vermessenen Eindriickpunkten. Im Bild, das nach dem
Abschleifen aufgenommen wurde (Bild 2.12(b)) sieht man deutlich, dass sich unter dem
Eindruck ,Pa2*“ Martensit befindet. Solche Messungen werden von der Ergebnisermittlung
ausgeschlossen. Die Vermutung, dass ein unter dem Eindruck liegendes Martensit-Korn die
Messung beeinflusst, bestétigte sich auch; die Ergebnisse der ausgeschlossenen Messungen
lagen meist weit {iber oder zumindest am oberen Rand des Bereiches der iibrigen ermittelten
Werte.

Ergebnisse

Die drei Versuchsreihen (F/M, F/F und F) wurden jeweils an drei Proben mit unterschied-
lichem Ferrit-Gehalt (6%, 11% und 18%) durchgefiihrt. Jede Versuchsreihe lieferte min-
destens 35 Messungen, die nicht aufgrund darunter liegender Korngrenzen oder Martensit-
Inklusionen ausgeschlossen werden mussten. Die Ergebnisse sind in Bild 2.13 dargestellt. Die

gemessene Hirte ist in den Mitten der groflen Ferrit-Kérner nahezu konstant fiir verschiede-
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Bild 2.11: Zur Orientierung im REM wurde das Material mit einer Anreifinadel angeritzt, zu
sehen ist das Ende eines Kratzers. PaR1 und PaR4 sind die Endpunkte einer Referenzgera-
den, die beniitzt wurde, um die Positionen der Eindriicke in einem Polarkoordinatensystem

Zu vermessen.

ne Volumenanteile Martensit, die Unterschiede sind nicht signifikant. Die durchschnittliche
Ferrit-Hérte in den groflen Kornern ist als durchgezogene Linie in Bild 2.13 eingezeichnet,
der hochste und niedrigste gemessene Wert wird durch die unterbrochenen Linien markiert.
Die Hirtemessungen in der Nihe der Ferrit/Ferrit-Korngrenzen (F/F) ergeben eine leicht
ansteigende Tendenz der Hérte mit dem Volumenanteil Martensit der Probe. Die stérkste
Zunahme der Hérte der Ferrit-Korner ist in der Néhe von Ferrit/Martensit-Phasengrenzen
(F/M) zu verzeichnen. Auffillig ist insbesondere der sehr starke Anstieg der hochsten ge-
messenen Hérten fiir die grofleren Volumenanteile Martensit in den Proben. Die geringsten
gemessenen Harten unterscheiden sich geringfiigig fiir alle Proben in allen Versuchsreihen.
Eine Verfestigung in den Ferrit-Koérnern findet hauptséchlich in der Néhe der Martensit-

Inklusionen statt, insgesamt ist die Verfestigung sehr inhomogen.
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FPad1=14.15 pym

Fh1=137.60eg

Bild 2.12: Liegt unter einem Eindruck (a) ein Martensit-Korn (die hellen Bereiche in den
Aufnahmen sind Martensit), wie hier beim Eindruck ,Pa2“, so wird dies nach dem Abschlei-

fen erkannt: Das Bild (b) wurde nach Abtragen der obersten Schicht aufgenommen.

Diskussion der Ultramikrohirte-Messergebnisse

Traint [82] hat an denselben Dual-Phasen Stéhlen, wie sie hier verwendet werden, Unter-
suchungen durchgefiihrt. In ihrer Arbeit entspricht die hier verwendete Legierung der Le-
gierung DP7. Es wurde in die Mitte grofler Ferrit-Koérner von Stdhlen mit 7 verschiedenen
Martensit-Gehalten gedriickt. Die Ergebnisse, dargestellt in Bild 2.14, sind nicht mit den
hier ermittelten direkt vergleichbar, da die Eindriicke nicht mit 5 mN sondern mit 10 mN Last
durchgefiihrt wurden. Deutlich wird wie in den fiir diese Arbeit durchgefiihrten Untersuchun-
gen, dass die Ferrit-Hérte in der Mitte der grofflen Kérner unabhéngig vom Martensit-Gehalt
des Verbundes ist.

Durch Ultramikrohértemessungen an Ferrit-Kornern verschiedener Dual-Phasen Stéahle mit
unterschiedlichem Martensit-Gehalt kommen El-Sesy et al. [29] zu dem Ergebnis, dass die
Ferrit-Harte abhéngig vom Martensit-Gehalt ist. Sie ermitteln im Durchschnitt eine mit dem
Martensit-Gehalt steigende Ferrit-Héarte. Allerdings differenzieren sie nicht nach dem Ort der

Eindriicke. Wiirden die Durchschnitte iiber alle hier durchgefiihrten Ferrit-Hartemessungen
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Bild 2.13: Ferrit-Hérte in Proben mit unterschiedlichem Martensit-Gehalt. Dargestellt
sind in beiden Diagrammen Minimal-, Maximal- und Durchschnittswerte. (a)Hérte in der
Néhe von Ferrit/Ferrit-Korngrenzen. (b) Ferrit-Hérte in der N&he von Ferrit/Martensit-

Phasengrenzen. Die Linien stellen jeweils die Héarte in der Mitte grofler Ferrit-Korner dar.

an Proben eines Martensit-Gehalts verglichen, wiirde man auch eine mit dem Martensit-
Gehalt steigende Ferrit-Hérte ermitteln.

Die Ferrit-Hérte wird durch den Kohlenstoffgehalt im Ferrit beeinflusst, Kohlenstoffato-
me behindern bei plastischer Verformung die Versetzungsbewegung. Die Ferrit-Héartung
durch Kohlenstoffatome steigt mit der Wurzel der Kohlenstoff-Konzentration I' im Eisen-
Gitter [34]:

Aty ~ VT . (2.8)

ATy ist der Anstieg der Spannung, die notig ist, um Versetzungen im Gitter zu bewegen.

Diese Beziehung wurde mehrfach experimentell bestétigt.

Es ist davon auszugehen, dass der Kohlenstoff-Gehalt im Ferrit in dieser Untersuchung nicht
in grofem Ausmaf} durch die Kiihlrate beeinflusst wird, d.h. im Ferrit ist die Kohlenstoff-
Konzentration nahezu unabhéngig vom Martensit-Volumenanteil der Probe. In der Mitte der
groflen Ferrit-Korner ist die Kohlenstoff-Konzentration in allen Proben gleich, sie entspricht
der Konzentration, die dort wéhrend der interkritischen Glithung vorliegt. Wihrend der
schnellen Abkiihlprozesse ist nicht geniigend Zeit fiir eine maBgebliche Anderung der Kon-
zentration durch Diffusion. In den Ferrit-Bereichen, die wahrend der Abkiihlung aus Auste-
nit entstehen, ist die Konzentration auch nicht in besonderem Ausmafl von der Abkiihlrate
abhéngig. Die Austenit-Ferrit Phasenumwandlung geschieht bereits kurz nach Beginn der

Abkiihlung bis etwa 700 °C. Der entstehende Ferrit ist maximal bis zur Loslichkeitsgrenze mit
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Bild 2.14: Ergebnisse von Eindriicken an Dual-Phasen Stdhlen mit unterschiedlichen Mar-

tensitgehalten. Dargestellt ist jeweils der Mittelwert und die Standardabweichung. Die

Eindriicke wurden mit jeweils 10 mN unternommen.

Kohlenstoff angereichert, diese verdndert sich fiir unterschiedliche Temperaturen in diesem
Bereich nur geringfiigig. Unter der realistischen Annahme, dass der Kohlenstoffgehalt um
maximal 10% variiert, dndert sich die Hérte des Ferrits dennoch nur um 5%. Im Zusammen-
hang mit der nahezu konstanten Untergrenze der gemessenen Hérten fiir unterschiedliche
Martensit-Gehalte wird ein mafigeblicher Einfluss des Kohlenstoffgehalts auf die Ergebnisse

ausgeschlossen.

23



Kapitel 3
Mikromechanische Berechnung

Dual-Phasen Stahl besteht aus einer Ferrit-Matrix mit eingeschlossenen Martensit-Inseln.
In einer mikromechanischen Berechnung zur Simulation des Materialverhaltens muss diese
Struktur in der geometrischen Modellierung abgebildet werden. Die Entstehungsgeschichte
des Stahles soll beriicksichtigt werden, insbesondere die Volumenzunahme der Inklusionen
wahrend der Abkiihlung durch die Phasenumwandlung von Austenit zu Martensit. Zur Be-
rechnung der Abkiihlung und des anschlieBenden Belastungsveruchs werden Finite Elemen-
te verwendet, mit ihnen lésst sich elastisch-plastisches Materialverhalten unter thermisch-
mechanischer Belastung simulieren. Zur geometrischen Modellierung eignet sich die Ein-
heitszellentechnik, dabei wird ein kleiner, repriasentativer Ausschnitt des Materials im Mo-
dell dargestellt. Das Modell muss ausreichend fein aufgelost sein, um die Mikrostruktur
(Inklusionen in Matrix) korrekt wiederzugeben. Auflerdem sollte das von der Einheitszelle
abgebildete Volumen so grof§ sein, dass die Einheitszelle nach auflen homogene Materialei-
genschaften aufweist. Einheitszellen kénnen in beliebig vielen Dimension erstellt werden,
fiir dreidimensionale Aufgabenstellungen wie das Matrix-Inklusions-Problem ist eine dreidi-
mensionale Zelle sinnvoll. Gelingt es, ein dreidimensionales Problem in zwei Dimensionen
darzustellen, kann eine zweidimensionale Zelle vorteilhaft sein, da dadurch der Rechenauf-
wand deutlich vermindert wird und in Folge gréflere Bereiche des Materials abgebildet werden
konnen. Durch periodische Randbedingungen wird gewéhrleistet, dass keine Effekte durch
freie Réander auftreten. Dazu wird die Verformung der Knoten der Finiten Elemente einer
Oberfliche mit der Verformung der Knoten der anderen Seite in Beziehung gesetzt. Fiir
die Vernetzung der Modelle mit Finiten Elementen wird das Programm-Paket MSC.Patran
verwendet, die Berechnungen werden mit ABAQUS durchgefiihrt.
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3.1 Geometrische Modellierung

Das Ziel bei der Netzbildung ist eine Gefiigesimualtion, die topologisch und geometrisch wirk-
lichkeitsgetreu ist [55]. Voronoi-Netze [27, 84] eignen sich gut zur kiinstlichen Erzeugung von
Gefiigestrukturen: Sie sind einfach mit dem Computer zu generieren und zu behandeln, da sie
nur ebene Begrenzungsflichen aufweisen, im Gegensatz z. B. zu Johnson-Mehl-Modellen [44],
bei denen gekriimmte Oberflachen die Zellen begrenzen. In Bild 3.1 ist ein zweidimensionales

Voronoi-Netz mit 100 Zellen dargestellt. Voronoi-Netze werden erstellt, indem jedem vorher

Bild 3.1: 2D-Voronoi-Netz.

festgelegtem Voronoi-Zentrum eine Voronoi-Zelle zugeordnet wird. Fiir jede Zelle gilt, dass
jeder Punkt innerhalb dieser Zelle dem Zentrum dieser Zelle néher ist als jedem anderen
Zentrum. Um ein dreidimensionales Gefiige mit zufrieden stellenden Parametern zu erhal-
ten, sind etwa 8000 Voronoi-Zellen notig [86]. Dabei wird gefordert, dass die gemittelten
geometrischen Eigenschaften wie z. B. Kanten und Ecken pro Zelle fiir verschiedene zufalls-
generierte Netze nicht signifikant divergieren und dass der ebene Schnitt durch das Gefiige

repréasentativ fiir das rdumliche Gefiige ist.

Die Erfiillung dieser Bedingungen ist nicht hinreichend dafiir, dass tatséchlich ein rea-
litdtsdhnliches Netz generiert wurde. Zum Beispiel treten in zufallsgenerierten Voronoi-
Netzen extrem kurze Kanten auf, die um einige Gréflenordnungen unterhalb der durch-
schnittlichen Kantenlénge der Zellen liegen kénnen. Solche kurzen Kanten kommen in einem
realen Gefiige nicht vor, da sie energetisch sehr ungiinstig sind. Wahrend des Rekristallisati-

onsprozesses kommt es durch Kornwachstum zur Verschiebung von Korngrenzflichen, wobei
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kurze Kanten und kleine Korngrenzflichen eliminiert werden. AuBlerdem sind die Grenz-
flichen von Kornern in Metallgefiigen oft gekriimmt, um an einer gemeinsamen Kante von

drei Kornern energetisch giinstige Winkel zwischen den Grenzflichen zu bilden [68, 69].

Bei der Verwendung von dreidimensionalen Voronoi-Netzen stellen sich vor allem zwei Pro-

bleme:

e Das Vernetzen von 8000 Voronoi-Zellen wiirde Finite-Element-Netze erzeugen, die
mit den momentan zur Verfiigung stehenden Rechenkapazititen sehr schwierig zu

bewéltigen sind.

e Beim Vernetzen von kurzen Kanten zwischen drei Voronoi-Zellen entstehen extrem

viele Elemente, da das Netz zu dieser Kante hin extrem verfeinert werden muss [88].

Analytische mikromechanische Berechnungen an dreidimensionalen Netzen mit immerhin
tiber 1000 Zellen gibt es [91], allerdings sind die dort verwendeten Methoden auf das hier
behandelte Problem nicht anwendbar, da die Berechnungen des Herstellprozesses des Dual-

Phasen Stahles ein elastisch-plastisches und temperaturabhéngiges Materialgesetz erfordern.

Unter Umstédnden kann eine Aufgabenstellung auch sinnvoll in zwei Dimensionen modelliert
werden, wodurch die Anzahl der erforderlichen Voronoi-Zellen auf einige hundert reduziert
wird. Simulationsrechnungen fiir einen Duplex-Stahl haben gezeigt, dass 100 Voronoi-Zellen
in der Ebene nicht ausreichen um konvergierende Ergebnisse bei der mechanischen Berech-
nung zu erhalten. Bei gleichen stereologischen Parametern und zufélligen Einfarbungen
ergaben sich bei 100 Zellen noch starke Schwankungen des thermo-mechanischen Verhal-
tens, d. h. die Geometrie hatte einen grofien Einfluss auf das Ergebnis [56]. Bei Verwendung
von 500 Voronoi-Zellen trat das Problem nicht mehr auf. Es wird davon ausgegangen, dass
500 Zellen, und nicht wie in drei Dimensionen 8000 Zellen, eine ausreichende Grofie fiir ein

zweidimensionales Netz darstellen.

3.1.1 Periodische Randbedingungen

Fiir periodische Randbedingungen werden die Verschiebungen der Finite-Element-Knoten
einer Oberfliche der Einheitszelle mit den Knotenverschiebungen der gegeniiberliegenden

Fliche (Kante bei einer zweidimensionalen Zelle) iiber einen Vektor verbunden:

u? — W% =¢  mit i=1,2,3(3D) oder i=1,2(2D); (3.1)

O und U stehen fiir zwei gegeniiberliegende Flichen (Kanten) der Einheitszelle, die ,,obe-
re“ und ,untere“ Fliche (Kante) in Richtung 4; die Differenz ¢’ ist die Verschiebung der
beiden Flichen (Kanten) relativ zueinander. In Bild 3.2 ist das Prinzip an Hand einer einfa-

chen zweidimensionalen Einheitszelle mit viereckigen Finiten Elementen dargestellt. Durch
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Bild 3.2: Schematische Darstellung einer zweidimensionalen Einheitszelle. Zwei ge-
geniiberliegende Kanten sind iiber einen Verformungsvektor miteinander verbunden, jeder
Knoten auf einer Kante kann sich zu seinem jeweiligen Gegeniiber nur so bewegen, wie alle

Knoten dieser Kante zu ihrem jeweiligen Gegeniiber.

Anderungen des Vektors ¢ kénnen Verformungen aufgebracht werden. Auch kraftgesteuer-
te Modellrechnungen sind {iber diesen Steuervektor mit seinen Koppelknoten, an denen die
Oberflachenknoten angeschlossen sind, moglich. Dazu wird die Kraft auf den Koppelknoten
in Form einer Einzellast aufgebracht. Um Verzerrungen zu erhalten, sind die Knotenverschie-

bungen ¢’ noch durch die entsprechende Abmessung der Zelle in Richtung ¢ zu dividieren.

Bei dreidimensionalen Rechnungen an kubischen Einheitszellen werden alle sechs Oberfliachen
auf diese Weise gekoppelt und bei zweidimensionalen Rechnungen die vier Seitenkanten der
dabei verwendeten rechteckigen Einheitszelle. Ein Problem stellt die Behandlung der Rich-
tung aus der Ebene bei zweidimensionalen Rechnungen dar. Mit den Verschiebungsbedin-
gungen in diese Richtung miissen in Kombination mit einem modifizierten Materialgesetz die
mechanischen Eigenschaften in die dritte Dimension ersetzt werden. Es stehen drei Elemente

mit unterschiedlichen Ansétzen zur Losung dieses Problems zur Verfiigung [42]:

e plane strain: feste Randbedingungen quer zur Elementebene, d.h. die Verformungen

in diese Richtung werden zu Null gesetzt.

e plane stress: lose Rénder quer zur Elementebene, damit werden die Spannungen in

diese Richtung zu Null gesetzt.

e generalized plain strain: Die Verschiebungen quer zur Elementebene werden fiir alle
Elemente gekoppelt, d.h. das gesamte System kann sich in diese Richtung gleichméafig

bewegen.

Generalized Plane Strain Elemente konnen ein Material mit Fasern gut abbilden, die Rich-
tung der Fasern wird dabei in Querrichtung zur Ebene (,,out of plane*) angenommen. Sie
sind geeignet, beispielsweise die Struktur von Duplex-Stdhlen in einem mikromechanischen
Modell darzustellen. Fiir Dual-Phasen Stahl kommen sie nicht in Frage, da die Inklusionen

dort nicht in Form von Fasern auftreten. Der Matrix-Inklusions-Charakter wiirde mit diesen
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Elementen in die dritte Richtung nicht wiedergegeben. Die Inklusionen wiirden die Quer-
dehnung der gesamten Zelle behindern, ein hoherer Martensit-Anteil hiatte automatisch ein
steiferes Materialverhalten zur Folge. Auch Plane Stress Elemente kénnen fiir die Simulati-
on des Dual-Phasen Stahls nicht verwendet werden. Sie sind ungeeignet, den Abkiihlprozess
zu berechnen: Die sich ausdehnenden Inklusionen wiirden sich nur quer zur Ebene aus-
dehnen, da diese Richtung nicht behindert ist. Damit kénnte nicht studiert werden, wie
die Volumenzunahme auf die umliegende Matrix wirkt. Der Abkiihlvorgang alleine kann in
zwei Dimensionen mit festen Réndern (Plane Strain Elemente) modelliert werden. Sowohl
die Temperaturdehnung als auch die Phasenumwandlungsausdehnung werden fiir die dritte
Richtung zu Null gesetzt. Diese Dehnungen wiirden sonst iiber die Querdehnzahl die Deh-
nung der Inklusionen in der Ebene beeinflussen, anisotrope Querdehnzahlen sind mit dem
Programmpaket ABAQUS[42] nicht moglich. Mit den unterdriickten Ausdehnungen in die
dritte Richtung wird zwar nicht das Materialverhalten korrekt simuliert, fiir die Analyse der
Verfestigung der Matrix ist es aber ein brauchbares Modell. Im Zugversuch kommt es durch
die festen Rénder iiber die behinderte Querdehnung zu einem zu steifen Materialverhalten.
Da Schwierigkeiten bestiinden, die einzelnen versteifenden Effekte (Verformungsverfestigung
des Matrix-Materials, behinderte Querdehnung und Einfluss der Inklusionen auf das um-
liegende Material wihrend des Zugversuchs in Zusammenhang mit den festen Réndern) zu
trennen, wird mit den ebenen Voronoi-Netzen nur der Abkiihlvorgang mit Plane Strain Ele-

menten berechnet.

3.1.2 Zweidimensionale Netze

Um die kurzen Kanten zwischen Voronoi-Zellen eines zweidimensionalen Netzes zu entfernen,

bieten sich drei Moglichkeiten an:

e Die Keimpunkte des Netzes werden so gelegt, dass bei der Vernetzung keine kurzen
Kanten entstehen. Das kann a priori geschehen, indem die Keimzellen nur an be-
stimmten Punkten zugelassen werden. Das daraus generierte Netz ist allerdings je
nach Methode sehr gleichméfig, die stereologischen Parameter entsprechen mit hoher
Wahrscheinlichkeit nicht denen eines zufilligen Netzes. Netze, die regelméaflige Anord-
nungen von Keimzellen beniitzen, bestehen im Ergebnis z. B. nur aus Sechsecken, je
nachdem welches Muster verwendet wird. Diese Sechsecke lassen sich dann zwar noch

leicht modifizieren, allerdings bleibt das Netz sehr gleichméfig.

e Die Keimstellen eines bereits generierten Netzes werden so verschoben, dass in einem
neuen Lauf ein Netz mit weniger oder gar keinen kurzen Kanten entsteht. Dabei
entsteht wieder ein Voronoi-Netz. Falls diese Eingriffe nur punktuell vorgenommen

werden, ist keine signifikante Anderung der stereologischen Parameter zu erwarten.

e Kornwachstum wird simuliert, um die kurzen Kanten zu eliminieren.
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In dieser Arbeit wird die zweite Moglichkeit verfolgt. Hochgradig regelméflige Netze kéonnen
zur Ausbildung von Vorzugsrichtungen bei den mechanischen Eigenschaften fiithren. Bei
der zweiten Moglichkeit besteht diese Gefahr nicht, auBlerdem wird die Realitédtsndhe der
Modellierung mit einem Voronoi-Netz ausgeniitzt. Das Kornwachstum wird nicht weiter

verfolgt, da dadurch das Modell unnétig verkompliziert wiirde.

Es wurde eine Methode entwickelt, bei der durch Verschieben von Keimzellen in iterati-
ven Schritten eine Voronoi-Struktur fiir die Finite-Elemente-Vernetzung erzeugt wird. Die
Keimzellen (Voronoi-Zentren) zweier Zellen, die eine kurze Kante zwischen sich haben, wer-
den entweder ein wenig voneinander weg oder ein wenig aufeinander zu verschoben, wobei
immer nur eine Keimzelle verschoben wird. Zuerst wird eine Vergroflerung des Abstandes
versucht und falls das bei dem néchsten Erzeugen des Voronoi-Netzes nicht zum Erfolg fiihrt,
wird der Abstand verringert. Dieser Prozess wird so lange wiederholt bis keine kurze Kante

mehr auftritt. Bild 3.3(a) zeigt ein zuféllig generiertes Voronoi-Netz mit 100 Zellen. Einige

Bild 3.3: (a) Originales Voronoi-Netz mit kurzen Kanten. (b) Nach einigen iterativen Schrit-

ten entsteht ein modifiziertes Netz ohne kurze Kanten.

Kanten sind fiir eine Vernetzung ungiinstig, z. B. die zwischen Zelle 46 und 30. Nach drei
iterativen Schritten entsteht ein modifiziertes Netz ohne Kanten mit Léngen unterhalb des
Schwellenwertes, dargestellt in Bild 3.3(b). Durch auseinander ziehen der Zellen 46 und 30

wurde z. B. erreicht, dass die Kante zwischen diesen beiden Zellen nicht mehr besteht.

Der Schwellenwert fiir die Kantenldnge wird bei 100 Zellen iiblicherweise auf das 0,01-fache
der Grofe der gesamten Einheitszelle gesetzt, bei 500 Zellen auf das 0,002-fache. Ein héherer

Schwellenwert fiithrt zu weniger Finiten Elementen, allerdings sinkt damit die Wahrschein-
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lichkeit, dass das Verfahren konvergiert. Zur Verbesserung der Konvergenz-Eigenschaften
werden die Zellen nicht in jedem Schritt um das gleiche Mass verschoben. Die Verschie-
bungslinge wird zufillig generiert, die maximale Verschiebung ist der Schwellenwert. Um
Riickkoppelungen zu vermeiden, werden nicht zwei Nachbarn auf einmal verschoben, sondern
nur einer von beiden, der zufillig ausgewahlt wird. Wird nach 5 Iterationen kein geeignetes
Netz erzeugt, beginnt der Prozess nochmal von vorn. Mit dieser Methode wurden auch Netze
mit 500 Zellen erzeugt, siehe Bild 3.4.
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Bild 3.4: Zweidimensionales Voronoi-Netz mit 500 Zellen, wie es fiir eine FE-Diskretisierung

verwendet wurde.

Die Vernetzung mit Finiten Elementen geschieht mit dem kommerziellen Programmpaket
MSC.Patran. Um Koppelknoten fiir die periodischen Randbedingungen zu erhalten, miissen
die Knoten auf gegeniiberliegenden Réndern relativ auf den gleichen Positionen sein, d. h.
sie miissen sich in einer Koordinate genau um die Breite oder Hohe der Einheitszelle unter-
scheiden. Dies wird erreicht durch Vorgabe der Knoten auf gegeniiberliegenden Réndern vor
der Vernetzung. Diese Knoten bilden jeweils Paare fiir die Koppelgleichungen, die entspre-

chenden Knotennummern wurden durch ein Computer-Programm ausgelesen.

Bei der Zuweisung der Voronoi-Zellen zu den beiden Materialphasen muss ein bestimmter

Volumenanteil bzw. Fliachenanteil mit der Inklusionsphase eingefirbt werden. Dazu beste-
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hen verschiedene Moglichkeiten: Aufteilung von Hand, Zufallsverteilungen und Verteilun-
gen mittels Quasizufalls-Sequenzen, etwa nach Halton [35], bis der geforderte Flidchenanteil
eingefarbt ist. Die reinen Zufallsverteilungen fiithren zu subjektiv weniger homogenen Ver-
teilungen, d.h. die Inklusionen sind nicht sehr gleichméfiig auf die gesamte Zelle verteilt,

siehe Bild 3.5(a) fiir eine reine Zufallseinfarbung. Unter den Realisationen der reinen Zu-
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Bild 3.5: (a) Reine Zufallseinfirbung und (b) eine Einfirbung mit Hilfe des Halton-
Algorithmus eines 2D-Voronoi-Netzes, der Volumenanteil der Inklusionen betragt bei beiden
Netzen etwa 10 %.

fallsverteilungen befinden sich natiirlich auch gleichméfigere Einfirbungen als in Bild 3.5(a).
Um zu iiberpriifen, ob die Gleichméfligkeit der Einfarbung einen signifikanten Einfluss auf
das Ergebnis hat, wurden sowohl reine Zufallsverteilungen mit subjektiv inhomogenen Ver-
teilungen als auch Verteilungen von Hand und Halton-Verteilungen, siehe Bild 3.5(b), fiir
die Simulationen verwendet. Der Halton-Algorithmus lieferte homogene Verteilungen, sie

unterschieden sich in ihrer Gleichméfigkeit subjektiv nicht von den Handverteilungen.
3.1.3 Dreidimensionale Netze

Einfaches Matrix-Inklusions-Modell

Fiir die Abbildung des Matrix-Inklusions-Systems in einem Dual-Phasen-Stahl bietet sich
als einfaches dreidimensionales Modell eine einzelne Inklusion in einer wiirfelférmigen Ein-
heitszelle an. Mit den periodischen Randbedingungen wird eine periodische Anordnung der

Inklusionen simuliert, wobei die Inklusionen jeweils in einer Richtung auf einer Achse liegen,
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siehe Bild 3.6. Mit der Grofle der Inklusion kann der Volumenanteil der eingeschlossenen

Phase festgelegt werden.
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Bild 3.6: Fiir das einfache Matrix-Inklusions-Modell wird eine regelméflige Anordnung der

Inklusionen in jede Richtung zugrundegelegt.

Als Geometrie fiir den Einschluss kann bei einer Modellierung mit Finiten Elementen eine
fast beliebige Form gewihlt werden. Hier wird ein a-Tetrakaidekaeder [46] verwendet. Dieser
Korper ist, falls man ihn periodisch anordnet, raumfiillend. Die Oberfliche besteht aus sechs
Vierecken und acht Sechsecken. Die Eckenwinkel betragen 109°28’ und entsprechen damit der
Forderung nach Minimierung der Oberflichenenergie des Korpers. Die durchschnittliche An-
zahl von Ecken pro Oberflache ist mit einem Wert von n = 5,143 etwa so grofl wie die expe-
rimentell an Seifenblasen (n = 5,111) [53] oder 3-Messingkornern (n = 5,142) [26] ermittel-
ten Werte. Allerdings kommen in diesen und anderen natiirlichen Strukturen hauptséchlich
fiinfeckige Oberfliachen vor, der a-Tetrakaidekaeder hat keine solche. Eine von Williams vor-
gestellte Modifikation des a-Tetrakaidekaeder, der - oder auch Williams-Tetrakaidekaeder,
besitzt auch fiinfeckige Oberflichen. Aufgrund seiner ldnglichen Form koénnte er bei ei-
nem grofen Inklusionsvolumen nicht in einen wiirfelférmigen Kubus eingebaut werden. In
Bild 3.7 ist ein Teil des Finite-Elemente-Netzes eines Matrix-Inklusions-Modelles mit einem
a-Tetrakaidekaeder dargestellt. Von der Matrix ist nur die untere Hilfte abgebildet, die
Inklusion in der Mitte hat ein relatives Volumen von 10%. Das relative Volumen der In-
klusionsphase wird iiber die Grofle des a-Tetrakaidekaeders in der Mitte gesteuert. Dieser
Modellierung ist eine Grenze gesetzt: Die Inklusion darf in Ihrem Durchmesser nicht so grof3

werden wie der umgebende Kubus, im betrachteten Bereich bis 17 % ist das kein Problem.

Bei der Vernetzung ist zu beachten, dass gegeniiberliegende Fléchen gleiche Finite-Elemente-
Netze haben, damit fiir die periodischen Randbedingungen immer Knotenpaare vorliegen.

Den Vernetzungsroutinen kénnen keine Netze auf den Oberflichen vorgegeben werden, des-
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Bild 3.7: FE-Vernetzung eines Matrix-Inklusions-Modelles mit einem «-Tetrakaidekaeder in
der Mitte, relatives Volumen: 10 %. Von der Matrix ist nur die untere Hélfte dargestellt.

halb miissen die Knotenpaare auf eine andere Weise generiert werden. In dem einfachen
Inklusionsmodell wird dies erreicht, indem zuerst nur ein Viertel des Modells vernetzt wird

und dann das Netz dieses Viertels gespiegelt wird, um die anderen Viertel zu erzeugen.

Mehrkornermodell

Die hochgradige Periodizitdt der Anordnung der Inklusionen aufgrund der Randbedingun-
gen in dem einfachen Inklusionsmodell entspricht natiirlich nicht der Realitit. Der néchste
Nachbar einer Inklusion in diesem Modell ist dieselbe Inklusion wieder, d.h. die Inklusi-
on interagiert u.U. direkt mit sich selbst. Es wurde versucht, ein realitdtsndheres Modell
zu erstellen, in dem mehrere Inklusionen in einer Einheitszelle vorkommen. Da auch die-
se Zelle periodische Randbedingungen besitzt, ist die Anordnung der Inklusionen iiber die
Zellenrénder hinaus letztendlich auch periodisch. Bei ausreichender Zellengréfie kann aber
mit Sicherheit ausgeschlossen werden, dass die einzelnen Inklusionen iiber die periodischen
Randbedingungen direkte Wechselwirkungen mit sich selbst aufbauen. Wegen der grofien
Zellenabmessungen konnte hier auch der §-Tetrakaidekaeder [90] verwendet werden. Er wird
in einer raumfiillenden Packung in verschiedenen Richtungen eingebaut. Er weist damit eine

geringere Packungsregelméafligkeit auf als der a-Tetrakaidekaeder.

Die fiinfeckigen Oberflichen des [-Tetrakaidekaeder miissen gekriimmt sein, damit eine
raumfiillende Packung entstehen kann. Fiir eine Implementierung in ein Netz aus Finiten
Elementen werden die gekriimmten Fldchen mit ebenen Elementoberflichen angenéhert. Da-
zu wird bei den Fiinfecken eine zusétzliche Kante eingefiihrt. In Bild 3.8 ist die Annéherung
der Geometrie der gekriimmten Oberflichen durch die Finiten Elemente zu erkennen. Da

die Vernetzung aus anderen Griinden (z. B. Geometrie der Finiten Elemente) nicht engma-
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Bild 3.8: Ausschnitt von zwei (-Tetrakaidekaedern, auf den beiden linken Seitenflichen ist

die Anndherung der gekriimmten Oberflichen mit Finiten Elementen zu erkennen.

schiger durchgefiihrt werden musste, wurde auf eine genauere Anniherung der schwachen

Oberflachenkriimmung der Fiinfecke verzichtet.

Um die spétere periodische Vernetzung iiber die Modellgrenzen zu vereinfachen, wird jeder
Korper aus 8 Teilkorpern zusammengesetzt. Der (-Tetrakaidekaeder hat drei aufeinander
senkrecht stehende Symmetrieebenen, weswegen er sich in 8 gleiche Teilkorper zerlegen lasst.
Wird ein Gesamtkorper aus gespiegelten Teilkorpern zusammengesetzt, ist gewéhrleistet,
dass an den Schnittflichen auch jeweils Knotenpaare aufeinander treffen. In Bild 3.9 ist eine

raumfiillende Packung mit mehreren [-Tetrakaidekaedern dargestellt.

Bei dem Einféarben dieser Packungen fiir die Darstellung eines Zweiphasengefiiges miissen
zusammenhéngende Bereiche der Inklusionsphase, die von einer Oberfliche der Einheitszelle
zur anderen reichen, vermieden werden. Mit den periodischen Randbedingungen kommt es
sonst zu einer Briicke, die einer durchgehenden Faser im simulierten Werkstoft entspriche
und das globale mechanische Verhalten unrealistisch versteifen wiirde. Das Einfarben der

Zellen erfolgt per Hand.
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Bild 3.9: Finite-Element-Vernetzung von 64 zusammengefiigten 3-Tetrakaidekaedern.
3.2 Materialmodellierung

Materialgesetz

Beide Phasen werden als homogen angenommen und mit einem isotropen Materialgesetz mo-
delliert, das Plastizitétsgesetz nach von Mises wird verwendet. Auf die Programmierung von
Kristallplastizitdt wird verzichtet, da dadurch unnétige Unsicherheiten bei der Festlegung
der Eingangsparameter entstanden wéren. Um die Auswirkungen der Phasenumwandlung
auf eine eventuelle Verformungsverfestigung des Ferrits zu untersuchen, ist es auflerdem nicht
notwendig, die Modellierung auf Kristall-Léngenmafstab durchzufiihren. Die Materialgeset-
ze miissen temperaturabhéingig implementiert werden, da die Umwandlung (y — «’) und
damit eine eventuelle Plastifizierung deutlich iiber Raumtemperatur einsetzt. Der Marten-
sit wird mit einer Streckgrenze von 800 MPa und einer linearen Verfestigung von 40 MPa
pro 1% plastischer Dehnung bei Raumtemperatur und einer Streckgrenze von 450 MPa und
einer Verfestigung von 35MPa pro 1% plastischer Dehnung bei 400 °C angenommen. Die
angenommene Streckgrenze entspricht etwa den Werten von rein martensitischen Stéhlen.
Die genaue Hohe der Streckgrenze und auch das Verfestigungsverhalten spielen fiir die hier
durchgefiihrten Berechnungen keine Rolle, da die Untersuchung auf das Anfangsfliever-
halten des Dual-Phasen-Stahles abzielt; aufgrund der stark unterschiedlichen Streckgrenzen

der Materialien sollte der Martensit zu Beginn der plastischen Verformung nicht an die-
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ser teilnehmen. Dies wird in der Berechnung iiberpriift. Um die Werte der Ferrit-Phase
zu ermitteln, hitten Zugversuche an rein ferritischen Stéhlen durchgefiihrt werden kénnen.
Dieses Vorgehen ist allerdings mit Unwégbarkeiten verbunden: Im Dual-Phasen-Stahl be-
findet sich der iiberwiegende Teil des Kohlenstoffes im Austenit bzw. Martensit, die genaue
Aufteilung des Kohlenstoffs auf die Phasen ist allerdings nicht bekannt. Auch von einer
gleichméfligen Verteilung der anderen Legierungselemente iiber beide Phasen kann nicht oh-
ne weiteres ausgegangen werden. Fiir einen rein ferritischen Stahl wére u. U. auch eine vollig
andere Warmebehandlung nétig gewesen, wodurch auch die mechanischen Eigenschaften des
Ferrits beeinflusst worden wéren. Aus diesen Griinden wird das Materialverhalten des Fer-
rits fiir die Berechnungen aus den Spannungs-Dehnungs-Diagrammen der Zugversuche an
Dual-Phasen-Stéhlen mit unterschiedlichen Martensitgehalten extrapoliert. Die Implemen-
tierung geschah durch eine Approximation der Spannungs-Dehnungs-Kurve mittels polygo-
naler Stiitzstellen. Das Fliefverhalten des Ferrits bei 400 °C wurde berechnet, indem aus
Warmzugversuchen an ferritischen Stdhlen Faktoren fiir die Abnahme der Spannung bei je-
der Dehnung ermittelt wurden. Der E-Modul beider Phasen wurde bei RT mit 200000 MPa
und bei 400 °C mit 170000 MPa angesetzt, die Querkontraktionszahl ist konstant v = 0, 3.
Das Materialverhalten bei Temperaturen zwischen Raumtemperatur und 400 °C wird linear

interpoliert.

Phasenumwandlung Austenit - Martensit

Dual-Phasen-Stahl liegt wihrend des Glithens oberhalb von 723 °C als Gemisch aus Ferrit
und Austenit vor, wobei iiber die Glithtemperatur und den Kohlenstoffgehalt das Verhéltnis
Austenit zu Ferrit gesteuert werden kann. Bei schnellen Abkiihlvorgéngen bildet sich aus
dem Austenit o/-Martensit und Ferrit, wobei das Verhiltnis Martensit zu Ferrit von der Ge-
schwindigkeit des Abkiihlvorgangs abhingt. Ferrit kann wesentlich weniger Kohlenstoffato-
me l6sen als Austenit, wodurch es bei ausreichend langsamen Abkiihlraten zur Konzentration
von Kohlenstoffatomen in den kleiner werdenden Austenit-Inseln kommt. Die entstehenden
Martensit-Inseln sind deswegen bei langsameren Abkiihlraten kleiner. Die Phasenumwand-
lung setzt etwa bei 400 °C (Martensit-Start-Temperatur Mg) ein, wobei in der Simulation

angenommen wird, dass die Umwandlungskinetik linear bis 20 °C verlauft, siehe Bild 3.10.

Die v — o/ Umwandlung ist eine Transformation, bei der es nicht zum Abscheren von Atom-
schichten kommt sondern nur zu Verzerrungen im Gitter, den Bain-Verzerrungen. Dadurch
entsteht aus dem kubisch-flichenzentrierten Gitter des Austenits das tetragonal verzerrte
raumzentrierte Gitter des o’-Martensits. Die Transformationsdehnung £ lésst sich auf eine

einfache Scherung vy und eine Volumenzunahme 6 reduzieren [85].

0 0 %70
g™ = 0O 0 O (3.2)
%’Yo 0 ¢
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Bild 3.10: Angenommene Kinetik der Austenit-Martensit-Phasentransformation.

Der Deviator-Anteil kann bei der Simulation vernachléssigt werden, da sich in einer Martensit-
Inklusion viele verschiedene Martensit-Varianten bilden und es auflerdem zu Zwillingsbildung
kommt, wodurch sich die Scherungen iiber den gesamten Einschluss aufheben und die Aus-
dehnung in alle Raumrichtungen gleichméBig erfolgt [10]. Bei einer einheitlichen Absche-
rung wiirde es zu groferen Verformungsinkompatibilitdten mit dem umgebenden Material
kommen, dazu wére mehr Energie notig. Fiir die Berechnungen wird die modifizierte Trans-

formationsmatrix £ * verwendet.

§/3 0 0
"= 0 §/3 0 (3.3)
0 0 6/3

Durch den Vergleich der relativen Dichten von Austenit und Martensit (0,1265cm?®/g zu
0,1298 cm?/g) in Dual-Phasen-Stahl ergibt sich eine Volumenzunahme § = 2,6 % [18] wihrend

der Phasentransformation.

Umgesetzt wird die Phasenumwandlung in der FE-Berechnung durch unterschiedliche Tem-
peraturausdehnungskoeffizienten der beiden Bereiche. Die Ferrit-Matrix hat den Tempera-
turausdehnungskoeffizienten o o = 1,2 - 107°K™!, die Inklusion den um die Volumenzu-
nahme korrigierten oz o, miusion = 1,2 - 107° K™t — (6/3) /AT = —1,08 - 107°K .
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3.3 Ergebnisse der zweidimensionalen Berechnung

An ebenen Voronoi-Netzen mit 500 Zellen kann der Einfluss der Volumenausdehnung der
Inklusionen wéhrend der Abkiihlung auf das umliegende Material studiert werden, ein an-
schlieBender Zugversuch wird aus den oben genannten Griinden nicht durchgefiithrt. In
Bild 3.11 ist die plastische Vergleichsdehnung ¢,..,
Netz mit 10% Flichenanteil Martensit nach dem Abkiihlprozess dargestellt. Helle Bereiche

haben wéihrend der Abkiihlung eine starke Verformung erfahren, dunkle Bereiche nicht. Es

(,plastic equivalent strain“) in einem

ist deutlich zu erkennen, wie die plastisch verformten und damit verfestigten Bereiche des
Ferrits zwischen den harten Inklusionen zu einem Skelett zusammenwachsen. Die Martensit-
Inklusionen, dies sind die dunklen Inseln in helleren Bereichen, wurden nicht signifikant plas-
tisch verformt, wodurch die Annahme eines nicht ndher ermittelten Verfestigungsverhaltens
des Martensits gerechtfertigt ist. In den Bildern 3.12(a)-(d) sind die Ergebnisse von be-
rechneten Abkiihlprozessen an verschiedenen Einfirbungen dargestellt, die Skala entspricht
der aus Bild 3.11. Die Netze in den Bildern 3.12 (a) und (b) wurden zuféllig eingefdrbt,
Bild 3.12 (c) ist mit dem Halton-Algorithmus und Bild 3.12 (d) von Hand eingefirbt worden.
Obwohl in den zufillig eingefdarbten Netzen groflere Bereiche ohne Inklusion sind, bilden
sich dennoch durchgehende Briicken zwischen den gegeniiberliegenden Réndern. Die unver-
formten und nicht verfestigten Bereiche haben nun Inklusionscharakter. Die Bilder zeigen,
dass sich die Briicken zwischen den Martensit-Inklusionen unabhéngig von der Kornform
des Martensits bilden, vorausgesetzt, die Inklusionen haben einen Abstand der kleiner ist
als ihr Durchmesser, wobei hier keine allgemein giiltige Regel abgelesen werden kann. Es
ist auch in Frage zu stellen, ob ein solcher kritischer Abstand in einem zweidimensionalen
Netz Schliisse auf die Verhéltnisse in drei Dimensionen zulédsst. Die Spannungen nach dem

Abkiihlen erreichen dort, wo plastische Verformung stattgefunden hat, die Flieigrenze.
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Bild 3.11: Plastische Vergleichsdehnung nach

der simulierten Abkiihlung in einem zweidi-

mensionalen Voronoi-Netz mit 500 Zellen (siehe
Bild 3.5(b)), der Volumenanteil der Inklusionspha-
se Martensit betrigt 10 %.
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Bild 3.12: FErgebnisse von berechneten Abkiihlprozessen an verschiedenen Einfirbungen,

dargestellt ist die plastische Vergleichsdehnung.
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3.4 Ergebnisse des einfachen 3D-Inklusionsmodells

An der Einheitszelle konnen sowohl globale Zug- als auch Schubbelastungen simuliert wer-
den. Diese kénnen unterschiedlich als lokale Belastung auf die Zelle aufgebracht werden,
dadurch kann eine unterschiedliche Lage der Zelle relativ zur globalen Belastung simuliert
werden. Hier werden die zwei Sonderfille globaler Belastung uniaxialer Zug und reiner Schub
betrachtet. Uniaxialer Zug entspricht der Belastung im Zugversuch und ist deswegen mit
Experimenten gut vergleichbar, die Belastung reiner Schub ist &hnlich der Belastung wie
sie beim Walzen von Flachband auftritt und soll hier stellvertretend fiir Formgebungspro-
zesse stehen, um zu iiberpriifen, ob die festgestellten Effekte in analoger Form auch bei
anderen Belastungen auftreten. Um Theorien zu iiberpriifen, die davon ausgehen, dass der
Eigenspannungszustand im Material mit einer unterschiedlichen FlieBkurve bei Zug- oder
Druckbelastung nachgewiesen werden kann [30], werden auch Druckbelastungen an der Ein-

heitszelle berechnet.

In Bild 3.13 sind fiir globalen uniaxialen Zug exemplarisch zwei der Lage- und Belastungs-
moglichkeiten der Zelle dargestellt, dazwischen ist jede Winkellage mit den nach Mohr auf-

geteilten Spannungen denkbar. Entweder der Wiirfel liegt mit einer Achse in Belastungs-

022

_ (O
T, 1"51/
Gy Gy

Bild 3.13: Zwei mogliche Belastungen und Lagen der Einheitszelle fiir globalen uniaxialen

Zug (04z).

richtung, dann ist die Belastung an den Koppelknoten einfacher Zug in eine Richtung, oder
die Zelle ist aus dieser Lage verdreht, dann muss die globale Belastung in Zug- und Schubbe-
lastungen auf die Knoten entsprechend der angenommenen Lage verteilt werden. Genauso

kann auch eine globale Schubbelastung auf unterschiedliche Arten dargestellt werden, siehe
Bild 3.14.
3.4.1 Berechnungen ohne Phasenumwandlung

Um beurteilen zu kénnen, ob und wie sich die Phasenumwandlung und der damit einherge-

hende Volumenzuwachs der Austenit-Martensit-Inklusionen auf das mechanische Verhalten
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Bild 3.14: Zwei mogliche Belastungen und Lagen der Einheitszelle fiir globalen Schub.

des Materials auswirkt, werden zum Vergleich mechanische Berechnungen an der Einheitszel-
le ohne Simulation der vorangehenden Phasenumwandlung durchgefiihrt. Diese Berechnun-
gen zeigen fiir globalen Schub und globalen Zug jeweils die gleichen Ergebnisse unabhingig
von der lokalen Orientierung der Zelle. Auflerdem wurde zum Vergleich auch ein Zugversuch
an einer homogenen Zelle berechnet, dabei wurde auch die Inklusion mit dem Materialgesetz
des Ferrits modelliert. Die Ergebnisse sind in den Bildern 3.15 (a) und (b) dargestellt. FlieBen
beginnt unabhéngig vom Martensitgehalt immer bei der Dehngrenze des reinen Ferrits, etwa
180 N/mm?. Die Kurve fiir eine homogene Ferrit-Zelle entspricht genau dem fiir Ferrit imple-
mentierten Materialgesetz. Auch bei Schubbelastung wird der FlieBbeginn von der Matrix
bestimmt, FlieBen beginnt genau bei dem 1/+/3-fachen der Dehngrenze bei Zugbelastung.
Das Rechenmodell bestétigt die Aussagen von Fischmeister et al. [33], die harten Inklusionen
nehmen zu Beginn der plastischen Verformung nicht an dieser Teil, die Dehngrenze wird von
der Dehngrenze der Matrix bestimmt. Erst bei fortschreitender Plastifizierung und Verfe-
stigung der Matrix macht sich der Einfluss der Inklusionen auf das Verfestigungsverhalten
des Verbundes bemerkbar. In diesem Modell sind keine Effekte aus Versetzungsbildung an
Phasengrenzen (geometrisch notwendige Versetzungen) beriicksichtigt. Im realen Material
enstehen diese Versetzungen allerdings in grolem Umfang erst bei unterschiedlicher Verfor-
mung der beiden Phasen, bis zur Fliegrenze ist dies fiir Ferrit und Martensit aufgrund des
etwa gleichen E-Moduls nicht der Fall. Die Versetzungsbildung beeinflusst die Verfestigung

wéahrend der plastischen Verformung aber nicht die Flielgrenze des Verbundes.
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Bild 3.15: Ergebnisse der Berechnungen ohne Simulation der Phasenumwandlung an Zellen

mit unterschiedlichem Martensit-Anteil: (a) Zugbelastung und (b) Schubbelastung.

3.4.2 Belastung unter Beriicksichtigung der thermischen Vorge-
schichte

Durch den relativen Volumenzuwachs der Inklusion wéhrend der Phasenumwandlung kommt
es auch im 3D-Modell zu plastischen Verformungen in der Matrix beim Abkiihlvorgang.

Bild 3.16 (a) zeigt die plastische Vergleichsdehnung ¢,.., in einem mittigen Schnitt durch

peeq
das Modell nach dem simulierten Abkiihlprozess. Bereiche mit hoher plastischer Dehnung
sind dunkel eingefdrbt. Die Matrix lasst sich grob in zwei Gruppen einteilen: Bereiche, in
denen der Ferrit stiarker verformt und damit verfestigt wurde (F,,, , harter Ferrit“) und sol-
che Bereiche, die kaum oder gar keine plastische Verformung erlitten haben und deswegen
nicht nennenswert verfestigt wurden (F,,, ,,weicher Ferrit“). Dem verwendeten geometrischen
Modell liegt eine Mikrostruktur zu Grunde, die sich durch einfaches Verschieben der Ein-
heitszelle in einem kubischen Gitter ergibt, siehe Bild 3.6. Beriicksichtigt man dies, erkennt
man, dass die verfestigten Bereiche der Matrix die harten Inklusionen verbinden. Es bildet
sich wie im zweidimensionalen Fall ein Skelett aus den verfestigten Bereichen der Matrix und
harten Inklusionen. In dieses Skelett eingebettet sind relativ weiche Regionen des Ferrits.
Bild 3.16 (b) zeigt die plastische Vergleichsdehnung entlang einer Kante des Modells von
Bild 3.16 (a) fiir unterschiedliche Volumenanteile der Martensit-Phase. Die knapp 0,2 % pla-
stische Vordehnung am Rand der Zelle mit 5 vol.-% Martensit entsprechen einer Verfestigung
um etwa 20 MPa im o — e-Diagramm des Ferrits, wodurch ein Anstieg der Streckgrenze im
Zugversuch erklart werden kann. Das Ausmaf} der plastischen Verformung der Ferrit-Matrix
ist stark von dem Volumenanteil der Inklusion abhéngig. Auf den Eigenspannungszustand

in der Matrix wird im Rahmen des simulierten Zugversuchs eingegangen.
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Bild 3.16: (a) Plastische Vergleichsdehnung nach dem Abkiihlprozess in einem mittigen
Schnitt durch die Einheitszelle, 11 % Volumenanteil Martensit (F: ,harter Ferrit“, F.,: | wei-
cher Ferrit“, M: Martensit). (b) Plastische Vergleichsdehnung an einem Rand des Modells

aus Bild (a) fiir unterschiedliche Volumenanteile Martensit.

Zug in Achsenrichtung der Einheitszelle

Die Ergebnisse von numerischen Zugversuchen nach dem simulierten Abkiihlprozess an Ein-
heitszellen mit unterschiedlichem Volumenanteil Martensit sind in Bild 3.17 (a) dargestellt.
Die Zugrichtung ist parallel zu einer der Achsenrichtungen. Die 0,2 %-Dehngrenze steigt
deutlich mit dem Volumenanteil des Martensits, siehe Bild 3.17 (b).

An den berechneten Spannungs-Dehnungs-Kurven fallt auf, dass die Anfangssteifigkeit nied-
riger ist als der E-Modul der beiden Materialien (E=200000 N/mm?), die fiir die Einheitszel-
le definiert wurden. Bild 3.18 zeigt den Vergleich zwischen einer Berechnung mit und ohne
Beriicksichtigung der thermischen Vorgeschichte an einer Einheitszelle mit 10 % Volumen-
anteil Martensit. Wird ohne Abkiihlung und Volumenzuwachs gerechnet, ergibt sich eine
Anfangssteifigkeit, die gleich dem E-Modul ist.

Lokal begrenzte Bereiche im Ferrit haben nach dem Abkiihlen Eigenspannungszustinde na-
he der Dehngrenze, diese Bereiche werden je nach ihrer Lage relativ zur globalen Belas-
tung unmittelbar bei Belastungsbeginn plastisch verformt. Da bereits bei der Zelle mit 5%
Martensit-Gehalt in groflen Bereichen Eigenspannungen in Héhe der Streckgrenze vorliegen,
ist der Effekt im betrachteten Bereich unabhéngig vom Martensit-Gehalt. Die Unterschiede
in den Berechnungen fiir unterschiedliche Volumenanteile Martensit sind nicht signifikant.
An der Einheitszelle lassen sich die Griinde fiir die verminderte Anfangssteifigkeit aufgrund

der einfachen Geometrie gut studieren. In Bild 3.19 ist die untere Hélfte einer Einheitszelle
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Bild 3.17: Ergebnisse von berechneten Zugversuchen an Einheitszellen mit unterschiedli-
chem Martensitgehalt nach dem Abkiihlprozess: (a)Spannungs-Dehnungsdiagramme und
(b) 0,2%-Dehngrenze in Abhéngigkeit des Volumenanteils Martensit.

mit 10 % Volumenanteil Martensit dargestellt. An dieser Einheitszelle wird die lokale Be-
lastungsgeschichte an jeweils einem der vier Integrationspunkte von fiinf Elementen a bis e
wéhrend eines globalen Zugversuchs in 1-Richtung untersucht. Drei der Integrationspunkte
liegen in Elementen der Matrix an der Phasengrenze (a bis ¢), die anderen zwei Integrati-

onspunkte (in den Elementen d und e) liegen weiter entfernt von der Inklusion.

Das Element a liegt in Zugrichtung mit der Inklusion, bei Belastungsbeginn wird die anfangli-
che Druckspannung in 1-Richtung abgebaut, das Element nimmt sehr spéat an der plastischen
Verformung teil, siehe Bild 3.20. Ganz anders stellt sich die Situation bei Element ¢ dar: Im
simulierten Gitter liegt es in 3-Richtung zwischen zwei Inklusionen quer zur Zugrichtung.
Nach dem Abkiihlprozess herrscht Druck in 3-Richtung (o33 < 0), in Richtung des néchsten
Nachbars. Bei Aufbringen der Zuglast in 1-Richtung steigt die Spannung o1, das Element
wird sofort plastisch verformt, da die Druckspannung quer zur Zugrichtung (os3) so grof3
ist, dass die von Mises Plastizitdtsgrenze unmittelbar erreicht wird. Wegen der Lage des

Elements wird diese Druckspannung auch nicht im Laufe der Belastung vollig abgebaut.

Aufgrund der sehr unterschiedlichen Eigenspannungszustdnde und Verformungsgeschichten
der Elemente einerseits und der verschiedenen Lagen relativ zur Inklusion und zur globalen
Belastung andererseits beginnt die plastische Verformung in den Elementen bei unterschied-
lichen globalen Dehnungen. Bei allen Elementen setzt jedoch unabhéngig vom Vordehnungs-
und Eigenspannungszustand spétestens bei etwa 0,3 % Dehnung, was etwa 0,2 % plastischer

Dehnung am Gesamtmodell entspricht, die plastische Verformung ein, d. h. bereits an dieser
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Bild 3.18: Auswirkung der thermischen Vorgeschichte auf das Spannungs-Dehnungs-
Diagramm im numerischen Zugversuch: Berechnungen an einer Einheitszelle mit 10 % Vo-

lumenanteil Martensit.

Stelle haben die Eigenspannungszustinde aus der Herstellung keinen Einfluss mehr auf das
Verfestigungsverhalten. Die niedrigere Anfangssteifigkeit ldsst sich im numerischen Zugver-
such an der Einheitszelle eindeutig auf den Eigenspannungszustand in der Matrix nach dem

Abkiihlen vor der Belastung zuriickfithren.

Bild 3.19: Lage der Elemente a bis e in der unteren Hélfte der Einheitszelle.
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Bild 3.20: Hauptspannungen, Vergleichsspannung nach von Mises und plastische Vergleichs-
dehnung in jeweils einem der Integrationspunkte der Elemente a bis e aus Bild 3.19 wihrend

eines numerischen Zugversuchs in Achsenrichtung 1.
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Zug in beliebiger Richtung

Mit numerischen Zugversuchen in verschiedenen Belastungsrichtungen kann festgestellt wer-
den, ob die Einheitszelle sich isotrop verhélt. Dazu wurde das Modell in der 1-2-Ebene unter
Winkeln zwischen 0° und 45 ° bezogen auf die 1-Achse mit Zug belastet. Dies geschieht iiber
eine Aufteilung der Last auf die Koppelknoten, fiir die Auswertung werden die Ergebnisse

wieder ins globale Koordinatensystem transformiert.

Die Bilder 3.21 (a) und (b) zeigen die berechneten Spannungs-Dehnungs-Diagramme fiir 5 %
und 15 % Volumenanteil Martensit fiir Zug unter verschiedenen Winkeln bis 45°. Fiir 5%
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e[%] e[%]

(a) (b)

Bild 3.21: Spannungs-Dehnungs-Diagramme fiir Zug unter unterschiedlichen Winkeln an
der Einheitszelle, 0° entspricht der 1-Achse. (a) 5% Volumenanteil Martensit und (b) 15 %

Volumenanteil Martensit.

Volumenanteil der Inklusion ist nur ein geringer Unterschied in den Spannungs-Dehnungs-
Diagrammen fiir unterschiedliche Zugrichtungen zu erkennen. Dagegen verhélt sich die Ein-
heitszelle mit 15 % Volumenanteil Martensit eindeutig anisotrop. Dies ist auf die hohe Re-
gelméBigkeit der Anordnung der Inklusionen im periodisch fortgesetzten Gitter zuriickzufiih-
ren, es kommt zur Ausbildung einer Vorzugsrichtung: In Richtung der kiirzesten Absténde

zur nachsten Inklusion ist das Material steifer als 45° dazu.

Reine Schubbelastung

Die Ergebnisse bei Berechnungen mit globaler Schubbelastung unterscheiden sich stark, je
nachdem welche Lage die Einheitszelle relativ zur globalen Last hat, siehe Bild 3.14 fiir die

zwei Extremfille des Ergebnisses. Dies weist auf eine Anisotropie des Modells hin; da die
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globale Belastung dieselbe ist, sollten auch die Ergebnisse iibereinstimmen. In Bild 3.22 (a)
sind die Ergebnisse fiir die Belastung 75 = 751 = 7 an Einheitszellen mit unterschiedlichem

Martensitgehalt dargestellt. Wird die Belastung als Zug-Druck-Kombination (017 = —092 =

300 ‘ ‘ ‘ ‘ ‘ ‘ ‘ ‘ ‘ 300
250 | 1 250
wol e
S
[al)
S 150
=~
100
soll T 15% Martensit solfl T 15% Martensit
10% Martensit - 10% Martensit
—— 5% Martensit — 5% Martensit
ol o
00 05 1.0 1.5 20 2.5 3.0 35 40 45 5.0 00 05 1.0 1.5 20 25 3.0 35 40 45 50
7 [%] v [%]
(a) (b)

Bild 3.22: An Einheitszellen mit unterschiedlichem Volumenanteil Martensit berechne-
te Schubspannungs-Scherungs-Diagramme fiir unterschiedliche Lagen der Einheitszelle:
(a) Schubspannung auf den Oberflichen der Einheitszelle (115 = 791 = Tyopa) und (b) Zug-

Druck-Spannungen auf den Oberflichen (017 = —099 = Topa)-

Taoa) aUfgebracht, ist der Einfluss des Martensit-Anteils deutlich hoher, siehe Bild 3.22 (b).

Die Einheitszelle mit einer Inklusion reagiert wie bei globaler Zugbelastung stark anisotrop.
Gemeinsam ist den Ergebnissen aus den Berechnungen mit unterschiedlicher Belastungsart
der kontinuierliche Fliebeginn bei Beriicksichtigung der thermischen Vorgeschichte, zum
Vergleich siehe Bild 3.15 (b).

Druckbelastung

Wird die Einheitszelle anstatt mit Zug durch Druck belastet, sind die Ergebnisse analog

denen der Zugversuchsberechnungen. Sie sind nicht dargestellt.
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3.5 Ergebnisse des 3D-Modells mit mehreren

Inklusionen

Die oben beschriebene Anisotropie der Einheitszelle im numerischen Belastungsversuch ist
auf die hohe RegelméBigkeit der Anordnung der Inklusionen im angenommenen Gitter zu-
riickzufithren. Um dies zu iiberpriifen, werden an einem 32-Ko6rner- und einem 256-Korner-
Modell die selben Belastungen (Zug, reiner Schub und Druck) berechnet wie an der Ein-

heitszelle mit einer Inklusion.

Zug

Da die Mehrkorpermodelle keine Symmetrien aufweisen, kann nicht a priori davon ausge-
gangen werden, dass sie beispielsweise auf Zug in die 2-Richtung genauso reagieren wie
auf Zug in die 1-Richtung. Deswegen werden in allen Richtungen (1,2 und 3) Zugversuche
berechnet. Die Ergebnisse fiir Zugversuche an den Einheitszellen mit 256 Kornern zeigen
keine unterschiedlichen Ergebnisse fiir Zug in unterschiedliche Richtungen. In Bild 3.23 (a)
sind die Spannungs-Dehnungs-Diagramme fiir unterschiedliche Volumenanteile Martensit in

der Zelle dargestellt. Es zeigt sich wie bei dem Modell mit einer Inklusion eine deutliche
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gy &
S50 S 250 |
® 200 / © 200 |
150 150
100 | — 05% Martensit 100 F . .
50 -~ 10% Martensit 50l — mit rel. Voland.
,,,,,,, 15% Martensit -~ ohne rel. Voland.
ol ol
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el %] e[ %]

(a) (b)

Bild 3.23: Spannungs-Dehnungs-Diagramme von numerischen Zugversuchen an einer Zelle
mit 256 Kornern: (a) Berechnungen an Zellen mit unterschiedlichem Volumenanteil Marten-
sit unter Beriicksichtigung der thermischen Vorgeschichte und (b) Vergleich mit dem Ergeb-
nis einer Rechnung ohne relative Volumenénderung der Inklusionen (Volumen der Inklusi-
on: 10%).

Abhéngigkeit des Fliebeginns vom Martensit-Anteil. Eine Zelle, an der die Abkiihlung
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mit der Volumenzunahme der Inklusionen nicht berechnet wurde, zeigt die scharfe Flief3-
grenze des Matrixmaterials, siche Bild 3.23 (b). Die Berechnungen fiir Zugbelastungen an
Zellen mit 32 Kornern zeigen im Gegensatz zu denen an Zellen mit 256 Kornern leichte
Richtungsabhéngigkeiten. Die Abweichungen sind jedoch gering und auch kleiner als bei
der Schubbelastung, dort sind Ergebnisse fiir Belastungen aus unterschiedlichen Richtungen

dargestellt.

Die 0,2%-Dehngrenze steigt bei Beriicksichtigung der thermischen Vorgeschichte auch bei
den Modellen mit mehreren Inklusionen etwa linear mit dem Volumenanteil Martensit an,

siche Bild 3.24 (a). Der Anstieg ist geringer als bei dem einfachen Modell unter Zugbe-

300 ‘ ‘ ‘ ‘ ‘ ‘ 500

- Zug

n L L L L L O L L L n n n
4 6 8 1(_) 12 ‘14 16 00 05 1.0 1.5 2.0 2.5 3.0 35 40 45 5.0
Volumenanteil Martensit [%] e[ % ]

(a) (b)

Bild 3.24: (a) Anstieg der Streckgrenze mit dem Martensitgehalt bei dem Modell mit 256
Kornern. (b) Vergleich der berechneten Fliekurven fiir Druck- und Zugbelastung an einer
256-Korner Einheitszelle mit 10 vol.-% Martensit.

lastung in Achsenrichtung der Einheitszelle. Wenn das Modell mit einer Inklusion unter
45° zu einer seiner Achsen belastet wird, ist die Streckgrenze bei 15% Martensit-Gehalt
geringfiigig hoher als die des Modells mit mehreren Inklusionen bei demselben Martensit-
Gehalt. Offensichtlich fithrt die regelméffige Anordnung der Inklusionen nicht nur zu einer
Vorzugsrichtung des sich bildenden Skeletts, sondern zu einem generell stiarkeren Skelett.
Dies ist durch die relativ geringen Absténde der Inklusionen untereinander im regelméafiigen
Netz zu erklidren. Bei 5% Volumenanteil Martensit sind die Streckgrenzen der Einheitszel-
len nach dem Abkiihlen nahezu gleich, bei den kleineren Inklusionen spielt die regelméflige

Anordnung eine untergeordnete Rolle.
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Schub

An beiden Modellen werden Schubbelastungen in unterschiedliche Richtungen (715, 713 und
To3) simuliert, wobei wie bei dem einfachen Inklusionsmodell Schub sowohl als Schubbelas-
tung auf den jeweiligen Koppelknoten als auch in Form einer Zug-Druck-Kombination darge-
stellt wird, siehe Bild 3.14. Die Einheitszelle mit 32 Kérnern reagiert auf Schubbelastungen
in unterschiedliche Richtungen leicht anisotrop, siehe Bild 3.25 (a) fiir Last-Verformungs-

Diagramme einer Zelle mit etwa 10% Volumenanteil Martensit. Die grofite Differenz ist

250 : : : : : : : : : 250

200 ¢ 200 r

50 1 T12 = T21 = Tglobal 50
T13 = T31 = Tglobal T12 = T21 = Tglobal
”””” T23 = T32 = Tglobal T 011 = 7022 = Tglobal
0 : : : : 0 : : :
00 05 1.0 1.5 20 2.5 3.0 35 40 45 50 00 05 1.0 1.5 20 25 3.0 35 40 45 5.0
v [%] v [%]

(a) (b)

Bild 3.25: Eine Einheitszelle mit 32 Koérnern und einem Volumenanteil Martensit von et-
wa 10% reagiert auf Schubbelastung leicht anisotrop: (a)Simulation der Schubbelastung
tiber Schub auf unterschiedlichen Koppelknoten und (b) Vergleich mit dem Ergebnis einer

Rechnung mit einer gleichwertigen Belastung in Form einer Zug-Druck-Kombination.

zwischen den Kurven, die mit verschiedenen Belastungsarten berechnet werden, festzustel-
len. Sie ist mit Ao &~ 1.5N sehr gering. In Bild 3.25 (b) sind die Rechenergebnisse fiir eine
Schubbelastung in 12-Richtung mit den Ergebnissen einer Rechnung mit Zug in 1-Richtung
und Druck in 2-Richtung gegeniibergestellt. Fiir die anderen moglichen Richtungen ergeben

sich dhnliche Abweichungen.

Die Einheitszelle mit 256 Kornern zeigt keine Abweichungen der Schub-Verzerrungs-Dia-
gramme fiir Schubbelastungen in den drei Richtungen, vorausgesetzt die Belastung wird im
numerischen Versuch als Schub auf die Koppelknoten aufgebracht. Fiir Schub unter 45°
zu einer ihrer Achsen (Zug-Druck-Belastung) ist die Zelle geringfiigig weicher, genau wie
die Zelle mit 32 Kornern, Bild 3.25 (b). Eine Verfeinerung des Finite-Element-Netzes fiihrt
nicht zu einer Verdnderung der Ergebnisse. Auflerdem tritt der Effekt bei unterschiedlichen

Einférbungen und unterschiedlichen Martensitgehalten auf. Referenz-Berechnungen mit ei-

52



nem homogenen Materialgesetz fiir die gesamte Zelle zeigen weder bei 32 Kérnern noch bei
256 Kornern einen Unterschied im Spannungs-Dehnungs-Diagramm fiir unterschiedlich auf-
gebrachte Schubbelastungen. Die Berechnungen zeigen, dass eine Vernetzung mit 32 Kérnern
bereits ein hinldnglich isotropes Materialverhalten der Einheitszelle gewéhrleistet, die Zelle

mit 256 Kornern ist geringfiigig besser.

Druck

An der selben Einheitszelle mit 256 Kérnern und 10 % Volumenanteil Martensit wurde nach
der Abkiihlung jeweils ein Zugversuch und ein Druckversuch durchgefiihrt. Die Ergebnisse
sind anndhernd gleich, die Unterschiede in Bild 3.24 (b) sind so gering, dass sie im Bereich

numerischer Unsicherheiten der Rechnung liegen.
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Kapitel 4

Reduktion der elastischen Energie
durch Diffusion von

Kohlenstoffatomen zu Versetzungen

Durch Umlagern von Kohlenstoffatomen aus ansonsten nicht verzerrten Bereichen des Ei-
senatomgitters in bereits verzerrte Regionen kann die elastische Gesamtenergie des Gitters
reduziert werden. Um ein Kohlenstoffatom auf einem Zwischengitterplatz des kubisch-
raumzentrierten KEisengitters aufzunehmen, muss das Wirtsgitter verzerrt werden damit
geniigend Platz fiir das Kohlenstoffatom bereitgestellt wird. In der Umgebung von Ver-
setzungen ist das Eisengitter bereits verzerrt, daher kénnen dort Kohlenstoffatome auf be-
stimmten Zwischengitterplatzen mit geringerer Wirtsgitterverzerrung eingelagert werden.
Gelangen Kohlenstoffatome vom ansonsten ungestorten Gitter in das Verzerrungsfeld von
Versetzungen, kommt es zu einer Reduktion der elastischen Energie des Gesamtsystems.
Versetzungen werden bei diesem Prozess durch Cottrell-Wolken , gefangen®, d.h. bei Vor-
handensein einer Wolke von Kohlenstoffatomen um die Versetzung wird eine hohere Schub-
spannung zum Bewegen der Versetzung benotigt, wodurch es zu einem Anstieg und zu einer
Auspriagung der Streckgrenze kommen kann [20]. Um zu untersuchen, ob Kohlenstoffdif-
fusion zum Alterungsprozess eines ferritisch-martensitischen Dual-Phasen Stahles beitragt,
wird eine Simulationsrechnung der Diffusion von Kohlenstoffatomen zu einer Versetzung
durchgefiithrt. Mit den zeitabhiingigen Kohlenstoffkonzentrationen im Spannungsfeld der
Versetzung wird dann fiir verschiedene Zeitpunkte die nétige Schubspannung zum Losreiflen

der Versetzung von der Cottrell-Wolke berechnet.

Die treibende Kraft bei der Diffusion von Kohlenstoffatomen zu Versetzungen ist das Span-
nungsfeld der Versetzungen [6, 21]. Das Eisengitter ist in der Umgebung der Versetzungen
verzerrt, Kohlenstoffatome werden dort leichter ins Gitter eingelagert, dabei kommt es zu
einer Reduktion der Interaktionsenergie zwischen Atom und Versetzung. Diese Interak-

tionsenergie wurde erstmals von Cottrell und Bilby [20] berechnet, wobei sie von einem
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hydrostatischen Verzerrungszustand des Eisengitters durch das Kohlenstoffatom ausgingen.
Damit konnte zwar die Segregation von Kohlenstoffatomen in der Umgebung von Stufen-
versetzungen erklért werden, bei Schraubenversetzungen versagt dieser Ansatz allerdings
als Erklarung fiir das Zustandekommen von Kohlenstoffansammlungen in Versetzungsnéhe.
Hier wird auf den erweiterten Ansatz von Cochhardt et al. [19] zuriickgegriffen. Diese Auto-
ren beachten den tatséchlichen tetragonalen Verzerrungszustand des Eisengitters bei Einbau
eines Kohlenstoffatoms in das Gitter, womit sich auch die Bildung von Cottrell-Wolken an

Schraubenversetzungen erklidren l&sst.

Kohlenstoffatom im Eisengitter

Die Ferrit-Phase im Dual-Phasen Stahl besteht aus kubisch-raumzentriertem (krz) a-Eisen.
Kohlenstoffatome werden auf den Oktaeder-Zwischengitterpldtzen eingelagert, siehe Bild 4.1.

Eine Einheitszelle des krz-Gitters mit eingelagertem Kohlenstoffatom hat den tetragonalen

Oktaederliicke

Bild 4.1: Oktaederliicke im kubisch-raumzentrierten Gitter. Im dargestellten Fall ist das
Gitter in Richtung der 1-Achse gedehnt (e; = 0,38) und in Richtung der beiden anderen
Gitterachsen gestaucht (e; = e3 = —0,026).

Verzerrungstensor Sc [19, 47].

€1 0 0
Sc=| 0 e 0 wobei e; = 0,38 und e; = ez = —0,026 . (4.1)
0 0 €3

e1, es und e3 sind die Dehnungen der Gitterachsen aufgrund des Einbaus des Kohlenstoff-
atoms. Der Tensor Sc¢ ist im Gitterkoordinatensystem angeschrieben, wobei die 1-Achse die
gedehnte ist, also die, in deren Richtung das Fremdatom mit den beiden n#chsten Eisenato-

men auf einer Achse liegt, siehe Bild 4.1.
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Energieminimierung und Sittigungskonzentration

Der gesamte Energieinhalt einer Versetzung mit einem gefangenen Kohlenstoffatom ergibt
sich zu (D = Versetzung bzw. dislocation, C = Kohlenstoffatom) [19]

U = Up+Upec+Uc mit (4.2)
1
Up = —afvzafkggz av , (4.3)
i,k
Upe = — / S 0P AV und (4.4)
Viik
1
Uo = —5 [ L ohe av, (4.5)
ik

wobei Up die Eigenenergie des Verzerrungsfelds der Versetzung, Us die Eigenenergie der
Verzerrung des Eisengitters aufgrund der Einlagerung des Kohlenstoffatoms und Up¢ die In-
teraktionsenergie der beiden Verzerrungsfelder ist. ¢ und ¢§, sind die Verzerrungstensoren
der Versetzung resp. des Gitters um das Kohlenstoffatom und 0% bzw. ¢ die Spannungs-

tensoren.

Im hier betrachteten Bereich der Kohlenstoffkonzentration bis etwa 6 Atom% ist die durch-
schnittliche elastische Verzerrung des Eisengitters aufgrund der Einlagerung von Kohlenstof-
fatomen proportional zur Anzahl der Kohlenstoffatome im betrachteten Volumen [47]. Die

Gleichung (4.2) lisst sich damit in eine Gleichung fiir eine Energiedichte u weiterentwickeln:
U(F) IUD+F'UD0+F2 “UC . (46)

Dabei ist I die Anzahl der Kohlenstoffatome pro krz-Einheitszelle. Die Eigenenergiedich-
te uc geht mit I'? ein, da sowohl das Spannungsfeld als auch das Verzerrungsfeld aufgrund
des eingelagerten Kohlenstoffs proportional zu I' sind. Ein Energieminimum der Energie-
dichte u(T") stellt sich bei dem T ein, fiir welches die Ableitung

ou
8_F = Upc + 2FUC (47)

gleich Null ist. Beim Energieminimum ist das verzerrte Eisengitter mit Kohlenstoffatomen
gesattigt, I' = I'g:
Upc

Ilg=——"7"-=. 4.8
o 2uc ( )

Simulation des Diffusionsprozesses mit Finiten Elementen

Mit Hilfe von I'g ldsst sich eine Sattigungskonzentration cg der Kohlenstoffatome in Ab-
héngigkeit vom Ort im Gitter und damit die Diffusion der Kohlenstoffatome zu den Verset-
zungen berechnen. Zu Beginn der Rechnung wird eine gleichméflige Verteilung der Kohlen-

stoffatome im Gitter nach dem Abkiihlen von der interkritischen Glithung angenommen. Fiir
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den mit Finiten Elementen simulierten Diffusionsprozess ist die unterschiedliche Loslichkeit
der Kohlenstoffatome im verzerrten Gitter die treibende Grofle. Es wird eine spezifische

Loslichkeit fiir jedes Element errechnet und mit Hilfe der Finiten Elemente die Diffusions-

%zV(cS-D-V<£>> (4.9)

Differentialgleichung

gelost [42]. ¢ ist die Konzentration der Kohlenstoffatome bezogen auf die Séttigungskon-
zentration cg und D die Diffusionskonstante. Nachteil dabei ist die von der Vernetzung
abhéangige Abstufung der Loslichkeit, deshalb ist auf eine ausreichend feine Vernetzung zu

achten.

Es wird ein isotropes Stoffgesetz verwendet. Sowohl der Spannungs- und Verzerrungszustand
der Versetzung wird unter Annahme eines isotropen Materialverhaltens ermittelt als auch
die Interaktionsenergie mit dem Kohlenstoffatom. Berechnungen mit anisotropem Stoffge-
setz [28] kommen zu Ergebnissen mit nur geringen quantitativen Unterschieden, bedingt
durch den niedrigen Anisotropiefaktor des raumzentrierten a-Eisens (§ = 0,113). An-
gesichts der groflen Unsicherheiten bei der Berechnung des Verzerrungszustandes um eine
Versetzung, insbesondere im hier interessanten Bereich nahe des Versetzungskerns, ist eine

Beriicksichtigung der geringen Anisotropie nicht notwendig.

Festhaltespannung

Die im Zugversuch noétige Zugspannung zur irreversiblen Versetzungsbewegung (plastische
Verformung) ist fiir reines a-Eisen sehr niedrig. Fiir den Einzelkristall gibt die Literatur einen
Wert von 27,6 MPa fiir die notwendige Schubspannung in der Gleitebene (critical resolved
shear stress, CRSS) an [77]. Dies entspricht mit einem Schmid-Faktor von SF=0,5 einer
Zugspannung von 55,2 MPa am Einzelkristall. Fiir den Polykristall aus a-Eisen ist der ma-
ximale gemittelte Schmid-Faktor aufgrund der vielen moglichen Gleitsysteme im krz-Gitter
ebenso 0,5 [40, 77]. Allerdings ist die zur Versetzungsbewegung notwendige Zugspannung am
Polykristall aufgrund des Versetzungsaufstaus an Korngrenzen hoher: Je kleiner die Korner,

desto hoher die Flielspannung.

Die Hauptursache fiir die wesentlich hoheren Zugfestigkeiten von Stahl im Gegensatz zu rei-
nem Fisen ist allerdings die durch die Kohlenstoffdiffusion entstehende Cottrell-Wolke. Sie
stellt ein Hindernis fiir die Versetzungsbewegung dar, da die Gesamtenergie des Systems Ver-
setzung - Kohlenstoffatome einen niedrigeren Energieinhalt hat, wenn die Kohlenstoffatome
nahe der Versetzung eingelagert sind anstatt sich im Gitter weit weg vom Spannungsfeld
der Versetzung zu befinden. Hier wird davon ausgegangen, dass eine Versetzung verankert
(gepinnt) ist, wenn alleine die Spannung, die nétig ist, um sie von der Cottrell-Wolke loszu-
reiflen, grofler ist als 100 MPa. Das wiirde mit dem Schmid-Faktor 0,5 einer Zugspannung
von 200 MPa entsprechen. Dabei wird bewusst darauf verzichtet, diese Spannung zur Span-

nung des reinen a-Eisens, korrigiert um den Korngréfen-Effekt, zu addieren, da nicht sicher
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davon ausgegangen werden kann, dass sich diese Spannungen linear superponieren lassen.

Die Kraft, die zum Losreiflen der Versetzung von der Kohlenstoff-Wolke aufgebracht werden
muss, ist gleich der ersten Ableitung der Gesamtenergie Versetzung-Kohlenstoffatome nach

der Position = relativ zur Wolke:

. dch(E)

F(E) = =22 (4.10)

Bei den folgenden Berechnungen wird davon ausgegangen, dass die Wolke der Versetzung
nicht folgen kann [64, 75], d. h. die Kohlenstoffatome bleiben wéhrend des Losreiens an ihrem
Platz und die Versetzung wird bewegt, siche Bild 4.2. Diese Annahme ist bei Zugversuchen

bei Raumtemperatur richtig [40].

11V

Bild 4.2: Fiir die Berechnung der Festhaltespannung wird die Position der Versetzung relativ

zu den Fremdatomen variiert.

4.1 Berechnung der

Kohlenstoffsattigungskonzentration

4.1.1 Schraubenversetzung

Es wird eine Schraubenversetzung angenommen, deren Burgersvektor b in die [111]-Richtung
der Einheitszelle des Eisengitters zeigt, siehe Bild 4.3. Die Schraubenversetzung hat vom Ur-
sprung des Koordinatensystems der durch das Kohlenstoffatom verzerrten Einheitszelle den
zum Burgersvektor lotrechten Abstand r. Es wird ein xyz-Koordinatensystem eingefiihrt,
um den Spannungstensor Tp der Schraubenversetzung anzuschreiben. Die z-Achse dieses
Koordinatensystems ist parallel zur [111]-Richtung, die y-Achse steht senkrecht auf dem
Burgersvektor b. Die Projektion der 1-Achse ([100]-Richtung) in die zy-Ebene ist durch den
Winkel ® gekennzeichnet, siehe Bild 4.3. In einem ausreichenden Abstand vom Kern (r > b)

TYZ

ist der Spannungstensor Tp*?* der Schraubenversetzung:

e Cb

- 2nr

(4.11)

=)
o o o
o o
=
V
SH
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Bild 4.3: Angenommene Lage der Schraubenversetzung im a-Eisen-Gitter.

TYZ

Der dazugehorige Verzerrungszustand der Schraubenversetzung Sp™* lédsst sich iiber das

Stoffgesetz Gl. (A.1) ermitteln:

——

b. 4.12
4rr "= ( )

_ o O
o O O
o O =

Der Verzerrungstensor (4.1) des Kohlenstoffatoms wird mit Hilfe der Drehmatrix A ins

Koordinatensystem der Schraubenversetzung (zyz) transformiert.
Sc™* = ASc'?AT (4.13)

\/gcos ® y/2cos (P + 2m) \/gcos (® + 3m)
mit A = \/gsin o \/gsin (®+ 2m) \/gsin (®+ 3m) (4.14)
1 1
3

3

Wl

Der Verzerrungstensor des Kohlenstoffatoms im Koordinatensystem der Schraubenverset-

TYZ

zung Sc* ist ein umfangreicher Ausdruck, weswegen hier nur die Elemente, die zum

Uberschieben (4.4) mit dem Spannungstensor (4.11) wichtig sind, aufgefiihrt sind.

Y2 (e cos ® + 5 cos(2E + @) + e5 cos(X + D))

SV = _
?(el cos @ + ez cos(& + ®) + ez cos(F + P))

(4.15)

Je nachdem auf welcher Oktaederliicke sich das Kohlenstoffatom im Eisengitter befindet, ist

entweder ey, e oder ez gleich 0,38; die beiden anderen Verzerrungen sind gleich -0,026. Die

Elemente, die in Gl. (4.15) aufgefiihrt sind, wiederholen sich mit den unterschiedlichen Kom-

binationen fiir e, e; und e3 somit alle 120 °. Es wird mit einer Kombination weitergerechnet
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(e1 = 0,38 und e; = e3 = —0,026) und spéter dann mit drei um jeweils 120 ° versetzten

TYZ

Winkellagen fiir & gearbeitet. Dadurch vereinfacht sich der Tensor Sc

g(el — e3) cos

Sc™* = : : . fiir e3 = ey (4.16)

V2

o (e1 —eg) cosd

Durch Uberschieben der Verzerrungen mit den Spannungen erhilt man folgende Energien

(D = Versetzung bzw. dislocation, C = Kohlenstoffatom):

e Die Energie der Schraubenversetzung durch Uberschieben mit sich selbst:

Ugrrete = Z oRel = %3 . % . (4.17)
e Die Interaktionsenergie der Schraube mit dem Kohlenstoffatom:
Ugpere = —q Zazkezk =— ﬂb(el —2)Gos® fir e3 = ey . (4.18)
3mr
e Die Gitterenergie des aufgrund des Kohlenstoffatoms verzerrten Gitters:
Ughresbe = _a2_3 Zoic,;z-:ﬂ = —%3 . G265 + e_f(ly+—2ly) — deresr) fiir e3 = ey . (4.19)
Fiir die Loslichkeit der Kohlenstoffatome nahe der Versetzung sind nur Ug"*"** und Uja""°

entscheidend. Ug"""* ist unabhingig vom Ort relativ zur Versetzung, also hier konstant. Die
Interaktionsenergie U ist abhéngig von der Entfernung r und der Winkellage ® relativ
zur Versetzung. In Bild 4.4 ist die Interaktionsenergie fiir alle drei moglichen Oktaeder-
Positionen eines Kohlenstoffatoms im Abstand eines Burgers-Vektors von der Schraubenver-

setzung dargestellt.

Zur Berechnung von I'§™**** werden die Interaktionsenergien (4.18) und (4.19) in die Glei-
chung (4.8) eingesetzt.
bley —ez)(—1 + 2v) cos

I‘\Schraube — 420
5 3vV21mr(—2e3 + €3 (—1 4 v) — dejeyv) (4.20)

Um die Atomsiittigungskonzentration ¢4 zu berechnen, muss beriicksichtigt werden, dass
sich I's auf die Anzahl der Wirtsgitteratome in einer raumzentrierten Einheitszelle, also

zwei, und nicht auf die Gesamtanzahl der Atome, Gitter- und Fremdatome, bezieht.

= — 4.21
Cs FS/2 + 1 ( )
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Bild 4.4: Interaktionsenergie eines Kohlenstoffatoms mit einer Schraubenversetzung im Ab-
stand eines Burgersvektors von der Versetzung, dargestellt sind die Energien fiir alle drei

moglichen Oktaeder-Positionen des Kohlenstoffatoms.

In der Finite-Elemente-Simulation wird mit Massenkonzentrationen gerechnet. Zur Berech-
nung der Massenloslichkeit ¢ muss noch das Verhéltnis der beiden relativen Atommassen

beriicksichtigt werden:
Ajr? i
- A 4.22
ol (122

C

Fiir Kohlenstoff ist die relative Atommasse Arc = 12,01, fiir Eisen Afe = 55,85. Fiir die

Riickwirtsrechnung von Massenkonzentration zu Atom% ergibt sich ¢4 = 0,215 - c.

Mit der Gleichung (4.22) und eingesetzten Zahlenwerten wird aus ['§™"** die Massenloslich-
keit g™ in der Umgebung der Schraubenversetzung errechnet. Die Loslichkeit wird von
der am leichtesten zu besetzenden Oktaeder-Position im Gitter bestimmt. In der numeri-
schen Umsetzung wird die jeweils hochste Loslichkeit fiir die Loslichkeit des finiten Elements

verwendet.

4.1.2 Stufenversetzung

Fiir Stufenversetzungen in a—Eisen stellen die {110}-Ebenen bevorzugte Gleitebenen dar.
Hier wird beispielhaft von der (011)-Ebene als Gleitebene ausgegangen [66]. Die Versetzungs-
linie der hier angenommenen Versetzung ist parallel zur (211)-Richtung und der Burgersvek-
tor b zeigt in die (111)-Richtung. Der Winkel zwischen der (111)-Richtung (Burgersvektor)

und dem Ortsvektor r der betrachteten Elementarzelle wird mit ¢/ bezeichnet, siehe Bild 4.5.
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Die Tensoren werden in einem kartesischen xyz-Koordinatensystem angeschrieben, dieses Sy-

yl\ -

[211]
V4

Bild 4.5: Angenommene Lage der Stufenversetzung im a-Eisen-Gitter.

stem hat seinen Ursprung in der Versetzungslinie. Die xz-Ebene ist dabei die Gleitebene
und z die Richtung des Burgersvektors.

ryz

Der Spannungstensor Tp*™* der Stufenversetzung im xyz-Koordinatensystem ist:

b —siny(1 + 2cos?p?) costp cos 2y 0
Tp™ = ——— i : 4.23
D S —7) oS 1) cos 2 sin 1) cos 2¢ 0 (4.23)
0 0 —2vsin 1
Der dazugehorige Verzerrungszustand Sp*™* der Versetzung (4.24) ergibt sich aus dem Stoff-
gesetz Gl. (A.1).

; (2 — 2v + cos 24)) sin ¢ — cos 1) cos 21) 0
Sp™V* — m — cos 1) cos 21) (2v + cos2¢) siny 0 (4.24)
0 0 0

Der Verzerrungstensor des Kohlenstoffatoms wird mit Hilfe der Drehmatrix B ins Koordi-

natensystem der Stufenversetzung (xyz) transformiert.

Sc™* = BS¢'*BT (4.25)
mit B=| 0 - /I /L (4.26)

Mit dem Verzerrungstensor

%(61 + ez +e3) %(63 — €2) ﬁ(ez — 261 + €3)
Scxyz = %(63 — 62) %(62 + 63) %\/g(e3 - 62) (427)
ﬁ(eg —2e1 + €3) ﬁ(eg —ey)  #(der + ey +e3)
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des Kohlenstoffatoms im Koordinatensystem (zyz) konnen die folgenden Energien berechnet

werden:

e Die Energie der Stufenversetzung durch Uberschieben mit sich selbst:

ke a® V*G(1 — v+ vcos(21))
Upe = Zazkezk -5 eI : (4.28)

e Die Interaktionsenergie der Stufenversetzung mit dem Kohlenstoffatom:

Stévfe — —CL3 Zo-lkglk — (429)

. G
=T =) ((V6(ez — €3)) - (cosh + cos(3¢))+

+(2((ea+e3)2+v)+e1(24+4v)) + (2e1 — e2 — e3) cos(2¢)) siny) .
e Die Gitterenergie des aufgrund des Kohlenstoffatoms verzerrten Gitters:

Ughte = —— ol 4.30
ikSik —

a’ G((ei+el+ed) (v— 1) — 2eze3v — 2eq(ez + €3))
2 2v—1 .

Die Interaktionsenergien fiir ein Kohlenstoffatom auf einem der moglichen Zwischengitter-
plitze im Eisengitter mit einer Stufenversetzung sind in Bild 4.6 dargestellt.

Analog zur Schraubenversetzung wird auch fiir die Stufenversetzung I'¥#"* nach Gl. (4.8) mit
Hilfe der Energien Upa® und Ug™* in Abhéngigkeit des Ortes berechnet.

[mfe = (4.31)
b
C2Urr(v—1)((2+ 2 +€2) - (v —1) — 2e0e3v — 2e1(e + €3)v)
((V6(ez — e3)) - (cos v + cos(3¢))+

+(2((e2 + e3)(2+v) +e1(24+4v)) + (261 — e2 — e3) cos(2¢)) sin @)

Die Massen-Loslichkeit c&** in der Umgebung der Stufenversetzung wird nach den Glei-
chungen (4.21) und (4.22) berechnet. Es miissen wieder alle drei moglichen durch das

Kohlenstoffatom hervorgerufenen Gitterverzerrungen beriicksichtigt werden.

4.2 Finite-Elemente-Modell der Diffusion

In der Simulation wird von einer unendlich langen Versetzung ausgegangen. Auflerdem wird

die Annahme gemacht, dass parallel zur Versetzung kein Nettofluss von Kohlenstoffatomen
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Bild 4.6: Interaktionsenergie eines Kohlenstoffatoms mit einer Stufenversetzung im Abstand

eines Burgersvektors von der Versetzung. Dargestellt sind jeweils die Energien fiir ein Koh-

lenstoffatom auf einem der moglichen Zwischengitterplidtze im Eisengitter.

stattfindet. Dadurch kann der Diffusionsprozess der Fremdatome zur Versetzung mit einem
zweidimensionalen Modell dargestellt werden, siehe Bild 4.7. Es wird eine Scheibe senkrecht
zur Versetzung aus dem Material geschnitten und keine Diffusion senkrecht zu den Ober-
flachen zugelassen, d.h. die Gesamtanzahl der Kohlenstoffatome im simulierten Bereich ist

wahrend der Berechnung konstant. Innerhalb der Scheibe findet die Diffusion aufgrund der
unterschiedlichen Loslichkeiten in den einzelnen Elementen statt.

Skalierung des Modells

In den Koordinaten der finiten Elemente hat das Modell die Gréfle 2-2. In der Mitte ist
die Versetzung, die Vernetzung ist zur Versetzung hin stark verfeinert, um dem hoheren
Gradienten in der Loslichkeit in der Nédhe der Versetzung Rechnung zu tragen. Dadurch
ist eine sehr grofie Gitterfliche, die Scheibe ist bis zu etwa 107a? gro8, mit einem Netz
aus ungefahr 20.000 Knoten und 5.000 Elementen darstellbar. Dabei bleibt der minimale

Knotenabstand nahe des Versetzungskerns deutlich unterhalb der Gitterkonstante a.

Im Modell wird mit einer Skalierung scale gearbeitet, wobei die Skalierung die Anzahl der
Gitterabstédnde pro Finite-Elemente-Einheit, also der halben Modellgréfie, angibt. Das heifit,
ein Gitterabstand a hat im Modell die Linge apr = 1/scale. Der dabei angenommene
Abstand zwischen zwei Versetzungen ist dann etwa 2- scale-a. Die Versetzungsdichte o wird
in Versetzungslinge aller Versetzungen pro Volumen angegeben [LE2]. Damit ergibt sich

fiir die Kantenldnge des betrachteten Ausschnittes 1/,/0 = 2-scale-a. Fiir die Umrechnung
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Bild 4.7: FE-Modell fiir die Diffusionsberechnung: senkrecht zur Versetzung wird eine Schei-

be herausgeschnitten, innerhalb der die Diffusion stattfindet.

von einer Versetzungsdichte auf die Skalierung gilt:

—=1,7445-10°- 0" in [m] . (4.32)

le =

scale 20y

Ein Burgersvektor hat im a-Eisen die Linge b = 2,4822 - 107 m. Damit ergibt sich mit
dem Gitterabstand a = 2,8662 - 10~ m fiir den Burgersvektor bpr im Koordinatensystem

der finiten Elemente eine Léange von

b 2,4822
brg = — - = 4.33
BT arE 2,8662 - scale ( )

Die Diffusionskonstante Dgpg im Koordinatensystem des Modells betrégt

Dyg = Dg - 5+ 3600s/h - 24h/d (4.34)

(scale - a)

wobei in der Berechnung dann die Zeiteinheit ein Tag ist.

Versetzungsdichte

Die Versetzungsdichte im Dual-Phasen Stahl ldsst sich experimentell sehr schwer und nur
groflenordnungsméflig im Transmissionselektronenmikroskop bestimmen. Im Fall des Dual-
Phasen Stahles kommt die mit dem Ort stark schwankende Versetzungsdichte hinzu, siehe
Kapitel 2.5. Die Berechnungen wurden deshalb fiir verschiedene Versetzungsdichten durch-
gefiihrt (zwischen 10® und 10 ¢cm™2). In der Tabelle 4.1 sind einige Umrechnungswerte

exemplarisch dargestellt.
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Tabelle 4.1: Umrechnung vom FE-Mafistab auf die Versetzungsdichte.

scale 175 | 552 | 1745
o [em™2] | 10 | 10° | 108

Anfangskonzentration des gelésten Kohlenstoffs

Zu Beginn der Rechnung muss eine Anfangskonzentration des Kohlenstoffs im Ferrit fest-
gelegt werden. Bei langsam abgekiihlten, einphasigen ferritischen Stdhlen mit niedrigem
Kohlenstoffgehalt ist es relativ einfach, die Konzentration des gelosten Kohlenstoffes im
Gitter anzugeben: Aus dem chemischen Gleichgewicht ldsst sich sofort auf den gelosten
Kohlenstoff schlielen, da man davon ausgehen kann, dass bei geniigend langsamer Abkiihl-
geschwindigkeit {iberschiissiger Kohlenstoff in Form von Karbid ausgeschieden wird. Nach
einem schnellen Abkiihlprozess kann die Kohlenstoffkonzentration im Gitter deutlich iiber
der Gleichgewichtskonzentration von etwa 1 ppm liegen, da der Kohlenstoff nicht geniigend
Zeit zur Karbid-Bildung hat; er ist dann im Gitter zwangsgelost. Karbide scheiden sich bei
Raumtemperatur in den hier betrachteten Zeitrdumen sicher nicht in signifikanten Mengen

aus.

Beim Dual-Phasen Stahl kommt als weitere Unsicherheit hinzu, dass nur abgeschétzt wer-
den kann, wie sich der Kohlenstoff iiber die zwei Phasen des Verbundes verteilt. Bei der
Glithung im Zweiphasengebiet bei 800°C ist die Gleichgewichtsloslichkeit fiir Kohlenstoff
im Austenit wesentlich hoher als im Ferrit. Wahrend der Abkiihlung wird bei langsame-
ren Abkiihlgeschwindigkeiten nicht der gesamte Austenit in Ferrit umgewandelt, es liegt
also der Schluss nahe, dass der Kohlenstoff dabei in kleiner werdenden Austenit/Martensit-
Inseln hoher konzentriert ist. Es ist aber auch anzunehmen, dass die Bereiche, die wihrend
der Glithung austenitisch waren und spéter ferritisch sind, einen héheren Anteil an zwangs-
gelostem Kohlenstoff haben als die Bereiche, die wihrend der Glithung ferritisch waren.
Es muss also davon ausgegangen werden, dass Ferrit deutlich mit Kohlenstoff iiberséttigt
ist, wobei die Kohlenstoffkonzentration in den versetzungsreichen Gebieten in der N&he des

Martensits besonders hoch sein konnte.

Es wird eine Abschétzung vorgenommen und mit unterschiedlichen Kohlenstoff-Konzen-
trationen gerechnet, um diese Unsicherheiten zu beriicksichtigen. Als Obergrenze fiir die
maximale Loslichkeit des Ferrits fiir Kohlenstoff im Zweiphasengebiet nahe 723 °C lasst sich
etwa 20 ppm annehmen. Die Simulationen werden mit verschiedenen Anfangskonzentration-

en zwischen 10 und 25 ppm durchgefiihrt.
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Numerische Berechnung der Festhaltespannung

Fremdatome konnen nur dann von einer Versetzung als gefangen angesehen werden, falls
die Interaktionsenergie zwischen Versetzung und Atom grofer als die thermische Energie des
Gitters ist, d.h.: Upc > BET. Mit § = 1 [19] bedeutet dies etwa r = 30b. Das heifit, nur
innerhalb eines Radius von ungefdhr 30 Burgers-Vektoren wechselwirkt die Versetzung mit
den Kohlenstoffatomen. Fiir die weiteren Betrachtungen kommt es nicht auf eine exakte Er-
mittlung dieses Abstandes an, da die meisten Atome wegen der dort héheren Loslichkeit nahe
an der Versetzung sind und auflerdem die entfernteren Atome auch die wesentlich niedrigere
Interaktionsenergie mit der Versetzung freisetzen, also zur gesamten Energieminimierung nur

einen unwesentlichen Beitrag leisten.

Fiir jedes Element i im versetzungsnahen Bereich (r < 30b) wird fiir jeden Zeitschritt die
aktuelle Atomkonzentration des Kohlenstoffs ¢; errechnet. Mit den Flidchen A; (in Gitterein-
heiten a2) der Elemente lésst sich die gesamte Interaktionsenergie Upc, gecame der Versetzung
in ihrer Ursprungslage (¢ = 0;7 = 0) durch Summation iiber alle Elemente n berechnen.
Dazu wird ein kartesisches Koordinatensystem &7 eingefiihrt, das seinen Ursprung im Durch-

stoflpunkt der unverriickten Versetzungslinie in der Mitte der FE-Scheibe hat.

Ubc, gesams (§ = 050 =10) =>"2-¢; - A; - Upc(&,m5) (4.35)

i=1
& und 7; bezeichnen die Position des finiten Elements ¢ relativ zur Versetzung. Der Faktor
2 resultiert aus dem Verhéltnis der Atomkonzentration c¢; zu der Anzahl der Atome pro
Einheitszelle T', sieche Gl. (4.21). Upc(&,n:) ist die Interaktionsenergie eines Kohlenstoff-
atoms in einer krz-Einheitszelle auf der Position (&;,7;) mit der Versetzung in der Lage
(£ =0;m =0). Im Falle der Stufenversetzung ist das {n-Koordinatensystem gleich dem xy-
System der Versetzung aus Kapitel 4.1.2, wobei die £&-Achse der z-Achse entspricht. Bei der
Schraubenversetzung (Kapitel 4.1.1) entspricht das {n-System dem zy-System bei & = 0°.

Die Interaktionsenergie der Versetzung mit der Kohlenstoff-Wolke veréndert sich bei einem
Verriicken der Versetzung aus der urspriinglichen Lage. In der Berechnung kann die Ver-
setzung im &n-System beliebig verschoben werden. Fiir die Stufenversetzung wird das im
Vergleich zum Klettern energetisch giinstigere Quergleiten beim Berechnen der Festhalte-
spannung angenommen. Die Stufenversetzung wird aus ihrer urspriinglichen Lage entlang
der &- bzw. x-Achse verschoben, dies entspricht Gleiten in (111)-Richtung. Da vollstéindige
Schraubenversetzungen keine ausgezeichneten Gleitebenen haben, l4sst sich auch anders als
bei der Stufenversetzung keine Schnittgerade der Gleitebene und der £n-Ebene angeben.
Dennoch ist es nicht notig, Losreiflspannungen fiir Gleiten in sémtliche Richtungen zu be-
rechnen. Aufgrund der Geometrie des Spannungsfelds einer Schraubenversetzung und der
Anordnung der Kohlenstoffatome in der Cottrell-Wolke ist die Festhaltespannung richtungs-
unabhéngig fiir um 120° gegeneinander verdrehte Bewegungsrichtungen der Versetzung. Ver-
setzungsbewegungen in genau gegeniiberliegende Richtungen liefern in der Berechnung das-

selbe Ergebnis, die Festhaltespannung wiederholt sich damit alle 60°. Die Unterschiede der
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Festhaltekrifte fiir eine Bewegung in 0°- (entsprechend der positiven Richtung der &-Achse),
15°- und 30°-Richtung sind geringer als 10%, weswegen nicht néher auf die tatséchlichen
Gleitrichtungen einer Schraubenversetzung im Gitter eingegangen wird. Im Folgenden sind

nur die Ergebnisse fiir die 0°-Richtung dargestellt.

Um die Festhaltekraft zu berechnen, muss die Interaktionsenergie fiir jede neue Position k

der Versetzung mit dem verdnderten Positionsvektor (A&y; Any) ermittelt werden.
Ubc, gesame (A&k; Ag) = 2¢; - A; - Upe(& — Ay m — Ang) (4.36)
i=1

Die Interaktionsenergie wird fiir verschiedene A&, und Amng ermittelt. Das Ableiten zur

Berechnung der Festhaltekraft geschieht numerisch.

— UDC, gesamt(Agk; Ank) - UDC, gesamt(Agk—l; Ank—l)
V(A& — A&1)? + (A — Ang_1)?

Fy, (4.37)

Fy, ist die Kraft, die aufgrund der Cottrell-Wolke benétigt wird, um die Versetzung von der
Position k — 1 auf die Position k£ zu verschieben. Wird die Versetzung aus ihrer Ursprungs-
lage iiber mehrere Positionen verschoben, dann ist die dabei maximal auftretende Kraft
Fj mex die Festhaltekraft. Da die Energie als Linienenergie berechnet wird, hat Fj ... die
Einheit [Kraft/Léinge|. Die Festhaltekraft wird bei jedem Zeitschritt der Diffusionssimula-
tion ermittelt, dadurch ldsst sich eine Festhaltespannung in Abhéngigkeit der Alterungszeit

berechnen.

Thermischer Aktivierungsansatz

Die mit Gl. (4.37) berechnete Kraft zum LosreiBen der Versetzung von ihrer Cottrell-Wolke
beriicksichtigt keine thermischen Effekte, es wird also eine theoretische Festhaltekraft F,..
bei 0 K berechnet. Bei hoheren Temperaturen kénnen Versetzungen aufgrund thermischer
Aktivierung leichter Hindernisse im Gitter iiberwinden [36, 41|, d.h. bereits bei geringerer
Kraft F' < F,., beginnt sich die Versetzung zu bewegen. In Bild 4.8 ist die Kraft auf die
Versetzung in Abhéingigkeit ihrer Lage relativ zur Ausgangslage dargestellt. Beim Losreiflen
der Versetzung von einer Cottrell-Wolke muss eine bestimmte Energie pro Versetzungslédnge
aufgebracht werden. Diese Energie vermindert sich um einen Teil, der thermischen Aktivie-

rungsenergie, sie ist als schraffierte Flache in Bild 4.8 dargestellt, bei T" > 0 K.

Dadurch wird die nétige Losreiflkraft bzw. -spannung herabgesetzt. Unter der Annahme,
dass der Verlauf der auf die Versetzung wirkenden Riickstellkraft F'(z) ungefihr einen para-
bolischen Verlauf um das Maximum hat, lasst sich der Einfluss der thermischen Aktivierung
abschétzen [36].

F(T>0K) = F,.. - (1 _ (%)3) 5 (4.38)
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Bild 4.8: Bei Temperaturen iiber 0 K ist zum Losreiflen der Versetzung eine niedrigere Kraft
Fi < Fmax notlg

Dabei ist T" die Temperatur des Materials, also hier Raumtemperatur und 7 die Temperatur,
bei der kein Verankern (Pinning) der Versetzungen durch Kohlenstoffatome mehr festzustel-
len ist, also auch kein Portevin-LeChatelier-Effekt. Dies ist bei Eisen etwa bei T = 600 K
der Fall [40]. F ist dann die bei der Temperatur T tatséchlich bendtigte Kraft um eine

Versetzung von einer Cottrell-Wolke loszureifen.

4.3 Ergebnisse

Aufgrund der verschiedenen Verldufe der Interaktionsenergien von Kohlenstoffatomen mit
einer Schrauben- bzw. einer Stufenversetzung unterscheidet sich das Diffusionsverhalten der
Fremdatome in den Spannungsfeldern dieser Versetzungen. In den Bildern 4.9 bis 4.11 ist der
Massenfluss der Kohlenstoffatome dargestellt. Die Grofie der Modelle betragt etwa 500 - 500
Burgers-Vektoren. Die Netzverfeinerung in Richtung des Versetzungskerns in der Mitte ist

deutlich zu erkennen.

Bei der Schraubenversetzung diffundieren die Kohlenstoffatome in Richtung der Positionen
der drei Energieminima, die um den Versetzungskern im Winkel von jeweils 120 °© angeordnet
sind, Bild 4.9. Der innere Bereich um den Versetzungskern ist noch einmal vergroflert in
Bild 4.10 abgebildet, auch hier sind die drei Einzugsbereiche zu sehen.

Bei der Stufenversetzung diffundieren die Fremdatome von oberhalb der Gleitebene, dort wo
die Extra-Halbebene ist, auf die Unterseite der Gleitebene und auflerdem auf der gesamten
Unterseite und in der Gleitebene zur Versetzung, sieche Bild 4.11. In Bild 4.12 ist die berech-
nete Kohlenstoftkonzentration um eine Stufenversetzung nach einem Tag dargestellt. Man
erkennt, dass die Kohlenstoffatome auf vier Keulen konzentriert sind, die Lage der Keulen
entspricht der Lage der Energieminima in Bild 4.6. Zwei der Keulen liegen genau in der
Gleitebene, d.h. viele der Kohlenstoffatome in der Néhe einer Stufenversetzung sind knapp

iiber oder unter der Gleitebene seitlich des Versetzungskerns angeordnet.
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MFLM VALUE
+2.31E-09

+1.69E-06
+3.37E-06
+5.05E-06
+6.74E-06
+8.42E-06
+1.01E-05
+1.18E-05
+1.35E-05
+1.52E-05
+1.68E-05
+1.85E-05
+2.02E-05

+2.19E-05

Bild 4.9: Diffusion von Kohlenstoffatomen zu einer Schraubenversetzung, dargestellt ist der
Massenfluss in einem Modell der Grofle ~ 500 - 500 Burgers-Vektoren.

4.3.1 Kohlenstoffkonzentration und Anzahl der Kohlenstoffatome

nahe der Versetzung

Die Kohlenstoffkonzentration im Abstand eines Burgers-Vektors b wird in der Literatur oft-
mals verwendet, um Theorien und Messungen zur Bildung von Cottrell-Wolken zu verglei-
chen. Der hier verwendete Ansatz sagt eine maximale Konzentration von etwa 7 Atom%
Kohlenstoff voraus. Eine andere Vergleichsmoglichkeit sind die gefangenen Kohlenstoffato-
me pro senkrecht auf der Versetzungslinie stehenden Ebene, wobei auch hier ein Kohlen-
stoffatom als gefangen gilt, wenn die Interaktionsenergie mit der Versetzung grofler ist als
die thermische Energie des Gitters. Mit dem verwendeten Ansatz werden etwa 15 Atome
pro Ebene bei einer Schraubenversetzung und 13 bei einer Stufenversetzung ermittelt, das
Verhaltnis ist etwa N3™° /N2> = 0,86. Fiir diese Berechnung wird fiir jede Winkellage
von der Versetzung ausgehend iiber die Kohlenstoff-Loslichkeit integriert; die obere Inte-
grationsgrenze ist dort, wo die Interaktionsenergie Versetzung-Kohlenstoffatom gleich der

thermischen Energie des Gitters ist.
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Bild 4.10: Ausschnitt des versetzungsnahen Bereichs aus der FE-Scheibe der Diffusionsbe-
rechnung an einer Schraubenversetzung. Die Elemente nahe des Kerns haben eine Kan-

tenlédnge deutlich unter einem Burgers-Vektor.

Es ist aber nicht nur die maximale Anzahl der Kohlenstoffatome pro Ebene in der Umgebung
einer Versetzung interessant, sondern auch die zeitliche Entwicklung, insbesondere wie lange
es dauert, bis der Diffusionsprozess zum Erliegen kommt. Nur diese Grofle lasst sich mit
den Ergebnissen der Drehpendelversuche (Kapitel 2.4) vergleichen. Wird bei Drehpendel-
versuchen keine signifikante Verdnderung des Anteils an gelostem Kohlenstoff mehr festge-
stellt, werden sicher auch keine Kohlenstoffatome mehr in nennenswertem Umfang in den
Versetzungsspannungsfeldern gefangen. Umgekehrt ist es allerdings moglich, dass die Verset-
zungsspannungsfelder geséttigt sind, aber die Menge an gelostem Kohlenstoff dennoch weiter
abnimmt, so z. B. durch Karbid-Ausscheidungen wéhrend einer Warmebehandlung. Das En-
de des Diffusionsprozesses kann entweder durch das Erreichen der Sattigungskonzentration in
Versetzungsnihe ausgelost werden oder im Eisengitter befinden sich nicht ausreichend Koh-
lenstoffatome, um die Spannungsfelder der Versetzungen vollstindig zu sdttigen. Bei diesen

Betrachtungen ist zu beriicksichtigen, dass auch das ungestorte Eisengitter selbst in gerin-
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Bild 4.11: Diffusion in einem FE-Modell mit einer Stufenversetzung in der Mitte, dargestellt

ist der Massenfluss.

gem Umfang Kohlenstoffatome aufnehmen kann, bevor es geséttigt ist, d. h. es werden auch
immer noch geloste Kohlenstoffatome im Gitter vorhanden sein, die im Drehpendelversuch

Déampfung hervorrufen.

Bei der Auswertung der Berechnungen wurden die Kohlenstoff-Konzentrationen innerhalb
von 30 Burgers-Vektoren um die Versetzungen beriicksichtigt.
n(r<30b)

Ne= S -4 (4.39)

=1

In den Bildern 4.13 (a) bis (d) ist jeweils fiir zwei unterschiedliche Anfangskonzentratio-
nen des Kohlenstoffs (10 ppm und 25 ppm) die durchschnittliche Anzahl Kohlenstoffa-
tome im Spannungsfeld der Versetzung in einer Ebene dargestellt. Den Diagrammen in
den Bildern 4.13 (a) und (c) ist eine sehr hohe Versetzungsdichte von 10'° cm™2 zugrun-
de gelegt. Man erkennt, dass sich der Diffusionsprozess bereits frith vor Erreichen der
Sattigungskonzentration sehr stark verlangsamt. Der Einzugsbereich fiir die Kohlenstof-

fatome in einer Ebene um die Versetzung herum ist aufgrund der hohen Versetzungsdichte
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Bild 4.12: Kohlenstoffkonzentration nach einem Tag um eine Stufenversetzung, angenomme-
ne Anfangskonzentration des Kohlenstoffs: 25 ppm. Der Bildausschnitt ist etwa 50 Burgers-
Vektoren breit.

zu klein um das Spannungsfeld der Versetzung zu séttigen. Fiir eine Versetzungsdichte von
108 cm ™2 ergibt sich fiir die ersten Tage dasselbe Bild: Die Anzahl der gefangenen Kohlen-
stoffatome nimmt am Anfang sehr stark zu, siehe Bild 4.13 (b) und (d). Obwohl ausreichend
Kohlenstoffatome vorhanden sind, verlangsamt sich der Diffusionsprozess im weiteren Ver-
lauf der Alterung. Der Grund hierfiir ist, dass die Kohlenstoffatome von weiter entfernten
Gebieten erst durch die Abnahme der Konzentration in ihrem Umfeld zur gerichteten Be-
wegung angeregt werden, von dem Spannungsfeld der Versetzung spiiren sie direkt nichts.
Dies bestétigt Ergebnisse élterer Untersuchungen [14, 45]. Trotz der sehr grofien Spannweite
der Eingangsparameter lasst sich feststellen, dass der Diffusionsprozess nach einigen Tagen

zumindest anndhernd zum Erliegen kommt.
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Bild 4.13: Durchschnittliche Anzahl an Kohlenstoffatomen in einer Atomebene im Span-

nungsfeld der Versetzung bei unterschiedlichen Anfangskonzentrationen des Kohlenstoffs

(10 ppm und 25ppm): (a) Stufenversetzung, Versetzungsdichte 10! cm—2;
zung, Versetzungsdichte 10® cm™2; (c) Schraubenversetzung, Versetzungsdichte 10 cm™

(d) Schraubenversetzung, Versetzungsdichte 10% cm™2.
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4.3.2 Zeitliche Entwicklung der Versetzungsverankerung

Fiir die oben beschriebenen Kombinationen von Versetzungsdichten und Anfangskonzen-
trationen wurde die Festhaltespannung fiir eine Versetzung aufgrund der sich bildenden
Cottrell-Wolke in Abhéngigkeit der Zeit berechnet. Die Ergebnisse sind in den Bildern
4.14 (a)-(d) dargestellt. Zu Beginn des Diffusionsprozesses sind die Kurven fiir die unter-

Festhaltespannung [MPa]
Festhaltespannung [MPa]

— 25ppm C
****** 10 ppm C
0
o 1 2 3 4 5 6 7 8 9 10 o 1 2 3 4 5 6 7 8 9 10
Raumtemperaturalterung [d] Raumtemperaturalterung [d]
(a) (b)
250 250
g 200 < 200
=) =
o0 0
£ 150 g 150
=l =
g g
o o
8 100 & 100
= =
= =
£ 50 £ 50
— 25ppm C
****** 10 ppm C
0 0
o 1 2 3 4 5 6 7 8 9 10 o 1 2 3 4 5 6 7 8 9 10
Raumtemperaturalterung [d] Raumtemperaturalterung [d]

() (d)

Bild 4.14: Festhaltespannungen fiir Versetzungen aufgrund der sich bildenden Cottrell-Wolke
bei Raumtemperatur fiir unterschiedliche Anfangskonzentrationen des Kohlenstoffs (10 ppm
und 25 ppm): (a) Stufenversetzung, Versetzungsdichte 10'° cm~2; (b) Stufenversetzung, Ver-
setzungsdichte 10% cm™2; (c) Schraubenversetzung, Versetzungsdichte 10'° cm™2; (d) Schrau-

benversetzung, Versetzungsdichte 10% cm 2.

schiedlichen Versetzungsdichten noch etwa gleich, spéter sind sie stark unterschiedlich. Die
Festhaltespannung steigt bei der hohen Versetzungsdichte bereits nach etwa 5 Tagen nicht

mehr signifikant an, wahrend sie bei der niedrigen Versetzungsdichte ldnger steigt. Dies
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ist nicht iiberraschend, da der Diffusionsprozess bei der hohen Versetzungsdichte aufgrund
der kiirzeren Wege auch frither zum FErliegen kommt. Auch nicht iiberraschend ist die von
Beginn an hohere Festhaltespannung bei einer hoheren Anfangskonzentration des Kohlen-
stoffes: Das Spannungsfeld um die Versetzung kann deutlich schneller mit Fremdatomen
angefiillt werden, da in der Umgebung mehr Kohlenstoffatome zur Verfiigung stehen. Die
Festhaltespannung steigt bei der Stufenversetzung wesentlich stérker an als bei der Schrau-
benversetzung, obwohl die Energieverminderung bei der Stufenversetzung nur 86% jener der
Schraubenversetzung ist. Dies ist allerdings nicht das allein entscheidende Kriterium fiir den
Energieaufwand beim Verschieben des Spannungsfelds der Versetzung in der vorhandenen
Kohlenstoffwolke. Der Grund fiir die hohere Festhaltespannung der Stufenversetzung ist die
schlechtere Ubereinstimmung des Spannungsfelds nach einem Verschieben um z.B. einen

Burgers-Vektor in der Gleitebene mit dem Spannungsfeld vor der Verschiebung.

In jedem Fall ist die Festhaltespannung nach einigen Tagen {iber 100 MPa, aufler fiir die
Schraubenversetzung bei der niedrigsten Kohlenstoffkonzentration in Verbindung mit der
extrem hohen Versetzungsdichte von 10'°cm=2. Selbst hier werden aber noch iiber 75 MPa
erreicht. Die Versetzungen sind also nach einigen Tagen mit grofler Sicherheit von einer

Wolke von Kohlenstoffatomen umgeben.
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Kapitel 5
Diskussion

Da zur Berechnung des mechanischen Verhaltens von Matrix-Inklusions-Strukturen verschie-
dene Ansétze existieren, soll der in dieser Arbeit gewihlte Weg diskutiert und Alternativen
oder Weiterentwicklungen aufgezeigt werden. Die Diffusion von Kohlenstoffatomen in die
Spannungsfelder von Versetzungen und auch die Spannungsfelder der Versetzungen selbst
sind in der Literatur haufig behandelte Themen, deshalb wird ein Vergleich mit anderen
Losungsstrategien und Losungen durchgefiihrt. Abschlieffend werden die Ergebnisse aus den

verschiedenen Untersuchungen in Zusammenhang gebracht.

5.1 Berechnung des mechanischen Verhaltens

Analytische Losungen sind fiir die Simulation des Abkiihlprozesses mit der Austenit-Marten-
sit Phasenumwandlung und der Berechnung der Auswirkung der dabei initiierten Dehnungen
und Spannungen auf das mechanische Verhalten von Dual-Phasen Stahl nur bedingt geeignet.
Mit N#herungslosungen aufbauend auf der Theorie von Eshelby [31, 32] kann die Ausdeh-
nung einer ovalen, harten Inklusion in einer weichen Matrix berechnet werden, z.B. [63].
Die Moglichkeiten zur Simulation eines anschliefenden Zugversuchs sind jedoch begrenzt,
es kann nur der Beginn der plastischen Verformung berechnet werden. Weitergehende Be-
rechnungen wiirden wie bei den Finiten Elementen ein schrittweises Vorgehen erforderlich
machen. Fiir Finite Elemente bestehen seit langem erprobte Verfahrensweisen fiir plasti-
sche Berechnungen [61, 97|, aulerdem erlauben Modellierungen mit Finiten Elementen auch

wesentlich komplexere geometrische Formen.

Eine interessante Erweiterung der Mikrostruktur-Modellierung von mehrphasigem Material
mit Finiten Elementen stellt sicher die Verwendung von dreidimensionalen Voronoi-Netzen
dar. Die Ansétze in diese Richtung sind allerdings auf Grund der begrenzten Computerleis-
tung noch unbefriedigend. So haben Barbe et al. [3] fiir eine Einheitszelle ein Finite-Element-
Netz aus regelméfligen Wiirfeln verwendet und dieses Netz geméfl eines Voronoi-Diagramms

eingefdarbt. Fiir die Berechnungen wird ein Netz aus 200 Voronoi-Kérnern in einem Wiirfel
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aus 18 - 18 - 18 Finiten Elementen abgebildet [4]. Problematisch ist bei dieser Methode
die nicht untersuchte Auswirkung der gestuften Rénder der Korner. Es koénnen an den
Korngrenzen Verformungsinkompatibilitdten auftreten die bei einer exakten Modellierung
der Voronoi Geometrie nicht auftreten wiirden. Nygards et al. [60] vernetzen Voronoi-Zellen
exakt, allerdings benétigen sie aufgrund der kurzen Kanten in den Voronoi-Netzen fiir nur
fiinf Zellen bereits mehrere Tausend Tetraeder-Elemente. Dabei kommt Thnen noch zugute,
dass die Wahrscheinlichkeit extremer Kantenverhélnisse, die das Vernetzen erschweren, mit
der Zellenanzahl abnimmt. Die Rechnerleistung ist die entscheidende Schranke, in naher

Zukunft sind auf diesem Gebiet entscheidende Verbesserungen zu erwarten.

5.2 Diffusionsberechnung

Cochardt et al. [19] behaupten, wohl ohne Rechnung, dass die Stufenversetzung aufgrund
ihres unsymmetrischen Spannungsfelds nur etwa halb so viele Atome wie eine Schrauben-
versetzung fangen kann. Dies steht im Widerspruch zu dem hier errechneten Verhéltnis der
Sattigungsloslichkeiten von 0,86, obwohl die Berechnungen auf den Theorien von Cochardt
aufbauen. Auch in den Berechnungsergebnissen ist das Verhéltnis der Kohlenstoffatome um
eine Stufenversetzung einerseits und eine Schraubenversetzung andererseits zu jedem Zeit-
punkt etwa 0,86, siche Bild 4.13. Von Cochardt wird angefiihrt, dass die Stufenversetzung im
Gegensatz zur Schraubenversetzung nur unterhalb der Gleitebene Atome fingt und dass die
maximale Interaktionsenergie in einem Burgers-Vektor Abstand von der Versetzung zwischen
dem Spannungsfeld der Stufen- bzw. Schraubenversetzung und dem Fremdatom etwa gleich
grof} ist. Dabei wird allerdings iibersehen, dass die Kohlenstoffatome auch auf Gitterplétzen
oberhalb der Gleitebene der Stufenversetzung, also im Bereich der Extra-Halbebene, unter
Verminderung der Gesamtenergie eingelagert werden koénnen, siehe Bild 4.6. Tatséchlich
konnen sich auf etwa 70% des gesamten Winkelspektrums um die Versetzungslinie Koh-
lenstoffatome anordnen. Auflerdem sind die maximalen Interaktionsenergien nicht gleich,
im Abstand r = b wird fiir die Schraubenversetzung 0,77 eV und fiir die Stufenversetzung
0,98 eV berechnet.

Die ersten lokalen Messergebnisse von Kohlenstoff-Konzentrationen in Stahl wurden von
Miller et al. [57] verdffentlicht, allerdings gelang es nur die Konzentrationsunterschiede an
Zwillingsgrenzen und in der Nihe von Korngrenzen zu untersuchen. Chang [17] konnte die
Kohlenstoff-Anreicherungen um Versetzungen darstellen, er schétzte die Anzahl der Kohlen-
stoffatome in einer zur Versetzungslinie senkrecht stehenden Atomebene auf etwa 5-15. Die
Berechnungen mit dem hier verwendeten Modell sagen etwa 15 Atome voraus. In jiingerer
Zeit gelang es Wilde et al. [89] einzelne Kohlenstoffatome um Versetzungen zu lokalisieren.
Sie ermittelten 21+1 Atome pro senkrecht auf der Versetzungslinie stehenden Ebene des
Wirtsgitters. In der selben Studie wird auflerdem eine maximale Konzentration von 842

Atom-% des Kohlenstoffes in Versetzungsnihe gemessen.
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Messungen im Feldionenmikroskop bestéatigten die Vorhersage, dass die Kohlenstoffatome
um eine Stufenversetzung diffus verteilt sind. Die Fremdatome sind nicht, wie urspriinglich
von Cottrell und Bilby [20] angenommen, in Form einer Linie unter der Versetzung aufge-
reiht, sondern verteilen sich iiber einen groflen Winkel um die Versetzung. Hochauflosende
Feldionenmikroskopie-Untersuchungen von Blavette et al. [12] an einer Eisen-Aluminium-
Legierung (40 Atom-% Aluminium) mit 400 Atom-ppm Bor lassen fiir das interstitiell geloste
Bor denselben Schluss zu. In dieser Untersuchung konnten allerdings auch Bor-Atome direkt
iiber der Versetzung, also dort wo die Extra-Halbebene iiber der Gleitebene ist, nachgewie-
sen werden. Dies steht im Widerspruch zu anderen Ergebnissen und wird von den Autoren
mit einer Substitution von Aluminium-Atomen durch Bor-Atome aufgrund der starken Git-
terstauchung im Bereich der Extra-Halbebene erkléart. Dieser Effekt ist fiir das System Fe-C
nicht bekannt.

Die experimentellen Ergebnisse zeigen, dass die Rechnungen von Cochardt et al. sowohl
fiir die Konzentration der Fremdatome in der Nihe des Kerns als auch fiir die Gesamtzahl
Kohlenstoffatome gute Vorhersagen liefern. Einzig das Ergebnis, dass die Stufen- und die
Schraubenversetzung etwa gleich viel Atome binden kénnen, wurde damals nicht erkannt,

wohl aufgrund der nicht zur Verfiigung stehenden Computer-Rechenleistung.

Als Alternative zu dem hier verwendeten Rechenverfahren wére auch ein Finite-Differen-
zen-Verfahren fiir die Diffusions-Differentialgleichung in Frage gekommen, wie es Sakamoto
angewandt hat [64]:

—E = div LT

c ist die Konzentration der Losung bezogen auf die gesamte Masse des Materials einschlief3-

de (_M VU - DV0> . (5.1)

lich der Eisenatome, D der Diffusionsquotient und U die Interaktionsenergie. Die Treibkraft
der Diffusion ist nicht wie in der hier durchgefiihrten FE-Rechnung ein Loslichkeitsgefille,
das aus der ortsabhéngigen Interaktionsenergie berechnet wurde, sondern die Interaktions-
energie selbst. Der Faktor (1 — ¢) in Gl (5.1) wird eingefiihrt, um dem geometrischen
Ausschlussprinzip, auch als Fermi-Dirac-Prinzip bezeichnet, zu geniigen [5, 8. Bei kleinen
Konzentrationen, wie sie hier vorkommen, kann dies sicher vernachléssigt werden. Aber
auch fiir die auf diese Art vereinfachte Differentialgleichung ist bis jetzt keine analytische

oder wenigstens halbanalytische Losung bekannt.

Sowohl beim Finite-Elemente- als auch bei dem Finite-Differenzen-Verfahren muss diskreti-
siert werden. Eine Netzverfeinerung, wie sie hier mit den Finiten Elementen vorgenommen
wurde, ist bei dem Finite-Differenzen-Verfahren nicht so einfach moglich. Im Zusammenhang
mit der begrenzten zur Verfiigung stehenden Rechenleistung sind die modellierbaren Berei-
che nicht sehr gro8 oder es werden starke Vereinfachungen vorgenommen [11, 14]. Auflerdem
ist das Finite-Differenzen-Verfahren eine explizite Vorgehensweise, bei der in Zeitschritten
vom jetzigen Zustand ,,0“ auf den Zustand ,,1* der Zukunft extrapoliert wird. Die dabei auf-

tretenden Instabilitdten sind ein grofler Unsicherheitsfaktor, unter Umstdnden konvergiert
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die Rechnung nicht. Aus diesen Griinden wurde in dieser Arbeit mit Finiten Elementen ge-
rechnet. Auch Monte-Carlo-Simulationen mit einer diskreten Modellierung des Eisen-Gitters
und den darin eingelagerten Kohlenstoffatomen kénnen zur Lésung des Problems verwendet
werden [24, 94, 95, 96]. Hier bleibt allerdings der Nachteil des wesentlich héheren Rechen-
aufwandes fiir den dargestellten Gitterausschnitt. Die zitierten Rechnungen verwenden den
Ansatz von Cottrell und Bilby, wodurch ein geringerer Rechenaufwand entsteht, allerdings
sind die Ergebnisse mit den oben aufgefiihrten Schwichen der zugrunde gelegten Theorie
behaftet.

5.3 Schlussfolgerungen

In dieser Arbeit wird der Frage nach den Griinden fiir die verschiedenen Besonderheiten der
mechanischen Eigenschaften von Dual-Phasen Stahl wie niedrigere Anfangssteifigkeit, kon-
tinuierliche Streckgrenze und Abhéngigkeit der Hohe der Streckgrenze vom Martensitgehalt
mit verschiedenen Methoden nachgegangen. Die Antwort ergibt sich aus einer Kombination

der Ergebnisse der verschiedenen Untersuchungen.

Anfangssteifigkeit

An wenige Stunden alten, im Labor hergestellten Proben wird im Zugversuch eine niedri-
gere Anfangssteifigkeit gemessen. Dabei bedeutet eine niedrigere Anfangsteifigkeit, dass der
Verbund bei der ersten Belastung eine Steifigkeit geringer als sein E-Modul aufweist. Wird
Dual-Phasen Stahl vorgedehnt, so hat er bei sofortiger Wiederbelastung auch eine niedrigere
Anfangssteifigkeit, diese ist allerdings hoher als die kurz nach dem Herstellen gemessene.
Die niedrigere Steifigkeit bei Wiederbelastung wird auch bei einphasigen Stéhlen festge-
stellt [11] und wird tiblicherweise auf das Ausbauchen von Versetzungen zuriickgefiihrt [59].
Zugversuche an Proben, die einige Tage bei Raumtemperatur gelagert werden, ergeben ei-
ne Anfangssteifigkeit gleich dem E-Modul von Dual-Phasen Stahl (~200000MN/m?). Nur
wenn in der thermo-mechanischen Simulation die Austenit-Martensit Phasenumwandlung
der Inklusionen wéhrend der Herstellung beriicksichtigt wird, zeigt sich, dass auch die Ein-
heitszellen bei der ersten Belastung eine niedrigere Anfangssteifigkeit aufweisen. Durch die
Volumenausdehnung der Inklusionen wéhrend der Phasenumwandlung entstehen Eigenspan-
nungen, je nach Richtung und Lage der Eigenspannungen relativ zu den Inklusionen und der
globalen Belastung verformt sich dort das Material unmittelbar bei Belastungsbeginn plas-
tisch. Dadurch wird die Gesamtsteifigkeit des Materials herabgesetzt, es kommt zu einer
niedrigeren Anfangssteifigkeit des Verbundes. Die im Experiment gegeniiber den vorgedehn-
ten Proben niedrigere Anfangssteifigkeit ldsst darauf schliefien, dass nicht nur freie (nicht
durch Kohlenstoff festgesetzte) Versetzungen im Experiment fir diesen Effekt verantwortlich

sind, sondern auch die in der Simulation berechneten Eigenspannungen. Da bereits bei 5%
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Volumenanteil Martensit nahezu die gesamte Ferrit-Matrix des Modells durch die Volumen-
zunahme der Inklusionen plastisch verformt wird, ist der Spannungszustand in der Matrix
nach dem Abkiihlen nicht linear vom Martensit-Volumen im Dual-Phasen Stahl abhéngig,
sondern erreicht in allen Modellen mit dem betrachteten Anteilen Martensit in vielen Berei-
chen die Dehngrenze. Dies wird durch analytische Ndherungsberechnungen bestétigt [63].
Da der fiir die niedrige Anfangssteifigkeit verantwortliche Spannungszustand in der Matrix
nahezu unabhingig vom Martensitvolumen (zwischen 5 % und etwa 15 % Volumenanteil) ist,

ist auch die niedrige Anfangssteifigkeit fiir alle betrachteten Martensitgehalte gleich.

Die nach einigen Tagen Lagerung hohere Anfangssteifigkeit, gleich dem E-Modul, ist auf
Spannungsabbau der lokalen Eigenspannungen und auf das Festsetzen von Versetzungen
zuriickzufithren. Die Annahme, dass dafiir die Diffusion von Kohlenstoff verantwortlich ist
wird durch verschiedene Indizien gestiitzt: Die Abnahme des freien, also nicht in Verset-
zungsspannungsfeldern oder sonstwie gefangenem Kohlenstoff ldsst sich mit Drehpendelver-
suchen messen. Die fiir diese Untersuchung durchgefiihrten Versuche an jungen Dual-Phasen
Stéhlen zeigen eine signifikante Abnahme des freien Kohlenstoffes wéhrend der ersten Tage
bei Raumtemperatur-Lagerung. Spiéter ist keine Abnahme mehr festzustellen, was darauf
schliefen l&sst, dass der Diffusionsprozess von Kohlenstoffatomen zu Versetzungen und zu
Spannungsfeldern abgeschlossen ist. Dass bei Raumtemperatur der Zeitraum von einigen
Tagen auch tatsdchlich ausreicht, um Spannungsfelder von Versetzungen im Ferrit durch
Diffusion mit Kohlenstoff anzureichern und die Versetzungen dadurch festzusetzen, zeigen
die in Kapitel 4 angestellten Modellrechnungen. Auflerdem kommen andere Prozesse wie

Korngrenzen-Verschiebung oder Karbid-Bildung bei Raumtemperatur nicht in Betracht.

0,2 %-Dehngrenze

In Experimenten wird eine lineare Zunahme der Dehngrenze von Dual-Phasen Stahl mit
dem Volumenanteil Martensit in der Probe festgestellt. Wird in einem einfachen mikro-
mechanischen Modell das Flieverhalten einer weichen ferritischen Matrix mit harten mar-
tensitischen Inklusionen simuliert, wobei beide Materialien den selben E-Modul haben, so
ist der FlieBbeginn unabhéngig vom Volumenanteil der harten Inklusionsphase. Dies stimmt
mit den klassischen Modellen iiber das Verformungsverhalten von solchen Matrix-Inklusions-
Materialien iiberein [33, 81], ist jedoch im Widerspruch zu den Experimenten. In Aufnah-
men von Dual-Phasen Stahl, die mit einem Transmissions-Elektronen-Mikroskop gemacht
wurden, sind im Ferrit in der Ndhe von Martensit-Inseln deutlich mehr Versetzungen zu
erkennen als in Bereichen, die weiter entfernt liegen. Die hohere Versetzungsdichte kann nur
von plastischen Verformungen wéhrend des vorangegangen Herstellprozesses stammen. Pla-
stische Verformungen fithren im Ferrit zu einer Verfestigung. Mit Ultramikrohértemessungen
konnte experimentell bestéitigt werden, dass tatsédchlich nahe der Martensit-Einschliisse die
Ferrit-Matrix eine hohere Festigkeit besitzt, wobei das Ausmafl vom Volumenanteil Marten-

sit der Probe abhéngt. Wird bei der Simulation die Abkiihlung mit der Phasenumwandlung
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beriicksichtigt, so sind auch in der Einheitszelle grofie Teile der Matrix plastisch verformt
und dadurch verfestigt bevor die Belastung im simulierten Zugversuch beginnt. Die Ergeb-
nisse der zwei- und dreidimensionalen Finite-Element-Studien in Kapitel 3 zeigen aulerdem,
dass sich ein Skelett aus Martensit-Koérnern mit Briicken aus verformungsverfestigtem Ferrit
bildet. Aufgrund dieses Skeletts ist die Streckgrenze des Verbundmaterials aus Martensit-
Inklusionen und verfestigtem Ferrit hoher als die des unverformten Ferrits. Da das Ausmafl
der Verformungsverfestigung vom Volumenanteil der Inklusionen abhéngt, steigt die Streck-

grenze des Dual-Phasen Stahles mit dem Martensitgehalt.

Der Eigenspannungszustand nach dem Herstellen hat keinen Einfluss auf die Streckgrenze.
In der Berechnung setzt bei allen Finiten Elementen des Ferrits spétestens bei etwa 0,3 %
Dehnung, was etwa 0,2 % plastischer Dehnung am Gesamtmodell entspricht, die plastische
Verformung ein, d.h. bereits an dieser Stelle haben die Eigenspannungszusténde aus der

Herstellung keinen Einfluss mehr auf das Verfestigungsverhalten.

Kontinuierlicher Flie3beginn

Der kontinuierliche Fliebeginn von Dual-Phasen Stahl ist Folge des Eigenspannungs- und
Vordehnungszustands in der Matrix. Dabei ist der Eigenspannungszustand fiir die sehr friih
einsetzende plastische Verformung (etwa bei 50 MPa Zugspannung) in Zugversuchen von
unbehandelten und nicht gealterten Proben verantwortlich. Die Vordehnungen erhohen die
Festigkeit in lokalen Bereichen der Matrix, dieser inhomogene Vorverfestigungszustand geht
auch bei einer Raumtemperaturalterung nicht verloren. Im Zugversuch beginnen verschiede-
ne Bereiche bei unterschiedlichen globalen Spannungen zu Flielen, wodurch eine ausgeprégte
Streckgrenze unterdriickt wird. Die Griinde, warum einige Dual-Phasen Stédhle nach einer
thermischen Behandlung bei etwa 160 °C fiir 20 min. eine ausgeprégte Streckgrenze im Zug-
versuch zeigen [18] und andere, wie die fiir diese Arbeit hergestellten, nicht, kénnen hier
nicht eindeutig identifiziert werden. Die Ergebnisse der Drehpendel-Versuche lassen darauf
schlieflen, dass bei der thermischen Behandlung Karbide ausgeschieden werden. Die Menge
und die Art dieser Karbide und damit das Ausmafl der Ausscheidungshértung der Matrix
sind von der Legierungszusammensetzung der Matrix abhéngig. Dies legt die Vermutung
nahe, dass das Auftreten einer ausgepréigten Streckgrenze durch die Art der Legierung des
Dual-Phasen Stahles bedingt ist.

5.4 Ausblick

Die Spannungs-Dehnungs Diagramme aus den Berechnungen zeigen bei plastischen Deh-
nungen deutlich iiber 0,2 % eine wesentlich niedrigere Verfestigungsrate als die in den Ex-
perimenten gemessene. Der Vordehnungszustand in der Ferrit-Matrix spielt bei solchen

Verformungen im Zugversuch eine untergeordnete Rolle, hier dominieren offensichtlich die
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Effekte auf Gitterebene (Versetzungen) aus der Verformungsinkompatibilitdt zwischen wei-
cher Matrix und harten Inklusionen. Aufgrund der stark unterschiedlichen Verformungen
der beiden Konstituenten bilden sich in der weicheren Phase (Ferrit) starke Verformungsgra-
dienten aus, dies bedeutet die Bildung von hohen Versetzungsdichten nahe der Inklusionen
(,geometrically necessary dislocations®) wodurch es zu einer sehr hohen Verfestigung des

Ferrits kommt [2]. In der Simulation ist die Versetzungsbildung nicht abgebildet.

Erdogan et al. [30] haben in Experimenten eine unterschiedliche 0,2 %-Dehngrenze fiir Druck-
und Zugbelastung an Dual-Phasen Stéhlen gemessen. Dies steht im Widerspruch zu den
hier angestellten Berechnungen. Sie fithren den Unterschied auf einen , mean tensile residual
stress® in der Ferrit-Matrix zuriick. Da in der Matrix im Mittel Zugspannungen iiberwiegen,
soll die Dehngrenze bei Zugbelastung friiher erreicht sein, da aufgrund der Vorspannung in
der Matrix eine geringere duflere Last ausreicht, um in der Matrix FlieBen hervorzurufen.
Diese Annahme wird durch die Simulationsrechnungen nicht bestétigt: Der frithe FlieBbe-
ginn des Verbundes ist, wie von Chen et al. [18] angenommen, Folge von Druckspannungen
in der Matrix. So sind die von Erdogan et al. [30] festgestellten Unterschiede in den Zug-
und Druckversuchen auch sehr gering. Dies wird auf eine nicht n&her beschriebene alte-

rungsbedingte Spannungsabnahme in der Matrix zuriickgefiihrt, leider fehlen Angaben zum
Alter der Proben.

Zu der Beantwortung der Frage, ob sich bei Raumtemperatur im Dual-Phasen Stahl so
genannte Niedrig-Temperatur Karbide ausscheiden, wie z. B. von De [25] festgestellt, tragen
die hier ermittelten Ergebnisse nur bedingt bei. Nachdem Cottrell und Bilby [20] davon
ausgegangen sind, dass eine Versetzung auf einer zu ihr senkrecht stehenden Atomebene nur
etwa 1 bis 2 Kohlenstoffatome fangen kann, wurde bereits frith aufgrund von Messungen, die
etwa 10-15 Atome ermittelten, angenommen, dass sich Kohlenstoff in Versetzungsnéihe als
Karbid ausscheidet [79]. Inzwischen ist bekannt, dass Versetzungen wesentlich mehr Atome
fangen konnen [19] ohne dabei Karbide zu bilden. Die bei thermischen Behandlungen um
etwa 200 °C gebildeten e-Karbide werden bei Raumtemperatur sicher nicht ausgeschieden [1,
25].  Als Beweis fiir die Bildung der Niedrig-Temperatur Karbide wird von De [25] die
unterschiedliche Zunahme der 0,2%-Dehngrenze bei unterschiedlichen Alterungsbedingun-
gen angefithrt. Diese Grofle ist aber schon fiir den tatséchlichen FlieBbeginn u.U. wenig
aussagekréftig [49]. Es bleibt festzustellen, dass fiir die Abnahme an freiem Kohlenstoff in der
Matrix, wie sie in Drehpendel-Versuchen festgestellt wird, keine Karbid-Bildung notwendig
ist.

In dieser Arbeit wurde das Verformungsverhalten von Dual-Phasen Stahl am Beginn der
plastischen Verformung untersucht. Das Materialverhalten bei der Entlastung ist allerdings
in Hinblick auf die Berechnung von Tiefziehprozessen auch beachtenswert: Der Entlastungs-
ast folgt im Diagramm eines Zugversuchs keineswegs einer Geraden sondern biegt von der
Geraden, der er zu Beginn folgt, ab [92]. Dieses Verhalten kann Probleme bei der Vorhersage
des Spring-Back-Effekts beim Tiefziehen bereiten. Bekannt ist, dass Stahl bei einer Wieder-
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belastung in die andere Richtung, also Druck anstelle von Zug, sich deutlich friiher, also
bei niedrigerem Lastniveau plastisch verformt. Dass dieser Bauschinger-Effekt allerdings bei
der Entlastung auftritt, deutet darauf hin, dass die weiche Matrix-Phase des Dual-Phasen

Stahles bereits an dieser Stelle plastischen Verformungen ausgesetzt ist.
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Kapitel 6
Zusammenfassung

Das Anfangsverformungsverhalten von Dual-Phasen Stéhlen ist entscheidend von der Auste-
nit-Martensit Phasenumwandlung wahrend des schnellen Abkiihlens nach der interkritischen
Glithung beeinflusst. Die Abhéngigkeit der Streckgrenze vom Martensitgehalt, der kontinu-
ierliche FlieBbeginn und das Verfestigungsverhalten zu Beginn der plastischen Verformung
lassen sich nur mit den Auswirkungen der Phasenumwandlung erkléaren. Die hohen Verfe-
stigungsrate im weiteren Verlauf der plastischen Verformung ist dagegen nicht direkte Folge
der Phasenumwandlung; das Verhalten bei plastischen Dehnungen iiber 0,2% wird durch das

klassische Modell der geometrisch notwendigen Versetzungen gut beschrieben.

Unmittelbar nach dem Herstellen weist Dual-Phasen Stahl eine niedrigere Anfangssteifig-
keit als sein E-Modul auf. Dies beruht auf lokalen Eigenspannungszustéinden in Verbin-
dung mit freien mobilen Versetzungen (,free mobile dislocations*) im Ferrit in der Nahe
der Martensit-Inklusionen. Die Eigenspannungszustédnde und die Versetzungen entstehen
aufgrund der Volumenzunahme der Inklusionen bei der Phasenumwandlung, die Eigenspan-
nungen kénnen dabei die Fliegrenze des Ferrits erreichen. Je nach Richtung und Lage der
Eigenspannungen relativ zu den Inklusionen und der globalen Belastung verformt sich die
Ferrit-Matrix in manchen Bereichen unmittelbar bei Belastungsbeginn plastisch. Dadurch
wird die Gesamtsteifigkeit des Materials herabgesetzt, der Verbund hat eine niedrigere An-
fangssteifigkeit. Innerhalb von Tagen nach dem Herstellen kommt es bei Raumtemperatur
durch Kohlenstoffdiffusion zu einem Abbau der lokalen Eigenspannungen und zu einem Fest-
setzen der freien Versetzungen. Nach einigen Tagen Lagerung hat der Dual-Phasen Stahl im

Zugversuch eine Anfangssteifigkeit gleich seinem E-Modul.

Die lineare Zunahme der 0,2%-Dehngrenze mit dem Martensitgehalt ist Folge der plasti-
schen Verformung und der damit einhergehenden Verfestigung der Matrix aufgrund des
Volumensprungs der Austenit-Martensit-Inklusionen bei der Phasenumwandlung wahrend
der Abkiihlung. Es bildet sich ein Skelett aus verformungsverfestigtem Ferrit zwischen den
Martensit-Koérnern. Die Streckgrenze des Verbundmaterials ist hoher als die des unver-

formten Ferrits. Da das Ausmafl der Verformungsverfestigung von dem Volumenanteil der
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Inklusionen abhéngt, steigt die Streckgrenze des Dual-Phasen Stahles mit dem Martensit-
gehalt. Aufgrund des sehr inhomogenen Vordehnungszustands im Ferrit bildet sich je nach
Legierung auch nach einer thermischen Behandlung (170°C, 20min.) keine ausgeprégte

Streckgrenze aus.
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Anhang A

Materialparameter fiir die

Diffusionsberechnung

Tabelle A.1: Konstanten und Parameter

Raumtemperatur (RT) 293 | K
Boltzmannkonstante 1,3807-107% | J/K
Gaskonstante 8,31451 | J/(mol - K)

Gitterkonstante (krz-Fe)

Burgersvektor (krz: a/2(111))

Diffusionskonstante von Kohlenstoff (293K, a—Fe)
Schubmodul, a—Fe

Querdehnzahl, a—Fe

2,8662-107 | m
2,4822-1071 | m
2,12-1072 | m2 571
8,6-10* | N mm—?2
0,291 | ]

tQOU@@E:UwH

Fiir die Diffusionskonstante von Kohlenstoff in a—FEisen wird hier das Gesetz D, = 2-1076-
e~ FaTm? /s mit Q = 84,0-10% J/mol verwendet, ermittelt von Wert [87]. Der Schubmodul G

und die Querdehnzahl v sind [52] entnommen.

Stoffgesetz
en 1 —v —v 0 0 o1
€99 v 1 —v 0 0 0 022
esz | _ R e A 0 0 0 033 (A1)
€12 2G(1+v) 0O 0 0 14v 0 0 Tio
€93 0O 0 O 0 1+v 0 To3
€31 0 O O O O 1 +v T31
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Anhang B

Bezeichnungen

b

<

NS MRS R S n e

sl e T
wN

&n

Zug- oder Druckspannung
Schubspannung

Dehnung

plastische Vergleichsdehnung
Scherung

Spannungen

Verzerrungen
Spannungstensor
Verzerrungstensor

Energie

Energiedichte

Konzentration

Loslichkeit
Atomkonzentration
Atommase

Kraft

Versetzungsdichte
Temperatur

Ortskoordinate
Ortskoordinate (Radius)
Ortskoordinate (Winkel)
kartesisches Koordinatensystem
Drehmatrizen

kartesische Ortskoordinaten
Flachen der ¢ Finiten Elemente
Anzahl Kohlenstoffatome
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