
 

 

  

 Entstehung und Eigenschaften 
von ultrafeinkörnigen Gradienten-
gefügen in höherfesten  Stählen 

  

  
  

  
 

 

 

 

 

 

 
Vom Fachbereich Material- und Geowissenschaften 

der Technischen Universität Darmstadt 
 

zur Erlangung des akademischen Grades eines 
 
 

Dokto r Ingenieurs 
(Dr.-Ing.) 

 
 

genehmigte Dissertation 
vorgelegt von 

 
 

M.Sc. Laura Ahmels 
aus Bonn 

 
 
 
Hauptberichterstatter:   Prof. Dr.-Ing. habil. C. Müller 
Nebenberichterstatter:   Prof. Dr.-Ing. Dipl.-Wirtsch.-Ing. P. Groche 
 
 
Tag der Einreichung:    03.07.2019 

 
 
 

Darmstadt 2019 
  



 

 

 

 

 

 

 
 

 

 

 

 

 

 

 

 

 
 

 

 

 

 

 

 

 

 

 
 

 

 

 

 

 

 

 

 

 
 

 

 

 
Ahmels, Laura: Entstehung und Eigenschaften von ultrafeinkörnigen Gradienten-
gefügen in höherfesten Stählen 
 
Darmstadt, Technische Universität Darmstadt, 
Jahr der Veröffentlichung auf TUprints: 2020 
URN: urn:nbn:de:tuda -tuprints -97035 
Tag der mündlichen Prüfung: 25.11.2019 
 
Veröff entl icht unter CC BY-SA 4.0 International  
https://creativecommons.org/licenses 
 

 



 

 

 

 

Inhaltsverzeichnis  

1. .... Einleitung ............................................................................................................. 1 

2. .... Literaturübersicht ................................................................................................. 3 

2.1. Nanokristalline und ultrafeinkörnige Werkstoffe  ............................................. 3 

2.2. Erzeugung von UFG Werkstoffen .................................................................... 3 

2.2.1. SPD Prozesse ................................................................................................... 4 

2.2.2. Spaltprofilieren  ............................................................................................. 10 

2.3. Mechanische Eigenschaften von UFG Werkstoffen ........................................ 16 

2.3.1. Verformungsmechanismen in UFG und nc Werkstoffen ................................ 16 

2.3.2. Festigkeit ....................................................................................................... 29 

2.3.3. Duktilität  ....................................................................................................... 32 

2.3.4. Dehnratenempfindlichkeit  ............................................................................. 34 

2.4. Thermische Stabilität  .................................................................................... 37 

2.4.1. Kornwachstum, Rekristallisation und Erholung ............................................. 37 

2.4.2. Vergröberungsmechanismen und Triebkräfte ................................................ 39 

2.4.3. Thermische Stabilität von gewalzten Werkstoffen ......................................... 46 

2.4.4. Thermische Stabilität von UFG Werkstoffen .................................................. 49 

2.5. Methoden zur Bestimmung des Materialflusses ............................................. 51 

2.6. Zielstellung der Arbeit ................................................................................... 53 

3. .... Entwicklung der Tracergradientenmethode ........................................................ 55 

3.1. Konzept der Tracergradientenmethode ......................................................... 55 

3.2. Auswahl eines geeigneten Tracerelements .................................................... 56 

3.3. Auswahl einer geeigneten Wärmebehandlungstemperatur und ­dauer ......... 57 

4. ... Experimentelle Durchführung ............................................................................. 59 

4.1. Verwendete Werkstoffe ................................................................................. 59 

4.2. Metallografische Präparation ........................................................................ 59 

4.3. Mikroskopie .................................................................................................. 60 

4.4. Anpassung des Koordinatensystems und Clean-up der EBSD-Messungen ...... 60 

4.5. Vergröberungsverhalten des UFG Gefüges in Spaltprofilen ........................... 61 

4.5.1. Vergröberungsverhalten des UFG Gefüges - Statistischer Ansatz ................... 61 

4.5.2. Vergröberungsverhalten des UFG Gefüges ­ Deterministischer Ansatz .......... 62 

4.6. Tracergradientenmethode zur Materialflussermittlung ................................. 63 

4.6.1. Validierung der Tracergradientenmethode .................................................... 63 

4.6.2. Anwendung der Tracergradientenmethode auf Spaltprofile .......................... 66 



 

 

 

 

4.7. Verformungsverhalten des UFG Gefüges in Spaltprofilen unter Druck .......... 67 

4.8. Verformungsverhalten des Gefüges in Spaltprofilen bei Indentierung mit 

verschiedenen Dehnraten ............................................................................. 72 

5. .... Experimentelle Ergebnisse ................................................................................. 75 

5.1. Vergröberungsverhalten des UFG Gefüges in Spaltprofilen ........................... 75 

5.1.1. Vergröberungsverhalten des UFG Gefüges - Statistischer Ansatz .................. 75 

5.1.2. Vergröberungsverhalten des UFG Gefüges ­ Deterministischer Ansatz ......... 82 

5.2. Entstehung und Verformung des UFG Gefüges im Spaltprofilierprozess ....... 86 

5.2.1. Validierung der Tracergradientenmethode zur Materialflussermittlung  ........ 86 

5.2.2. Anwendung der Tracergradientenmethode auf Spaltprofile ......................... 90 

5.2.3. Verformungsverhalten des UFG Gefüges unter Druck ................................... 94 

5.2.4. Verformungsverhalten des Gefüges in Spaltprofilen bei Indentierung mit 

verschiedenen Dehnraten ........................................................................................ 113 

6. .... Diskussion ........................................................................................................ 123 

6.1. Thermische Stabilität des UFG Gefüges in Spaltprofilen ............................. 123 

6.2. Verformungsverhalten von durch Spaltprofilieren erzeugten UFG Gefügen 131 

6.3. Materialfluss und Entstehung des UFG Gefüges im Spaltprofilierprozess .... 135 

7. .... Zusammenfassung und Fazit ............................................................................ 143 

8. .... Ausblick ........................................................................................................... 145 

9. .... Literaturverzeichnis .......................................................................................... 147 

A. .... Anhang ............................................................................................................ 165 

A.1 Funktionsweise des Matlab-Scripts zur Auswertung der EBSD-Messungen . 165 

A.2 Berechnung theoretische Gradiententiefe ................................................... 166 

A.3 Laterale Auflösung von EDX ....................................................................... 170 

A.4 Pillar-Stauchversuche ................................................................................. 171 

A.5 Abschätzung Größenordnung der Triebkraft aus experimentellen Daten .... 179 

A.6 Aufbau der Simulation des Spaltprofilierprozesses (Monash University) .... 181 

Lebenslauf ............................................................................................................... 185 

Eidesstattliche Erklärung ......................................................................................... 187 

Danksagung ............................................................................................................ 189 

 

  



 

 

 

 

Symbol- und Abkürzungsverzeichnis  

 

Lateinische  Zeichen und Abkürzungen  

 

A  Fläche 

AV  Aspektverhältnis 

a  Gitterparameter  

ACOM  Automated Crystal Orientation  Mapping  

ARB  Accumulative Roll Bonding 

b  Länge des Burgers-Vektors 

ὦ  Levanov-Koeffizient 

C  Steifigkeitstensor 

ὅᶻ  Proportionalitätskonstante zwischen Härte und Streckgrenze 

CP-FEM Kristallplastizitäts-Finite-Elemente-Methode (Crystal Plasticity Finite 

Element Method) 

D´   Abstand 

D  Diffusionskoeffizient für Volumendiffusion 

Ὀ   Diffusionskoeffizient für Korngrenzd iffusion 

Ὀ   Diffusionskoeffizient für Tripelpunktsdiffusion  

CG  Grobkörnig (Coarse Grained) 

d  Korndurchmesser 

ECAP  Equal Channel Angular Pressing 

EDX Energiedispersive Röntgenspektroskopie (Energydispersive X-ray 
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F  Deformationsgradient 

F  Faraday-Konstante 

f  Reibfaktor 

G  Schubmodul 

ЎὋ  Aktivierungsenergie 

H  Härte 

h  Probendicke 

HAGB  Großwinkelkorngrenze (High Angle Grain Boundary)  

HPT  High Pressure Torsion 

IPF  Inverse Polfigur 

IQ  Pattern-Qualität ( Image Quality) 

k  Boltzmann-Konstante 

kfz  kubisch flächenzentriert 

krz  kubisch raumzentriert 

Ὧ  Hall-Petch-Koeffizient 

LAGB  Kleinwinkelkorngrenze (Low Angle Grain Boundary)  



 

 

 

 

LOS  lokale Orientierungsspreizung  

M  Mobilität  

m  Dehnratenempfindlichkeit  

N  Anzahl Umdrehungen 

n  Anzahl Tripelpunkte, topologische Klasse eines Korn 

ὲ   mittlere topologische Klasse der benachbarten Körner 

nc  nanokristallin  (Nano Crystalline)  

ND  Normalenrichtung (Normal Direction) 

ODF  Orientierungsverteilungsfunktion ( Orientation Distribution Function ) 

P  Triebkraft (pro Fläche)  

P  1. Piola-Igpaffmdd%qafcp Qn_llsleqrclqmp (technischer Spannungstensor) 

ὖ   Indentierungslast 

R  Vergleichsradius eines Korns  

Ὑ   Krümmungsradius 

r  Radius 

REM  Rasterelektronenmikroskop 

RD  Walzrichtung (Rolling Direction)  

S  zweiter Piola-Igpaffmdd%qafcp Spannungstensor 

Ὓ  Korngrenzdichte 

SE  Sekundärelektronen 

SIBM Dehnungsinduzierte Korngrenzmigration (Strain Induced Boundary 

Migration)  

SIMS  Sekundärionenspektrometrie (Secondary Ion Mass Spectrometry) 

SPD  Severe Plastic Deformation 

T  Temperatur  

t  Zeit 

TEM  Transmissionselektronenmikroskop 

TD  Transversalrichtung (Transverse Direction) 

Tm  Schmelzpunkt 

UFG  ultrafeinkörnig  (Ul traf ine Grained) 

ὺᶻ  Aktivierungsvolumen 

w  Tripelpunkt durchmesser 

 

  



 

 

 

 

Griechische Symbole 

 

‍  Kopplungsfaktor bei gekoppelter Korngrenzmigration 

ɾ  Scherdehnung 

ɾ́  Grenzflächenspannung 

‎  Scherdehnrate 

ɿ  Korngrenzdicke 

‐  Dehnung 

‐  Dehnrate 

‐   von Mises-Vergleichsdehnung 

‐   Indentierungsdehnrate, ‐  

—  Misorientierungswinkel   

Ὸ  Rotationswinkel 

‖  Korngrenzkrümmung 

ʍ  Versetzungsdichte 

ʎ  Spannung 

„  Fließspannung 

„  Kontaktnormalspannung 

„   von Mises Vergleichsspannung  

Ɑ   wahrer/ Cauchy-Spannungstensor 

†  Schubspannung 

†ᶻ  effektive Schubspannung 

†  angelegte Schubspannung 

†  Schubfließspannung 

†А  athermische intrinsische Schubspannung 

†   die spezifische Reibkraft 

ɮ  ECAP Kanalwinkel  

ʒ  Umformgrad 

ʒ1,  , ʒ2 Eulerwinkel 

ɰ  ECAP Außenkrümmungswinkel 

ɱ  atomares Volumen 

 

 

Fett geschriebene Symbole werden verwendet, um Tensoren zu kennzeichnen und sie 

von skalaren Größen zu unterscheiden. 
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1. Einleitung  

 

Im Zuge der Verknappung von fossilen Brennstoffen gewinnt das Konzept des 

Leichtbaus besonders im Bereich Mobilität immer mehr Wichtigkeit. Neben 

konstruktiven Aspekten spielt im Leichtbau die Verwendung von höherfesten 

Werkstoffen eine große Rolle. Diese müssen jedoch eine genügende Duktilität 

aufweisen, um eine akzeptable Schadenstoleranz der Bauteile zu gewährleisten. Die 

Erzeugung von höherfesten Werkstoffen mit ausreichender Duktilität gehört somit zu 

den aktuellen Herausforderungen der Materialwissenschaft, da die Erhöhung der 

Festigkeit eines Werkstoffes meist mit einer Verringerung seiner Duktilität einhergeht. 

Eine Möglichkeit zur Erhöhung der Festigkeit eines Materials unter Erhalt einer 

genügenden Duktilität ist die Kornfeinung. Die steigende Festigkeit eines Werkstoffes 

mit sinkender Korngröße wird durch die Hall -Petch-Beziehung beschrieben und für den 

Leichtbau genutzt. Feinkörnige Werkstoffe mit Korngrößen im Bereich von 0,1-1 µm 

(die häufig als UFG-Werkstoffe bezeichnet werden) können mithilfe verschiedener 

Verfahren hergestellt werden, wobei hier häufig sogenannte Severe Plastic Deformation 

(SPD) Prozesse zum Einsatz kommen. Aufgrund der hohen Korngrenzdichten in 

mithilfe dieser Verfahren hergestellten Werkstoffen sind viele Prozesse in diesen 

Werkstoffen (im Gegensatz zu konventionell grobkörnigen Werkstoffen) nicht durch 

das Verhalten des Volumen im Korninnern, sondern durch das Verhalten der 

Korngrenzflächen zwischen den einzelnen Körnern dominiert. Dies führt zu 

Änderungen sowohl im thermischen als auch im plastischen Verhalten dieser 

Werkstoffe, die jedoch noch nicht vollständig verstanden sind.  

Die experimentelle Bestimmung der dem thermischen sowie plastischen Verhalten von 

UFG Gefügen zugrunde liegenden Mechanismen stellt häufig eine Herausforderung dar, 

da die bildgebenden Verfahren mit für UFG Gefüge ausreichender Auflösung nur die 

Abbildung von Oberflächen erlauben und somit Prozesse im Volumen nicht untersucht 

werden können. Kolumnare Mikrostrukturen  bieten hier (aufgrund ihrer in eine 

Dimension als konstant annäherbare Struktur)  Vorteile, die die Untersuchungen sowohl 

des thermischen als auch des plastischen Verhaltens von UFG Gefügen vereinfachen.  

Ein Umformprozess, in dem eine kolumnare UFG Mikrostruktur erzeugt wird, ist der 

am Institut für Produktionstechnik und Umformmaschin en (PtU) der TU Darmstadt 

entwickelte innovative Massivumformprozess Spaltprofilieren. Der als Umformprozess 

zur Erzeugung von integral verzweigten Strukturen aus Blechen entwickelte Prozess 

führt  lokal zur Erzeugung eines stark gestreckten, hochfesten UFG Gefüges. Im 

Gegensatz zu klassischen SPD-Verfahren handelt es sich bei diesem Prozess um einen 

kontinuierlichen Prozess, der die Erzeugung großvolumiger Halbzeuge mit lokalem 

UFG Gefüge im industriellen Maßstab erlaubt. Aus diesem Grund ist dieser Prozess nicht 

nur als Herstellungsmöglichkeit eines Modellgefüges interessant, sondern auch für die 
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industrielle Herstellung und Nutzung von lokalen UFG Mikrostrukturen von hoher 

technologischer Relevanz.  

Da die mittels Spaltprofilieren hergestellten Profile nur  lokal ultrafeinkörnig sind, 

weisen sie einen starken Gefügegradienten auf. In früheren Arbeiten wurde bereits 

gezeigt, dass sich dieser Gradient bereits zu Beginn des Prozesses in der Umformzone 

ausbildet und sich über den weiteren Verlauf des Prozesses nicht weiter ändert. Diese 

Einstellung eines stationären Zustands, die mit der Entstehung des UFG Gefüges 

einhergeht, wirft sowohl Fragen zum Materialfluss während des Prozesses als auch zum 

Umformverhalten des UFG Gefüges auf.  

 

Ziel dieser Arbeit ist es, am Beispiel spaltprofilierter Mikrostrukturen grundlegende 

Erkenntnisse zum thermischen und mechanischen Verhalten von (mithilfe von SPD-

Prozessen hergestellten) UFG Gefügen zu gewinnen. Ein weiterer Fokus dieser Arbeit 

ist es, mithilfe dieser grundlegenden Erkenntnisse das technologische Verständnis des 

Spaltprofilierprozesses insbesondere in Bezug auf die Ausbildung des stationären 

Zustands zu erhöhen.  
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2. Literaturübersicht  

 

2.1. Nanokristalline un d ultrafeinkörnige Werkstoffe  

 

Aufgrund ihrer hohen Festigkeiten sind ultrafeinkörnige sowie nanokristalline 

Werkstoffe seit mehr als zwei Jahrzehnten Gegenstand intensiver Forschung. Die 

Bezeichnungen nanokristallin (nano crystalline, nc) und ultrafeinkör nig (ultrafine 

grained, UFG) werden in der Literatur jedoch nicht immer einheitlich  verwendet. 

Generell bezeichnet der Begriff ́ nanokristallin§ Gefüge mit einer mittleren Korngröße 

von weniger als 100 nm [KUM03] . Als ultrafeinkörnig werden meist Werkstoffe mit 

Korngrößen zwischen 100 nm und 1 µm bezeichnet, wobei häufig weitere Kriterien 

erfüllt werden  müssen. Valiev [VAL06b]  klassifiziert Gefüge mit einer Korngröße von 

weniger als 1 µm, die eine homogene und hinreichend gleichachsige Mikrostruktur 

aufweisen, als ultrafeinkörnig . Eine weitere Forderung ist das Überwiegen von 

Großwinkelkorngrenzen (High Angle Grain Boundaries, HAGBs) in der Mikrostruktur . 

Die Forderung von mind. 70 % Großwinkelkorngrenzen in einem UFG Gefüge ergibt 

sich aus der Beobachtung, dass ab diesem Anteil von Großwinkelkorngrenzen die 

Mikrostrukturen n icht diskontinuierlich vergröbern [HUM99]  und damit eine stabile 

Kornstruktur darstellen  [PRA01].  

 

 

2.2. Erzeugung von UFG Werkstoffen  

 

Bei der Erzeugung von nc und UFG Werkstoffen werden zwei grundsätzliche 

Herangehensweisen unterschieden: die sogenannten ́ bottom up§-Methoden sowie die 

t́op down§-Methoden [MEY06, VAL14]. ´@mrrmkup§-Methoden beruhen auf der 

Verbindung einzelner Atome, Cluster oder nanokristalliner Pulver zu einem 

nanokristallinen oder u ltrafeinkörnigen Werkstoff. Beispiele hierfür sind die 

elektrolytische Abscheidung [KOC07a, WAN97], die Inertgas-Kondensation [HAN05] , 

sowie mechanisches Mahlen mithilfe von Kugelmühlen  mit nachfolgender Verdichtung 

[FAR09, LIU15]. Während eine Vielzahl unterschiedlichster nc/UFG Materialien 

mithilfe dieser b́ottom up§Methoden erzeugt werden können, ist die Herstellung von 

größeren Probenvolumina mit diesen Methoden meist mit erheblichem Aufwand 

verbunden.  

Xs bcl qmecl_llrcl ´rmn bmul§-Methoden zählen unter anderem thermomechanische 

Prozesse. Die Kombination von plastischer Verformung und anschließender 

Rekristallisation erlaubt eine Reduktion der Korngröße metallischer Werkstoffe bis zu 

Werten in der Größenordnung von 3-10 µm [LAN13] . Bei Legierungen, die eine 

Phasenumwandlung als Feststoff durchlaufen, kann auch mittels dieser 

Transformationen Kornfeinung erreicht werden. Bei Stählen, die während dieser 

Phasenumwandlung gewalzt werden, können Korngrößen von etwas unter 5 µm 
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erzeugt werden [HUM99] . Bei diesen Prozessen lassen sich jedoch meist keine 

Korngrößen von weniger als 1 µm erzielen.  

Kleinere Korngrößen von unter 1 µm und je nach Legierungssystem teilweise bis in den 

nanokristallinen Bereich können jedoch mithilfe von Umformung en zu sehr hohen 

Umformgraden realisiert werden [VAL14] . Diese hohen Umformgrade werden meist 

mithilfe von sogenannten Severe Plastic Deformation (SPD) Prozessen in den Werkstoff 

eingebracht.  

 

 

2.2.1. SPD Prozesse 

 

Severe Plastic Deformation (SPD) Prozesse werden als Massivumformprozesse 

definiert, bei denen sehr hohe plastische Dehnungen in das Werkstück eingebracht 

werden, um eine ultra-feinkörnige Mikrostruktur zu erzeugen [AZU08] . Um die dafür 

nötige Versetzungsdichte von mindestens ρπ Í  [VAL00, ISL97]  im Werkstoff 

erreichen zu können, müssen die Prozesse bei niedrigen homologen Temperaturen 

(Ὕ  πȟτ Ὕ  [VAL14] ) durchgeführt werden.  Hierbei bleiben die Werkstückgeometrien 

näherungsweise konstant, sodass es keine geometrischen Beschränkungen für die 

erreichbaren Dehnungen gibt [PRA01]. Außerdem werden hohe hydrostatische 

Druckspannungen während des Prozesses erzeugt, die die Umformbarkeit des Materials 

erhöhen [VAL06b]  und somit die notwendigen Umformgrade in der Größenordnung 

von • φ ψ ermöglichen [VAL14] .  

 

Die der während SPD-Prozessen stattfindenden Kornfeinung zugrunde liegenden 

Prozesse wurden von Hughes et al. [HUG97]  sowie Prangnell et al. [PRA01] 

beschrieben und beruhen auf der Umordnung neu erzeugter Versetzungen. Die durch 

die Verformung in das Material eingebrachten Versetzungen liegen im Korninnern nicht 

ausschließlich regellos verteilt vor, sie ordnen sich ab einer bestimmten Dichte aus 

Gründen der Energieminimierung in Zellstrukturen an. Die Misorientierung dieser 

Strukturen erhöht sich durch die Einlagerung weiterer Versetzungen mit steigender 

Dehnung, während sich ihre Größe verringert. Durch die kontinuierliche Erhöhung der 

Misorientierung dieser Substrukturen werden diese zuerst zu Kleinwinkelkorngrenzen 

bis schließlich aus ihnen neue Großwinkelkorngrenzen entstehen. Bei weiterer 

Erhöhung der eingebrachten Dehnung beginnen sich die erzeugten 

Großwinkelkorngrenzen durch eine Rotation in Richtung der Scherrichtung neu 

auszurichten, die Mikrostruktur ändert sich von einer zellularen in eine eher lamellare 

Struktur  [PRA01]. 
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Abbildung  1: Schematische Darstellung der Substrukturen eines Korns bei Verformung zu geringen Dehnungen 

(links) und zu hohen Dehnungen (rechts) [HUG97] 

 

Der Anteil von Großwinkelkorngrenzen erhöht sich stetig mit steigender Dehnung, 

während der mittlere Abstand der lamellaren Korngrenzen sinkt. Ab einer Dehnung von 

etwa ‐ υ schreiten beide Prozesse langsamer voran, bis der mittlere Abstand der 

lamellaren Korngrenzen die Subkorngröße erreicht hat und nicht weiter sinkt . 

Hierdurch entstehen dünne, stark gestreckte Körner (siehe Abbildung 1). Weitere 

Kornfeinung ist ab diesem Punkt nur noch durch das Aufbrechen dieser stark 

gestreckten Körner in kürzere Segmente möglich, bis bei einer Dehnung von etwa 

ʀ   ρπ eine globulare Mikrostruktur mit einer mittleren Korngröße von unter einem 

Mikrom eter entsteht. Der Segmentierungsprozess der stark gestreckten Körner läuft 

jedoch sehr langsam ab, sodass diese gestreckten Körner über einen weiten 

Umformbereich stabil sind.  

Die nach dem Segmentieren entstandene globulare Mikrostruktur verfeinert nach dem 

Erreichen einer minimalen Korngröße auch bei weiterer Verformung nicht weiter. Beim 

Erreichen dieser Sättigungskorngröße verhindert das Auftreten von 

Korngrenzmigrationsprozessen eine weitere Verringerung der Korngröße [PIP10] .  

 

Die bekanntesten SPD-Prozesse sind High Pressure Torsion (HPT) und Equal Channel 

Angular Pressing (ECAP) [VAL04] . Aufgrund der eher kleinen Probenvolumina ist HPT 

eher von akademischem Interesse, während die im ECAP-Verfahren umgeformten 

Probengrößen skalierbar sind. HPT erlaubt im Vergleich zu ECAP aber eine stärkere 

Kornfeinung [PRA01]. Beide Prozesse werden im Folgenden vorgestellt.  
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High Pressure Torsion  

 

Der Grundaufbau einer HPT-Presse ist in Abbildung 2 dargestellt. Die zylindrische Probe 

wird von den beiden Stempeln zusammengepresst und durch die Rotation eines der 

beiden Stempel in sich tordiert. Die Geometrie der Probenvertiefung in den Stempeln 

zusammen mit dem aufgeprägten Druck sorgt für die Entstehung von hohen 

hydrostatischen Druckspannungen, die ein Materialversagen verhindern.  

 

 

Abbildung  2: Schematische Darstellung einer High Pressure Torsion-Presse [KAW14]  

 

Die Scherdehnung, der das Material unterworfen wird, ist vom Abstand des 

Materialvolumens von der Probenmitte abhängig und kann unter der Annahme von 

einer vom Drehwinkel unabhängigen Probendicke wie folgt berechnet werden 

[KAW14] : 

 

‎
ς“ὔὶ

Ὤ
 Gleichung 2.1 

 

Hierbei bezeichnet N die Anzahl Umdrehungen, r den Probenradius und h die 

Probendicke. Für die von Mises-Vergleichsdehnung gilt:  

 

‐
ς“ὔὶ

ЍσὬ
 Gleichung 2.2 

 

Die Vergleichsdehnung steigt proportional zur Anzahl Umdrehungen. Außerdem 

steigen die Vergleichsdehnungen (bei konstanter Umdrehungsanzahl) mit steigendem 

Abstand zur Probenmitte.  
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Dies lässt sich auch an den Härteverläufen in einer HPT-Probe (Abbildung 3) ablesen. 

Alle Härteverläufe zeigen unabhängig von der Anzahl Umdrehungen ein Minimum in 

der Probenmitte und ihren Maximalwert am äußeren Probenrand. Der mit der Anzahl 

Umdrehungen steigende Wert der Vergleichsdehnung zeigt sich im steigenden 

Härteniveau an den Probenrändern.  

 

 

Abbildung 3: Vickershärte über den Radius von HPT-Proben aus Cu 28wt% Ag, die unter 6 GPa zu verschiedenen 

Umdrehungen umgeformt wurden [KAW14] 

 

In der Mikrostruktur  der HPT-Proben spiegelt sich der Dehnungsgradient in einem 

Korngrößengradienten wider. Während in der Mitte der HPT-Probe über weite 

Umdrehungsbereiche die nahezu unbeeinflusste, meist grobkörnige 

Anfangsmikrostruktur vorliegt, findet in den randnähe ren Bereichen Kornfeinung statt 

[VOR04] . Bei sehr hohen Dehnungen verschwindet jedoch der Mikrostrukturgradient 

und es findet auch bei weiterer Verformung keine weitere Kornfeinung statt, da ein 

stationärer Zustand erreicht wird . Aufgrund der Temperatur- und 

Dehnratenabhängigkeit der Entstehung des stationären Zustands wird seine Existenz in 

der Literatur häufig auf das Auftreten von kontinuierlicher (dynamischer) 

Rekristallisation zurückgeführt [VOR08a].  
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Equal Channel Angular Pressing  

 

Im ECAP-Verfahren (teilweise auch als Equal Channel Angular Extrusion, ECAE 

bezeichnet) wird ein stangenförmiges Werkstück mit rechteckiger oder quadratischer 

Querschnittsfläche durch eine Matrize mit einem gewinkelten Kanal gepresst 

(Abbildung 4). Der innere Kanalwinkel   liegt hierbei üblicherweise zwischen 90 ° und 

120 ° [KOC07b]. Wenn das Material durch den gewinkelten Teil des Kanals gepresst 

wird, erfährt es Scherdehnungen, während sich der Querschnitt der Probe nicht ändert.  

 

 

Abbildung  4: Schematische Darstellung des ECAP-Verfahrens in 2D (links) [VAL14] sowie in 3D (rechts) mit 

Definition der x, y und z-Ebene [BER99] 

 

Die Vergleichsdehnung, die durch N ECAP-Schritte in das Probenmaterial eingebracht 

wird, wird durch den Kanalwinkel   sowie dem äußeren Kanalwinkel   bestimmt 

[IWA96] : 

 

‐
ὔ

Ѝσ
ςὧέὸ

 

ς

 

ς
 ὧέίὩὧ

 

ς

 

ς
 Gleichung 2.3 

 

Für einen Kanalwinkel von 90 ° ergibt sich relativ unabhängig von   näherungsweise 

eine Vergleichsdehnung von ‐ ρ [LAN00] . Je kleiner der Kanalwinkel gewählt 

wird, desto größer ist der Einfluss der Außenkrümmung [VAL06a] .  

Durch mehrfaches Wiederholen des ECAP-Prozesses kann ausreichend Scherdehnung 

in das Material eingebracht werden, um UFG Gefüge zu erzeugen [SEG95]. Die 

mehrfache Durchführung von ECAP an einem Werkstück bietet außerdem die 

Möglichkeit , unterschiedliche Mikrostrukturen durch Rotieren der Werkstücke um ihre 

Längsachse zwischen den Verformungsschritten herzustellen. Durch die Rotation kann 

die Lage der Scherebene sowie der Scherrichtung in der Probe variiert werden, es 

ergeben sich verschiedene Prozessrouten, die in Abbildung 5 links dargestellt sind. Bei 
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Route A wird das Werkstück zwischen den Schritten nicht rotiert, bei den B-Routen um 

jeweils 90°, Route C beruht auf Rotationen um 180°. Eine weitere Unterscheidung wird 

innerhalb der B-Routen getroffen: Bei der Route BC wird die Probe zwischen den 

Durchgängen um 90° in immer die gleiche Richtung gedreht, während die Route BA auf 

90°-Rotationen in stets wechselnde Richtung beruht.  

 

 

Abbildung  5: Die vier grundlegenden Prozessrouten in ECAP [NAK00] (links), Verzerrungen kubischer Elemente 

durch ECAP in Abhängigkeit der verwendeten Route [VAL06a] basierend auf [FUR98] (rechts) 

 

In Abbildung 5 rechts ist die Verzerrung kubischer Elemente durch die verschiedenen 

Routen bezogen auf das Koordinatensystem in Abbildung 4 darstellt. Route A führt nur 

in Y-Richtung zu einer mit der Anzahl Durchgängen stetig steigenden Verzerrung des 

Elements, während die Z-Richtung unbeeinflusst bleibt und eine Kompression in X-

Richtung stattfindet. In Route BA wird  das Volumenelement in allen Ebenen stetig 

deformiert . Im Gegensatz dazu zeigen die Routen BC und C keine kontinuierliche 

Verzerrung, die Anfangsgeometrie wird nach 4n (Route BC) bzw. nach 2n (Route C) 

wiederhergestellt, wobei n eine beliebige ganze Zahl ist. Wie Route A führt auch 

Route C zu keiner Verzerrung in der Z-Ebene [FUR98] . 

Da Reversionen der Scherrichtung die Mikrostrukturentwicklung begünstig en, führen 

die Routen BC und C schneller zu einem homogenen UFG Gefüge als die Routen A und 

BA [IWA97, OH-98] . Aufgrund der fehlenden Verformung in der Z-Ebene bei Route C 

findet die effizienteste Kornfeinung meist in Route BC statt [FUR98] . 

 

Im Laufe der Zeit wurden verschiedene weitere SPD- bzw. SPD-nahe Prozesse 

entwickelt, wie Accumulative Roll Bonding (ARB) [SAI99] , Repetitive Corrugation and 

Straightening (RCS) [HUA04] , Multidirectional Forging (MDF) [ZHE04]  sowie das 

Spaltprofilieren, welches im nächsten Abschnitt vorgestellt wird.   
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2.2.2. Spaltprofilieren  

 

Spaltprofilieren bezeichnet einen Massivumformungsprozess zur integralen Erzeugung 

von verzweigten Blechstrukturen [GRO07], der im Institut für Produktionstechnik und 

Umformmaschinen (PtU) der TU Darmstadt entwickelt wurde. Hierbei wird ein 

Ausgangsblech bei Raumtemperatur mithilfe eines Werkzeugsystems bestehend aus 

Hilfswalzen und stumpfwinkligen Spaltwalzen umgeformt. In diesem inkrementellen 

Prozess durchläuft das Blech mehrere Walzgerüste, wobei der Abstand der Spaltwalzen 

zueinander von Gerüst zu Gerüst, d.h. von Stich zu Stich verringert wird. Wie in 

Abbildung 6 zu sehen, werden hierdurch an beiden Seiten des Bleches jeweils zwei 

Flansche erzeugt, deren Länge sich mit jedem Stich weiter erhöht. Aufgrund der 

charakteristischen Werkzeuganordnung kommt es während der ersten Stiche zur 

Entstehung eines hydrostatischen Druckspannungszustands innerhalb des Werkstücks, 

der zur Bildung einer Umformzone führt, sobald die erzeugten Flansche vollständig in 

Kontakt mit Hilfs - und Spaltwalze stehen. Diese Ausbildung eines hydrostatischen 

Spannungszustands führt zu r Unterdrückung von Rissbildung und somit zu einer 

Erhöhung des Umformvermögens des Materials [BRU17] . 

 

 

Abbildung  6: Verfahrensprinzip des Spaltprofilierens (links, Mitte) und Querschnitt des Profils (rechts) mit 

Koordinatensystem [BRU17] 

 

Das so entstehende Profil besteht aus einem sogenannten Steg sowie jeweils zwei 

Flanschen an den gespaltenen Bandkanten (siehe Abbildung 6), wobei der Bereich des 

Profils, in dem sich die beiden Flansche trennen, als Spaltgrund bezeichnet wird. Da 

der Hauptteil des Materialflusses hier nicht in Vorschubrichtun g, sondern vom Steg in 

die Flansche stattfindet, wird aus Gründen der Vergleichbarkeit mit anderen Prozessen 

bei der Beschreibung dieses Prozesses das in Abbildung 6 dargestellte 

Koordinatensystem verwendet, bei dem die Richtung von Steg zur Flanschspitze als 

Walzrichtung und die Vorschubrichtung als Transversalrichtung definiert werden.  
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Die im Folgenden präsentierten Eigenschaften von Spaltprofilen wurden an 

verschiedenen überwiegend ferritischen Stählen untersucht: an hochfesten 

niedriglegierten Stählen wie HC480LA und HC340LA, rostfreiem ferritischen Stahl mit 

Fe3C-Ausscheidungen (1.4016), ferritisch-perlitischem Stahl (DD11) und 

mikrolegiertem Feinkornstahl (RAWAEL 80s). Sie werden am Beispiel von HC480LA 

diskutiert, können qualit ativ aber auf alle anderen untersuchten Stähle übertragen 

werden.  

 

 

Abbildung  7: Gefüge und Koordinatensystem in einem spaltprofilierten Bauteil für zwei verschiedene 

mikrolegierte Stähle [AHM17]  

 

Durch die lokal unterschiedlichen Dehnungen im Prozess ist das Gefüge eines 

Spaltprofils stark gradientenbehaftet. Wie in Abbildung 7 dargestellt, findet sich nahe 

der Flanschoberseite ein sehr feinkörniges, in Walzrichtung stark gestrecktes ³N_la_ic^-

Gefüge mit einem Aspektverhältnis von etwa sieben, welches senkrecht zur 

Flanschoberseite Abmessungen von unter 100 nm aufweist (siehe Abbildung 8). Um 

eine Vergleichbarkeit dieses stark gelängten Gefüges mit anderen weniger gestreckten 

Gefügen zu ermöglichen, kann eine effektive Korngröße Ὠ  bestimmt werden, die auf 

der mitt leren Gleitlänge von Versetzungen beruht. Diese ist der mittlere Durchmesser 

der stark gestreckten, als Ellipse angenäherten Körner mit Minimaldurchmesser Ὠ  

und Aspektverhältnis AV und kann wie folgt bestimmt werden [BRU11] : 

 

Ὠ Ὠ ϽπȟυωφτϽὰὲὃὠ πȟωφχυ Gleichung 2.4 

 

Nach dieser Formel weist das Gefüge an der Flanschoberseite eine effektive Korngröße 

von etwa 0,2 µm auf, was im Bereich der ultrafeinkörnigen Materialien liegt. Es weist 

mit über 80  % außerdem den in der Definition (siehe Abschnitt 2.1) geforderten hohen 

Anteil an Großwinkelkorngrenzen auf (siehe Abbildung 8 rechts). Trotzdem würde 

diese Mikrostruktur n ach dieser Definition aufgrund ihrer starken Streckung nicht als 

ultrafeinkörnig bezeichnet werden.  
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Die Kornfeinungsmechanismen, die während des Spaltprofilierens zur Entstehung 

dieser Gefüge führen, sind jedoch identisch zu denen in den gängigen SPD-Prozessen. 

Außerdem ist die Entstehung von stark gestreckten Körnern Teil des 

Kornfeinungsprozesses, der allen SPD-Verfahren zugrunde liegt. Da diese gestreckten 

Körner über einen großen Umformbereich stabil sind, treten sie häufig auch in mit 

gängigen SPD-Verfahren eingestellten Mikrostrukturen auf , wie zum Beispiel in über 

die ECAP-Route A verformtem Aluminium  [IWA98, LAN00] . Aus diesem Grund wird 

die Mikrostruktur an der Flanschoberseite von Spaltprofilen im Folgenden als UFG 

Mikrostruktur bezeichnet werden.  

Nach der in 2.2.1 dargestellten Definition handelt es sich beim Spaltprofilierprozess 

aufgrund der Formänderung des Werkstücks nicht um einen SPD-Prozess. Auch ist die 

Bildung der oben diskutierten UFG Mikrostruktur eher ein Nebeneffekt des 

Umformverfahrens und nicht Ziel des Prozesses, wie bei SPD-Verfahren üblich. 

Trotzdem weist der Prozess mit den auftretenden hohen Dehnungen, dem 

hydrostatischen Spannungszustand und der erzeugten Pancake UFG Mikrostruktur mit 

hoher Defektdichte auch Charakteristiken von SPD-Prozessen auf. Daher kann der 

Spaltprofilierprozess als SPD-naher Prozess interpretiert werden [AHM17] .  

 

 

Abbildung  8: Effektive Korngröße, Aspektverhältnis und Korndicke senkrecht zur Flanschoberseite in 

Abhängigkeit vom Abstand zur Flanschoberseite [KAU13] (links); Korndicke senkrecht zur 

Flanschoberseite sowie Anteil Großwinkelkorngrenzen  in Abhängigkeit vom Abstand zur 

Flanschoberseite eines HC480LA Spaltprofils [MÜL08] (rechts) 

 

In Spaltprofilen  liegt senkrecht zur Flanschoberseite ein starker Gefügegradient vor. 

Wie in Abbildung 8 zu erkennen ist, steigt die Korngröße mit dem Abstand zur 

Flanschoberseite, während der Anteil von Großwinkelkorngrenzen im Gefüge sowie das 

Aspektverhältnis der Körner sinken. Aus diesem Grund beschränkt sich das UFG Gefüge 

auf den Bereich nahe der Flanschoberseite, während an der Flanschunterseite ein 

klassisches kaltgewalztes Gefüge vorliegt (Abbildung 7).  
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Senkrecht zur Flanschoberseite kann zusätzlich ein Texturgradient beobachtet werden 

(siehe Abbildung 9). Nahe der Flanschoberseite liegt eine für gewalzte Stähle typische 

Textur mit ausgeprägter ɻ- und ɾ-Faser vor. Bei allen Orientierungen der ɻ-Faser, die 

in Abbildung 9 mit einer roten Linie gekennzeichnet ist, liegt die kristallografische 

<110> -Richtung parallel zur Walzrichtung, während die ɾ-Faser (blaue Linie in 

Abbildung 9) aus Orientierungen besteht, deren die <111> -Richtung parallel zur 

Normalenrichtung liegt.  Mit zunehmendem Abstand zur Flanschoberseite sinkt die 

Intensität der beiden Fasern während sich eine Goss-Lage ({110}<0 01>) bildet und 

an Intensität zunimmt [NIE13] .  

 

 

Abbildung  9: Textur in HC480LA Spaltprofilen in Abhängigkeit vom Abstand zur Flanschoberseite [NIE13] 

 

Der Mikrostrukturgradi ent senkrecht zur Flanschoberseite führt zu einem Gradienten 

in der Härte. Wie in Abbildung 10 zu sehen, führt das Spaltprofilieren von HC480LA zu 

einer Erhöhung der Härte um mehr als 80% im Vergleich zum Ausgangszustand. Mit 

steigendem Abstand zur Flanschoberseite sinkt die Härte zunächst stark und erreicht i n 

etwa 250 µm Abstand ein Plateau, welches über der Härte des Ausgangszustands liegt.  
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Abbildung  10: Härteverlauf senkrecht zur Flanschoberseite eines HC480LA Spaltprofils im Vergleich zur Grundhärte 

des Ausgangsbleches [KAU13] 

 

Parallel zur Flanschoberseite findet sich kein Gefügegradient, sondern eine konstante 

Mikrostruktur und Härte. A bgesehen von den Flanschspitzen, in denen die Härte abfällt, 

finden sich wie in Abbildung 11 dargestellt parallel zur Flanschoberseite konstante 

Härtewerte, deren Niveau vom Abstand zur Oberseite abhängt. Weitere Stiche führen 

zu einer Verbreiterung dieser Plateaus, da sich die Länge der Flansche erhöht, nicht 

aber zu einer weiteren Härtesteigerung oder Mikrostrukturfeinung . Wie auch im HPT-

Prozess beobachtet (siehe 2.2.1), entsteht hier nach einer gewissen Umformung ein 

stationärer Zustand, bei dem weitere Umformung keinen Einfluss auf die Mikrostruktur 

hat.  

 

Abbildung  11: Schematische Darstellung der Entwicklung der Härteplateaus in Spaltprofilen bei weiteren 

Spaltstichen 
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Im Gegensatz zu den Beobachtungen an HPT-Proben kann die konstante Mikrostruktur  

während des Spaltprofilierens nicht ausschließlich auf eine minimal erzielbare 

Korngröße aufgrund von einsetzenden Korngrenzmigrationsprozessen zurückgeführt 

werden. Die Existenz einer Sättigungskorngröße kann nur Grund für die konstante 

Mikrostruktur direkt an der Flanschoberseite sein, während die Mikrostruktur in 

höheren Abständen zur Flanschoberseite bei zusätzlicher Umformung weiterhin 

Kornfeinung aufweisen müsste. Dies entspricht jedoch nicht den Beobachtungen eines 

bei weiterer Umformung konstant bleibenden Gefügegradienten über den gesamten 

Flansch. Daher kann die Bildung des charakteristischen Mikrostrukturgradienten 

während des Spaltprofilierprozesses nur dur ch die Ausbildung einer konstanten 

Dehnungsverteilung in der Prozesszone erklärt werden. Dies passt zum Verhalten der 

gemessenen Walzkräfte während des Prozesses, die nach einem Anstieg über die ersten 

Stiche konstant bleiben [GRO07]. Aufgrund der Ausbildung des stationären Zustands 

ist die Spalttiefe im Spaltprofilierprozess nicht durch steigende Prozesskräfte oder die 

begrenzte Umformbarkeit des Materials begrenzt, wodurch sich theoretisch eine 

unendliche Spalttiefe realisieren lassen würde [MÜL07, MÜL08] . 

 

Aufgrund der Oberflächenvergrößerung, die durch die Ausformung der Flansche im 

Prozess stattfindet, muss jedoch in jedem Stich neues Material in die Flanschoberseite 

integriert werd en [BRU14] , was auf den ersten Blick der Bildung eines stationären 

Zustands widerspricht, wobei der Materialfluss während des Spaltprofilierens noch 

nicht abschließend geklärt ist.  
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2.3. Mechanische Eigenschaften von UFG Werkstoffen  

 

Das große wissenschaftliche Interesse an UFG und nc Werkstoffen in den letzten 

Jahrzehnten ist auf ihre außergewöhnlichen Eigenschaften wie zum Beispiel eine hohe 

Festigkeit und geringe Verformungsverfestigung [VAL97]  zurückzuführen. Aufgrund 

ihrer geringen Korngröße enthalten UFG und nc Werkstoffe einen sehr hohen Anteil 

von Korngrenzen, die einen großen Einfluss auf ihre ungewöhnlichen mechanischen 

Eigenschaften haben [VAL14] . Aufgrund dieses hohen Anteils von Korngrenzen ist die 

Versetzungsbewegung im Vergleich zu CG Werkstoffen erschwert und es kommen 

weitere Verformungsmechanismen zum Tragen. Hierauf wird im Folgenden genauer 

eingegangen.  

 
 
2.3.1. Verformungsmechanismen in UFG und nc Werkstoffen  

 

In Metallen mit konventionellen Korngrößen wird die plastische Verformung  über 

Versetzungsbewegungen im Korninnern getragen. Korngrenzen bilden hier Hindernisse 

für die Versetzungsbewegung. Je kleiner die Körner sind, d.h. je höher der Anteil von 

Korngrenzen in der Mikrostruktur ist, desto schwieriger wird eine Verformung über 

Versetzungsbewegungen und desto mehr Einfluss haben Korngrenzprozesse auf ihr 

Verformungsverhalten. Aus diesem Grund spielen neben der häufig beobachteten 

Verformung über Scherbandbildung Korngrenzphänomene wie Korngrenzgleiten, 

Kornrotationen und Korngrenzmigration [CAH06a, SCH12, MEY06] neben der häufig 

beobachteten Verformung über Scherbandbildung in UFG und nc Werkstoffen eine 

große Rolle und werden daher im Folgenden genauer betrachtet.  

 

 

Verformung über Scherlokalisierungen  

 

In Werkstoffen mit konventionellen Korngrößen treten Scherlokalisierungen meist nur 

bei sehr hohen Dehnraten in Form von adiabatischen Scherbändern auf. Diese 

entstehen aus Gleitbändern, die sich auf einer definierten kristallografischen Ebene 

innerhalb eines Korns bilden. Diese Verformungslokalisierung führt zur Entstehung von 

Wärme aufgrund der inneren Reibung. Bei hohen Dehnraten kann diese nicht schnell 

genug an die Umgebung abgeführt werden und die lokalen Temperaturunterschiede 

können nicht ausgeglichen werden. Hier werden adiabatische Temperaturerhöhungen 

von bis zu 700 °C berichtet [DOD12] . Aufgrund dieser erhöhten Temperatur kommt es 

zu einer lokalen Entfestigung des Materials. Kann diese Entfestigung nicht durch die 

lokale Kaltverfestigung des Materials sowie die mögliche Festigkeitssteigerung 

aufgrund der lokal erhöhten Dehnrate kompensiert werden, kommt es zu einer 

verstärkten Lokalisierung der Verformung und somit zu einem selbstverstärkenden 
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Prozess, sodass der überwiegende Teil der plastischen Verformung des Werkstoffs über 

Scherbänder getragen wird [XU96] . Dieser Prozess wird durch ein geringes 

Verfestigungsvermögen sowie eine niedrige oder gar negative Dehnraten-

empfindlichkeit begünstigt [STA81, DOD12]. Die lokale Entfestigung kann durch in den 

Scherbändern auftretende dynamische Rekristallisation verstärkt werden [MAT82] . 

Innerhalb des Scherbands kann es zu einer Rotation von Korngrenzsegmenten um bis 

zu 30° kommen und eine ultrafeinkörnige oder nanokristalline gleichachsige 

Mikrostruktur erzeugt werden.  Zur Unterscheidung dieses Prozesses von der auf 

Korngrenzmigration beruhenden dynamischen Rekristallisation wird dieser Prozess 

auch als dynamische Rotationsrekristallisation bezeichnet [MEY03, LIN07] . Teilweise 

wird dynamische Rekristallisation auch als Ursache anstatt als Folge der 

Scherbandbildung diskutiert  [RIT08] .  

 

Da ultrafeinkörnige Werkstoffe meist ein geringes Verfestigungsvermögen zeigen, tritt 

bei ihnen Scherbandbildung bereits bei niedrigen Dehnraten auf. Insbesondere krz 

Metalle, die im ultrafeinkörnigen und nanokristallinen Zustand zusätzlich zum geringen 

Verfestigungsvermögen eine stark reduzierte Dehnratenempfindlichkeit aufweisen 

(siehe Abschnitt 2.3.4), zeigen eine ausgeprägte Neigung zur Scherbandbildung 

[ZEH09] .  

 

 

Abbildung  12: Entstehung und Entwicklung von Scherbändern bei der Stauchung von Eisen mit einer Korngröße 

von 268 nm zu Dehnungen von 0,3% (a) und 7,8% (b) [JIA03] 

 

In Eisen mit Korngrößen von über 1 µm wurde bei Stauchung mit einer Dehnrate von 

ρπÓ  bei Raumtemperatur homogene plastische Verformung bis zu einer Dehnung 

von mindestens 15% gefunden. Im Gegensatz dazu wird bei Korngrößen zwischen 

80 nm und 300 nm nahezu die gesamte plastische Verformung von Scherbändern 

getragen (Abbildung 12) [WEI02, JIA03] . Diese Scherbänder weisen jedoch im 

Gegensatz zu den in Werkstoffen mit konventionellen Korngrößen gefundenen keine 

gleichachsige, sondern eine gestreckte Mikrostruktur auf, die sich klar von der 
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gleichachsigen Mikrostruktur außerhalb der Scherbänder abhebt (siehe Abbildung 13). 

Außerdem weist die Mikrostruktur der Scherbänder eine hohe Versetzungsdichte als 

Anzeichen einer versetzungsgetragenen Verformung statt dynamischer 

Rekristallisationsprozesse auf. Es handelt sich bei diesen Scherbändern also nicht um 

adiabatische Scherbänder, die Entfestigung des Materials ist geometrisch und nicht 

thermisch bedingt. Wei et al. [WEI02]  vermuten, dass aufgrund der geringen Korngröße 

die Rotation von Körnern möglich ist, sodass kooperatives Gleiten mehrerer Körner 

stattfinden kann, welches zu einer lokalen Entfestigung und somit zur Verstärkung der 

Verformungslokalisierung führt.  

 

  

Abbildung  13: Hellfeld-TEM Aufnahmen des gleichachsigen Gefüges außerhalb (a) sowie des gestreckten Gefüges 

innerhalb eines Scherbands (b) in nc Eisen nach [WEI02] 

 

Bei hohen Dehnraten in der Größenordnung von ρπÓ  werden jedoch auch in UFG 

Werkstoffen adiabatische Scherbänder gefunden [WEI04a] . Diese treten im Vergleich 

zu grobkörnigen Werkstoffen aufgrund des reduzierten Verfestigungsvermögens von 

UFG Werkstoffen in diesen früher auf [YUA12] .  
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Korngrenzmigration  

 

Korngrenzmigration bezeichnet einen Prozess, bei dem sich die Korngrenze unter einer 

äußeren Spannung in ihre Normalenrichtung  bewegt. Analog zur Korngrenzmigration 

während Wärmebehandlungen wächst ein Korn in sein Nachbarkorn hinein. Dieses 

Phänomen wurde bei Kleinwinkelkorngrenzen bereits in den 50er Jahren beobachtet 

[BAI54, LI53] . Für Großwinkel-Kippkorngrenzen wurde es in Aluminium -Bikristallen 

bei erhöhten Temperaturen unter in ihre Normalenrichtung angelegt er Scherdehnung 

von Winning et al.  2002 experimentell nachgewiesen [WIN02] . Außerdem suggerieren 

EBSD-Messungen an in die Sättigung HPT-umgeformten und danach kaltgewalzten 

Kupfer-Proben, dass dieser Mechanismus für die Entstehung einer Sättigungskorngröße 

im HPT-Prozess verantwortlich ist [REN14] . Die Migration wird auf die Bewegung von 

Korngrenzversetzungen, aus denen die Korngrenze besteht, zurückgeführt.  

 

 

Abbildung  14: Schema Korngrenzmigration mit gekoppelter Translation parallel zur Korngrenze; die Ausgangs-

konfiguration der Korngrenzen (oben) ist im Zustand nach der Belastung (unten) gestrichelt 

eingezeichnet (blaue Linien markieren die Lage einer Ebenenspur in den Kristalliten) 

 

Unter externer Last wurde sowohl theoretisch als auch experimentell nachgewiesen, 

dass die Korngrenzmigration in Normalenrichtung an eine Translation parallel zur 

Korngrenze gekoppelt ist [CAH04] . Diese Kopplung führt dazu, dass auch eine parallel 

zur Korngrenze angelegte Schubspannung eine Migration der Kor ngrenze in 

Normalenrichtung verursacht [SUZ05] . Dies ist schematisch in Abbildung 14 

dargestellt, wobei die blauen Linien hier und den folgenden Bildern die Lage einer 

Ebenenspur in den Kristalliten markieren. Das Verhältnis von Migrations-

geschwindigkeit in Normalenrichtung ὺ und der Translationsgeschwindigkeit parallel 

zur Korngrenze ὺ᷆ wird hi erbei durch den Kopplungsfaktor ɼ beschrieben [CAH06a] :  

 

ὺ᷆ ‍ὺ Gleichung 2.5 
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Molodov et al. zeigten, dass sich Klein- und Großwinkelkippkorngrenzen in Aluminium -

Bikristallen bei erhöhten Temperaturen unter Zugspannung in 45° unter Auftreten von 

Translation parallel zu ihrer Ebene in ihre Normalenrichtung bewegen [MOL07, 

MOL11]. Dieses Verhalten wird mit der Bewegung von Stufenversetzungen, aus denen 

die Korngrenze besteht, erklärt (siehe Abbildung 15). Der Kopplungsfaktor ɼ wird vom 

Versetzungsgehalt der Korngrenze bestimmt.  

 

Abbildung  15: Bewegung einer Korngrenze unter angelegter Scherspannung [MOL07] 

 

Der Versetzungsgehalt einer Kleinwinkelkorngrenze mit einer Misorientierung — kann 

mittels unten stehender Gleichung bestimmt werden, die einen Zusammenhang 

zwischen dem Abstand D´  zweier Versetzungen innerhalb der Kleinwinkelkorngrenze 

und ihrer Misorientierung — herstellt [LEJ10] : 

 

ίὭὲ
—

ς

ὦ

ςὈǰ
 Gleichung 2.6 

 

Während die Versetzungsstruktur von Kleinwinkelkorngrenzen auch mittels 

`gjbec`clbcp Tcpd_fpcl `cqrgkkr ucpbcl i_ll* i_ll bcp ´cddcirgtc§ Tcpqcrxsleqecf_jr

einer Großwinkelkorngrenze nur kontinuumsmechanisch mittels der Frank-Bilby-

Gleichung bestimmt werden. Diese Gleichung bestimmt eine Burgers-Vektor-Dichte 

mittels eines Frank-Umlaufs [PRI13] : 

 

ὄ Ὑ Ὑ Ͻὴ Gleichung 2.7 

 

B bezeichnet den Gesamt-Burgers-Vektor aller Versetzungen in der Korngrenze, die vom 

Vektor p bekreuzt werden. R1 und R2 bezeichnen die Rotationen der Körner 1 und 2 

relativ zum Koordinatensystem. Der Vektor p ist ein beliebiger Vektor in der 

Mikrostruktur. Diese Gleichung erlaubt mehrere Lösungen, u.a. wenn 

Rotationssymmetrien der Gitterstruktur mehrere Werte von R1 und R2 zulassen 

[CAH06b] . Dies bedeutet, dass einer Korngrenze mit einem Misorientierungswinkel — 
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je nach Kristallsystem verschiedene Versetzungsdichten zugeordnet werden können. 

Gorkaya et al. konnten für bestimmte Aluminium -Groß- und Kleinwinkel -

kippkorngrenzen zeigen, dass beide möglichen Lösungen der Frank-Bilby-Gleichung je 

das Verhalten der Korngrenze mit dem Misorientierungswinkel — und sowie einer 

äquivalenten Korngrenze mit dem Misorientierungswinkel 90°- — beschreiben [GOR09]. 

 

 

Korngrenzgleiten  

 

Der Begriff des Korngrenzgleitens wird in verschiedenen Kontexten verwendet. 

Meistens wird er phänomenologisch für Prozesse verwendet, bei denen es zu einer 

´?`ejcgrsle§ tml Implepclxcl _lcgl_lbcp imkkr, Gl bgcqcp ?p`cgr ugpb cp _jq

Starrkörperbewegung von Körnern entlang ihrer Korngrenze definiert  (Abbildung 16). 

Es kommt zu keiner Bewegung der Korngrenze in ihre Normalenrichtung.  

In konventionellen grobkörnigen Werkstoffen tritt Korngrenzgleiten erst ab 

Temperaturen von 0,5 Tm oder höher auf [SER07]. So wurde es beispielsweise in 

Aluminium -Bikristallen bei erhöhten Temperaturen im Zugversuch Korngrenzgleiten an 

einer Korngrenze beobachtet, die unter 45° zur Zugrichtung lag [GOR09]. 

 

 

Abbildung  16: Schematische Darstellung von Korngrenzgleiten nach [CAH04]; die blauen Linien markieren sowohl 

in der Ausgangskonfiguration (oben) als auch im verformten Zustand (unten) die Lage einer 

Ebenenspur in den Kristalliten 

 

In UFG Gefügen hingegen wurde Korngrenzgleiten bereits bei Raumtemperatur 

beobachtet. Beispielsweise wurde es in ECAP-prozessiertem Aluminium anhand des 

Verformungsbilds um Härteeindrücke [CHI06]  sowie anhand von Verformungsreliefs 

im Zugversuch nachgewiesen [SAB08]. Mittels Rasterkraftmikroskop-Aufnahmen 

konnte Korngrenzgleiten auch in mittels ECAP erzeugten ultrafeinkörnigem Kupfer bei 

Raumtemperatur unter Zugbelastung gezeigt werden [VIN01] . Im Gegensatz dazu 

zeigte ein in eine Nickel-HPT-Probe eingebrachtes und in der Sättigung 

weiterverformtes FIB-Gitter keinerlei Anzeichen für Korngrenzgleiten [HAF07] .  
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Für Korngrenzgleiten werden in der Literatur verschiedene Mechanismen vorgestellt. 

Am häufigsten werden die Bewegungen von Korngrenzversetzungen sowie 

diffusionsgetriebene Prozesse diskutiert. 

 

 

Abbildung  17: Korngrenzgleiten während Kriechens einer Aluminiumlegierung bei 2,5% Dehnung erkennbar 

anhand eines eingeritzten Markers senkrecht zur horizontalen Belastungsachse [BEL67] 

 

Da das Abgleiten von Korngrenzen aneinander zuerst in Kriechexperimenten 

beobachtet wurde [BEL67] (siehe Abbildung 17), liegt die Vermutung nahe, dass das 

bei plastischer Verformung von UFG und nc Werkstoffen auftretende Korngrenzgleiten 

auf einem ähnlichen Mechanismus beruht.  

 

Chokshi et al. postulierten 1989, dass der Mechanismus des Coble-Kriechens eine 

tragende Rolle bei der plastischen Verformung von nc Materialien bei Raumtemperatur 

spielt [CHO89] . Coble-Kriechen beruht auf dem spannungsinduzierten Transport von 

Leerstellen entlang von Korngrenzen aus Zugspannungsbereichen in Druckspannungs-

bereiche. Die Kriechrate für  Coble-Kriechen lässt sich wie folgt bestimmen [COB63]: 

 

‐ ρυπ
‏ 

“ὯὝ

Ὀ „

Ὠ
 Gleichung 2.8 

 

Hierbei bezeichnet ɱ das atomare Volumen, ɿ die Korngrenzdicke, Ὀ  den 

Korngrenzdiffusionskoeffizienten und d die Korngröße. Im Bereich nanokristalliner 

Materialien kann aufgrund des hohen Anteils von Korngrenzen Coble-Kriechen 

basiertes Korngrenzgleiten bereits bei Raumtemperatur eine Rolle spielen [CHO89] .  
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Neben korngrenzbasiertem Kriechen können Kriechprozesse auch entlang von 

Tripej§nslirq§jglgcl _`j_sdcl, ?saf gfp ?lrcgj gqr glUFG und nc Werkstoffen sehr viel 

höher als in CG Werkstoffen. Für die Tripelpunktskriechrate ‐  gilt [FED02]: 

 

‐ ςπ
ɱύὰ

ὯὝ

„Ὀ

Ὠ
 Gleichung 2.9 

 

w bezeichnet den Tripelpunktdurchmesser, Ὀ  den Diffusionskoeffizienten für 

Tripelpunktsdiffusion, l bezeichnet die Länge des Korngrenzversetzungsaufstaus in der 

Nähe des Tripelpunktes. Aufgrund des höheren Defektvolumens ist der 

Tripelpunktsdiffusionskoeffizient Ὀ  mehrere Größenordnungen größer als der 

Korngrenzdiffusionskoeffizient [KOC07a], experimentelle Werte sind jedoch schwer 

zugänglich und daher nur für wenige Systeme bekannt. Für das System Al-Zn wurde 

gezeigt, dass dieser drei Größenordnungen größer ist als der Diffusionskoeffizient für 

Korngrenzdiffusion [BOK01] . 

 

 

Korngrenzversetzungsgetriebenes Korngrenzgleiten beruht auf der Bewegung von 

Korngrenzversetzungen, deren Burgers-Vektor parallel zur Korngrenzebene liegt. Ihre 

Burgers-Vektoren sind von geringerer Länge als die von Gitterversetzungen und liegen 

häufig in der Größenordnung von einem Fünftel bis einem Drittel des Gitterparameters 

[KOC07a]. Eine weitere Beschreibungsart dieser Art des Korngrenzgleitens ist das 

Auftreten von atomaren Scherevents in der Korngrenze [CON00, CON02]. Diese Events 

können auch als Bewegung von Korngrenzversetzungen aufgefasst werden, deren 

Versetzungskern je nach Charakter der Scherevents unterschiedlich stark delokalisiert 

ist. Conrad [CON07, CON05] postuliert, dass die Bewegung dieser 

Korngrenzversetzungen durch den Aufstau von Gitterversetzungen an der 

entsprechenden Korngrenze unterstützt werden kann (siehe Abbildung 18), wenn die 

Korngröße noch signifikante Bewegungen von Gitterversetzungen erlaubt.  

 

 

Abbildung 18: Schematische Darstellung von durch Versetzungsaufstau unterstützter Korngrenzscherung [CON07] 
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Während der Aufstau von Gitterversetzungen die Bewegung von Korngrenz-

versetzungen vereinfachen kann, behindern Tripelpunkte Korngrenzversetzungen bei 

ihrer Migration und haben daher einen erheblichen Einfluss auf das 

Verformungsverhalten des Materials [GUT04b] . Analog zum Aufstau von 

Gitterversetzungen an Korngrenzen stauen sich Korngrenzversetzungen an 

Tripelpunkten auf  und erzeugen eine Spannung auf die dem Tripelpunkt nächste 

Versetzung. Zum Abbau dieser Spannungen kann die dem Tripelpunkt nächste 

Versetzung in zwei Versetzungen aufspalten. Auch die Transformation in eine 

Gitterpartialversetzung oder die Entstehung einer Gitterversetzung aus mehreren 

kombinierten Korngrenzversetzungen sind möglich (siehe Abbildung 19), aber nur in 

wenigen bestimmten Fällen energetisch günstig [FED03]. Ob die Aufspaltung der 

Korngrenzversetzung ein energetisch günstiger Prozess ist, ist besonders im Fall der 

Entstehung zweier mobiler Versetzungen, deren Burgers-Vektoren parallel zum 

jeweiligen Korngrenzsegment stehen, kaum von der Länge des Versetzungsaufstaus 

abhängig, sondern wird maßgeblich vom Winkel ɻ (siehe Abbildung 19) beeinflusst. Je 

kleiner der Winkel ist, desto geringer ist die Energiebarriere, die die Versetzungen 

überwinden müssen. Im Fall der Aufspaltung in zwei mobile Korngrenzversetzungen 

geht der Prozess beispielsweise ab einem Winkel von ɻ ωφЈ von einem energetisch 

günstigen in einen energetisch ungünstigen Prozess über, d.h. ab einem Winkel von 96° 

müssen die Versetzungen eine Energiebarriere am Tripelpunkt überwinden. Aus diesem 

Grund unterscheiden Fedorov et al. [FED03] hc l_af Uglicj xugqafcl ´f_prcl§ slb

´ucgafcl§ Rpgncjnslircl, ?l ´ucgafcl§ Rpgncjnslkten, die stark vom 

Gleichgewichtszustand von 120° abweichen und sehr viel geringere Winkel aufweisen, 

dglbcr Implepclxejcgrcl qr_rr, ?l ´f_prcl§* l_fc _k Ejcgafecugafrqxsqr_lb

befindlichen Tripelpunkten, ist das Korngrenzgleiten erschwert. Das Verhältnis von 

weichen zu harten Tripelpunkten ist daher ein Maß für den Beitrag von 

Korngrenzgleiten zur plastischen Verformung von feinkörnigen Werkstoffen. 

 

 

Abbildung  19: Transformation eines Korngrenzversetzungsaufstaus an Tripelpunkten nach [FED03]  
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In der Literatur finden sich sowohl Hinweise für korngrenzversetzungsgetragenes als 

auch für diffusionsgetragenes Korngrenzgleiten. Nach Gutkin et al. [GUT04a] finden 

beide Prozesse statt und es hängt von der vorliegenden Mikrostruktur ab, welcher 

Mechanismus überwiegt. UFG oder nc Werkstoffe, die mithilfe von SPD-Prozessen 

erzeugt wurden, enthalten eine hohe Anzahl an Korngrenzversetzungen und viele 

Tripelpunkte, die sich nicht im 120° Gleichgewicht befinden, also in Bezug auf ihre 

Fglbcplgqugpisle dĈp Implepclxtcpqcrxslecl _jq ´ucgaf§ ecjrcl, Fgcp rpòer bgc

Bewegung von Korngrenzversetzungen den überwiegenden Teil des Korngrenzgleitens. 

Bei wärmebehandelten, nc oder UFG Werkstoffen aus SPD-Verfahren oder durch 

´`mrrmkup§-Methoden erzeugten Proben befinden sich wenige Versetzungen in den 

Implepclxcl slb bgc Kcfpfcgr bcp Rpgncjnslirc gl cglck ´f_prcl§ Xsqr_lbnahe dem 

Gleichgewichtszustand. Hierdurch ist  Korngrenzgleiten erschwert und wird 

mehrheitlich von diffusionskontrollierten Prozessen getragen [GUT04a] . 

 

In der Realität kann jedoch nicht einfach ein Korn an einem anderen abgleiten, da das 

umgebende Materialvolumen diese Bewegung behindert. Damit Korngrenzgleiten auch 

innerhalb eines Kornverbundes stattfinden kann, müssen weitere Verformungsprozesse 

in der Umgebung ablaufen. So müssen sich beispielsweise benachbarte Korngrenzen 

ausrichten, um Korngrenzgleiten zu ermöglichen [SCH12]. Die hierbei entstehende 

mesoskopische Scherebene wurde bereits experimentell in nc Palladium nachgewiesen 

[MAR03] . Diese Ausrichtung sowie weitere nötige Korngrenzbewegungen können wie 

in Abbildung 20 dargestellt über verschiedene Mechanismen ablaufen. Eine Möglichkeit 

sind Diffusionsprozesse (Abbildung 20c), wobei beim Korngrenzgleiten entlang der 

Korngrenzen kleinerer Körner weniger Diffusionsumordnung von Atomen notwendig 

ist als bei größeren [HAH97] . Dies ist ein weiterer Grund für das verstärkte Auftreten 

von Korngrenzgleiten in UFG und nc Werkstoffen. Weitere Möglichkeiten sind 

Bewegung oder Erzeugung von Gitterversetzungen, Korngrenzmigrationsprozesse oder 

auch Kornrotationen.  
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Abbildung  20: Akkomodierungsprozesse für Korngrenzgleiten: Ausgangszustand (a), nicht akkomodiertes 

Korngrenzgleiten führt zu Überlappungen von Körnern sowie zu Hohlräumen (b), Akkomodierung 

über Diffusion (c), Akkomodierung über Gitterversetzung en (d), Akkomodierung über 

Korngrenzmigration (e), Akkomodierung über Kornrotation (f) [KOC07b] 

 

 

Kornrotation  

 

Der Begriff Kornrotation beschreibt ein Phänomen, bei dem Verformung dazu führt, 

dass sich die Orientierung eines gesamten Korns in Relation zu seinen Nachbarn 

verändert. Dieser Prozess wurde bereits mittels TEM an nc Nickel sowie nc Platin vor 

und nach einer Zugbelastung nachgewiesen [WAN14, SHA04] .  

Ein in der Literatur vorgeschlagener Mechanismus für Kornrotation als Verformungs-

mechanismus beruht auf Aufspaltungsprozessen von durch Korngrenzgleiten 

aufgestauten Korngrenzversetzungen an einem Tripelpunkt  [GUT03] . Bei den in 

Abbildung 19 dargestellten Aufspaltungsmöglichkeiten von Korngrenzversetzungen an 

einem Tripelpunkt wurde ausschließlich zwischen gleitenden Korngrenzversetzungen 

mit Burgers-Vektor parallel zu Korngrenze sowie immobilen Versetzungen 

unterschieden. In dieser Unterscheidung wird jedoch die Fähigkeit der Versetzungen, 

sich mithilfe von  Kletterprozessen fortzubewegen, vernachlässigt. Ein Aufstau von 

Korngrenzversetzungen am Tripelpunkt 0 kann (wie in Abbildung 21 dargestellt) zur 

Aufspaltung der dem Tripelpunkt nächsten Versetzung in zwei Korngrenzversetzungen, 

deren Burgers-Vektor nicht parallel zur entsprechenden Korngrenze liegt, führen. Diese 

können mithilfe von Kletterprozessen entlang ihrer Korngrenzen migrieren 

(Abbildung 21c).  
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Läuft dieser Prozess mehrfach hintereinander an Tripelpunkten ab, entstehen Wände 

von Versetzungen, die entlang Korngrenzen klettern und dabei eine Rotation des 

Kristallgitters hervorrufen (Abbildung 21d). Wenn die Wände aus 

Korngrenzversetzungen duraf ucgrcpc Ijcrrcpnpmxcqqc bcl Rpgncjnslir .^ cppcgafcl*

können sie zu Versetzungen mit Burgers-Vektor parallel zur Korngrenze rekombinieren 

und sich gleitend weiterbewegen. Kornrotation und korngrenzversetzungsbasiertes 

Korngrenzgleiten sind daher ́ tcpu_lbrc§ Tcpdmpksleqmechanismen.  

 

Abbildung  21: Kornrotation durch Bewegung von Korngrenzversetzungen: Ausgangszustand (a), 

Korngrenzgleiten findet aufgrund der wirkenden Schubspannung mithilfe von 

Korngrenzversetzungsbewegungen statt (b), g leitende Versetzungen spalten am Tripelpunkt in 

kletternde Versetzungen auf (c), wiederholte Aufspaltungen führen zur Entstehung von 

Versetzungswänden, die zu Gitterrotation führen (d), kletternde Versetzungen rekombinieren zu 

gleitenden Versetzungen an Tripelpunkt 0ñ [GUT03] 

 

Der Mechanismus der Kornrotation wird häufig nicht über Gruppen von Versetzungen, 

sondern mithilfe einer anderen Art von Defekten, den Disklination sdipolen beschrieben 

[MEY06, OVI02]. Bei Disklinationen handelt es sich wie bei Versetzungen um 

zweidimensionale Defekte, die jedoch nicht auf translatorischen Verschiebungen, 

sondern auf Rotationen um ihre Linie beruhen [KLI01] . Ein Disklinationsdipol besteht 

aus zwei Disklinationen, die eine Gitterrotation zwischen sich einschließen [OVI02] . 

Die durch mehrfache Aufspaltungsprozesse erzeugten Wände aus Kletterversetzungen 

können in ihrer Gesamtheit auch als Disklinationsdipol  betrachtet werden, da sie zu 

einer Gitterrotation führen  [GUT03] . Daher kann, wie in Abbildung 22 dargestellt, der 

Übergang von Korngrenzversetzungsgleiten zur Kornrotation auch mithilfe der 

Entstehung von vier Disklinationsdipolen dargestellt werden. Aus energetischen 

Gründen kann der Abstand zwischen den beiden Disklinationen, aus denen der Dipol 

besteht, nicht groß sein. Aus diesem Grund spielt dieser Verformungsmechanismus nur 

in nanokristallinen Werkstoffen eine Rolle [OVI02] . 
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Abbildung  22: Übergang von Korngrenzgleiten zum Rotations-Verformungsmodus (Disklinationen sind durch 

Dreiecke dargestellt) [GUT03] 

 

Der Kornrotation wird weiterhin eine tragende Rolle bei der Ausbildung von 

Scherbändern in UFG und nc Werkstoffen zugesprochen. Wie in Abbildung 23 

dargestellt führt die auf Kornrotation beruhende Koaleszenz von Körner zur 

Annihilation von Korngrenzsegmenten und somit zur Ausbildung von größeren, in 

Scherrichtung gestreckten Körnern. In diesen größeren Körnern ist die 

Versetzungsbewegung vereinfacht und somit die Festigkeit lokal reduziert. Dies führt 

zu einer Lokalisation der Verformung und somit zur Bildung von Scherbändern 

[MEY06] .  

 

 

Abbildung  23: Kornrotation als Mechanismus zur Entstehung von Scherbändern in UFG und nc Werkstoffen  

[MEY06] 
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2.3.2. Festigkeit 

 

Im Bereich konventioneller Korngrößen wird die plast ische Verformung von Metallen 

durch die Bewegung von Gitterversetzungen getragen. Wird ein Gleitsystem eines Korns 

aktiviert, findet auf der zugehörigen Gleit ebene Versetzungsbewegung und ­erzeugung 

statt. Korngrenzen stellen für Versetzungen ein unüberwindbares Hindernis dar, da der 

Burgers-Vektor der Versetzung ein Translationsvektor des Gitters sein muss, um eine 

Bewegung dieser zu erlauben, was im Nachbarkorn mit hoher Wahrscheinlichkeit nicht 

der Fall ist [GOT07] . Dies führt zu einem Aufstau von Versetzungen an der Korngrenze. 

Da sich die aufgestauten Versetzungen untereinander abstoßen, führen sie zu einer 

Erhöhung der Spannung an der Aufstauspitze. Die maximale Anzahl von aufstauenden 

Versetzungen und damit die maximale Spannung an der Aufstauspitze sind von der 

Gleitlänge der Versetzungen abhängig, welche durch die Korngröße begrenzt wird . 

Daher steigt die äußere Spannung, die zu einer Spannungskonzentration an der 

Korngrenze führt, die hoch genug ist, um Versetzungsbewegung im Nachbarkorn zu 

induzieren, mit sinkender Korngröße [LU93] .  

Somit führt eine kleinere Korngröße zu einer Erhöhung des Widerstands gegen 

plastische Verformung, die Streckgrenze steigt [KUM03] . Aus diesem Grund ist die 

Härtung eines Werkstoffes durch die Verringerung seiner Korngröße möglich, es gilt die 

sogenannte Hall-Petch-Beziehung [HAL51] : 

 

„ „
Ὧ

ЍὨ
 Gleichung 2.10 

 

Hierbei bezeichnet „ die Reibungsspannung des Gitters, d die Korngröße und Ὧ den 

materialabhängigen Hall-Petch-Koeffizienten. Für IF-Stahl liegt der Hall -Petch-

Koeffizient in der Größenordnung von ρππ -0ÁЍАÍ, für Stähle mit 60ppm Gehalt 

Kohlenstoff aufgrund von Korngrenzseigerungen bei υππφππ -0ÁЍАÍ [TAK08] . 

 

Als Beispiel für die Härtung durch Kornfeinung sind in Abbildung 24 die technischen 

Spannungs-Dehnungs-Kurven einer Aluminiumlegierung sowie eines IF-Stahls für 

verschiedene Korngrößen dargestellt. Die unterschiedlichen Korngrößen wurden hier 

über Wärmebehandlungen der ARB umgeformten Werkstoffe eingestellt. Hierbei ist 

klar zu erkennen, dass die Festigkeit mit sinkender Korngröße steigt, d.h. eine 

Verringerung der Korngröße von 2 µm um eine Größenordnung auf etwa 0,2 µm führt 

zu einer Erhöhung der Streckgrenze um einen Faktor 3-4.  
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Abbildung  24: Spannungs-Dehnungskurven für verschiedene Korngrößen in 1100-Al (a) und IF-Stahl (b) [TSU02] 

 

Die Hall-Petch-Beziehung von Festigkeit und Korngröße gilt strenggenommen nur für 

rekristallisierte Werkstoffe, die kaum weitere festigkeitssteigernde Defekte enthalten. 

Für kaltverfestigte Werkstoffe oder auch über SPD-Verfahren erzeugte UFG Gefüge ist 

die Hall-Petch-Beziehung in ihrer Grundform aufgrund der nicht vergleichbaren 

Defektstruktur nicht gültig [VAL97] , obwohl viele Autoren auch im UFG Bereich 

weiterhin über einen lin earen Anstieg der Festigkeit über die inverse Wurzel der 

Korngröße berichten [FUR96, TSU02, SHI02]. Andere Autoren beobachteten einen 

niedrigeren Hall-Petch-Koeffizient im UFG Bereich im Vergleich zum grobkörnigen 

Werkstoff [SON06] .  

Eine von Hansen [HAN04]  entwickelte Erweiterung der Hall -Petch-Beziehung erlaubt 

die Berücksichtigung von in LAGBs gespeicherter Versetzungsdichte und kann daher 

auch auf kaltverfestigte Gefüge angewandt werden:  

 

„ „ ὓ‌ὋρȟυὦὛ— ρ Ὣ Ὧ  
Gleichung 2.11 

 

Hierbei bezeichnet M den Taylor-Faktor, ɻ eine Konstante, G den Schubmodul, b den 

Burgers-Vektor, Ὓ die Korngrenzflächendichte bestehend aus Groß- und 

Kleinwinkelkorngrenzen, —  dem mittleren Misorientierungswinkel der LAGBs und 

g den Anteil der Großwinkelkorngrenzen.  
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Die experimentell gefundene Festigkeit weicht im Bereich ultrafeinkörniger  und 

nanokristalliner Werkstoffe häufig stark von den Vorhersagen der Hall-Petch-Beziehung 

ab. Neben der Verringerung des Hall-Petch-Koeffizienten im UFG Bereich findet sich im 

nanokristallinen Bereich ein negativer Hall-Petch-Koeffizient (siehe Abbildung 25). Der 

Werkstoff verliert in diesem Bereich also mit sinkender Korngröße an Festigkeit, man 

qnpgafr _saf tmk ´gltcpqcl F_jj-Petch-Cddcir§ [PAD07, CHO89]. Diese Abweichung 

vom klassischen Hall-Petch-Verhalten ergibt sich aus der Änderung des dominanten 

Verformungsmechanismus im Material [GUT01] . Während im grobkörnigen Bereich die 

Bewegung von Gitterversetzungen plastizitätstragend ist und damit ihr Aufstauen an 

Korngrenzen festigkeitsbestimmend, kann in sehr feinkörnigem Werkstoffen aufgrund 

der sehr geringen Korndimensionen nahezu kein Versetzungsaufstau und damit  kaum 

Versetzungserzeugung in Nachbarkörnern stattfinden [KUM03] ,[MEY06] . Somit 

spielen im ultrafeinkörnigen und nanokristallinen Bereich weitere 

Verformungsmechanismen wie Korngrenzgleiten und Kornrotation, (siehe 

Abschnitt 2.3.1) eine tragende Rolle.  

 

 

Abbildung  25: Schematische Darstellung der Änderung der Fließspannung über der Korngröße [KUM03]  

 

Aus diesem Grund wird  die Abhängigkeit der Fließspannung von der Korngröße in drei 

Bereiche eingeteilt: Im klassischen Regime I ist Versetzungsaufstau der 

festigkeitsbestimmende Mechanismus, während in Bereich III Korngrenzprozesse wie 

Korngrenzgleiten dominieren. Bereich II stellt den Übergangsbereich dar, in dem beide 

Mechanismen eine Rolle spielen [MEY06] .  
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Häufig wird die inverse Hall -Petch-Beziehung mithilfe eines Phasen-Mischungsmodells 

beschrieben. Hierbei werden die Korngrenze und das Korninnere als zwei verschiedene 

Phasen mit verschiedenen Eigenschaften und somit der Werkstoff als Komposit 

aufgefasst, dessen Eigenschaften vom Verhältnis der beiden Phasen abhängt [KIM01a, 

MEY06]. Je feinkörniger der Werkstoff, desto höher ist der Anteil von Korngrenzphase, 

desto dominanter werden die korngrenzgetragenen Verformungsmechanismen.  

Bei Dominanz von Coble-Kriechen basierenden Korngrenzgleiten als 

Verformungsmechanismus wird nach Gleichung 2.8 eine Abhängigkeit der 

Fließspannung von der Korngröße von †ͯὨ erwartet [MAS98] . Für Kupfer und 

Palladium wurde jedoch experimentell eine Abhängigkeit von der Fließgrenze von der 

Korngröße in Bereich III von †ͯ Ὠȟ gefunden [CHO89] . Dies liegt darin begründet, 

dass die Korngröße eines Werkstoffes einer Streuung unterliegt. Berücksichtigt man die 

als Normalverteilung angenommene Korngrößenverteilung und interpretiert man die 

Streckgrenze nach dem Phasen-Mischungsmodel als gewichtetes Mittel aus dem 

Verhalten aller Körner, ergibt sich der experimentell erhaltene Zusammenhang von 

†ͯ Ὠȟ. Häufig werden jedoch neben Gitterversetzungsgleiten und Coble-Kriechen 

auch noch weitere Mechanismen wie Tripelpunktskriechprozesse [FED02] oder 

Volumendiffusion [MAS98]  in Modelle zur Beschreibung der Abhängigkeit der 

Streckgrenze von der Korngröße einbezogen.  

 

 

2.3.3. Duktilität  

 

Die vergleichsweise hohe Festigkeit von ultrafeinkörnigen Werkstoffen ist nicht ihre 

einzige für potenzielle Anwendungen interessante Eigenschaft. Ihre Festigkeit beruht 

auf dem einzigen Verfestigungsmechanismus, bei dem mit der Erhöhung der Festigkeit 

keine Verringerung der Duktilität verbunden ist, sondern diese teilweise sogar erhöht 

wird  [RÖS08]. Somit versprechen UFG Werkstoffe eine einzigartige Kombination von 

hoher Festigkeit und hoher Duktilität. Dies ist in Abbildung 26 gut zu erkennen, in der 

die Streckgrenze sowie die Bruchdehnung von unverformten, kaltgewalzten und 

ultrafeinkörnigen M etallen dargestellt sind. Kaltwalzen führt hier zu einer Erhöhung 

der Streckgrenze mit einer einhergehenden Verringerung der Duktilität. Im Gegensatz 

hierzu zeigen mittels SPD umgeformtes Kupfer und Titan sowohl eine stark erhöhte 

Festigkeit als auch eine höhere Bruchdehnung als ihre unverformten Entsprechungen 

[VAL02] .  
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Abbildung  26: Auftragung der Streckgrenze verschiedener Materialien über ihre Bruchdehnung (Prozentzahlen 

markieren den Abwalzgrad von Al bzw. Cu) [VAL02] 

 

Technologisch relevant ist jedoch meist nicht die Bruchdehnung als Maß für die 

Duktilität, sondern die Gleichmaßdehnung, bei der die lokalisierte Verformung einsetzt. 

In den meisten UFG Werkstoffen lokalisiert die Verformu ng jedoch, wie in Abbildung 27 

und in Abbildung 28 rechts zu sehen ist, bereits bei geringen Dehnungen. Grund hierfür 

ist das geringe Verfestigungsvermögen ultrafeinkörniger Werkstoffe, wodurch das 

unten stehende Hart-Kriterium [HAR67]  für plastische Instabilität schon bei niedrigen 

Dehnungen erfüllt ist [ZEH09] : 

 

Ὠ„

Ὠ‐
ρ ά„ Gleichung 2.12 

 

Hierbei bezeichnet m die Dehnratenempfindlichkeit  des Werkstoffes, und „ die 

Fließspannung, während der Term auf der linken Seite der Ungleichung die 

Verfestigung des Werkstoffes beschreibt. 

 

 

Abbildung  27: Zugversuchskurven von Kupfer in verschiedenen Verformungszuständen bei 22°C [VAL02] 
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Außerdem beruht ein Teil der in der Literatur gemessenen Erhöhung der Bruchdehnung 

nicht auf einer realen Erhöhung der wahren Bruchdehnung, sondern auf der Änderung 

der Probengeometrie. Aufgrund der meist kleinen Volumina der herstellten Proben aus 

UFG Werkstoffen wurde häufig die Länge der für den Zugversuch benötigten Proben 

reduziert, ohne Probenbreite und Dicke im gleichen Maß zu skalieren, was einer 

´iĈlqrjgafcl§ CpfĂfsle bcpDehnung nach dem Auftreten der Einschnürung führt 

[ZHA09] . Aus diesem Grund müssen viele Ergebnisse, die eine starke Erhöhung der 

Duktilität durch Feinkornhärtung berichten, mit Vorsicht betrachtet werden.  

 

 

Abbildung  28: Druck- (links) und Zugversuchskurven (rechts) von UFG und CG Titan [JIA01] 

 

 
2.3.4. Dehnratenempfindlichkeit  

 

Die Dehnratenempfindlichkeit des plastischen Verhaltens von Werkstoffen wird durch 

die die plastische Verformung tragenden Mechanismen bestimmt. In den meisten 

konventionellen Werkstoffen sind dies versetzungsbasierte Prozesse, von denen einige 

eine starke Temperaturabhängigkeit zeigen, also thermisch unterstützt werden können. 

Die Scherdehnrate in thermisch unterstützten Prozessen kann als Arrhenius-Gleichung 

mit dem Vorfaktor ‎ beschrieben werden [WEI07] : 

 

‎ ‎ϽὩ
Ў ᶻ

 Gleichung 2.13 

 

Die effektive Scherspannung †ᶻ ergibt sich aus der Differenz der angelegten 

Scherspannung † und den athermischen internen Schubspannungen †А, die von 

langreichweitigen Hindernissen wie Korngrenzen und Zweitphasen ausgehen:  

 

†ᶻ  † †А Gleichung 2.14 
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Die Aktivierungsenergie ЎὋ setzt sich auch aus zwei Komponenten zusammen: 

 

ЎὋ ЎὋ †ᶻϽὺᶻ Gleichung 2.15 

 

Hierbei bezeichnet ЎὋ die thermische Aktivierungsenergie, die bei Abwesenheit von 

angelegten äußeren Spannungen aufgebracht werden muss und ὺᶻ das 

Aktivierungsvolumen, welches durch den dominierenden Verformungsmechanismus 

bestimmt wird . Eine angelegte äußere Spannung verringert also die für einen thermisch 

unterstützten Prozess notwendige Aktivierungsenergie in Abhängigkeit des Volumens, 

auf das sie wirkt. Das Aktivierungsvolumen kann mithilfe von Gleichung 2.13 und 

Gleichung 2.15 unter der Annahme einer konstanten athermischen Schubspannung wie 

folgt ausgedrückt werden:  

 

ὺᶻ ËὝϽ
‬ ὰὲ‎

‬†

ËὝ

†
Ͻ
‬ὰὲ‎

‬ὰὲ†
 

Gleichung 2.16 

 

Die Dehnratenempfindlichkeit m eines Materials wird meist wie folgt definiert  [ZEH09, 

WEI04b]: 

 

ά
‬ ὰὲ„

‬ ὰὲ‐ ȟ

ρ

ὓ

‬ὰὲ†

‬ὰὲ‎
 Gleichung 2.17 

 

Mithilfe von Gleichung 2.17 und von ὓϽ † „ kann die Dehnratenempfindlichkeit wie 

folgt ausgedrückt werden: 

 

ά ὓϽ
ËὝ

ὺzϽ„
 Gleichung 2.18 

 

Ein hohes Aktivierungsvolumen führt also einer geringen Dehnratenempfindlichkeit des 

Materials, während eine hohe Dehnratenempfindlichkeit auf ein geringes 

Aktivierungsvolumen des dominierenden Prozesses zurückzuführen ist.  

In der Praxis wird die Dehnratenempfindlichkeit  von Werkstoffen häufig mithilfe von  

Nanoindentierungsexperimenten bestimmt. In diesem Fall wird  die Dehnraten-

empfindlichkeit  häufig über die Härte H ausgedrückt [MAI17] : 

 

ά
‬ὰὲὌ

‬ὰὲ‐
 Gleichung 2.19 

 

Hierbei kann die Proportionalitätskonstante ὅᶻ, die die Korrelation zwischen Härte und 

Streckgrenze beschreibt, vernachlässigt werden, da für die Bestimmung der Dehnrate 

nur Spannungs- bzw. Härtedifferenzen betrachtet werden.  
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Für das Aktivierungsvolumen folgt mit der obigen Definition der Dehnraten-

empfindlichkeit : 

 

ὺᶻ ὓϽὅᶻϽËὝϽ
‬ ὰὲ‐

‬Ὄ
ὓϽὅᶻϽ

ËὝ

άϽὌ
 Gleichung 2.20 

 

Bei Raumtemperatur zeigen kubisch raumzentrierte (krz) Metalle mit konventionellen 

Korngrößen meist eine höhere Dehnratenempfindlichkeit  als kubisch flächenzentrierte 

(kfz) Materialien. Grund hierfür ist die Dissoziation von Schraubenversetzungen auf 

drei Gleitebenen in krz Metallen [HIR00] , während in kfz Gittern sowohl Schrauben- 

als auch Stufenversetzungen in zwei Partialversetzungen innerhalb einer Gleitebene 

dissoziieren können. Während die Versetzungen im kfz Gitter aufgrund ihres planaren 

Versetzungskerns relativ einfach gleiten können, müssen sich Schraubenversetzungen 

in krz Metallen aufgrund ihres dreidimensionalen Versetzungskerns mittels Kink-Paar-

Mechanismus fortbewegen, der eine thermische Aktivierung erfordert [CHE13]  und ein 

Aktivierungsvolumen von etwa ρπὦ aufweist [WAN06] . Die verhältnismäßig hohe 

Peierls-Nabarro-Spannung bzw. Gitterreibung in den weniger dicht gepackten krz 

Systemen, die bei der Bewegung von Schraubenversetzungen mittels Kink-Paar-

Mechanismus überwunden werden muss, führt bei niedrigen homologen Temperaturen 

zu einer höheren Dehnratenempfindlichkeit  von krz Metallen im Vergleich zu kfz 

Materialien [MAL07, CAH10] . Mit sinkender Korngröße nimmt die 

Dehnratenempfindlichkeit kubisch raumzentrierter Metalle wie ɻ-Eisen jedoch stark ab 

[MAY06] , wie in Abbildung 29 zu erkennen ist.  

 

 

Abbildung  29: Dehnratenempfindlichkeit  von Eisen in Abhängigkeit der Korngröße [HUA15] 
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Hier verringert sich der Beitrag des Peierlspotentials zur Fließspannung und die 

Wechselwirkung von Versetzungen mit Hindernissen spielt eine tragende Rolle. Da 

diese auf Hinderniswechselwirkungen beruhenden Anteile der Fließspannung meist 

große Aktivierungsvolumina in der Größenordnung von 100-1000 b3 besitzen 

[WAN04b, CON03], zeigen diese eine sehr geringe Dehnratenempfindlichkeit. Im Fall 

von Eisen konnte gezeigt werden, dass die Dehnratenempfindlichkeit bei einer 

Korngröße von unter 300 nm vernachlässigbar klein ist [JIA03] . Als weiterer möglicher 

Grund für die Verringerung der Dehnratenempfindlichkeit mit sinkender Korngröße in 

krz Metallen wird außerdem die Reduzierung des Anteil von Schraubenversetzungen 

zugunsten der mobileren Stufenversetzungen mit sinkender Korngröße diskutiert 

[CHE13] .  

Bei noch kleineren Korngrößen von weniger als 20-100 nm [HUA15, MAL07] , bei 

denen sich der inverse Hall-Petch-Effekt zeigt, kommt es aufgrund des Wechsels des 

Verformungsmechanismus weg von der versetzungsbewegungsdominierten 

Verformung hin zu korngrenzgetragenen Verformung (siehe 2.3.1 und 2.3.2) mit 

kleineren Aktivierungsvolumina wieder zu einer Erhöhung der 

Dehnratenempfindlichkeit.  

 

 

2.4. Thermische Stabilität  

 

Die thermische Stabilität von plastisch verformten metallischen Werkstoffen wird 

maßgeblich durch die thermodynamischen Prozesse, die in diesen bei erhöhter 

Temperatur ablaufen, beeinflusst. Die Bezeichnungen für diese Prozesse werden in der 

Literatur jedoch nicht immer gleichbedeutend verwendet und mit  verschiedenen 

Unterkategorien versehen. Dieses Kapitel gibt daher nicht nur einen Überblick über 

verschiedene Kornvergröberungsmechanismen und deren mikrostrukturbasierte 

Triebkräfte, sondern zeigt auch die verschiedenen Verwendungen der Begriffe auf und 

definiert ihren Gebrauch in dieser Arbeit.  

 

 

2.4.1. Kornwachstum , Rekristallisation  und Erholung  

 

Meist wird bei Prozessen, die während der Wärmebehandlung von kaltverformten 

Werkstoffen ablaufen, zwischen Rekristallisation, Erholung und Kornwachstum 

unterschieden. 

Erholung bezeichnet eine teilweise Wiederherstellung der ursprünglichen 

(unverformten) Mikrostruktur eines verformten Materials durch Umordnung und 

Annihilation von Versetzungen sowie die Migration von Versetzungsstrukturen wie 

Subkorngrenzen (Abbildung 30b). Obwohl es einige Literaturstellen gibt, die trotz 

Migration von Großwinkelkorngrenzen von  (erweiterter)  Erholung sprechen [YU13, 
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ENG99], wird in dieser Arbeit wie im überwiegenden Teil der Literatur Erholung als 

Prozess ohne Bewegung von Großwinkelkorngrenzen definiert [SMA07, HUM04] . 

Im weit eren Sinne bezeichnet der Begriff Rekristallisation Mikrostruktur änderungen 

unter Wärmeeinfluss, bei denen Großwinkelkorngrenzen migrieren oder erzeugt 

werden. Der Begriff wird jedoch auch häufig enger gefasst und nur für 

diskontinuierliche Prozesse verwendet. Bei (diskontinuierlichen) Rekristallisations -

prozessen wird zwischen primärer, sekundärer und tertiärer Rekristallisation 

unterschieden. 

 

 

Abbildung  30: Schematische Darstellung der wichtigsten Wärmebehandlungsprozesse in verformten Materialien:  

verformter Ausgangszustand (a), erholt (b), teilweise rekristallisiert (c), vollständig rekristallisiert (d), 

normales Kornwachstum (e), anormales Kornwachstum (f) [HUM04]  

 

Bei der primären Rekristallisation kommt es zu einer Bildung von nahezu defektfreien 

Keimen in einer verformten Mikrostruktur, die dann diskontinuierlich auf Kosten des 

verformten Gefüges anwachsen (Abbildung 30c) und es letztendlich vollständig 

aufzehren (Abbildung 30d), sodass eine nahezu verformungsfreie Mikrostruktur 

entsteht. Nach dem vollständigen Ablauf einer primären Rekristallisation kann weiteres 

Kornwachstum stattfinden. Wachsen hierbei alle Körner ähnlich schnell, spricht man 

von normalem Kornwachstum. In einigen Fällen wachsen jedoch einige wenige Körner 

sehr stark an, während die Mehrheit der Körner kaum wächst oder von den stark 

wachsenden Körnern aufgezehrt werden, was als sekundäre Rekristallisation oder auch 

anormales Kornwachstum bezeichnet wird (Abbildung 30e).  
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Vergröberungsprozesse, die keinen diskontinuierlichen Charakter aufweisen, werden 

als Kornwachstumsprozesse bezeichnet. Kommt es bei diesen kontinuierlichen 

Prozessen zu einer Texturänderung, werden diese entweder als kontinuierliche 

Rekristallisation (wenn der Begriff im weiteren Sinne verwendet wird) oder als 

selektives Kornwachstum bezeichnet. Da in dieser Arbeit die Verwendung des Begriffs 

Rekristallisation auf diskontinuierliche Prozesse beschränkt wird, wird dieser Art von 

Kornvergröberung im Folgenden selektives Kornwachstum genannt.  

 

 

2.4.2. Vergröberungsmechani smen und Triebkräfte  

 

Jede Art von Kornvergröberung beruht auf der Migration von Korngrenzen. Eine 

Korngrenze bewegt sich mit einer Geschwindigkeit v, die von ihrer Mobilität M sowie 

der auf sie wirkenden Triebkraft pro Fläche P abhängt [HUM04] : 

 

ὺ ὓϽὖ Gleichung 2.21 

 

Bei P handelt es sich aufgrund der Normierung auf die Korngrenzfläche den Einheiten 

nach um einen Druck. Da der Begriff Triebdruck, obwohl exakter, in der Literatur nicht 

gebräuchlich ist, wird hier und im Folgenden der ungenauere, aber geläufigere Begriff 

Triebkraft für P verwendet.  

 

Die Mobilität einer Korngrenze ist stark von ihrer Misorientierung abhängig. Wie in 

Abbildung 31 zu erkennen, ist die Mobilität für Korngrenzen mit hoher Misorientierung 

(Bereich B, —> 14 -20°) näherungsweise konstant, während Kleinwinkelkorngrenzen 

eine mit ihrer Misorientierung stark steigende Mobil ität aufweisen. Im Bereich A, in 

dem Korngrenzmisorientierungswinkel von unter 1° vorliegen, ist die Datenlage 

unsicher.  

 

Abbildung  31: Korngrenzmobilität in Abhängigkeit ihrer Misorientierung [HUM04] : Region A: — <1°, Region B: 

Mobilität vo n HAGB unabhängig von —, Region C1&C2: Mobilität erhöht sich stark zwischen 2-5° und 

14-20° 
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Genaue Werte für die Mobilität von Korngrenzen sind nur mit hohem Aufwand 

experimentell zugänglich, können aber mithilfe des Korngrenz-

diffusionskoeffizienten Ὀ  abgeschätzt werden [MIL96] : 

 

ὓ
Ὀ ὦ

ËὝ
 

Gleichung 2.22 

 

Während die Mobilität einer Korngrenze nur ihre Migrationsgeschwindigkeit  

beeinflussen kann, bestimmt die auf sie wirkende Triebkraft neben ihrem Einfluss auf 

die Migrationsgeschwindigkeit außerdem ihre Migrationsrichtung. Somit sind die im 

Material vorli egenden Triebkräfte essentiell für das Vergröberungsverhalten des 

Materials. In den Mikrostrukturen metallischer Werkstoffe  können Triebkräfte 

verschiedenen Ursprungs vorliegen. Im Folgenden werden die aus 

Versetzungsdichteunterschieden entstehenden sowie auf Korngrenzkrümmung 

beruhenden Triebkräfte diskutiert.  

 

 

Versetzungsdichteunterschiede als Triebkraft für Kornwachstum  

 

Durch die Verformung eines Werkstoffes wird dessen Versetzungsdichte erhöht, was 

mit einer Erhöhung der im Werkstoff gespeicherten Energie einhergeht. Die in 

Versetzungen gespeicherte Energie hängt von der Versetzungsdichte ʍ des Werkstoffes, 

der Länge seines Burgers-Vektors b sowie dem Schubmodul G ab [HUM04] :  

 

Ὁ πȟυ”Ὃὦ Gleichung 2.23 

 

Liegen in den an eine Korngrenze angrenzenden Gebieten A und B unterschiedliche 

Versetzungsdichten vor, wie es um Beispiel bei einem durch primäre Rekristallisation 

entstandenen Keim der Fall ist, so kann durch die Migration der Korngrenze in das 

Gebiet mit höherer Versetzungsdichte die gespeicherte Energie des Gesamtsystems 

verringert werden. Die Triebkraft pro Fläche P für diesen Prozess ergibt sich aus dem 

Unterschied der freien Energien der beiden angrenzenden Gebiete A und B:  

 

ὖ ЎὉ πȟυ”Ὃὦ πȟυ”Ὃὦ πȟυЎ”Ὃὦ Gleichung 2.24 

 

Da diese Triebkraft häufig auf unterschiedliche Dehnungen der einzelnen Körner 

während der Verformung zurückzuführen ist, spricht man bei diesem 

Vergröberungsmechanismus auch von dehnungsinduzierter Korngrenzmigration 

(Strain Induced Boundary Migration, SIBM).  
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Im Fall eines Rekristallisationskeims kann eine dieser Triebkraft entgegengesetzte Kraft 

aus der für die Migration der Korngrenze notwendigen Erhöhung der Korngrenzfläche 

entstehen. Diese Kraft kann den Migrationsprozess bremsen oder sogar verhindern 

[BAT97] . Sie wird im Folgenden charakterisiert.  

 

 

Korngrenzkrümmung als Triebkraft für Kornwachstum  

 

Eine weitere Triebkraft fü r Korngrenzmigration  ergibt sich aus der in Korngrenzen 

gespeicherten Energie. Die Reduktion von Korngrenzfläche durch Korngrenzmigration 

führt zu einer Verringerung der Gesamtenergie des Systems. Daraus ergibt sich das 

Bestreben einer gekrümmten Korngrenze ihre Krümmung durch Migration zu 

verringern.  

Die Triebkraft PK für die Migration e iner Korngrenze ergibt sich aus der durch die 

Migration zu gewinnenden Energie, die von der Grenzflächenspannung ‎ der 

Korngrenze sowie ihrer Krümmung ‖, die als Inverse des Krümmungsradius Ὑ  definiert 

ist, abhängt: 

 

ὖ ‎‖ ‎Ὑ  Gleichung 2.25 

 

Die Krümmung einer Korngrenze ist häufig topologisch bedingt. Die räumliche Form 

von Körnern ist stets ein Kompromiss zwischen der notwendigen Raumfüllung und dem 

Gleichgewicht von Grenzflächenspannungen an Tripel- und Quadrupelpunkten. Da die 

mathematische Beschreibung dieses Kompromisses in einer dreidimensionalen 

Mikrostruktur komplex ist und die grundlegenden Konzepte auch in zwei Dimensionen 

darstellbar sind, werden im Weiteren zweidimensionale Mikrostrukturen diskutiert.  

 

 

Abbildung  32: Korngrenzkrümmung von regelmäßigen Vielecken bei einem Tripelpunktswinkel von 120° [GOT07] 

 

Aus dem notwendigen Gleichgewicht der wirkenden Oberflächenspannungen an 

Tripelpunkten ergeben sich die Winkel zwischen den drei angrenzenden Korngrenzen. 

In einphasigen Materialen sind die Oberflächenspannungen der meisten Korngrenzen 

ähnlich, wodurch sich drei näherungsweise identische Tripelpunktswinkel von 120° 
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ergeben. Dieser Winkel ist jedoch nur in sechseckigen Körnern ohne Krümmung der 

Korngrenzen realisierbar (Abbildung 32). Bgcqc ´qcafqcaigecl§ IĂplcp ucgqcl gl cglcp

Mikrostruktur auch sechs Seiten, sechs Tripelpunkte und sechs Nachbarkörner auf. In 

dieser Betrachtung sind die Anzahl der Seiten, der Tripelpunk te sowie der Nachbarn 

eines Korns stets gleich und können als Synonyme verwendet werden. Häufig wird an 

ihrer Stelle _saf bcp @cepgdd ´rmnmjmegqafc Ij_qqc§ tcpuclbcr, 

Bei Körnern mit mehr als sechs Tripelpunkten weisen die sie umgebenden Korngrenzen 

eine konkave Krümmung auf, um das Tripelpunktsgleichgewicht zu erhalten, während 

die Korngrenzen bei Körnern mit weniger als sechs Tripelpunkten konvex gekrümmt 

sind (Abbildung 32).  

Die mittlere Korngrenzkrümmung eines Korns mit dem Umfang 1 kann also aus seiner 

topologischen Klasse, d.h. über die Anzahl seiner Tripelpunkte bestimmt werden. Das 

Integral über die Krümmung einer beliebigen geschlossenen Kurve, also auch einer 

Korngrenze, ist stets 2ʌ. Allerdings befindet sich ein Teil dieser Krümmung lokalisiert 

an den Tripelpunkten des Korns und trägt somit nicht zur Krümmung der Korngrenze 

bei [MAC07] . Unter der Annahme, dass sich alle Tripelpunkte im Gleichgewicht von 

ρςπЈḬ ʌ befinden, ergibt sich für die mittlere Korngrenzkrümmung ‖ eines Korns mit  

n Tripelpunkten  (d.h. der topologischen Klasse n) und einem Umfang von 1:  

 

‖ ςʌ ὲϽʌ Ͻὲ φ Gleichung 2.26 

 

Für ein Korn mit dem Radius R (d.h. einem Umfang von Ὗ ςʌὙ) ergibt sich eine 

mittlere Krümmung von:  

 

‖
ʌ

σ
Ͻὲ φϽ

ρ

ςʌὙ

ρ

φὙ
ὲ φ Gleichung 2.27 

 

Hieraus ergibt sich mithilf e von Gleichung 2.25 für die auf Korngrenzkrümmung 

basierende Triebkraft für Korngrenz migration:  

 

ὖ
ρ

φὙ
‎ᴂὲ φ Gleichung 2.28 

 

Für die Migrationsgeschwindigkeit der Korngrenze v folgt mit  Gleichung 2.21: 

 

ὺ
Ὠὶ

Ὠὸ

ρ

φὙ
‎ᴂὓὲ φ Gleichung 2.29 

 

Somit hängt die Migrationsgeschwindigkeit einer Korngrenze neben ihrer Mobilität und 

Grenzflächenspannung sowohl von der topologischen Klasse als auch vom Radius des 

Korns ab.  
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Für die Änderung der Kornfläche ὃ ʌὙ  eines Korns folgt: 

 

Ὠὃ

Ὠὸ

Ὠ“ϽὙ

Ὠὸ
ςʌὙ
ὨὙ

Ὠὸ

ʌ

σ
‎ᴂὓὲ φ  

Gleichung 2.30 

 

Gleichung 2.30 wird als v́on Neumann-Mullins -Beziehung§ bezeichnet [MUL98]  und 

stellt einen Zusammenhang zwischen der Topologie eines Korns und seiner 

Wachstumskinetik her [KOC07b], die unabhängig vom Radius des Korns ist. Dieses 

Modell betrachtet stets ein einzelnes Korn im Verhältnis zur mittleren Mikrostruktur , 

ohne dessen lokale Umgebung zu berücksichtigen. Dadurch werden einer Korngrenze 

von den beiden angrenzenden Körnern zwei verschiedene Krümmungen zugeschrieben. 

Dieser Ansatz setzt somit voraus, dass die lokale Umgebung näherungsweise der 

mittleren Umgebung entspricht. Nach dem Aboav-Wearie-Gesetz [CHI95] , das sich wie 

die Neumann-Mullins -Beziehung aus topologischen Überlegungen ergibt, ist jedoch die 

topologische Klasse eines Korns mit der mittleren topologischen Kl asse seiner Nachbarn 

korreliert.  Je höher die Anzahl Nachbarn eines Korns ist, desto weniger Nachbarn haben 

diese Nachbarn im Mittel. Trotzdem zeigen sowohl Simulationsergebnisse [FAN97, 

KIM06]  als auch Messungen an realen Mikrostrukturen [PAL94] , dass die Neumann-

Mullins -Beziehung die mittlere Wachstumsgeschwindigkeit von Körnern einer 

topologischen Klasse gut beschreibt. Bei der Betrachtung einzelner Körner ergeben sich 

jedoch starke Abweichungen von der Neumann-Mullins -Beziehung. Ein Korn mit sieben 

Tripelpunkten beispielsweise, dessen Nachbarn im Mittel zehn Tripelpunkte aufweisen, 

wird entgegen den Voraussagen der Neumann-Mullins -Beziehung von im Mittel  

konvexen Korngrenzen umgeben sein und daher schrumpfen. Mithilfe von 

Simulationen sowie experimentell an einer Titan-Legierung wurde gezeigt, dass die 

Wachstumsrate von Körnern, die der gleichen topologischen Klassen angehören wie 

ihre Nachbarn (und nicht die von Körnern mit 6 Tripelpunkten ) gleich null  ist [ROW10, 

WAN11]. Wendet man dies als Stabilitätskriterium an, ergibt sich eine modifiziert e 

Neumann-Mullins-Beziehung für den Flächenzuwachs eines Korns, dessen benachbarte 

Körner eine mittlere topologische Klasse ὲ  aufweisen: 

 

Ὠὃ

Ὠὸ

ʌ

σ
‎ᴂὓὲ ὲ   Gleichung 2.31 

 

Die entsprechende Triebkraft ergibt sich analog zu: 

 

ὖ
ρ

φὙ
‎ᴂὲ ὲ  Gleichung 2.32 

 

Weiterhin beruht die von Neumann-Mullins -Beziehung auf den Annahmen, dass alle 

Korngrenzen die gleiche Energie und Mobilität aufweisen, die Mobilität nicht von der 
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Migrationsgeschwindigkeit abhängt und Tripelpunkte die Migrati on der Korngrenzen 

nicht behindern. Sowohl der erste als auch der zweite Punkt können als sinnvolle 

Näherungen für Polykristalle ohne Vorzugsorientierungen verwendet werden [GOT05] . 

Für den dritten Punkt muss hingegen die Mobilität der Tripelpunkte h öher als die der 

Korngrenzen sein, damit die Tripelpunkte sich stets in ihrer 

Gleichgewichtskonfiguration befinden können. Dies ist nicht in  allen Mikrostrukturen 

der Fall. Gottstein et al. entwickelten daher ein Modell, das eine mögliche behindernde 

Wirkung von Tripelpunkten auf das Kornwachstum aufgrund von niedriger Mobilität 

miteinbezieht [GOT99, GOT10].  

Messungen an Zink- und Aluminium -Trikristallen ergaben einen starken Einfluss der im 

Verhältnis zur Korngrenzmobilität niedrigeren Tripelpunktsmobilität bei niedrig en 

Temperaturen, während die Tripelpunkte bei hohen Temperaturen eine 

verhältnismäßig hohe Mobilität und somit keinen Einfluss auf die Korngrenzmigration 

zeigten [CZU98, PRO01].  

 

Wie ein Korn im Verhältnis zu seiner Umgebung anwächst, d.h. ob es im gleichen Maß 

wächst wie seine Nachbarn oder erheblich schneller oder langsamer, hängt (unter der 

Annahme, dass das Vergröberungsverhalten von der Minimierung von Korngrenzfläche 

dominiert wird) von der Mobilität seiner Korngrenze sowie deren 

Grenzflächenspannung im Vergleich zum Rest der Mikrostruktur ab. Das Modell von 

Humphreys betrachtet eine zellulare Struktur als Abbild der Korn - und Subkornstruktur 

einer realen Mikrostruktur. Nach diesem Modell kann die Wachstumsgeschwindigkeit 

eines Korns bzw. Subkorns in einer Mikrostruktur mit mittlerer Zellgröße Ὑ aus der 

Mobilität M seiner Korngrenzen und dem Verhältnis Grenzflächenspannung ‎ᴂ seiner 

Korngrenzen zur mittleren Korngrenzflächenspannung ‎ᴂ der Mikrostruktur bestimmt 

werden [HUM97] : 

ὨὙ

Ὠὸ
ὓ
‎ᴂ

Ὑ

‎ᴂ

Ὑ
 

Gleichung 2.33 

 

Mithilfe des Instabilitätskriterium s von Thompson [THO87]  für diskontinuierliches 

Kornwachstum 

Ὑ
ὨὙ

Ὠὸ
Ὑ
ὨὙ

Ὠὸ
π 

Gleichung 2.34 

 

können die relativen Grenzkorngrößen X, bei denen der Übergang von 

diskontinuierlichem zu kontinuierlichem Kornwachstum stattfindet , wie folgt bestimmt 

werden:  

ὢ
Ὑ

Ὑ

ςὓ

ὓ
ς
ὓ

ὓ

ὓ‎

ὓ‎Ӷ
 

Gleichung 2.35 
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Mit hilfe von Gleichung 2.35 kann ein Schaubild für das Wachstumsverhalten eines 

Korns in Abhängigkeit von seiner relativen Größe  sowie der relativen Mobilität  und 

Grenzflächenspannung  seiner Korngrenze erstellt werden (Abbildung 33). Hier lässt 

sich erkennen, dass insbesondere Körner, die größer als der Mittelwert sind und eine 

vergleichsweise hohe Mobilität und niedrige Korngrenzenergie aufweisen, zu 

diskontinuierlichem Wachstum neigen. Die maximale Größe, die dieses Korn im 

Verhältnis zu seiner Umgebung erreichen kann (d.h. die obere Lösung von 

Gleichung 2.35) ist umso größer, je höher die relative Mobilität und je niedriger die 

relative Korngrenzenergie seiner Korngrenze ist. Bei Erreichen dieser Größe wächst das 

Korn im gleichen Verhältnis wie seine Umgebung weiter an.  

 

 

Abbildung  33: Randbedingungen für diskontinuierliches Kornwachstum [HUM04]  

 

Unter der Annahme, dass die Mobilität und Energie von Korngrenzen ausschließlich 

von ihrer Misorientierung abhängen und für Großwinkel korngrenzen konstante Werte 

annehmen, kann abgeschätzt werden, bei welchem Anteil von Großwinkelkorngrenzen 

es je nach mittlerer Subkornmisorientierung zu diskontinuierlicher bzw. 

kontinuierlichem Wachstumsverhalten kommt [JAZ04] . In Abbildung 34 wird deutlich, 

dass das Vergröberungsverhalten einer Mikrostruktur  bei moderater Subkorn-

misorientierung entscheidend vom Anteil Großwinkelkorngrenzen abhängt und der 

Übergang von diskontinuierlichem zu kontinuierlichem Wachstum typischerweise bei 

60-70% HAGBs liegt. Dies konnte durch experimentelle Untersuchungen von Jazaeri et 

al. [JAZ04]  und Tsuji et al. [TSU04]  bestätigt werden. 
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Abbildung  34: Übergang von diskontinuierlichem zu kontinuierlichem Vergröberungsverhalten in Abhängigkeit 

vom Anteil Großwinkelkorngr enzen sowie der mittleren Subkornmisorientierung [JAZ04] 

 

 
2.4.3. Thermische Stabilität von gewalzten Werkstoffen  

 

In Abhängigkeit von der eingebrachten Dehnung sowie der gewählten Temperatur und 

Wärmebehandlungsdauer zeigen gewalzte Werkstoffe unterschiedliches 

Wärmebehandlungsverhalten. Je nach Ausgangszustand werden sowohl 

kontinuierliche also auch diskontinuierliche Vergröberungen beobachtet, die zu einer 

Texturänderung führen können. Im Folgenden werden sowohl der Übergang von 

diskontinuierli chem zu kontinuierlichem Wachstum als auch die damit einhergehenden 

Texturänderungen diskutiert.  

 

 

Übergang zwischen diskontinuierlichem und kontinuierlichem Vergröberungs -

verhalten  

 

Die mikrostrukturellen Änderungen während einer Wärmebehandlung in gewalzten 

Werkstoffen hängen entscheidend von dem erreichten Walzgrad ab. Während in 

kaltgewalztem Aluminium nach einer Dickenreduktion von weniger als 95% 

diskontinuierliches Kornwachstum beobachtet wird, tritt nach etwa 95% 

Dickenabnahme kontinuierliches Vergröberungsverhalten auf [HUM99, JAZ04, 

OSC93]. Dieses Verhalten stimmt gut mit der Vorhersage des zellularen Modells von 

Humphrey überein, da kaltgewalzte Werkstoffe bis zu einer Dickenreduktion von etwa 

95% (• σ) einen hohen Anteil von Substrukturen enthalten, die erst bei noch 

höheren Dickenreduktionen zu Großwinkelkorngrenzen werden. Die Umwandlung von 

Substrukturen in Großwinkelkorngrenzen führt zu einer geringen Dichte an 

Substrukturen in der Mikrostruktur, w elche sich in den TEM-Aufnahmen von zu einem 

Umformgrad von • υȟυ kaltgewalztem Aluminium ( Abbildung 35) anhand des 
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kontrastarmen Korninneren zeigt. Durch diese niedrige Dichte an Substrukturen wird 

ein kontinuierlic hes Vergröberungsverhalten hervorrufen. 

 

 

Abbildung  35: TEM-Abbildung während der Wärmebehandlung von stark gewalztem Aluminium bei 120 °C mit 

erkennbarer Tripelpunktsmigration [YU13] 

 

Aufgrund der für das Walzen charakteristischen stark gestreckten Körner konnte an der 

in Abbildung 35 darstellten Mikrostruktur bei 120  °C ein charakteristisches 

Vergröberungsverhalten beobachtet werden. Wie in Abbildung 36 schematisch 

dargestellt, kommt es in diesem Gefüge zu einer selektiven Tripelpunktsmigration 

[YU13] . Tripelpunkte, an denen drei in Gefügestreckungsrichtung ausgerichtete 

Korngrenzen aufeinanderstoßen, migrieren in Gefügestreckungsrichtung, wodurch es 

zum Verschwinden von kleineren Körnern sowie zur Vergröberung der Mikrostruktur 

kommt. Als Grund für die Migration dieser Tripelpunkte, die an einem Beispiel in 

Abbildung 35 dargestellt ist, wird die starke Krümmung der Korngrenzen an diesen 

Punkten angeführt.  

 

Abbildung  36: Schematische Darstellung des Vergröberungsprozesses in lamellaren Gefügen über 

Tripelpunktsmigration [YU13] 
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Textur änderung  

 

In kubisch raumzentierten Metallen bildet sich beim Walzen eine charakteristische 

Walztextur bestehend aus einer (unvollständigen) ɻ-Faser, bei der die kristallografische 

<110> -Richtung parallel zur Walzrichtung des Blechs liegt, sowie einer ɾ-Faser, die 

aus Orientierungen besteht, bei denen die kristallografische <111> -Richtung parallel 

zur Normalenrichtung liegt (siehe  Abbildung 37) [RAA94] . Mit steigendem Walzgrad 

steigt neben dem Anteil von Großwinkelkorngrenzen auch die Texturschärfe [QUA04] .  

 

 

Abbildung  37: ODF-Schnitt (ʒ2=45°) eines zu einer Dickenreduzierung von 70% kaltgewalzten IF-Stahls (links) 

[CAS16], Darstellung der relevanten Orientierungen und Fasern im ʒ2=45°-Schnitt (rechts) 

 

Die bei niedrigen Walzgraden unter erhöhter Temperatur stattfindende primäre 

Rekristallisation führt bei Dickenreduzierungen von über 50% zu einer Verstärkung der 

ɾ-Faser-Intensität, während sich bei unter 50% der Anteil der ɻ-Faser erhöht. Als Grund 

für diese Änderung wird ein Wechsel von Korngrenznukleation zur 

Verformungsbandnukleation in der primären Rekristallisation angeführt [QUA04] . 

Die sich während der Wärmebehandlung ändernde Textur eines Werkstoffes kann zu 

einem weiteren Phänomen führen* bck qmecl_llrcl ´Mpgclr_rgml ngllgle§, Bgcqcq

Pinning wurde zuerst von Juul-Jensen beobachtet und beruht auf der Änderung des 

Charakters von Korngrenzen während des Kornwachstums. Durch das Wachsen von 

einzelnen Körnern auf Kosten anderer kann es dazu kommen, dass zwei Körner 

ähnlicher Orientierung im Verlauf der Wärmebehandlung zu Nachbarn werden. Diese 

werden dann aufgrund ihres verhältnismäßig geringen Orientierungsunterschieds 

durch eine Kleinwinkelkorngrenze voneinander getrennt [JUU97, JUU95, ENG98]. Da 

Kleinwinkelkorngrenzen meist eine sehr viel niedrigere Mobilität aufweisen als 

Großwinkelkorngrenzen (siehe Abbildung 31), wird das Wachstum dieser beiden 

IĂplcp tcpj_leq_kr* qgc ucpbcl ´ecngllr§, Bgcqcr Prozess wird mit steigender 

Texturschärfe der wachsenden Körner immer wahrscheinlicher [JUU97] .  
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2.4.4. Thermische Stabilität von UFG Werkstoffen  

 

Aufgrund ihrer hohen intrinsischen Defektdichte zeigen UFG und nc Werkstoffe meist 

eine geringere thermische Stabilität als grobkörnige Werkstoffe. Besonders in durch 

SPD-Verfahren hergestellten UFG Mikrostrukturen laufen schon bei niedrigen 

Temperaturen Vergröberungsprozesse ab, da diese Gefüge neben einer hohen 

Korngrenzdichte zusätzlich eine Versetzungsdichte in der Größenordnung von 

”  ρπ ρπÍ  aufweisen [ISL97, Ißï11, MAY07, ZHA04, HAZ09] . So zeigt 

beispielsweise mittels HPT erzeugtes UFG Kupfer bereits bei 50 °C eine Reduktion 

seiner Härte durch Erholungsprozesse [JIA00] .  

Aufgrund fehlender Subkornstrukturen im Korninnern sind Abweichungen vom 

Vergröberungsverhalten ultrafeinkörniger und nanokristalliner Werkstoffe von ihren 

konventionell verformten Entsprechungen, die über die bloße Änderung der für 

Vergröberungsprozesse notwendigen Temperatur hinausgehen, sehr wahrscheinlich.  

In konventionell kaltverformten Werkstoffen treten häufig aufgrund des 

unterschiedlichen Taylor-Faktors von Körnern verschiedener Orientierungen 

Unterschiede in deren Versetzungsdichte auf. Da in den meisten SPD-Prozessen 

Kornfeinung über Scherverformung erreicht wird, kommt es während dieser Prozesse 

häufig zu signifikanten und stetigen Änderungen der Kornorientierung im Vergleich zur 

Verformungsrichtung. Aus diesem Grund findet hier eher kein Aufbau von hohen 

Differenzen in der Versetzungsdichte einzelner Körner statt. Außerdem können bei 

geringen Korngrößen sehr hohe Versetzungsdichten im Korninnern durc h den Einbau 

von Versetzungen in Korngrenzen abgebaut werden. Aus diesen Gründen spielen 

Versetzungsdichteunterschiede als Triebkraft zur Kornvergröberung in UFG und nc 

Werkstoffen (trotz der hohen Versetzungsdichte) in der Literatur  eine eher 

untergeordnete Rolle. Es gibt jedoch Untersuchungen, die auf einen signifikanten 

Einfluss von Versetzungsdichteunterschieden auf das Vergröberungsverhalten von UFG 

Stoffen hinweisen. So wurde in HPT-verformten Kupfer trotz eines HAGB-Anteils von 

80% im gesamten untersuchten Temperaturbereich stets diskontinuierliches 

Vergröberungsverhalten gefunden. Dieses der zellularen Theorie widersprechende 

Ergebnis führen die Autoren unter anderem auf lokale Variationen der gespeicherten 

Energie zurück [VOR08b]. 

 

Im Gegensatz zum verringerten Einfluss der auf gespeicherter Energie beruhenden 

Triebkraft  weisen UFG und nc Werkstoffe meist eine höhere Triebkraft für 

krümmungsgetriebenes Kornwachstum auf als Werkstoffe mit konventionellen 

Korngrößen, da die Korngrenzkrümmung mit sinkendem Kornradius wächst. Auch aus 

diesem Grund ist die Vergröberung von UFG Werkstoffen meist auf eine 

korngrenzkrümmungsbasierte Triebkraft zurückzuführen. Da die Abwesenheit von 

Subkornstrukturen wie Kleinwinkelkorngrenzen in UFG und nc Werkstoffen für einen 

hohen Anteil von Großwinkelkorngrenzen im Material sprechen, ist nach Humphreys 
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Modell (siehe 2.4.2) in UFG Werkstoffen mit kontinuierlichen Vergröberungsprozessen 

zu rechnen. Dies wurde experimentell sowohl für ECAP als auch mit HPT umgeformte 

metallische Werkstoffe bestätigt, die während Wärmebehandlungen bei verschiedenen 

Temperaturen keine Anzeichen für diskontinuierliche Prozesse zeigten [PRA04, ZAH09, 

SCH04]. Bei einer nach der ECAP Umformung cryo-gewalzten Aluminium-Legierung 

mit hohem Anteil  Großwinkelkorngrenzen wurde bei Temperaturen unter 200 °C eine 

kontinuierliche Kornvergröberung in Form von selektivem Kornwachstum beobachtet. 

Aufgrund der hierbei auftr etenden Texturänderung kommt es zum bereits in 2.4.3 

erwähnten ´Mpgclr_rgml ngllgle§* bei dem das Kornwachstum mit einer Reduktion des 

Großwinkelkorngrenzantei ls einhergeht. Aufgrund des niedrigen Anteils von 

Großwinkelkorngrenzen kommt es bei höheren Temperaturen (und gleichen Zeiten) im 

Einklang mit Humphreys Theorie zu diskontinuierlichen Wachstumsprozessen 

[ZAH09] .  

 

In Spaltprofilen aus HSLA-Stählen wurde aufgrund des starken Gefügegradienten in 

verschiedenen Abständen zur Flanschoberseite (d.h. bei verschiedenen Korngrößen) 

unterschiedliches Vergröberungsverhalten beobachtet. So wurde in 50 µm Abstand zur 

Flanschoberseite nach Wärmebehandlungen bei 550 °C und 600 °C für 1 h eine 

kontinuierliche Kornvergröberung beobachtet, die mit einer  Erhöhung der ɻ-Faser-

Intensität und hierbei insbesondere der Intensität der gedrehten Würfellage einhergeht, 

während der Anteil der ɾ-Faser sinkt. Im Abstand von 200 µm zu Flanschoberseite lässt 

sich jedoch ein ganz anderes Verhalten beobachten: Hier sinkt der Anteil der ɻ-Faser 

während einer diskontinuierlichen Vergröberung, die Texturschärfe sinkt [BRU11] .  

Das selektive Kornwachstum nahe der Flanschoberseite gehört zu den wenigen 

Vergröberungsprozessen in UFG Gefügen, die möglicherweise auf SIBM 

zurückzuführen sind, da hier die Intensität der Texturkomponente mit niedrigstem 

Taylorfaktor und somit der niedrigsten Energie (gedrehte Würfellage) während der 

Wärmebehandlung steigt [SAM97] . Allerdings wird selektives Kornwachstum auch in 

anderen UFG Mikrostrukturen wie einer cryo-umgeformten UFG Aluminiumlegierung 

beobachtet, ohne dass dies direkt mit gespeicherter Energie in Verbindung gebracht 

werden konnte. Hier erhöhte sich sowohl der Anteil von Texturkomponenten mit hoher 

gespeicherter Energie ({112} <111>) als auch der Anteil von Komponenten mit 

niedriger gespeicherter Energie ({100}<001>, {011}<100> ) [SAM98] .  
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2.5. Methoden zur Bestimmung des Materialflusses  

 

Der Materialfluss innerhalb eines Werkstücks während eines Umformprozesses ist 

aufgrund seines Einflusses auf die Eigenschaftsverteilung des umgeformten Werkstücks 

besonders als Grundlage von Simulationen von großem Interesse. Da die lokale 

Dehnungsverteilung und damit der resultierende Materialfluss bei komplexeren 

Umformprozessen häufig nicht offensichtlich sind , wurden verschiedene Methoden 

entwickelt,  um diesen experimentell zu bestimmen. Häufig werden Muster in Form von 

Punkten oder Linien vor der Umformung auf die Werkstückoberfläche aufgebracht und 

ihre Positionsänderung während der Umformung verfolgt. Dies geschieht bei 

Oberflächen ohne Werkzeugkontakt häufig mittels Kameras und digitaler 

Bildkorrelation, was eine Erfassung der Dehnungsänderungen im Prozess erlaubt. Bei 

Oberflächen mit Werkzeugkontakt kann die Position der Musterpunkte vor und nach 

der Umformung verglichen werden und somit Informationen über die durch den 

Prozess an der Oberfläche auftretenden Gesamtdehnungen gewonnen werden. Dies ist 

allerdings nur möglich, wenn die Reibung zwischen Werkzeug und bemusterter 

Oberfläche nicht zu groß wird, da das Muster ansonsten im Prozess zerstört wird. 

Mittels mehrerer Kameras ist auch die Bestimmung von 3D-Dehnungszuständen in der 

Blechumformung, wie z.B. bei Stanzprozessen möglich [GAR02]. 

Es ist auch möglich, ein Werkstück vor der Umformung aufzutrennen, ein Muster auf 

die Schnittfläche aufzubringen und das Werkstück nach dem Zusammensetzen 

umzuformen [BRU10] . Dies setzt allerdings voraus, dass weder Zugkräfte senkrecht zur 

Schnittebene noch große Verschiebungen der beiden Werkstückhälfen gegeneinander 

stattfinden, da dies zu einem Auseinanderfallen des Werkstücks bzw. auch zu einer 

Zerstörung des aufgebrachten Musters führen würde.  

Darüber hinaus gibt es Verfahren, die auf dem Einbringen von Fremdmaterial in das 

Probenmaterial beruhen. Hierbei wird beispielswiese ein Draht oder eine Folie vor der 

Umformung in das Material eingebracht. Diese Verfahren werden häufig zur 

Bestimmung des Materialflusses während des Reibrührschweißens verwendet. Hierbei 

kann, im Gegensatz zu vielen anderen potenziellen zu untersuchenden Verfahren, das 

Fremdmaterial in die Umformzone eingebracht werden, ohne das Werkstück 

aufzutrennen und somit den Materialfluss zu beeinflussen. Nach dem Verschweißen 

beider Werkstückhälften kann die Verteilung des Marker-Materials durch Ätzung 

(Abbildung 38) [ZHA06]  oder Röntgenaufnahmen [SCH06, COL99]  sichtbar gemacht 

werden und somit Rückschlüsse auf den Materialfluss während des Prozesses gezogen 

werden.  
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Abbildung  38: Kupferhaltiges 5456-Al als Marker in einer Reibrührschweißnaht aus kupferfreiem 2014-Al: unterer 

Teil der Schweißnaht (a), oberer Teil der Schweißnaht (b) [ZHA06] 

 

Wie das Anwendungsbeispiel Reibrührschweißen zeigt, kann dieses Verfahren auch bei 

sehr hohen Dehnungen und bei Oberflächen mit Werkzeugkontakt angewandt werden. 

Zusätzlich kann mit dieser Methode der Materialfl uss auch im Werkstückinnern 

detektiert werden. Das Einbringen des Markers in Form von Drähten oder Folien ist 

jedoch in vielen Anwendungsfällen sehr aufwändig und ein signifikanter Einfluss des 

Markers auf den Materialfluss kann aufgrund der großen Menge eingebrachter 

Fremdatome nicht ausgeschlossen werden.  
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2.6. Zielstellung der Arbeit  

 

In den letzten Jahren wurde umfangreiche Forschung auf dem Gebiet der 

ultrafeinkörnigen Werkstoffe allgemein sowie im Bereich der spaltprofilierten 

Mikrostrukturen im Speziellen betrieben. Aus diesem Grund sind die meisten 

ultrafeinkörnigen Werkstoffe sowohl in ihrer Entstehung über unterschiedliche SPD-

Prozesse als auch bezüglich ihrer Festigkeit sowie ihrer thermischen Stabilität sehr gut 

charakterisiert. Teilweise sind diese Erkenntnisse jedoch eher phänomenologischer 

Natur; die dem beobachteten Verhalten zugrunde liegenden Mechanismen sind noch 

nicht geklärt. An diesem Punkt setzt diese Arbeit am Beispiel von durch Spaltprofilieren 

erzeugten UFG Mikrostrukturen an.  

Die kolumnare Mikrostruktur in Spaltprofilen kann als quasi-2D Gefüge betrachtet 

werden und bietet daher experimentelle Vorteile, die die meist heraufordernde 

Untersuchung des mechanischen sowie thermischen Verhaltens von UFG Gefügen 

vereinfachen. Abbildungsverfahren mit für UFG Gefüge ausreichender Auflösung 

erlauben meist nur die Abbildung von Oberflächen, weshalb Prozesse im Volumen nicht 

untersucht werden können. Mithilfe von kolumnaren Mikrostrukturen kann diese 

Limitierung aufgehoben werden, da sie die Herstellung von Proben mit einer 

näherungsweise konstanten Mikrostruktur senkrecht zur Belastungsrichtung erlauben.  

Die kolumnare spaltprofilierte Mikrostruktur ist somit ein geeignetes Model lmaterial 

für Grundlagenuntersuchungen an UFG Gefügen.  

Aus diesem Grund wird das thermische Verhalten der Mikrostrukturen von 

Spaltprofilen in dieser Arbeit in Bezug auf die dominierenden Triebkräfte zur 

Kornvergröberung untersucht. Frühere Untersuchungen zeigen, dass bei 

Wärmbehandlungen bei 600 °C eine Kornvergröberung sowie eine deutliche 

Texturänderung auftreten, ohne dass Anzeichen für eine primäre Rekristallisation oder 

andere diskontinuierliche Vergröberungsprozesse gefunden wurden. Für diese 

Vergröberungsprozesse, die in vielen UFG Werkstoffen auftreten und als selektives 

Kornwachstum bezeichnet werden, kommen sowohl Unterschiede in der mittleren 

Versetzungsdichte von Körnern verschiedener Orientierungen als auch unterschiedliche 

Korngrenzkrümmung als Triebkräfte in Frage. Ein Ziel dieser Arbeit ist, den dem 

selektiven Kornwachstum in Spaltprofilen zugrunde liegenden Mechanismus zu 

identifizieren. Dies wird sowohl mithilfe eines statistischen Ansatzes anhand 

verschieden wärmebehandelter Proben als auch deterministisch mittels in-situ 

Beobachtungen untersucht. Die gewonnenen Erkenntnisse führen zu einem vertieften 

Verständnis der Vergröberungsmechanismen in UFG Gefügen im Allgemeinen.  

 

Das Verformungsverhalten eines UFG Gefüges in Spaltprofilen wird mithilfe von 

nachträglichen Stauchversuchen an Mikrodruckproben untersucht. Diese Experimente 

dienen der Identifizier ung der ablaufenden Verformungsmechanismen. Sie sind nicht 

nur aus Sicht der Grundlagenforschung interessant; sie spielen auch eine tragende Rolle 
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in der Ausbildung eines stationären Zustands während des Spaltprofilierprozesses. Die 

Ausbildung des stationären Zustands beruht auf der Entstehung eines 

charakteristischen Gefügegradienten mit einer UFG Mikrostruktur im Bereich der 

Flanschoberseite innerhalb der ersten Stiche, der bei weiterem Spalten konstant bleibt.  

Das Verständnis und die einhergehende Vorhersagbarkeit der Entstehung dieses 

charakteristischen Gefügegradienten in den damit verbundenen technologieinduzierten 

Eigenschaften der Profile ist von hoher technologischer Relevanz, da sich hieraus 

sowohl Möglichkeiten zur Prozessoptimierung als auch zur Ausnutzung der 

technologieinduzierten Eigenschaften in der Produktentwicklung ergeben.  

Für dieses Verständnis stellt sich neben dem Verformungsverhalten des UFG Gefüges 

nahe der Flanschoberseite außerdem die Frage wie der Materialfluss im Prozess zur 

Ausbildung einer konstanten Dehnungsverteilung in der Umformzone führt. Der 

Materialfluss im Spaltprofilierprozess kann aufgrund der auftretenden hohen 

Dehnungen nicht mithilfe gängiger Methoden zur Materialflussbestimmung bestimmt 

werden. Aus diesem Grund wird in dieser Arbeit eine neue Methode zur 

Materialflussanalyse entwickelt, die auf dem Einbringen von Konzentrationsgradienten 

eines Tracerelements über Diffusion beruht und in Kapitel 3 dargestellt ist. Diese neue 

´Rracer-Gradienten-Kcrfmbc§ ugpb gl bgcqcp ?p`cgr xscpqr _lf_lb cglcq

Umformverfahrens mit bekanntem Materialfluss, dem Kaltwalzen, validiert bevor sie 

zur Untersuchung des Spaltprofilierens genutzt wird. Die Methode erlaubt jedoch nur 

die Analyse von Dehnungen in oberflächennahen Bereichen des Profils und kann somit 

nur einen Teil des Materialflusses abbilden. Aus diesem Grund sind die experimentellen 

Ergebnisse dieser Methode allein nicht ausreichend, um die Dehnungsverteilung in der 

Umformzone während des Spaltprofilierens zu charakterisieren. Sie sind jedoch 

essenziell zur experimentellen Validierung und Parameterbestimmung von 

Simulationen des Spaltprofilierprozesses, die zur Bestimmung des Materialflusses im 

Prozess verwendet werden können. Somit gilt es in dieser Arbeit, mithilfe der 

validierten Simulation sowie den Ergebnissen des Umformverhaltens des 

oberflächennahen UFG Gefüges ein Verständnis für die Ausbildung des stationären 

Zustands während des Spaltprofilierens zu erarbeiten.  

 

  



 

Entwicklung der Tracergradientenmethode  55 

3. Entwicklung  der Tracergradientenmethode  

 

3.1. Konzept der Tracergradientenmethode  
 

Im Zuge dieser Arbeit wurde ein neues Verfahren zur Materialflussbestimmung 

entwickelt, da keine der in 2.5 beschriebenen Methoden aufgrund der auftretenden 

hohen Dehnungen auf den Spaltprofilierprozess angewendet werden können. Es beruht 

auf der Verwendung eines Tracerelements, welches als Schicht auf das Werkstück 

aufgebracht wird. Anschließend wird das beschichtete Werkstück einer 

Wärmebehandlung unterzogen.  

 

 

Abbildung  39: Schema der Erzeugung des Tracergradienten  

 

Durch die bei höheren Temperaturen stattfindende Diffusion entsteht ein Gradient an 

Gehalt des Tracerelements innerhalb des Werkstücks (siehe Abbildung 39), die 

Konzentration des Tracerelements sinkt mit zunehmendem Abstand zur Oberfläche. 

Wenn nach der Umformung die Tracerkonzentration im umgeformten Werkstück 

gemessen wird, kann darauf geschlossen werden, aus welchem Abstand zur Oberfläche 

dieses Material stammt. Mit dieser Methode können Dehnungen senkrecht zur 

Oberfläche bestimmt werden, da sie zu einer Streckung oder Stauchung des Gradienten 

im Vergleich zum Ursprungszustand führen (siehe Abbildung 40). Tritt allerdings eine 

homogene Verformung in Form von einfacher Scherung parallel zur Oberfläche auf, 

führt dies im Gradienten zu keiner Änderung, diese Verformungsart ist mithilfe der 

Tracergradientenmethode nicht detektierbar. Findet die Scherung nicht homogen, 

sondern mithilfe von Scherbandbildung statt, kann diese den Gradienten beeinflussen, 

wenn die Scherbandbreite in der Größenordnung der Gradiententiefe liegt (siehe 

Abbildung 40).  

 

Die Tracergradientenmethode liefert nur Informationen über den Materialfluss in den 

Bereichen des Werkstücks, in dem ein Tracerkonzentrationsgradient vorliegt und somit 

(genau wie die meisten anderen Methoden zur Materialflussbestimmung) nur 

oberflächennahe Ergebnisse. Bis in welche Tiefe die Methode Informationen liefern 

kann, ist stark von der Diffusionstiefe des Tracerelements und somit von der Wahl des 

Tracerelements für das entsprechende Grundmaterial abhängig.  
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Abbildung  40: Detektion von Verformung durch die Tracergradientenmethode 

 

 

3.2. Auswahl eines geeigneten Tracerelements 
 

Aufgrund der begrenzten Diffusionstiefe des Tracerelements im Grundmaterial des 

Werkstücks kann der Materialfluss nur in  oberflächennahen Bereichen bestimmt 

werden. Die Diffusionstiefe des Tracerelements in der Matrix sollte so hoch wie möglich 

sein, d.h. ein Element mit hohem Diffusionskoeffizienten in der Matrix ist von Vorteil. 

Allerdings sollte das Einbringen des Tracerelements keinen zu großen Einfluss auf die 

mechanischen Eigenschaften des Ausgangsmaterials haben, weshalb die Löslichkeit des 

Tracerelements in der Matrix so hoch sein sollte, dass die maximale im Gradienten 

auftretende Konzentration von Traceratomen nicht zur Bildung von Zweitphasen führt. 

Außerdem muss die durch das Einbringen des Tracerelements entstehende 

Mischkristallverfestigung in einem akzeptablen Bereich liegen, daher sind Elemente mit 

geringem Mischkristallverfestigungsvermögen in der Matrix sinnvoll. Weiterhin sollte 

keine weitere Diffusion der Tracerelemente während der Umformung stattfinden;  

Elemente, die interstitielle Gitterplätze in der  Ausgangsmatrix besetzen, sind daher 

ungeeignet.  

Da ein geringer Unterschied im Atomradius sowohl ein Indikator für eine hohe 

Löslichkeit der Stoffe in einander [RÖS08] als auch für eine geringe 

Mischkristallverfestigung ist, ist Nickel (Ni) mit einem Atomradius von 1,25 Å nach 

diesem Kriterium ein geeignetes Tracerelement in Stahl bzw. Eisen mit einem 

Atomradius von 1,24 Å [SCH74]. Auch weist Nickel eine geeignete Löslichkeit in Eisen 

auf, bei 700 °C sind bis zu 4,5wt% Nickel in Ferrit löslich [ROM80] , bei Temperaturen 

über 300 °C sind es noch etwa 4 wt% [REU89].  
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3.3. Auswahl einer geeigneten Wärmebehandlungstemperatur und ídauer 
 

Um den Einfluss des Tracerelements auf die mechanischen Eigenschaften des 

Matrixmat erials möglichst gering zu halten, ist eine kurze Wärmebehandlung bei 

niedrigen Temperaturen sinnvoll, da so nur wenig Fremdatome in das 

Ausgangsmaterial diffundieren. Allerdings resultiert dies in einer geringen 

Gradiententiefe, wodurch nur der Materialfl uss von sehr oberflächennahem Material 

betrachtet werden kann. Da jedoch im Fall von zwei Elementen mit ähnlichen 

Atomradien wie bereits oben diskutiert ein eher geringer Einfluss der Traceratome auf 

die mechanische Eigenschaften zu erwarten sind, ist es zielführender, einen möglichst 

tiefen Gradienten zu erzeugen, um auch Informationen aus etwas höheren Abständen 

zur Oberfläche erhalten zu können. Da ähnliche Atomradien außerdem einen eher 

niedrigen Diffusionskoeffizienten implizieren, sollte die Wärmebehandlungstemperatur 

so hoch wie möglich gewählt werden, um in akzeptabler Zeit einen Gradienten mit 

möglichst hoher räumlicher Ausdehnung zu erzeugen. Da im Fall von Stahl als 

Ausgangsmaterial eine Phasenumwandlung während der Wärmebehandlung und die 

damit verbundene thermische Verspannung des Materials vermieden werden sollte, 

wird eine Wärmebehandlungstemperatur von 700 °C gewählt. Eine lange 

Wärmebehandlungsdauer von 10 h soll die Bildung eines tiefen 

Konzentrationsgradienten sicherstellen.  
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4. Experimentelle Durchführung  

 

4.1. Verwendete Werkstoffe  

 

In dieser Arbeit wurden drei verschiedene High Strength Low Alloy (HSLA) Stähle 

verwendet: HC320LA (ZStE340), HC480LA (ZStE500), sowie HC800LA. Die chemische 

Zusammensetzung dieser vom Institut für Produktionstech nik und Umformmaschinen 

(PtU) der TU Darmstadt zur Verfügung gestellten Stähle kann Tabelle 1 entnommen 

werden. Die Zusammensetzung des Werkstoffs HC800LA wurde dem Datenblatt des 

Herstellers entnommen, die Zusammensetzungen von HC320LA und HC480LA beruhen 

auf Funkenspektrometeranalysen der Materialprüfanstalt Darmstadt. 

 

Tabelle 1: chemische Zusammensetzung der verwendeten Werkstoffe in Gew.-% 

 

 

4.2. Metallografische Präparation  

 

Für die metallografische Präparation wurden die Proben mit WEM REM (Cloeren 

Technology GmbH), einem leitfähigen Warmeinbettmittel  mit Grafi tzusatz, in einer 

Predopress (Struers) bei 180 °C warm eingebettet. Die zylindrische Einbettgeometrie 

wies hierbei einen Durchmesser von 25 mm auf.  

Die Proben wurden mit SiC-Schleifpapier mit feiner werdender Körnung (80, 220, 320, 

500, 800, 1000, 2500) nass geschliffen. Anschließend erfolgte eine Politur auf einem 

Tuch der Härte Dur mit einer Diamantsuspension mit 3 µm Partikeldurchmesser und 

Schmiermittel auf Ethanol-Basis. Zwei weitere Polierschritte wurden auf einem Tuch 

der Nap-Härte und Diamantsuspensionen der Körnungen 1 µm und 0,25 µm 

durchgeführt, wobei zwischen den Polierschritten stets eine Probenreinigung mit 

Wasser und Seife sowie mit Ethanol erfolgte. Die finale Feinpolitur wurde mit UPS-

NonDry Suspension durchgeführt, die neben mechanischem auch zu chemischem 

Materialabtrag führt.  

 

  

Stahl C Si Mn P S Al Ni Cu Nb Ti Cr Fe 

HC320LA 0,064 <0,01  1,26 0,012 <0,01  0,038 0,024 0,01 0,034 <0,01  0,02 Bal. 

HC480LA 0,055 0,011 0,761 <0,01  <0,01  0,028 0,026 0,024 0,014 <0,01  0,024 Bal. 

HC800LA 0,06 0,225 0,840 0,014 0,001 0,045 k.A. k.A. 0,035 0,100 0,139 Bal. 
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4.3. Mikroskopie  

 

Zur Erzeugung von lichtmikroskopischen Aufnahmen diente ein Axiophot 

Auflichtmikroskop ( Zeiss) mi t angeschlossener Digitalkamera. 

SE-, BSE-, EDX- und EBSD-Messungen erfolgten an einem Rasterelektronenmikroskop 

des Typs MIRA3-XM der Firma Tescan. Alle SE-Aufnahmen wurden mithilfe des 

integrierten  Everhart-Thornley-Detektors realisiert, während für all e BSE-Aufnahmen 

ein Deben Gen5- 4-Quadranten-Detektor verwendet wurde.  

Für EDX-Messungen wurde ein EDAX Octane Plus SDD EDX-Detektor verwendet und 

die Daten mithilfe d er Team V4.4 -Software erfasst.  

EBSD-Messungen wurden mithilfe eines EDAX TSL DigiView EBSD- Systems 

durchgeführt, die Datenerfassung erfolgte über die TSL OIM Collection 7 Software. Für 

die Datenauswertung wurde die OIM Analysis 8 Software verwendet.  

 

 

4.4. Anpassung des Koordinatensystem s und Clean-up der EBSD-Messungen 
 

Um Vergleichbarkeit zwischen den mittels EBSD-Messungen gewonnenen Texturen und 

anderen Verformungstexturen ferritischer Stähle herzustellen, muss die Ausrichtung 

des Bezugskoordinatensystems an der Fließrichtung des Materials erfolgen. Aufgrund 

des in erster Näherung vergleichbaren Dehnungszustands (Stauchung unter ebener 

Dehnung) wird üblicherweise ein für Walzprozesse typisches Koordinatensystem zur 

Darstellung von Texturen in Spaltprofilen verwendet. Die Achsen eines Walz-

Koordinatensystems RD (Walzrichtung), TD (Transversalrichtung) und ND 

(Normalenrichtung) werden also auf den Spaltprofilierprozess übertragen. Da ND die 

Stauchrichtung beim Walzen darstellt, entspricht sie der Normalen der Flanschoberseite 

(siehe Abbildung 7). Folglich liegen RD und TD in der Flanschebene, wobei RD parallel 

zur Fließrichtung des Materials liegt. In früheren Arbeiten [BOH10, BRU11] wurde 

bereits gezeigt, dass die Fließrichtung des Materials in vergleichbaren Profilen nicht 

parallel zur kürzesten Verbindung zwischen Spaltgrund und Flanschspitze liegt, 

sondern mit dieser einen Winkel von etwa 25° einschließt. Das Koordinatensystem der 

EBSD-Messungen wurde so ausgerichtet, dass RD parallel zur Fließrichtung im 25°-

Winkel zur kürzesten Spaltgrund-Flanschspitzen-Verbindung liegt und ND senkrecht 

zur Flanschoberseite steht.  

 

Die EBSD-Messungen wurden in der OIM-Software einer nachträglichen zweistufigen 

Clean-up Prozedur unterzogen, die die Menge fehlerhaft indizierter P unkte reduziert . 

Hierbei besteht der erste Schritt aus der Anhebung des Confidence Index aller zu einem 

Korn gehörenden Punkte auf den Maximalwert dieser Punkte. Im zweiten Schritt wurde 

eine Iteration der Kornvergröberungsroutine (grain dilation) durchgef ührt.   

 

https://www.sciencedirect.com/topics/materials-science/electron-backscatter-diffraction
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4.5. Vergröberungsverhalten des UFG Gefüges in Spaltprofilen  

 

Die Untersuchung des Vergröberungsverhaltens der Mikrostruktur in Spaltprofilen 

beruht auf zwei Ansätzen. Mittels des Vergleichs verschieden lang wärmebehandelter 

Proben wurden die Einflüsse der erhöhten Temperatur auf die Mikrostruktur  statistisch 

analysiert. Komplementär wurde das Vergröberungsverhalten auch deterministisch 

untersucht, indem der lokale Ablauf der Vergröberung in einer TEM-Lamelle in-situ 

beobachtet wurde.  

Grundlage aller Untersuchungen waren Spaltprofile aus HC480LA, die aus 2 mm dicken 

Platinen im Reversierbetrieb am PtU erzeugt wurden. Der Spaltprofilierprozess wurde 

hierbei mit einer inkrementellen Spalttiefe v on y=1  mm, einem Flankenwinkel der 

Spaltwalze von 10° sowie einer eingestellten Flanschdicke von 1 mm durchgeführt.  

 

 

4.5.1. Vergröberungsverhalten des UFG Gefüges - Statistischer Ansatz 

 

Aus einem Spaltprofil wurden Y-förmige Proben mit  8 mm Dicke in TD getrennt. Die 

Hälfte der Proben wurde einer Erholungswärmebehandlung in einem Rohrofen 

RTRH100-600/1600/3 der Firma Gero unter Argon -Atmosphäre unterzogen. Eine 

Temperatur von 375 °C wurde für 9h gehalten, Aufheiz- und Abkühlrate betrugen 

300 K/h . Abgesehen von einer vorerholten und einer nicht-erholten Referenzprobe 

wurden die Proben in einem Salzbad bei 600 °C wärmebehandelt, welches das 

Hochtemperatur-Wärmebehandlungssalz GS430 der Firma Durferrit GmbH  enthielt . Je 

eine vorerholte und eine nicht-erholte Probe wurden nach 10 s, 20 s, 30 s, 60 s, 120 s, 

180 s, 300 s, 420 s, 600 s, 720 s sowie 900 s dem Salzbad entnommen und in Wasser 

abgeschreckt. Alle Proben wurden als Querschliff (RD-ND-Ebene) eingebettet und 

metallografisch präpariert. Härtemessungen nach Vickers erfolgten an einem ZHVµ- 

Härteprüfer der Firma ZwickRoell mit einer Last von 50 g (HV0,05) . Hierbei wurden 

jeweils 10 Messungen pro Probe in einem Abstand von in 50 µm von der 

Flanschoberseite und einer Distanz von etwa 7 mm von der Flanschspitze durchgeführt.  

Für EBSD-Messungen an den Proben wurde eine Beschleunigungsspannung von 15 kV 

gewählt, die Erfassungsrate der Kikuchi-Pattern betrug für alle Messungen 33,3 fps. Die 

Messungen erfolgten mit einer Schrittweite von 20  nm auf einer Fläche von mindestens 

600 µm, wobei der Mittelpunkt der Messungen in 50 µm Abstand zur Flanschoberseite 

lag. Die erste Auswertung der Messungen erfolgte durch die OIM- Analysis Software. 

Hierbei wurde das Koordinatensystem der Messung wie in 4.4 beschrieben angepasst 

sowie dort beschriebene Clean-up Prozedur durchgeführt. Als Korndefinition wurde 

eine Misorientierung von <10  ° sowie eine Mindestgröße von 10 Pixeln auf mindestens 

2 Reihen verwendet. Die maximale Abweichung der rekonstruierten Korngrenzen von 

den entsprechenden Korngrenzsegmenten wurde auf die einfache Schrittweite, d.h. auf 

20 nm festgelegt. Korngrenzen mit einer Fehlorientierung von 2-10 ° wurden als 
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Kleinwinkelkorn grenzen definiert, Großwinkelkorngrenzen wiesen eine 

Fehlorientierung von mehr als 10 ° auf.  

Zur Texturdarstellung wurde die Orientierungsverteilungsfunktion ODF mithilfe einer 

harmonischen Reihenentwicklung mit einem Entwicklungsgrad von 30 und einer 

Gauqq%qafcl F_j`ucprq`pcite von 5° unter der Annahme orthogonaler Symmetrie 

berechnet. 

Für eine über die Möglichkeiten der OIM-Software hinausgehende Auswertung der 

Daten bezüglich Nachbarschafts- und Tripelpunktsverhältnissen wurde ein MATLAB-

Script entwickelt . Dieses Skript beruht auf aus der OIM-Software exportierten 

Rohdaten, seine Funktionsweise ist in Anhang A.1 dargestellt. Es gab die mittlere 

Anzahl Tripelpunkte und Nachbarn der Körner sowie den mittleren Unterschied der 

Nachbarn/Tripelpunkte von Körnern im Vergleich zu i hren Nachbarn aus. Hierbei 

wurde in ɻ-Faser-Körner (<110>  ᷆RD ±10°), ɾ-Faser-Körner (<111>  ᷆ND ±10°) 

sowie andere Orientierungen, die keiner der beiden Fasern angehören, unterschieden.  

 

 
4.5.2. Vergröberungsverhalten des UFG Gefüges í Deterministischer Ansatz  

 

Ein Stück Flansch wurde wie in Abbildung 45 dargestellt aus einem Spaltprofil getrennt . 

Die Probe wurde von der Flanschunterseite her planparallel geschliffen und liegend 

eingebettet. Anschließend wurde je ein HV20-Härteeindruck in die vier Ecken der Probe 

gesetzt und beide Diagonalen lichtmikroskopisch vermessen. Danach wurde die Probe 

geschliffen, wobei mithilfe der wiederholten Überprüfung der verbleibenden Tiefe der 

HV20-Härteeindrücke dafür gesorgt wurde, dass hierbei etwa 50 µm von der 

Flanschoberseite entfernt wurden. Nach der mechanischen Entfernung der Probe aus 

der Einbettmasse erfolgte eine Politur mit Diamantsuspension.  

 

Aus der Probe wurde in 7 mm Abstand zur Flanschspitze an der Karlsruher Micro Nano 

Facility (KNMF) eine TEM-Lamelle mit RD-ND-Orientierung mittels FIB (Strata 400 S, 

FEI) entnommen. Diese wurde auf einen Aduro MEMS basierten Heizhalter (ProtoChips 

Inc.)  transferiert und ihre Mikrostruktur mittels Automated Cr ystallographic 

Orientation Mapping (ACOM)  mithilfe eines in einem FEI Tecnai F20 ST TEM 

installierten  ASTAR-Systems (NanoMegas) abgebildet. Anschließend wurde die Lamelle 

im TEM auf 300 °C erhitzt und die Temperatur im 10-Minuten-Takt um 50 °C erhöht. 

Nach dem Erreichen von 500 °C (d.h. nach 40 min) wurde die Lamelle wieder auf 

Raumtemperatur abgekühlt und eine weitere ACOM Messung durchgeführt. Die 

Wärmebehandlung wurde bei 500 °C weitergeführt  und die Temperatur nun im 10-

Minuten-Takt um 25 °C erhöht. Bei Erreichen von 625 °C (nach 100 min) erfolgte eine 

Abkühlung der Lamelle auf 400 °C, wodurch weiteres Kornwachstum verlangsamt 

wurde und thermische Verzerrungen, die bei einer Abkühlung auf Raumtemperatur 

aufträten, vermieden wurden.  
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Alle ACOM Messungen erfolgten mit  einer TEM Beschleunigungsspannung von 200 kV 

im microprobe STEM Modus sowie einer Kondensorblende von 30 µm und einer 

Extraktionspannung von 4,5 kV. Es wurden eine Schrittweite von 5 nm und ein 

Präzessionswinkel von 0,4° gewählt. Die Verarbeitung der Rohdaten wurde mithilfe des 

ASTAR Software-Pakets mittels einer Prozedur für das schnelle Indizieren von 

Punktbeugungsmustern nach [RAU10]  durchgeführt. Nach dem Indizieren erfolgte die 

Korrektur der resultierenden Messungen hingehend der 180°-Rotationsambiguität , die 

auf die Beschränkung des Beugungssignal auf niedrige Bragg-Winkel zurückzuführen 

ist [KOB17, RAU13]. Die Auswertung der ACOM Messungen wurde mithilfe der OIM -

Software vorgenommen. Zur Gewährleistung der Vergleichbarkeit der in situ-

Messungen mit den ex-situ ESBD-Messungen wurde das Koordinatensystem dieser 

Messungen zunächst um 70° um ND gedreht und danach wie in 4.4 beschrieben dem 

Materialfluss im Spaltprofilierprozess angepasst. Eine weitere Auswertung der 

Messungen erfolgte mithilfe des in Anhang A.1 beschriebenen Matlab-Scripts, wofür 

das kubische Grid der Messung mithilfe der OIM-Software in ein hexagonales überführt 

wurde. 

 

 

4.6. Tracergradientenmethode zur Materialflussermittlung  

 

4.6.1. Validierung der Tracergradientenmethode  

 

Als Ausgangsmaterial dienten Bleche aus HC320LA und HC480LA mit einer Dicke von 

2 mm. Aus diesen Blechen wurden Streifen mit einer Länge von 125 mm und einer 

Breite von 20 mm getrennt, die auf Metallzylinder mit einer Höhe von 15  mm und 

einem Durchmesser von 20 mm geklebt wurden. Das Schleifen und Polieren der Proben 

erfolgte mit dieser Halterung.  

Vor dem Vernickeln wurden die Proben mit  Paketklebeband versehen und dabei ein 

Teil der polierten Oberfläche mit einer Fläche von etwa 20 x30 mm2 ausgespart, 

welcher mit 10  %iger Salpetersäure für 10 s gebeizt wurde. Die Proben wurden dann 

in einem Galvanikbad vernickelt, das 204 ml Nickelsulfamatlösung, 31 g Nickelchlorid, 

31 g Borsäure und 1,5 g/l Sacharin enthielt . Zur Erzeugung einer konstanten 

Schichtdicke erfolgte die Schichtabscheidung in diesem Bad gepulst, es wurde eine 

Stromdichte von 30 mA/cm 2 und eine Pulsdauer von 5 ms in einem Abstand von 5 ms 

gewählt. Die Proben blieben für 90  min im Galvanikbad, was einer Stromflussdauer von 

45 min entspricht. Nach dem Vernickeln wurde das Klebeband von den Proben entfernt 

und diese gereinigt.  

Die folgende Wärmebehandlung der Proben erfolgte in einem Rohrofen der Firma Gero 

unter Argon-Atmosphäre. Der Ofen wurde mit einer Aufheizrate von 300  °C/h auf 

700 °C geheizt und diese Temperatur für 9 h gehalten. Die Abkühlung erfolgte mit einer 

Rate von 300 °C/h.  
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Einige Proben wurden mithilfe einer Bühler AG Laborwalze mit einer Zustellung von 

0,5 mm pro Stich auf unterschiedliche Enddicken gewalzt, welche mit einem 

Messschieber bestimmt wurden.  

Um bei hohen Dickenreduktionen eine zu starke Aufrauhung der vernickelten Oberseite 

der Blechstreifen zu vermeiden, wurden vor dem Walzen jeweils zwei Streifen mit ihren 

vernickelten Seiten aufeinander gelegt und mittels vier Schweißpunkten aufeinander 

fixiert (siehe  Abbildung 41).  

 

 

 

Abbildung  41: Schematische Darstellung der aufeinander geschweißten Stahlstreifen zur Rauheitsreduktion 

 

Der Nickel-Konzentrationsgradient zwischen der Nickel-Schicht und dem Blechstreifen 

wurde an allen gewalzten sowie den Referenzproben an einem metallografisch 

präparierten Querschliff mittels energiedispersiver Röntgenspektroskopie (EDX) 

analysiert. Hierfür erfolgten jeweils fünf EDX Linienscans mit einer Schrittweite von 

0,1 µm bei einer Beschleunigungsspannung von 20 kV senkrecht zur Nickel-Stahl-

Grenzfläche.  

Durch ihre Funktionsweise ist die EDX-Methode in ihrer lateralen Auflösung begrenzt, 

die Größe der Anregungsbirne kann für die vorliegenden Parameter zu 0,85 µm 

abgeschätzt werden (siehe Anhang A.3). Um die auf diese limitierte laterale Auflösung 

zurückzuführende Verbreiterung des Signals von der physikalischen Breite des 

Gradienten zu trennen, erfolgten Referenzmessungen an Querschliffen vernickelter 

Proben ohne Wärmebehandlung. Aus der Dekonvolution dieses Messsignals mit einer 

idealen Stufenfunktion wurde eine Signalverbreiterungskurve bestimmt. Die erhaltene 

Signalverbreiterungskurve wurde zur Entfaltung der gemessenen EDX-Gradienten 

verwendet. Für die Regularisierung der Entfaltungen erfolgte nach der in [CHA11]  

beschriebenen Total Variation L2-Methode.  

Die durch die Entfaltung des Messsignals mit der Signalverbreiterungskurve erhaltenen 

entfalteten Gradientenkurven wurden verwendet, um die Gradiententiefe zu 

bestimmen. Als Gradiententiefe wird hier und im Folgenden die Distanz zwischen den 

beiden im Ni -Signalverlauf erkennbaren Intensitätsplateaus bezeichnet, die bei 

Signalintensität in der reinen Ni-Schicht bei der Intensität des im Stahl zulegierten 

Nickels entsprechen (siehe Abbildung 42). 
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Abbildung  42: Definition der Gradiententiefe anhand eines Ni-Tiefenprofils senkrecht zur Ni-Stahl-Grenzfläche 

 

An einigen Proben erfolgten zusätzlich Sekundärionen-Massenspektrometer (SIMS)-

Messungen mithilfe eines Flugzeitdetektors am Physikalisch-Chemischen Institut der 

Justus-Liebig-Universität Gießen, die ein geringeres Detektionslimit besitzen . Die 

Messlänge des Gradienten auf der Oberfläche wurde durch die Verwendung von 

Böschungs- statt Querschliffen erhöht (siehe Abbildung 43). Hierfür wurden die Proben 

auf einem azentrisch platzierten Stück Draht liegend eingebettet, welches zu einer 

Verkippung der Probe zur Einbettmassenoberfläche von etwa 5° führte. Die Probe 

wurde metallografisch präpariert und mechanisch aus der Einbettmasse gelöst.  

 

 

Abbildung  43: Skizze der EDX- und SIMS-Messpositionen auf den Proben 

 

Auf der Böschungsfläche wurde ein SIMS-Mapping mit einer Schrittweite von 2  µm auf 

einer Fläche von 0,1 mm2 durchgeführt. Für die Auswertung erfolgte eine Mittelung  

über Linien senkrecht zum Gradienten, um einen Zusammenhang zwischen dem 

Abstand zur Ni-Schicht auf der Böschungsfläche und der Ni-Signal-Intensität zu 

erhalten. Der Böschungswinkel der Proben wurde nach dem Ausbetten der Proben 

mithilfe eines 3D-Laser-Scanning-Mikroskops LEXT OLS4000 der Firma Olympus 

bestimmt und verwendet, um aus der Position auf der Böschungsfläche den minimalen 

Abstand zur Probenoberfläche zu bestimmen. Aufgrund der höheren Ortsauflösung der 

SIMS-Methode wurde auf eine mathematische Entfaltung des Signals verzichtet. Die 

Gradiententiefe wurde an den gemessenen Gradienten analog zu den EDX-Messungen 
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(siehe Abbildung 42) bestimmt. Mithilfe der Gradiente ntiefe t0 der wärmebehandelten, 

unverformten Referenzproben kann der Abwalzgrad Z einer Probe mit der 

Gradiententiefe t berechnet werden: 

 

ὤ
ὸ ὸ

ὸ
 Gleichung 4.1 

 

 
4.6.2. Anwendung der Tracergradientenmethode auf Spaltprofile  

 

Aus einem Coil des Werkstoffes HC800LA mit einer Blechdicke von 1,5 mm und einer 

Breite von 88 mm wurden Stücke mit einer Länge von 250 mm getrennt. Die langen 

Bandkanten der Bleche wurden mit den in 4.6.1 beschrieben Parametern wie in 

Abbildung 44 dargestellt vernickelt.  

 

 

Abbildung  44: Schematische Darstellung der vernickelten Bereiche der Bandkanten (links) bzw. der Profile (rechts); 

die vernickelten Stellen sind rot markiert  

 

Die Bleche wurden einer Wärmebehandlung unter Schutzgasatmosphäre bei 700 °C mit 

einer Haltezeit von 10 h unterzogen, die von der Firma Härtetechnik Roßdorf 

durchgeführt wurde . Die Bleche wurden wieder in das Coil eingeschweißt, welches mit 

sieben Stichen und einer Zustellung von 1 mm pro Stich spaltprofiliert wurde. Nach 

jedem Stich erfolgte die Entnahme eines vernickelten Blechstücks aus dem Prozess. Aus 

den spaltprofilierten Blechstücken wurden Querschliffe (RD-ND-Ebene) für EDX-

Messungen metallografisch präpariert. Ein weiterer Querschliff wurde aus dem nicht 

spaltprofilierten, gradie ntenbehafteten Referenzzustand hergestellt.  

Weitere Versuche wurden an Spaltprofilen aus demselben Coil durchgeführt, die bereits 

mit drei  Stichen umgeformt wurden. Die Spaltprofile wurden in Teile mit einer Länge 

von 250 mm getrennt, so mit Klebeband versehen, dass nur die in Abbildung 44 

markierten Stellen frei blieben und mi t den in 4.6.1 beschriebenen Parametern im 

Galvanikbad vernickelt. Es folgte die bereits vorher beschriebene Wärmebehandlung 

unter Schutzgas bei 700 °C bei der Firma Härtetechnik Roßdorf. Die Profile wurden 

weiteren Spaltprofilierstichen mit einer Zustellung von 1 mm unterzogen. Auch hier 

erfolgte die Entnahme von Profilen nach jedem Stich für die Analyse, wobei maximal 

vier zusätzliche Stiche durchgeführt wurden. Von diesen Proben sowie eines nach der 
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Wärmebehandlung nicht weiter spaltprofilierten Referenzzustands wurden ebenfalls 

Querschliffe für die EDX-Analyse angefertigt.  

Auf allen erzeugten Querschliffen erfolgten EDX-Messungen im Spaltgrund bzw. an der 

Bandkante und soweit geometrisch möglich in 0,5 mm und 1 mm Abstand von 

Spaltgrund. Hierbei wurden jeweils mindestens drei Linienscans mit einer Schrittweite 

von 0,1 µm senkrecht zur Grenzfläche gemessen. Die Beschleunigungsspannung für 

Proben, die mit weniger als vier Stichen umgeformt wurden, betrug 20 kV. Die stärker 

umgeformten Proben wurden mit 8 kV Beschleunigungsspannung gemessen. Weiterhin 

wurden an allen Proben EDX-Messungen mit 20  kV Beschleunigungsspannung am 

Hilfswalzenradius durchgeführt.  

An vernickelten, nicht wärmebehandelten Proben wurden EDX-Referenzmessungen mit 

20 kV sowie mit 8  kV Beschleunigungsspannung durchgeführt und nach der in 4.6.1 

beschriebenen Vorgehensweise zur Bestimmung der Signalverbreiterungsfunktion 

verwendet, welche dann zur Signalentfaltung nach [CHA11]  genutzt wurde. Die 

entfalteten Profile dienten der Bestimmung der Gradiententiefe.  

 

 
4.7. Verformungsverhalten des UFG Gefüges in Spaltprofilen unter Druck  

 

Aus einem HC480LA-Spaltprofil wurden drei rechteckige Proben wie in Abbildung 45 

dargestellt aus einem Flansch entnommen.  

 

 

Abbildung  45: Probenentnahme aus Spaltprofilen für die Herstellung der Mikrodruckproben  und TEM-Lamelle  

 

Eine dieser Proben wurde einer Erholungswärmebehandlung bei 375 °C für 10 h unter 

Schutzgasatmosphäre unterzogen. Zur Einstellung einer bestimmten Mikrostruktur an 

der Oberseite der präparierten Proben muss der Abstand zur Flanschoberseite bekannt 

sein, in dem sich die Oberfläche der präparierten Proben befand. Hierfür muss bestimmt 

werden, wie viel Material von der Flanschoberseite durch die Präparation entfernt 

wurde. Zur Ermittlung des Materialabtrags durch die nachfolgenden Schleif- und 

Polierschritte wurden Vickers-Eindrücke mit Lasten von 20 kg und 60 kg auf der 
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Oberseite der Proben verwendet. Die Oberseiten der Proben wurden vorsichtig 

geschliffen, wobei bei der vorerholten sowie einer weiteren Probe, die im Folgenden als 

oberflächennahe Probe bezeichnet wird, so wenig Material wie möglich entfernt wurde.  

Bei der verbliebenen Probe wurden durch wiederholte Bestimmung der verbleibenden 

Tiefe eines HV60-Eindrucks etwa 100 µm der Oberfläche abgetragen, wobei bei allen 

Proben die Beststimmung des endgültigen Abtrags der Oberfläche mithilfe der 

Härteeindrücke erfolgte. 

Die Proben wurden hiernach mithilfe von Metallklammern so eingebettet, dass der 

Probenquerschnitt (RD-ND-Ebene) präpariert werden konnte.  Die Querschnittsflächen 

wurden geschliffen und poliert  und die Proben mechanisch aus der Einbettmasse 

entfernt. Es folgte die Politur der Oberseiten der Proben bei abgeklebter 

Querschnittfläche, wodurch Proben mit einer bestmöglich definierten Kante senkrecht 

zu TD entstanden. 

 

 

Abbildung  46: Geometrie der Mikrodruckproben:  Seitenansicht (links), Ansicht von oben (rechts) 

 

In die so präparierten Kanten wurden an der Karlsruhe Nano Micro Facility (KNMF) 

mithilfe einer Zeiss Auriga 60 Focus Ion Beam (FIB) System sowie in Darmstadt an 

einem Jeol JIB-4600F mit eingebauten Mehrstrahlsystem Mikrodruckproben 

geschnitten. In die oberflächennahe Probe wurden 19 Pillars geschnitten, die im 

Folgenden die Bezeichnungen #1 bis #19 tragen, die Probe, von deren Oberfläche etwa 

100 µm abgetragen wurden, wurde mit fünf  Pillars mit den Bezeichnungen #T1bis #T5 

versehen und in die vorerholte Probe wurden elf Pillars mit den Namen #E1 bis #E11 

geschnitten. Bei einigen Pillars wurde vor dem Schneiden eine 0,5 µm dicke 

Platinschicht auf der Probenoberfläche abgeschieden, welches der Verringerung des auf 

bcp nmjgcprcl D_acrrc _sdrpcrclbcl ´Aspr_glgle§ bgclrc, 

Wie in Abbildung 46 zu erkennen, wurden in die zylindrischen Proben Facetten 

eingebracht. Diese wurde mithilfe des Ionenstrahls poliert, um Abbildungen mit dem 

Elektronenstrahl zu ermöglichen. Die Entfernung von weiterem Material in der direkten 

Umgebung der Proben (siehe Abbildung 46) ermöglichte die Durchführung von EBSD 

Messungen mit geeigneter Ausrichtung. 
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Die Facetten der Pillars wurden mithilfe von EBSD-Messungen mit  einer 

Beschleunigungsspannung von 15 kV und einer Schrittweite von 10 nm abgebildet. Die 

Pattern-Erfassungsrate lag bei 80 fps, um die Erwärmung des Pillar und somit den 

thermischen Drift so gering wie möglich zu halten. Die durch die schnelle Aufnahmerate 

verringerte Indizierungsrate der Pattern konnte durch das Speichern der Pattern und 

ein nachträgliches Durchführen des NPAR Algorithmus [WRI15]  kompensiert werden. 

Das Koordinatensystem der Messungen wurde wie in 4.4 beschrieben gedreht und die 

dort erläuterte Clean-Up-Prozedur durchgeführt. Für die Korndefinition in der OIM-

Software wurde eine maximale Misorientierung von 10° gewählt und die Korndicke 

mithilfe des Linienschnittverfahrens in Software bestimmt. Zur Texturdarstellung 

wurde die Orientierungsverteilungsfunktion ODF mithilfe einer harmonischen 

Reihenentwiaijsle kgr cglck Clrugaijsleqep_b tml 1. slb cglcp E_sqq%qafcl

Halbwertsbreite von 5° unter der Annahme von orthogonaler Symmetrie berechnet. 

Zur Abschätzung der relativen Versetzungsaktivität in den einzelnen Körnern wurden 

Taylor-Faktor-Darstellungen erstellt. Diese beruhten auf einem Spannungszustand 

einer einachsigen Stauchung in ND-Richtung und der Annahme von 

Versetzungsaktivität auf den {110}<111> sowie {211}<1 11> -Gleitsystemen.  

Zur Betrachtung der Orientierungsvariation innerhalb eines Korns wurde die 

Abweichung der lokalen Orientierung von der mittleren Kornorientierung bestimmt. 

Hierfür wurde die maximale M isorientierung innerhalb eines Korns auf 2° festgelegt.  

 

Mikrodruckversuche an den Pillars wurden mithilfe eines InSEM-Nanoindenters der 

Firma Nanomechanics, Inc. mit Flat -Punch-Spitze durchgeführt. Die Steuerung des in 

ein Tescan MIRA 3 REM eingebauten Indenters erfolgte mithilfe der InView Software. 

Die Proben wurden mithilfe des 4Q-BSE-Detektors abgebildet und anschließend mit 

einer konstanten Verschiebungsrate von 10 nm/s  in Verschiebungsinkrementen von 

300 nm gestaucht. Weitere BSE-Aufnahmen zwischen den einzelnen 

Verformungsinkrementen dienten der Dokumentation der Änderungen in der 

Mikrostruktur der Facette.  

Einige weniger stark verformte Pillars wurden nach der Verformung einer erneuten FIB-

Politur zur Wiederherstellung einer für EBSD geeigneten Fläche unterzogen. Die Facette 

wurde erneut mit EBSD abgebildet und im Anschluss weitere 200 nm der Facette 

abgetragen und eine weitere EBSD-Messung durchgeführt.  

 

Die Dehnungsverteilung innerhalb der Pillars während der Verformung wurde 

außerdem basierend auf ihrer Mikrostruktur kgrfgjdc bcq ´BĈqqcjbmpd ?bt_lacb

K_rcpg_j Qgksj_rgml Igrq§ &B?K?QI' qgksjgcpr,Hierbei handelt es sich um eine 

Kristallplastizität -Finite -Elemente-Methode (Crystal Plasticity Finite Element Method, 

CP-FEM) [ROT12]  bestehend aus einem Mikrostruktur-Modell, einem Materialgesetz 

sowie einem numerischen Solver zur Bestimmung des mechanischen Gleichgewichts 

unter gegebenen Randbedingungen. In dieser Arbeit wurde der implementierte 
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Spektral-Solver [SHA15]  verwendet, der mit einem regelmäßigem Gitter arbeitet und 

damit eine direkte punktweise Übernahme von (auf ein quadratisches Grid 

konvertierte) EBSD-Messungen erlaubt. Bei dieser Übernahme wurden eine kubische 

Symmetrie sowie ein Toleranzwinkel von 2° zugrunde gelegt.  

DAMASK wiederholt die EBSD-Daten periodisch in alle Raumrichtungen, um einen 

unendlich ausgedehnten Körper zu erhalten. Dies stellt aufgrund der kolumnaren 

Mikrostruktur in Spaltprofilen mit hohen Kornabmessungen in TD eine gute Näherung 

der realen Mikrostruktur  dar. Aus diesem Grund sind die definierten Randbedingungen 

Volumenmittelwerte, die sich in einander ausschließenden Komponenten des 

Deformationsgradienten F sowie der ersten Piola-Kirchhoff^qafcl-Spannungstensor P 

äußern. Hier wurden die Pillar s einachsig in Normalenrichtung mit einer Dehnrate von 

ρπÓ  in 200 Inkrementen bis zu einer finalen Dehnung von 10% gestaucht, es 

wurden die folgenden Tensoren vorgeben: 

 

Ὂ
ρπ π π
π ᶻ π
π π ᶻ

Ó  

 

ὖ
ᶻ ᶻ ᶻ
ᶻ π ᶻ
ᶻ ᶻ π

 

 

Die mit Asterisken gekennzeichneten Einträge werden nicht vorgegeben und müssen 

als Antwort des Systems auf die vorgegebene Deformation bestimmt werden. Diese 

Antwort wird vom Solver mithilfe des Materialmodel ls für jeden Integrationspunkt 

ermittelt . Hierfür wird (in dieser Arbeit ohne weiteren Homogenisierungsschritt) der 

Deformationstensor F in jedem Punkt in einen elastischen (Fe) sowie einen plastischen 

Anteil (Fp) zerlegt: F=F eFp.  

Der (zweite Piola-Igpaffmdd%qafc' Qn_nnungstensor S hängt vom elastischen 

Steifigkeitstensor C ab [EIS13] :  

 

╢ ╟Ͻ╕ ╒╕▄
╣╕▄ ╘ Gleichung 4.2 

 

Wobei I den Einheitstensor bezeichnet. Für die Simulation der Pillars wurden die 

elastische Konstanten von Reineisen angenommen: C11=230,3 7 GPa, C12=134,07  GPa 

und C44=115,87  GPa [ADA06] .  

Die Änderung der plastischen Dehnrate, die durch den Spannungstensor S bewirkt 

wird, ergibt sich aus dem plastischen Verformungsgradienten ╛▬ ╕▬╕▬ . Dieser kann 

mithilfe verschiedener Beschreibungen des orientierungsabhängigen plastischen 

Verformungsverhaltens des Materials bestimmt werden [ROT10] . In diesem Fall wurde 

eine phänomenologische Beschreibung unter Vernachlässigung von Zwillingsbildung 
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verwendet. Diese phänomenologische Beschreibung beruht auf der Annahme, dass in 

einem Gleitsystem ɻ Gleiten auftritt, sobald die Schubspannung † einen kritischen 

Wert Ὓ  erreicht, der auch als Gleitwiderstand bezeichnet wird. Im hier vorliegenden 

Fall einer kubisch-raumzentrierten Kristallstruktur werden die 12 {110}<111> sowie 

die 12 {112}<111> Gleitsysteme berücksichtigt. Die kritische Schubspannung auf 

jedem der 24 Gleitsysteme ‌ ρȟςȟȣȢςτ erhöht sich ausgehend vom Ausgangswert 

Ὓ  aufgrund von Gleitaktivitäten ‎auf den 24 Gleitsystemen ‍ ρȟςȟȣȢςτ bis zu 

einem Sättigungswert Ὓ  nach der Gleichung [TAS14] : 

 

Ὓ ‎ ϽὬϽρ
Ὓ

Ὓ
ϽίὫὲρ

Ὓ

Ὓ
ϽὬ  Gleichung 4.3 

 

Wobei Ὤ  einen Interaktionsparameter und Ὤ die anfängliche Verfestigung beschreibt 

und w ein Fit-Parameter ist. Somit mit folgt für die Scherrate im Gleitsystem ɻ mit dem 

Spannungsexponenten n: 

 

‎ ‎
†

Ὓ
ϽίὫὲ†  Gleichung 4.4 

 

Die Summe der Scherraten auf allen Gleitsystemen ergibt dann den plastischen 

Geschwindigkeitsgradienten, der wie oben beschrieben zur Bestimmung der 

Spannungsantwort des Systems auf die aufgebrachte Verformung benötigt wird. 

Die gewählten Werte der oben erwähnten Simulationsparameter wurden der Literatur 

entnommen [TAS14]  und sind in Tabelle 2 zu finden. Die Werte für Ὓ und Ὓ  

wurden an die experimentell gemessene Streckgrenze angepasst [NIE18] .  

 

Tabelle 2: In den DAMASK-Simulationen verwendeten Parameter 

Parameter  Wert  Einheit  

♬ 0,01 ms-1 

╢ȟ  354 MPa 

╢ ȟ  837 MPa 

╢ȟ  361 MPa 

╢ ȟ  1538 MPa 

▐  1 GPa 

▐♪♫ (koplanare Gleitsysteme) 1,0  

▐♪♫(nicht koplanare Gleitsysteme) 1,4  

n 20  

w 2  
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Die kristallplastische Simulation mittels DAMASK diente der Bestimmung der in der 

Mikrostruktur lokal vorliegende n von Mises-Vergleichspannung „ . Diese wurde aus 

den wahren (Cauchy-) Spannungstensoren berechnet. Weiterhin wurde als Maß für die 

´Ip_dr§* bgc _sd Implepclxcl _sqecĈ`r ugpb* bcpBetrag der Divergenz des Cauchy-

Spannungstensors in der RD-TD-Ebene ὈὭὺⱭ  bestimmt. Zusätzlich wurde die 

vorhergesagte Rotation der Kornorientierung betrachtet.  

 

 
4.8. Verformungsverhalten des Gefüges in Spaltprofilen bei Indentierung mit 

verschiedenen Dehnraten 
 

Das Verformungsverhalten des Gefüges in Spaltprofilen wurde in Abständen von 30 µm, 

100 µm sowie 600 µm zur Flanschoberseite untersucht. Hierzu erfolgte zunächst die 

Charakterisierung der Ausgangsmikrostruktur der Spaltprofile in diesen Abständen zur 

Flanschoberseite mithilfe von EBSD-Messungen. Die Messungen in 30 µm und 100 µm 

Abstand zur Flanschoberseite wurden mit einer Beschleunigungsspannung von 15 kV, 

einer Pattern-Erfassungsrate von 33 fps sowie einer Schrittweite von 20 nm auf einer 

Fläche von mindestens 700 µm2 durchgeführt. Die gröbere Mikrostruktur in 600 µm 

Abstand zur Flanschoberseite wurde mit einer Beschleunigungsspannung von 20 kV, 

einer Pattern-Erfassungsrate von 80 fps und einer Schrittweite von 30 nm abgebildet. 

Die so vermessene Fläche wies eine Größe von 1700 µm2 auf. Das Koordinatensystem 

der erhaltenen Daten wurde zunächst wie in 4.4 beschrieben angepasst und die 

beschriebene Clean-Up Prozedur durchgeführt. Zur Charakterisierung der vorliegenden 

Texturen wurde die Orientierungsverteilungsfunktion ODF mithilfe einer harmonischen 

Reihenentwicklung mit einem Entwicklungsgrad von 30 unb cglcp E_sqq%qafcl

Halbwertsbreite von 5° unter der Annahme von orthogonaler Symmetrie berechnet. 

 

In das zu untersuchende Gefüge wurden in Abständen von 30 µm 100 µm und 600 µm 

zur Flanschoberseite Härteeindrücke mithilfe eines G200-Nanoindenters (KLA Tencor) 

mit einem Konus mit 60° Öffnungswinkel und einer kugelförmigen Spitze mit 5  µm 

Radius eingebracht. Die verwendete Indenterspitze ist in Abbildung 47 dargestellt und 

wies einige Abweichungen von der Soll-Geometrie auf. Gut zu erkennen sind die 

abgeflachte Spitze sowie eine Kante im eigentlich konischen Teil. 

Die Indentierungsexperimente wurden an einem metallografisch präparierten 

Querschliff (RD-ND-Ebene) eines HC480LA-Spaltprofils mit einer vorgegebenen 

Eindringtie fe von 2 µm durchgeführt. Es wurden drei Indentierungsdehnraten 

‐   ρπȟρπ sowie ρπÓ  verwendet, wobei ὖ  die Indentierungslast 

bezeichnet. Pro Abstand zur Flanschoberseite und Dehnrate wurden je sieben Eindrücke 

im Abstand von 60 µm gesetzt. 
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Die Aufgrund der Anisotropie des betrachteten Werkstoffs sowie der nicht-idealen 

Spitzengeometrie (siehe Abbildung 47) herausfordernde Kalibrierung der Spitze wurde 

über den E-Modul des Werkstoffs vorgenommen, welcher vorher mithilfe einer 

kalibrierten Berkovich-Spitze am Werkstoff bestimmt wurde.  

 

 

Abbildung  47: SE-Abbildung  der verwendeten Indenterspitze 

 

Die aus den Eindrücken bestimmten Härtewerte wurden gemittelt und zur Bestimmung 

des Dehnratenempfindlichkeit sowie des Aktivierungsvolumens nach Gleichung 2.19 

und Gleichung 2.20 genutzt. Hierfür wurde der mittl ere Taylorfaktor von 

untexturierten krz Polykristallen von M=  2,9 [KOC70] als Näherung sowie eine 

Proportionalitätskonstante zwischen Härte und Streckgrenze von ὅᶻ ςȟψ für einen 

sphärischen Indenter [TAB70]  verwendet. 

 

Die Charakterisierung des Verformungsverhaltens des Materials um die Eindrücke 

erfolgte im REM mithilfe von SE-Aufnahmen bei einer Beschleunigungsspannung von 

15 kV. Außerdem wurden nach einer kurzen Nachpolitur mit 0,25µm 

Diamantsuspension sowie dem Feinpoliturmittel Masterprep (Buehler)  in jedem 

betrachteten Abstand zur Flanschoberseite an einem der Eindrücke mit ‐ ρπÓ  

EBSD-Messungen durchgeführt. Die hierbei verwendeten Parameter entsprachen den 

bereits oben für die Gefügecharakterisierung im entsprechenden Abstand zur 

Flanschoberseite verwendeten Parameter genutzten. 

Zur Betrachtung von Verformungsanzeichen innerhalb der Mikrostruktur wurde neben 

der IPF-Darstellung auch die lokale Orientierungsspreizung (LOS) um jeden Eindruck 

analysiert. Diese wurde stets aus den zweitnächsten Nachbarn eines Punkts bestimmt , 

die eine Misorientierung von 5° oder weniger zu ihm aufweisen. 
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5. Experimentelle Ergebnisse 

 

5.1. Vergröberungsverhalten des  UFG Gefüges in Spaltprofilen  

 

5.1.1. Vergröberungsverhalten des UFG Gefüges - Statistischer Ansatz 

 

Die Mikrostruktur der (nicht wärmebehandelten) Referenzprobe in Abbildung 48a 

besteht aus stark gestreckten ultrafeinen Körnern, die charakteristisch für die  

oberflächennahen Regionen in Spaltprofilen sind [BRU12, BRU08]. Die Textur der 

Referenzprobe ist mithilfe des 2ה =  45° Schnittes der Orientierungsverteilungsfunktion 

ODF dargestellt und zeigt eine für Walztexturen von raumzent rierten Materialien 

charakteristische Fasertextur. Sie setzt sich zusammen aus der ɻ-Faser (rote Linie in 

Abbildung 48 oben rechts), bei deren Orientierungen die Kristallrichtung < 110>  

parallel zur Walzrichtung liegt, und der ɾ-Faser (blaue Linie in Abbildung 48 oben 

rechts), deren <111> -Kristallrichtungen in Normalenr ichtung orientiert sind . Die 

Orientierung mit der höchsten Intensität ist die gedrehte Würfellage {001}<110> , die 

Teil der ɻ-Faser ist. Die schwarzen Bereiche in den mit der Pattern-Qualität IQ 

unterlegten IPF-Darstellungen stammen von Karbiden, die sich häufig im verwendeten 

HC480LA- Stahl finden. 

 

Abbildung  48: IPF-Darstellung mit hinterlegter Pattern -Qualität (links) und ODF-Schnitt bei • τυЈ (rechts) des 

Gefüges in 50 µm zur Flanschoberseite ohne Wärmebehandlung (a), nach 900 s bei 600 °C (b) (rote 

Linie markiert die Lage der ɻ-Faser, blaue Linie markiert die ɾ-Faser) 



 

76 

Nach 900 s Wärmebehandlung bei 600 °C liegt eine gröbere, weniger gestreckte 

Mikrostruktur mit unimodaler Korngrößenverteilung vor, die keine Zeichen von 

diskontinuierliche m Wachstum aufweist (Abbildung 48b). Der zugehörige • τυЈ 

Schnitt des Eulerraums zeigt eine Erhöhung der ɻ-Faser-Intensität, die für die gedrehte 

Würfellage besonders stark ausfällt. Diese Änderung der Textur ohne einhergehende 

diskontinuierliche Wachstumsprozesse lässt auf selektives Kornwachstum schließen.  

 

Abbildung  49: IPF-Darstellung mit hinterlegter Pattern -Qualität  (links) und ODF-Schnitt bei • τυЈ (rechts) des 

Gefüges in 50 µm zur Flanschoberseite nach Vorerholung bei 375 °C (a), nach Vorerholung bei 375 °C 

und 900 s bei 600 °C (b) 

 

Die Mikrostruktur u nd Textur der vorerholten Probe ohne weitere Wärmebehandlung 

in Abbildung 49a weist große Ähnlichkeiten mit der nicht vorerholten Probe in 

Abbildung 48a auf. Die stark gestreckte Mikrostruktur weist die gleiche Walztextur auf, 

wobei die Intensität entlang der ɾ-Faser etwas niedriger ist als in der Probe ohne 

Vorerholung. Nach 900 s Wärmebehandlung weist die vorerholte Probe die gleichen 

mikrostrukturellen Charakteristika auf wie die nicht-vorerholte Probe. Die IPF-

Darstellung zeigt eine kontinuierlich vergröberte Mikrostruktur, während der ʒ2 =  45° 

Schnitt der ODF eine erhöhte ɻ- Faser Intensität und eine Verringerung der Intensität 

der ɾ-Faser erkennen lässt. Im Vergleich zur nicht-vorerholten Probe ist die 

Verringerung der ɾ-Faser Intensität geringer, während das Maximum der 

Intensitätsverteilung bei der gedrehten Würfellage etwas höher ist.  



 

Experimentelle Ergebnisse  77 

 

Abbildung  50: Flächenanteil der Fasern über Wärmebehandlungsdauer bei 600 °C 

 

Der Verlauf der Flächenanteile von ɻ- und ɾ-Faser über der Wärmebehandlungsdauer 

in Abbildung 50 erlaubt die Quantifizierung des bereits in der Mikrostruktur und Textur 

gefundenen selektiven Kornwachstums. Der Flächenanteil der ɻ-Faser steigt über eine 

Wärmebehandlungsdauer von 900 s von 53% auf 79% in den nicht-vorerholten Proben, 

während der Anteil der ɾ-Faser von 17% auf 3% fällt. Die vorerholten Proben weisen 

einen Anstieg des ɻ-Faser-Anteiles von 58% auf 74% und eine Verringerung des ɾ-Faser-

Anteils von 13% auf 6%. Die Körner anderer Orientierungen (d.h. Orientierungen, die 

weder zur ɾ- noch zur ɻ-Faser gehören) zeigen in beiden Fällen ein mit der ɾ-Faser 

vergleichbares Verhalten. Da die beiden betrachteten Fasern bei {111}<110> 

überlappen, ergibt die Summe der Flächenanteile von ɻ-Faser, ɾ-Faser und allen 

anderen Orientierungen nicht 100%.  

 

Das selektive Kornwachstum zeigt sich nicht nur in der Änderung der Faser-

Flächenanteile, sondern auch in der Entwicklung der Korngrößen der Fasern über die 

Wärmebehandlungsdauer. Aufgrund der starken Streckung der Körner sowie der 

ausgeprägten Textur (siehe Abbildung 48) führt die aus Korngrenzmobilitätsgründen 

(siehe 4.4.2) gewählte maximale Misorientierung von 10° zu sehr irregulären 

Kornformen. Besonders in der ɻ- Faser werden große Kornnetzwerke durch kleine 

Verbindungsstellen, die eine Misorientierung weniger als 10° aufweisen, als einziges 

Korn aufgefasst. Aus diesem Grund ist die Kornfläche oder der mittlere Kornradius kein 

geeignetes Maß zur Beschreibung des Kornwachstumsprozesses.  
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Abbildung  51: Inverse Grenzflächendichte über die gesamte Mikrostruktur gemittelt  (links) und nach Fasern 

aufgeschlüsselt (rechts) über die Wärmebehandlungsdauer bei 600 °C 

 

Daher wird hier die inv erse Korngrenzdichte Ὓ  als Mittel zur Quantifizierung von 

Änderungen der Korngröße verwendet. Die mittlere inverse Korngrenzdichte steigt, wie 

in Abbildung 51 zu sehen ist, in den nicht vorerholten Proben über die gesamte 

Wärmebehandlungsdauer von 0,14 µm auf 0,93 µm. Die vorerholten Proben weisen zu 

Beginn der Wärmebehandlung eine etwas höhere inverse Korngrenzdichte von 0,17 µm 

auf. Die Änderung innerhalb der vorerholten Proben unterscheidet sich mit einer 

Steigerung von 0,17 µm auf 0,89 µm kaum vom Verhalten der nicht vorerholten Proben. 

Die Änderung der mittleren inversen Korngrenzdichte wird primär durch das Wachstum 

von ɻ-Faser-Körnern getragen, die im nicht -vorerholten Fall von Ὓ πȟρχ АÍ auf 

Ὓ ρȟςχ АÍ und im vorerholte n Fall von 0,22 µm auf 1,29 µm anwachsen. Im 

gleichen Zeitraum zeigen die ɾ-Faser-Körner nur geringfügiges Wachstum von Ὓ

πȟρ АÍ auf Ὓ πȟσ АÍ (nicht vorerholt e Proben) beziehungsweise von 0,13 µm auf 

0,39 µm (vorerholte Proben). In beiden Fällen entspricht das Verhalten der Körner, die 

weder zur ɻ-noch zur ɾ-Faser gehören, dem Verhalten der ɾ-Faser-Körner. Da dies bei 

allen untersuchten Parametern der Fall ist, wird im Folgenden darauf verzichtet, das 

Verhalten dieser Körner gesondert aufzutragen.  
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Abbildung  52: Anteil von Großwinkelkorngrenzen (Misorientierung —>15° links, Misorientierung —>10° rechts) über 

die Wärmebehandlungsdauer bei 600 °C 

 

Die Erhöhung der Korngröße sowie des Flächenanteils der ɻ-Faser über die 

Wärmebehandlungsdauer beeinflusst den Anteil von Großwinkelkorngrenzen, der 

wiederum einen signifikanten Einfluss auf das erwartete Vergröberungsverhalten hat. 

Wie bereits erwähnt, wird in dieser Arbeit aus Gründen der Korngrenzmobilität 10° als 

maximale Misorientierung innerhalb eines Korns gewählt. Um die Kriterien für 

Korn/Subkorn -Unterscheidung und die LAGB/HAGB-Unterscheidung konsistent zu 

halten, wurde 10° auch als minimaler Winkel für Großwinkelkorngrenzen gewählt. Da 

jedoch in der Literatur meist 15° angenommen werden, sind die Anteile der 

Großwinkelkorngrenzen für beide Unterscheidungen in Abbildung 52 dargestellt. Der 

anfängliche Anteil von Großwinkelkorngrenzen der nicht vorerholten Proben liegt bei 

72%, wenn Korngrenzen mit einer Misorientierung von 15° oder höher als HAGBs 

gewertet werden bzw. 83%, wenn bereits ab 10° Großwinkelkorngrenzen angenommen 

werden. Dieser Wert sinkt über den Verlauf der Wärmebehandlung auf 41% (—>15° für 

HAGBs) bzw. 59% (—>10° für HAGBs). Der Verlauf der vorerholten Proben zeigt den 

gleichen Trend, der anfänglich mit 83% bzw. 72% hohe Anteil an 

Großwinkelkorngrenzen reduziert sich nach 900 s Wärmebehandlung auf 55% bzw. 

41%.  
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Abbildung  53: Mittlere Anzahl Tripelpunkte (links) und mittlere Anzahl Nachbarn (rechts) der beiden Fasern über 

die Wärmebehandlungsdauer bei 600 °C 

 

Als Maß für die aus der Korngrenzkrümmung resultierende globale Triebkraft sind in 

Abbildung 53 die mittlere Anzahl Tripelpunkte sowie Nachbarn der Körner beider 

Fasern dargestellt. Die Kurven zeigen einen sehr ähnlichen Verlauf über der 

Wärmebehandlungsdauer. Sowohl im Fall der vorerholten als auch der nicht-

vorerholten Proben weist die ɻ-Faser im Vergleich zur ɾ-Faser über den gesamten 

Verlauf der Wärmbehandlung eine höhere Anzahl Tripelpunkte als auch eine höhere 

Anzahl Nachbarn auf. Die mittlere Anzahl Tripelpunkt e sowie die mittlere Anzahl 

Nachbarn der ɾ-Faser-Körner weisen über die Wärmebehandlungsdauer eine leicht 

fallende Tendenz auf, während bei der Körnern der ɻ-Faser aufgrund der signifikanten 

Streuung der Werte kein klarer Trend ausgemacht werden kann.  

 

  

Abbildung  54: Mittlerer Unterschied in Anzahl Tripelpunkte (links) und mittlerer Unterschied in Anzahl Nachbarn 

(rechts) der beiden Fasern über die Wärmebehandlungsdauer bei 600 °C 
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Um lokale Triebkräfte aus der Korngrenzkrümmung besser abschätzen zu können, sind 

in Abbildung 54 die Mittelwerte der Unterschiede in der Anzahl Tripelpunkte bzw. 

Nachbarn im Vergleich zu den direkten Nachbarn des jeweiligen Korns dargestellt. Wie 

in der globalen Betrachtung liegen hier die Werte der ɻ-Faser sowohl für die vorerholten 

als auch für die nicht-vorerholten über denen der ɾ-Faser. Sie sind außerdem stets 

positiv, folgen aber keinem erkennbaren Trend. Die Werte der ɾ-Faser sind im 

Gegensatz dazu stets negativ und zeigen einen leichten Abfall über die 

Wärmebehandlungsdauer.  

 

 

Abbildung  55: Härte der wärmebehandelten Proben über die Wärmebehandlungsdauer bei 600 °C; Fehlerbalken 

stellen die Standardabweichung dar 

 

Änderungen in der Mikrostruktur, wie beispielsweise in der Defektdichte, resultieren 

häufig auch in Änderungen der Probenhärte. Wie in Abbildung 55 zu erkennen, sinkt 

die Härte der nicht-vorerholten Proben von 318 HV auf 230 HV nach 900 s bei 600 °C, 

wobei die stärkste Abnahme in den ersten 100 s der Wärmebehandlung stattfindet. 

Die Erholungs-Wärmebehandlung reduziert die anfängliche Härte um etwa 15% von 

318 HV auf 300 HV. Dieser Unterschied in der Härte verschwindet jedoch bereits 

innerhalb der ersten 30 s der Wärmebehandlung. Danach weisen sowohl die 

vorerholten als auch die nicht-erholten Proben den gleichen sinkenden Härteverlauf 

auf, wobei sich die Härte nach etwa 300 s nur noch geringfügig ändert. 
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5.1.2. Vergröberungsverhalten des UFG Gefüges í Deterministischer Ansat z 

 

Die in Abbildung 56 bzw. Abbildung 57 dargestellten IPF- bzw. IQ- Darstellungen einer 

TEM-Lamelle bei verschiedenen Wärmebehandlungszeiten erlauben eine qualitative 

Diskussion der auftretenden lokalen Vergröberungsmechanismen. Als Orientierungs- 

und Interpretationshilfe sind in diesen Bildern einige stationäre Körner mit schwarzen 

Nummern markiert. Weiß beschriftete Körner durchlaufen signifikante 

Größenänderungen während der Wärmebehandlung, wobei die Migrationsrichtung 

einiger ihrer Tripelpunkte mit weißen Pfeilen eingezeichnet ist. Anhand dieser Pfeile ist 

gut zu erkennen, dass der überwiegende Anteil der Tripelpunktsmigration parallel zur 

Kornstreckungsrichtung abläuft. Die Länge von meist sehr dünnen Körnern wird hier 

durch die Migration der Tripelpunkte in Richtung ihres kleinsten Winkels verringert, 

wie am Beispiel der Körner #5, #7, #8 und #11 nachvollzogen werden kann. Die 

Mehrheit dieser Körner gehört der ɾ-Faser an und ist aufgrund der starken Textur von 

(größeren) ɻ-Faser-Körnern umgeben. Dadurch führt die abnehmende Länge dieser 

Körner häufig zu neuen ɻ-ɻ-Nachbarschaften. Das nebeneinander Vorliegen von 

Körnern mit ähnlicher Orientierung führt zur Entstehung von Kleinwinkelkorngrenzen 

zwischen ihnen. Dies kann zum Beispiel bei den Körnern #1 und #2 beobachtet 

werden, die zu Anfang der Wärmebehandlung durch Großwinkelkorngrenzen von 

ihrem gemeinsamen Nachbarn abgegrenzt werden. Nachdem ihr schmales, 

gemeinsames Nachbarkorn verschwindet, werden die beiden Körner zu durch eine 

Kleinwinkelkorngrenze getrennte Nachbarn. Das gleiche gilt für die Körner #2 und 

#10 , die zu Beginn noch durch das Korn #7 und Großwinkelkorngrenzen voneinander 

getrennt werden und am Ende der Wärmbehandlung nur noch von einer 

Kleinwinkelkorngrenze separiert werden.  

 

Die Farbcodierung der Korngrenze in Abhängigkeit ihrer Misorientierung in den IQ-

Darstellungen der TEM-Lamelle in Abbildung 57 zeigt, dass es sich bei der Mehrheit der 

migrierenden Korngrenzen um HAGBs mit einer Misorientierung von mehr als 10° 

handelt. Die Korngrenze #B beispielsweise weist eine Misorientierung von 12,5° oder 

mehr auf und bewegt sich signifikant. Es gibt jedoch einige Ausnahmen wie 

beispielsweise die Teile von Korn #1 umgebende Korngrenze #A, die sowohl eine hohe 

Misorientierung von 12,5°-15° gepaart mit einer starken Krümmung aufweist, jedoch 

nicht migriert. Im Gegensatz dazu ist beispielsweise Korn #11 von Korngrenzen mit 

geringer Misorientierung von teilweise weniger als 7,5° umgeben, die jedoch während 

der Wärmebehandlung signifikante Strecken zurücklegen. Dennoch erscheint die 

Misorientierung von 10° ein Wendepunkt im Korngrenzverhalten darzustellen: Die 

Mehrheit der Korngrenzen mit weniger als 10° Misorientierung sind immobil, während 

der Großteil der Korngrenzen mit einer Fehlorientierung von über 10 ° migriert.  
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Abbildung  56: IPF-Darstellung der TEM-Lamelle mit Ausschnittsvergrößerung im Ausgangszustand (a), nach 40 min 

Wärmebehandlung (b), nach 120 min Wärmebehandlung (c) 
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Abbildung  57: IQ-Darstellungen mit eingezeichneter Korngrenzmisorientierung der TEM-Lamelle mit 

Ausschnittsvergrößerung im Ausgangszustand (a), nach 40 min Wärmebehandlung (b), nach 120 

min Wärmebehandlung (c) 
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Die Migration der Korngrenzen über den Wärmebehandlungszeitraum zeigt einen 

Einfluss auf die Tripelpunktswinkel, deren Abweichung vom theoretischen Idealwert 

von 120° in Abbildung 58 dargestellt sind. Zu Beginn der Wärmebehandlung weichen 

die Tripelpunkte noch im Mittel 34° vom theoretischen Gleichgewichtszustand ab, 

während nach 120 min nur noch etwa 26° Abweichung zu finden sind. Dies geht mit 

einer Verringerung des Aspektverhältnisses der Körner einher.  

 

Abbildung  58: Abweichung der Tripelpunktswinkel in der TEM-Lamelle vom 120° Gleichgewichtszustand über die 

Wärmebehandlungsdauer 

 

Um einen Vergleich mit den ex-situ -Experimenten zu ermöglichen, wurden die in der 

Lamelle stattfindenden mikrostrukturellen Veränderungen quantifiziert. Der 

Flächenanteil der ɻ-Faser erhöht sich während der Wärmebehandlung von 70% über 

78% nach 40 min auf 81% nach 100 min, während der Anteil der ɾ-Faser von 9% über 

7% auf 5% sinkt. Der Anteil Großwinkelkorngrenzen sinkt während der ersten 40  min 

der Wärmebehandlung von 79% auf 68% und danach im weiteren Verlauf der 

Wärmebehandlung auf 59%. 
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5.2. Entstehung und Verformung des UFG Gefüges im Spaltprofilierprozess  

 

5.2.1. Validierung der Tracergradientenmethode zur Materialflussermittlung  

 

Die Funktion der Tracergradientenmethode als Methode zur Materialflussermittlung 

wurde sowohl an Blechstreifen aus HC480LA als auch HC320LA untersucht. Da beide 

Stähle vergleichbare Ergebnisse lieferten, sind die folgenden Voruntersuchungen zu den 

Walzexperimenten nur am Beispiel von HC480LA dargestellt.  

Der geätzte Querschliff eines vernickelten Bleches aus HC480LA in Abbildung 59 zeigt 

eine Nickelschicht mit einer mittleren Dicke von 30 µm, die sich als helle Schicht von 

der darunter zu erkennenden ferritischen Mikrostruktur des Ausgangsblechs abhebt. 

Die gemessene Schichtdicke stimmt gut mit der nach [BAC06] berechneten 

theoretischen Schichtdicke von 27 µm überein.  

 

 

Abbildung  59: Mit Nital geätzter Querschliff eines vernickelten H480LA-Bleches 

 

Die nach der Wärmebehandlung (700 °C 9 h) vor Umformung vorliegende Ausgangs-

Gradiententiefe sowie die Gradiententiefe nach der Umformung zu einem Abwalzgrad 

von 15% wurden sowohl mithilfe einer SIMS-Messung an einem Böschungsschliff als 

auch an einem Querschliff mittels EDX bestimmt und ist für HC480LA in Abbildung 60 

dargestellt. Hierbei zeigt der Gradient nach der Umformung in beiden Fällen eine 

geringere Tiefe als der Ausgangsgradient ohne Umformung.  

Die Absolutwerte der Gradiententiefen unterscheiden sich jedoch stark zwischen den 

beiden Detektionsmethoden. Aufgrund des niedrigeren Detektionslimits weist der 

mithilfe von SIMS bestimmte Gradient eine höhere Ausdehnung auf, die 

Ausgangsgradiententiefe wurde für den SIMS gemessenen Gradienten zu 25,5 µm 

bestimmt und ergab sich für die EDX-Methode zu 13 µm. Außerdem fällt auf, dass der 
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EDX-Gradient einen unstetigeren Verlauf zeigt als der mittels SIMS gemessene 

Gradient. Grund hierfür ist der über die Mikrostruktur nicht konstante 

Bgddsqgmlqimcddgxgclr* Implepclxcl `gjbcl `cgqngcjqucgqc ´d_qr bgddsqgml§-Kanäle. Dieser 

Effekt zeigt sich in der SIMS-Messung aufgrund der Mittelung des Gradientenverlaufs 

über eine breite Fläche nicht.  

 
 

Abbildung  60: Ni-Gradientenverlauf in HC480LA vor der Umformung und nach 15% Dickenreduzierung mit EDX 

gemessen (links), mithilfe von SIMS bestimmt (rechts) 

 

Der Einfluss des eingebrachten Ni-Gradienten auf die Härte des Ausgangsmaterials in 

Abbildung 61 zeigt, dass sich die Härte im Ausgangsmaterial in der Nähe der 

Grenzfläche von etwa 165 HV auf 174 HV erhöht. Dieser eher geringe Anstieg spricht 

für einen vernachlässigbaren Einfluss des Gradienten auf die mechanischen 

Eigenschaften des Ausgangsmaterials. Auffällig ist jedoch der starke Anstieg der 

Härtewerte dir ekt an der Grenzfläche zwischen Nickel und Stahl. Grund hierfür könnte 

die Bildung von feinen intermetallischen Phasen, aber auch die erhöhte Welligkeit der 

Schrägschliffoberfläche an dieser Stelle sein.  



 

88 

 

Abbildung  61: Am Böschungsschliff gemessener Härteverlauf über die Nickel-Stahl-Grenzfläche eines bei 700 °C für 

9 h wärmebehandelten HC480LA Stahlstreifens 

 

Die Walz-Umformung der vernickelten und wärmebehandelten Blechstreifen führt 

sowohl bei der Auswertung mithilfe von SIMS-Messungen als auch bei Verwendung von 

EDX als Analysemethode zu einer Reduktion der Gradiententiefe, wie bereits in 

Abbildung 60 gezeigt ist. Mithilfe der Gleichung 4.1 kann aus der nach der Umformung 

gemessenen Gradiententiefe sowie der jeweiligen Ausgangsgradiententiefe der 

Abwalzgrad des Gradienten bestimmt werden. Dieser ist für alle Proben über dem aus 

der Blechdickenänderung bestimmten Abwalzgrad in Abbildung 62 für HC480LA sowie 

für HC320LA in Abbildung 63 dargestellt. 

 

 

Abbildung  62: Abwalzgrad des Ni-Gradienten über dem Abwalzgrad der Blechstreifen aus HC480LA 

 












































































































































































































