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1. Einleitung

Im Zuge der Verknappung von fossilen Brennstoffen gewinnt das Konzept des
Leichtbaus besonders im Bereich Mobilitat immer mehr Wichtigkeit. Neben
konstruktiven Aspekten spielt im Leichtbau die Verwendung von hoherfesten
Werkstoffen eine gro3e Rolle. Diese mussen jedoch eine genigende Duktilitat
aufweisen, um eine akzeptable Schadenstoleranz der Bauteile zigewéhrleisten. Die
Erzeugung von hoherfestenWerkstoffen mit ausreichender Duktilitdt gehort somit zu
den aktuellen Herausforderungen der Materialwissenschaft, da die Erh6hung der
Festigkeit einesWerkstoffes meist mit einer Verringerung seiner Duktilitat einhergeht.
Eine Moglichkeit zur Erhdhung der Festigkeit eines Materials unter Erhalt einer
genugenden Duktilitat ist die Kornfeinung. Die steigende Fesigkeit eines Werkstoffes
mit sinkender Korngrof3e wird durch die Hall -Petch-Beziehung beschrieben und fur den
Leichtbau genutzt. Feinkdrnige Werkstoffe mit Korngréf3en im Bereich von 0,1-1 pum
(die haufig als UFG-Werkstoffe bezeichnet werden) kdnnen mithilfe verschiedener
Verfahren hergestellt werden, wobei hier haufig sogenannte Severe Rastic Deformation
(SPD) Prozessezum Einsatz kommen Aufgrund der hohen Korngrenzdichten in
mithilfe dieser Verfahren hergestellten Werkstoffen sind viele Prozesse in diesen
Werkstoffen (im Gegensatz zu konventionell grobkérnigen Werkstoffen) nicht durch
das Verhalten des Volumen im Korninnern, sondern durch das Verhalten der
Korngrenzflachen zwischen den einzelnen Koérnern dominiert. Dies fihrt zu
Anderungen sowohl im thermischen als auch im plastischen Verhalten dieser
Werkstoffe, die jedoch noch nicht vollstandig verstanden sind.

Die experimentelle Bestimmung der demthermischen sowie plastischen Verhalten von
UFGGefugen zugrunde liegenden Mechanismerstellt haufig eine Herausforderung dar,
da die bildgebenden Verfahren mit fir UFG Geflige ausreichender Auflosung nur die
Abbildung von Oberflachen erlauben und somit Prozesse im Volumen nicht untersucht
werden koénnen. Kolumnare Mikrostrukturen bieten hier (aufgrund ihrer in eine
Dimension als konstant annaherbareStruktur) Vorteile, die die Untersuchungen sowohl
des thermischen als auch des plastischen Verhtdns von UFGGefligen vereinfachen
Ein Umformprozess, in dem eine kolumnare UFG Mikrostruktur erzeugt wird, ist der
am Institut fir 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
fuhrt lokal zur Erzeugung eines stark gestreckten hochfesten UFG Gefliges. Im
Gegensatz zu klassischen SRWerfahren handelt es sich bei diesem Prozess um einen
kontinuierlichen Prozess, der die Erzeugung grofRvoluniger Halbzeuge mit lokalem
UFGGeflige im industriellen Mal3stab erlaubt. Aus diesem Grund ist dieser Prozessicht
nur als Herstellungsmaglichkeit eines Modellgefliges interessant, sondern auch fur 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 ultrafeinkérnig sind,
weisen sie einen starken Gefugegradienten auf. In friheren Arbeiten wurde bereits
gezeigt, dass sich dieser Gradient bereits zu Beginn des Prozesses in der Umfornmes
ausbildet und sich Uber den weiteren Verlauf des Prozessesioht weiter &ndert. Diese
Einstellung eines stationdren Zustands,die mit der Entstehung des UFG Gefliges
einhergeht, wirft sowohl Fragen zum Materialfluss wéhrend des Prozesses alsiach zum
Umformverhalten des UFGGefliges auf.

Ziel dieser Arbeit ist es, am Beispiel spaltprofilierter Mikrostrukturen grundlegende
Erkenntnisse zum thermischen und mechanischen Verhalten von (mithilfe von SPD-
Prozessen hergestellten) UFGGefligen zu gewinnen. Ein waterer Fokus dieser Arbeit
ist es, mithilfe dieser grundlegenden Erkenntnisse das technologische Verstandnis des
Spaltprofilierprozesses insbesondere in Bezug auf die Ausbildung des stationaren
Zustands zu erhohen.




2. Literaturtibersicht

2.1. Nanokristalline un d ultrafeinkdrnige Werkstoffe

Aufgrund ihrer hohen Festigkeiten sind ultrafeinkdrnige sowie nanokristalline
Werkstoffe seit mehr als zwei Jahrzehnten Gegenstand intensiver Forschung.Die
Bezeichnungen nanokristallin (nano crystalline, nc) und ultrafeinkér nig (ultrafine
grained, UFG) werden in der Literatur jedoch nicht immer einheitlich verwendet.
Generell bezeichnet der Begriff nanokristallin 8 Geflige mit einer mittleren Korngré3e
von weniger als 100 nm [KUMO3] . Als ultrafeinkdrnig werden meist Werkstoffe mit
KorngroRen zwischen 100nm und 1 um bezeichnet, wobei haufig weitere Kriterien
erfullt werden mussen. Valiev [VALO6b] klassifiziert Geflige mit einer Korngrof3e von
weniger als 1 um, die eine homogene und hinreichend gleichachsige Mikrostruktur
aufweisen, als ultrafeinkornig. Eine weitere Forderung ist das Uberwiegen v
Grolwinkelkorngrenzen (High Angle Grain Boundaries, HAGBS) in der Mikrostruktur .
Die Forderung von mind. 70 % GrolRwinkelkorngrenzen in einem UFG Geflige ergibt
sich aus der Beobachtung,dass ab desem Anteil von Grof3winkelkorngrenzen die
Mikrostrukturen n icht diskontinuierlich vergrébern [HUM99] und damit eine stabile
Kornstruktur darstellen [PRAO1].

2.2. Erzeugung von UFG Werkstoffen

Bei der Erzeugung von rc und UFG Werkstoffen werden zwei grundsatzliche
Herangehensweisenunterschieden: die sogenannten”bottom up &Methoden sowie die
“top down&Methoden [MEY06, VAL14]. = @mr wp8kethoden beruhen auf der
Verbindung einzelner Atome, Cluster oder nanokristalliner Pulver zu einem
nanokristallinen oder ultrafeinkdrnigen Werkstoff. Beispiele hierfur sind die
elektrolytische Abscheidung[KOCO07a, WAN97], die Inertgas-Kondensation [HANO5S] ,
sowie mechanischesMahlen mithilfe von Kugelmuhlen mit nachfolgender Verdichtung
[FARO9, LIU15]. Wahrend eine Vielzahl unterschiedlichster nc/UFG Materialien
mithilfe dieser “bottom up8 Methoden erzeugt werden kdnnen, ist die Herstellung von
groReren Probenvolumina mit diesen Methoden meist mit erheblichem Aufwand
verbunden.

Xs bcl gmecl _ | FMethddenzahlenmuntdr anddrefn thermomechanische
Prozesse Die Kombination von plastischer Verformung und anschlieliender
Rekristallisation erlaubt eine Reduktion der Korngro3e metallischer Werkstoffe bis zu
Werten in der Gréf3enordnung von 3-10 um [LAN13]. Bei Legierungen, die eine
Phasenumwandlung als Feststoff durchlaufen, kann ach mittels dieser
Transformationen Kornfeinung erreicht werden. Bei Stéhlen, die wahrend dieser
Phasenunwandlung gewalzt werden, kdnnen Korngré3en von etwas unter 5 pm
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erzeugt werden [HUM99] . Bei diesen Prozessen lassen sich jedbcmeist keine

KorngréRen von weniger als 1 um erzielen.

Kleinere KorngréfRenvon unter 1 um und je nach Legierungssystem teilweisebis in den

nanokristallinen Bereich kénnen 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 Werkstlick eingebracht
werden, um eine ultra-feinkdrnige Mikrostruktur zu erzeugen [AZUO08]. Um die dafur
notige Versetzungsdichte von mindestens p Tt | [VALOO, ISL97] im Werkstoff
erreichen zu konnen, mussen die Prozesse bei niedrigerhomologen Temperaturen
('Y it "Y [VAL14]) durchgefiihrt werden. Hierbei bleiben die Werkstiickgeometrien
naherungsweise kongant, sodass es keine geometrischen Beschrankungen fidie
erreichbaren Dehnungen gibt [PRAO1]. AufRerdem werden hohe hydrostatische
Druckspannungen wahrend des Prozesses erzeugt, die die Umformbarkettes Materials
erhohen [VALO6b] und somit die notwendigen Umformgrade in der Grof3enordnung
vone @ Yermoglichen [VAL14].

Die der wahrend SPDProzesen stattfindenden Kornfeinung zugrunde liegenden
Prozesse wurden von Hughes et al. [HUG97] sowie Prangnell et al [PRAO1]
beschriebenund beruhen auf der Umordnung neu erzeugter Versetzungen Die durch
die Verformung in das Material eingebrachtenVersetzungenliegen im Korninnern nicht
ausschliel3lich regellos verteilt vor, sie ordnen sich ab einer bestimmten Dichte aus
Grinden der Energieminimierung in Zellstrukturen an. Die Misorientierung dieser
Strukturen erhoht sich durch die Einlagerung weiterer Versetzungen mit steigender
Dehnung, wahrend sich ihre Gro3e verringert. Durch die kontinuierliche Erhéhung der
Misorientierung dieser Substrukturen werden diese zuerst zu Kleinwinkelkorngrenzen
bis schlie8lich aus ihnen neue GroRBwinkelkorngrenzen entstehen Bei weiterer
Erhbhung der eingebrachten Dehnung beginnen sich die erzeugten
GroRRwinkelkorngrenzen durch eine Rotation in Richtung der Scherrichtung neu
auszurichten, die Mikrostruktur andert sich von einer zellularen in eine eher lamellare
Struktur [PRAO1].




(b)

large strains
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Lamellar Boundaries (LBs)

Abbildung 1:  Schematische Darstellung detSubstrukturen eines Korns beiVerformung zu geringen Dehnungen
(links) und zu hohen Dehnungen (rechts) [HUG97]

Der Anteil von GroRRwinkelkorngrenzen erhdht sich stetig mit steigender Dehnung,
wahrend der mittlere Abstand der lamellaren Korngrenzensinkt. Ab einer Dehnungvon
etwa - L schreiten beide Prozessdangsamer voran, bisder mittlere Abstand der
lamellaren Korngrenzen die SubkorngrofRe erreicht hat und nicht weiter sinkt.
Hierdurch entstehen dinne, stark gestreckte Korner (siehe Abbildung 1). Weitere
Kornfeinung ist ab diesem Punkt nur noch durch das Aufbrechen dieser stark
gestreckten Korner in kirzere Segmente moglich, bisbei einer Dehnung von etwa
R p Teine globulare Mikrostruktur mit einer mittleren Korngrof3e von unter einem
Mikrom eter entsteht. Der Segmentierungsprozess der stark gestreckten Koérner lauft
jedoch sehr langsam ab, sodass dme gestrecken Korner dber einen weiten
Umformbereich stabil sind.

Die nach dem Segmentieren entstandene globulare Mikrostruktur verfeinertnach dem
Erreichen einer minimalen Korngrél3e auch bei weiterer Verformung nicht weiter. Beim
Erreichen  dieser  SattigungskorngroRe  verhindert das  Auftreten  von
Korngrenzmigrationsprozessen eine weiere Verringerung der Korngrof3e [PIP10].

Die bekanntesten SPBProzesse sind High Pressure Torsion (HPT) und EquaChannel
Angular Pressing (EQAP) [VALO4] . Aufgrund der eher kleinen Probenvolumina ist HPT
eher von akademischem Interesse, wahrend die im ECAPVerfahren umgeformten
ProbengréfRen skalierbar sind. HPT erlaubt im Vergleich zu ECAP aber einestarkere
Kornfeinung [PRAO1]. Beide Prozesewerden im Folgendenvorgestellt.
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High Pressure Torsion

Der Grundaufbau einer HPT-Presse ist inAbbildung 2 dargestellt. Die zylindrische Probe
wird von den beiden Stempeln zusammengepresst und durch die Rotatn eines der
beiden Stempel in sich tordiert. Die Geometrie der Probenvertiefung in den Stempeln
zusammen mit dem aufgepragten Druck sorgt fur die Entstehung von hohen
hydrostatischen Druckspannungen, die ein Materialversagen verhindern.

Upper Anvil

|

Sample

N i
Lower Anvil

oy

Abbildung 2:  Schematische Darstellung einer kgjh PressureTorsion-PressdKAW14]

Die Scherdehnung, der das Material unterworfen wird, ist vom Abstand des
Materialvolumens von der Probenmitte abhangig und kann unter der Annahme von
einer vom Drehwinkel unabhangigen Probendicke wie folgt berechnet werden
[KAW14]:

Gleichung2.1

Hierbei bezeichnet N die Anzahl Umdrehungen, r den Probenradius und h die
Probendicke Fir die von MisesVergleichsdehnung gilt:

¢ 01
No'Q

Gleichung 2.2

Die Vergleichsdehnung steigt proportional zur Anzahl Umdrehungen. Aul3erdem
steigen die Vergleichsdemungen (bei konstanter Umdrehungsanzahl) mit steigendem
Abstand zur Probenmitte.




Dies lasst sich auch an den Harteverlaufenn einer HPT-Probe (Abbildung 3) ablesen.
Alle Harteverlaufe zeigen unabhéngig von der Anzahl Umdrehungen ein Minimum in
der Probenmitte und ihren Maximalwert am auf3eren Probenrand Der mit der Anzahl
Umdrehungen steigende Wert der Vergleichsdehnung zeigt sich im steigenden
Harteniveau an den Probenrandern.
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Abbildung 3:  Vickersharte Gber den Radius von HPProben aus Cu 28wt% Ag, die unter 6 GPau verschiedenen
Umdrehungen umgeformt wurden [KAW14]

In der Mikrostruktur der HPT-Proben spiegelt sich cer Dehnungsgradient in einem
KorngroRengradienten wider. Wahrend in der Mitte der HPT-Probe uber weite
Umdrehungsbereiche die nahezu unbeeinflusste, meist grobkornige
Anfangsmikrostruktur vorliegt, findet in den randnéahe ren Bereichen Kornfeinung statt
[VORO04]. Bei sehr hohen Dehnungenverschwindet jedoch der Mikrostrukturgradient
und es findet auch bei weiterer Verformung keine weitere Kornfeinung statt, da ein
stationdrer  Zustand  erreicht wird. Aufgrund der Temperatur- und
Dehnratenabhangigkeit der Entstehung des stationéren Zustands wird seine Existenin
der Literatur haufig auf das Auftreten von kontinuierlicher (dynamischer)
Rekristallisation zurtickgefuhrt [VORO08a].
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Equal Channel Angular Pressing

Im ECARVerfahren (teilweise auch als Equal Channel Angular Extrusion, ECAE
bezeichnet) wird ein stangenférmiges Werksttick mit rechteckiger oder quadratischer
Querschnittsflache durch eine Matrize mit einem gewinkelten Kanal gepresst
(Abbildung 4). Der innere Kanalwinkel liegt hierbei tblicherweise zwischen 90° und

120 ° [KOCO7b]. Wenn das Material durch den gewinkelten Teil des Kanals gepresst
wird, erfahrt es Scherdehnungen, wahrend sich der Querschnitt der Probe nicht andert.

Plunger *

e 1

Sample

plunger

&)

pressed sample

Abbildung 4:  Schematische Darstellung desECARVerfahrens in 2D (links) [VAL14] sowie in 3D (rechts) mit
Definition der x, y und z-Ebene[BER99]

Die Vergleichsdehnung, die durchN ECARSchritte in das Probenmaterial eingebracht
wird, wird durch den Kanalwinkel sowie dem aufReren Kanalwinkel bestimmt
[IWA96] :

COE & — Wi Qo— Gleichung 2.3
¢ C ¢ G

5=

Fiur einen Kanalwinkel von 90 ° ergibt sich relativ unabhéngig von  n&herungsweise
eine Vergleichsdehnung von - p [LANOO]. Je kleiner der Kanalwinkel gewahlt
wird, desto groR3er ist der Einfluss der Au3enkrimmung [VALOGa].

Durch mehrfaches Wiederholen des ECAPProzesses kanrausreichend Scherdehnung
in das Material eingebracht werden, um UFG Geflige zu erzeugen [SEG95]. Die
mehrfache Durchfihrung von ECAP an einem Werkstlck bietet aul3erdem die
Madoglichkeit, unterschiedliche Mikrostrukturen durch Rotieren der Werkstiicke um ihre
Langsachse zwischen den Verformungsschrittemerzustellen. Durch die Rotation kann
die Lage der Scherebenesowie der Scherrichtung in der Probe variiert werden, es
ergeben sich verschiedene Prozesouten, die in Abbildung 5 links dargestellt sind. Bei




Route A wird das Werkstiick zwischenden 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
Durchgangenum 90°in immer die gleiche Richtung gedreht, wéahrend die Route Ba auf
90°-Rotationen in stets wechselnde Richtung beruht.

Number of pressings

Route|Pla

0 1 2 3 4 5 6 7 8
X |0 o = = = = = = =

A y |l O ~~——e——reonoeooooo—
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“ | z | OO o o oo oo o
! x |O @ 2 s~ /2 ~ /7 N 7

By Y [ = =7 = e = e e e
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B | Y |l =0 0 == 0 0O
z | 0O 0 ==0 0O===0
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c Yy | O =00 =0 =0
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Abbildung 5:  Die vier grundlegenden Prozessrouten in ECARNAKOQ] (links), Verzerrungen kubischer Elemente
durch ECAP in Abhangigkeit der verwendeten Route[VALO6a] basierend auf [FUR98](rechts)

In Abbildung 5 rechts ist die Verzerrung kubischer Elemente durch die verschiedenen
Routen bezogen auf das Koordinatensystem irAbbildung 4 darstellt. Route A fuhrt nur
in Y-Richtung zu einer mit der Anzahl Durchgangen stetig steigenden Vererrung des
Elements, wahrend die ZRichtung 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 RouterBc 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 fiihrt auch
Route C zu keiner Verzerrung in der Z-Ebene[FUR98].

Da Reversionen der Scherrichtung dieMikrostrukturentwicklung begtinstig en, fihren
die Routen Bc und C schneller zu einem homogenen UFGGeflge als die RoutenA und
Ba [IWA97, OH-98]. Aufgrund der fehlenden Verformung in der Z-Ebene bei RouteC
findet die effizienteste Kornfeinung meist in Route Bc statt [FUR98].

Im Laufe der Zeit wurden verschiedene weitere SPD bzw. SPDnahe Prozesse
entwickelt, wie Accumulative Roll Bonding (ARB) [SAI99], Repetitive Corrugation and
Straightening (RCS) [HUAO4], Multidirectional Forging (MDF) [ZHEO4] sowie das
Spaltprofilieren, welches im néchsten Abschnitt vorgestellt wird.
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2.2.2. Spaltprofilieren

Spaltprofilieren bezeichnet einen Massivumformungsprozess zur integralen Erzeugung
von verzweigten Blechstrukturen [GROO07], der im Institut fur Produktionstechnik und
Umformmaschinen (PtU) der TU Darmstadt entwickelt wurde. Hierbei wird ein
Ausgangsblech bei Raumtemperatur mithilfe eines Werkzeugsystems dstehend aus
Hilfswalzen und stumpfwinkligen Spaltwalzen umgeformt. In diesem inkrementellen
Prozess durchlauft cas Hech mehrere Walzgeruste, wobei der Abstand der Spaltwalzen
zueinander von Gerlst zu Gerst, d.h. von Stich zuStich verringert wird. Wie in
Abbildung 6 zu sehen, werden hierdurch an beiden Seiten des Bleches jeweils wei
Flansche erzugt, deren Lange sich mit jedem Stich weiter erhéht. Aufgrund der
charakteristischen Werkzeugnordnung kommt es wahrend der ersten Stiche zur
Entstehung eines hydrostatischen Druckpannungszustands innerhalb des Werkstlcks,
der zur Bildung einer Umformzone fihrt, sobald die erzeugten Flansche vollstandig in
Kontakt mit Hilfs- und Spaltwalze stehen Diese Ausbildung eines hydrostatischen
Spannungszustandsfuhrt zur Unterdrickung von Rissbildung und somit zu einer
Erhohung des Umformvermodgensdes Materials[BRU17].

\ — Splitting roﬂs\./
\ | supporting roll y

Abbildung 6:  Verfahrensprinzip des Spaltprofilierens (links, Mitte) und Querschnitt des Profils (rechts) mit
Koordinatensystem [BRU17]

Das so entstehende Profil besteht auseinem sogenannten Steg sowie jeweils zwei
Flanschen anden gespaltenen Bandkanten (sieheAbbildung 6), wobei der Bereich des
Profils, in dem sich die beiden Fansche trennen, als Spaltgrund bezeichnet wird. Da
der Hauptteil des Materialflusses hier nicht in Vorschulrichtung, sondern vom Steg in
die Flansche stattfindet, wird aus Grinden der Vergleichbarkeit mit anderen Prozessen
bei der Beschreibung dieses Prozesses das inAbbildung 6 dargestellte
Koordinatensystem verwendet, bei dem die Richtung von Steg zur Flanschspitze &
Walzrichtung und die Vorschubrichtung als Transversalrichtung definiert werden.

10



Die im Folgenden prasentierten Eigenschaften von Spaltprofilen wurden an
verschiedenen Uberwiegend ferritischen Stahlen untersucht: an hochfesten
niedriglegierten Stahlen wie HC480LA und HC340LA, rostfreiem ferritischen Stahl mit

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

mikrolegiertem Feinkornstahl (RAWAEL 80s). Sie werden am Beispiel von HC480LA
diskutiert, kdnnen qualitativ aber auf alle anderen untersuchten Stahle Ubertragen
werden.

HC 340 LA HC 480 LA

split surface

Abbildung 7: Gefiige und Koordinatensystem in einem spaltprofilierten Bauteil fur zwei verschiedene
mikrolegierte Stahle [AHM17]

Durch die lokal unterschiedlichen Dehnungen im Prozess ist @&s Geflige eines
Spaltprofils stark gradientenbehaftet. Wie in Abbildung 7 dargestellt, findet sich nahe

der Flanschoberseite ein sehr feinkdrnigesjn Walzrichtung stark gestrecktes®* N_ | a _i ¢
Geflige mit einem Aspektverhéltnis von etwa sieben welches senkrecht zur
Flanschobeseite Abmessungen von unter 100nm aufweist (siehe Abbildung 8). Um

eine Vergleichbarkeit dieses stark gelangten Gefliges mit anderen weniger gestreckten
Gefligen zu ermdglichen, kann eire effektive Korngré3e'Q  bestimmt werden, die auf

der mittleren Gleitlange von Versetzungen beruht. Diese ist demittlere Durchmesser

der stark gestreckten, als Ellipse angendherten Kérnemit Minimaldurchmesser 'Q

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

Q Q OT[ED 00([0‘“ 8 w T[ﬁ"-)(p XVv Gleichung2.4

Nach dieser Formel weist das Geflige an der Flanschoberseite eingffektive Korngrol3e
von etwa 0,2 um auf, was im Bereich der ultrafeinkérnigen Materialien liegt. Es weist
mit Uber 80 % aulRerdem den in der Definition (siehe Abschnitt 2.1) geforderten hohen
Anteil an Gro3winkelkorngrenzen auf (siehe Abbildung 8 rechts). Trotzdem wirde
diese Mikrostruktur nach dieserDefinition aufgrund ihrer starken Streckung nicht als
ultrafeinkdrnig bezeichnet werden.

Literaturtibersicht 11



Die Kornfeinungsmechanismen, die wahrend des Spaltprofilierens zur Entstehung
dieser Gefuge fuhren, sind jedoch identisch zu denen in den géangigen SPIProzessen.
AuBBerdem ist die Entstehung von stark gestreckten Kornern Teil des
Kornfeinungsprozesses, der allen SP®erfahren zugrunde liegt. Da diese gestreckten
Korner Uber einen groRen Umformbereich stabil sind, treten sie haufig auch in mit
gangigen SPDVerfahren eingestellten Mikrostrukturen auf, wie zum Beispiel in Uber
die ECARRoute A verformtem Aluminium [IWA98, LANOO]. Aus diesem Grund wid
die Mikrostruktur an der Flanschoberseite von Spdtprofilen im Folgenden als UFG
Mikrostruktur bezeichnet werden.

Nach der in 2.2.1 dargestellten Definition handelt es sich beim Spaltprofilierprozess
aufgrund der Formanderung des Wekstlcks nicht um einen SPDProzess. Auch ist die
Bildung der oben diskutierten UFG Mikrostruktur eher ein Nebeneffekt des
Umformverfahrens und nicht Ziel des Prozesses, wie bei SPIerfahren ublich.
Trotzdem weist der Prozess mit den auftretenden hohen Dehnungen, dem
hydrostatischen Spannungszustad und der erzeugten Pancake UFGMikrostruktur mit
hoher Defektdichte auch Charakteristiken von SPDBProzessen auf. Daher kann der
Spaltprofilierprozess als SPBnaher Prozess interpretiert werden[AHM17] .

1.4
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= effektive KorngroBe| 1o % -
12+ © Pancake-Dicke 5 S s00la
A Aspektverhéltnis y - 5 180 <
1.0} 17 @ "’ 170 o
Tl ” 3 £ 400} 0@
x
2 0.8} 16 2 2 {60 £
° a o) s a n n b=
2 1° 2 8300 - a 150 o
o 06r A 14 5 § " Jao 2
o A o = e n @
c " L “ o 200 - o
S 04} a 43 o a 430 &
>°c L 2 9 o
& 4 > 420
0.2k o e 2100 A
an ® 41 s 410
oo © o
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Abstand zur Flanschoberseite [pm] Distance to the surface [um]
Abbildung 8: Effektive KorngréBe, Aspektverhaltnis und Korndicke senkrecht zur Flanschoberseite in

Abhangigkeit vom Abstand zur Flanschoberseite [KAU13] (links); Korndicke senkrecht zur
Flanschoberseite sowie Anteil GrofRwinkelkorngrenzen in Abhangigkeit vom Abstand zur
Flanschoberseite eines BASOLA Spltprofils [MULOS8] (rechts)

In Spaltprofilen liegt senkrecht zur Flanschoberseite ein starker Gefligegradient vor.
Wie in Abbildung 8 zu erkennen ist, steigt die KorngroRe mit dem Abstand zur
Flanschoberseite, wahrend der Anteil von GroRwinkelkorngrenzen im Geflige sowie das
Aspektverhaltnis der Kdrner sinken. Aus diesem Grundbeschrankt sich das UFGSefiige
auf den Bereich nahe der Flanschoberseite,wéhrend an der Flanschunterseite ein
klassisches kaltgewalztes Geflige vorliegtAbbildung 7).
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Senkrecht zur Flanschoberseitekann zusatzlich ein Texturgradient beobachtet werden
(siehe Abbildung 9). Nahe der Flanschoberseite liegt eineflir gewalzte Stahle typische
Textur mit ausgepragter | - und r-Faservor. Bei allen Orientierungen der | -Faser, die
in Abbildung 9 mit einer roten Linie gekennzeichnet ist, liegt die kristallografische
<110> -Richtung parallel zur Walzrichtung, wahrend die r-Faser (blaue Linie in
Abbildung 9) aus Orientierungen besteht, deren die <111> -Richtung parallel zur
Normalenrichtung liegt. Mit zunehmendem Abstand zur Flanschoberseite sinkt die
Intensitat der beiden Fasern wahrend sicheine GossLage ({110}<0 01>) bildet und
an Intensitat zunimmt [NIE13] .

 J
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Abbildung 9:  Textur in HC480LA Spaltprofilen in Abh&ngigkeit vom Abstand zur FlanschoberseitegfNIE13]

Der Mikrostrukturgradi ent senkrecht zur Flanschoberseite fihrt zueinem Gradienten
in der Harte. Wie in Abbildung 10 zu sehen, flhrt das Spaltprofilieren von HCA80LA zu
einer Erhdhung der Harte um mehr als 80% im Vergleich zum Ausgangszustad. Mit
steigendem Abstand zur Flanschoberseite sinkt die Harteunachst starkund erreicht in
etwa 250 um Abstand ein Plateau, welches tGber der Harte des Ausgangszustands liegt.
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Abbildung 10: Harteverlauf senkrecht zur Flanghoberseite eines HCA80LA Spaltprofilsim Vergleich zur Grundharte
des Ausgangsbleche$KAU13]

Parallel zur Flanschoberseite findetsich kein Gefligegradient, sondern eine konstante
Mikrostruktur und Harte. A bgesehen von den Flanschspitzen, in denen die Harte abfallt,
finden sich wie in Abbildung 11 dargestellt parallel zur Flanschoberseite konstante
Hartewerte, deren Niveau vom Abstand zur Obersée abhangt. Weitere Stiche fuhren
zu einer Verbreiterung dieser Plateaus, da sich die Lange der Flansche erhoht, nicht
aber zu einer weiteren Hartesteigerung oder Mikrostrukturfeinung . Wie auch im HPT-
Prozess beobachtet (siehe2.2.1), entsteht hier nach einer gewissen Umformung en
stationéarer Zustand, bei dem weitere Umformung keinen Einfluss auf die Mikrostruktur
hat.
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Stich X \\\/
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Abbildung 11: Schematische Darstellung der Entwicklung der Harteplateausin Spaltprofilen bei weiteren
Spatstichen
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Im Gegensatz zu den Beobachtungen an HP-Proben kanndie konstante Mikrostruktur

wahrend des Spaltprofilierens nicht ausschliel3lich auf eine minimal erzielbare
KorngroRe aufgrund von einsetzenden Korngrenzmigrationgprozessen zurickgefihrt
werden. Die Exigenz einer Sattigungskorngrof3e kann nur Grund fur die konstante
Mikrostruktur direkt an der Flanschoberseite sein, wéahrend die Mikrostruktur in

hoheren Abstanden zur Flanschoberseite bei zusatzlicher Umformung weiterhin
Kornfeinung aufweisen musse. Dies entspricht jedoch nicht den Beobachtungen eines
bei weiterer Umformung konstant bleibenden Gefligegradienten tber den gesamten
Flansch. Daher kann die Bildung des charakteristischen Mikrostrukturgradienten

wahrend des Spaltprofilierprozesses nur durch die Ausbildung einer konstanten
Dehnungsverteilung in der Prozesszoneerklart werden. Dies passt zum Verhalten der
gemessena Walzkrafte wahrend des Prozesses, di@ach einem Anstieg tber die ersten
Stiche konstant bleiben [GROO07]. Aufgrund der Ausbildung des stationdren Zustands
ist die Spalttiefe im Spaltprofilierprozess nicht durch steigende Prozesskrafte oder die
begrenzte Umformbarkeit des Materials begrenzt, wodurch sich theoretisch eine
unendliche Spattiefe realisieren lassen wiirde [MULO7, MULOS] .

Aufgrund der OberflachenvergréRerung, 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 statioréren
Zustands widerspricht, wobei der Materialfluss wahrend des Spaltprofilierens noch
nicht abschlie3end geklart ist.
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2.3. Mechanische Eigenschaften von UFGWerkstoffen

Das grof3e wissenschaftliche Interesse an UFQund nc Werkstoffen in den letzten

Jahrzeten ist auf ihre aul3ergewdhnlichen Eigenschaften wie zum Beispiel eine hohe
Festigkeit und geringe Verformungsverfestigung [VAL97] zurtckzufihren. Aufgrund

ihrer geringen KorngroRe enthalten UFG und nc Werkstoffe einen sehr hohen Anteil
von Korngrenzen, die einen grofRen Einfluss auf ihre ungewohnlichen mechanischen
Eigenschaften haben [VAL14]. Aufgrund dieses hohen Anteils von Korngrenzen ist die
Versetzungskewegung 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 Korngro3en wird die plastische Verformung Uber
Versetzungsbewegungenm Korninnern getragen. Korngrenzen bilden hier Hindernisse
fur die Versetzungsbewegung Je kleiner die Kérner sind, d.h. je héher der Anteil von
Korngrenzen in der Mikrostruktur ist, desto schwieriger wird eine Verformung tber

Versetzungsbewegungen und destomehr Einfluss haben Korngrenzprozesse auf ihr
Verformungsverhalten. Aus diesem Grund spielen neben der héaufig beobachteten
Verformung Uber Scherbandbidung Korngrenzphdnomene wie Korngrenzgleiten,
Kornrotationen und Korngrenzmigration [CAHO6a, SCH12, MEY06] neben der héaufig
beobachteten Veformung Uber Scherbandbildung in UFG und nc Werkstoffen eine
grol3e Rolle und werden daher im Folgenden genauer betrachtet.

Verformung tUber Scherlokalisierungen

In Werkstoffen mit konventionellen Korngréf3en treten Scherlokalisierungen meist nur
bei selr hohen Dehnraten in Form von adiabatischen Scherbéndern auf. Diese
entstehen aus Gleitbandern, die sich auf einer definierten kristallografischen Ebene
innerhalb eines Korns bilden.Diese Verformungslokalisierung fuhrt zur Entstehung von
Warme aufgrund der inneren Reibung. Bei hohen Dehnraten kann diese nicht schnell
genug an die Umgebung abgefuhrt werden unddie lokalen Temperaturunterschiede
kénnen nicht ausgeglichen weden. Hier werden adiabatische Temperaturerh6hungen
von bis zu 700 °C berichtet[DOD12] . Aufgrund dieser erhéhten Temperatur kommt es
zu einer lokalen Entfestigung des Materials Kann diese Entfestigung nicht durch die
lokale Kaltverfestigung des Materials sowie die mogliche Festigkeitssteigerung
aufgrund der lokal erhdohten Dehnrate kompensiert werden, kommt es zu einer
verstarkten Lokdisierung der Verformung und somit zu einem selbstverstarkenden

16



Prozess,sodass der Uberwiegende Teil der plastischen Verformung des Werkstoffs Giber
Scherbander gtragen wird [XU96]. Dieser Prazess wird durch ein geringes
Verfestigungsrermdgen sowie eine niedrige oder gar negative Dehmaten-
empfindlichkeit beglinstigt [STA81, DOD12]. Die lokale Entfestigung kann durch in den
Scherbandern auftretende dynamische Rekristallisation verstarkt werden [MAT82] .
Innerhalb des Scherbandskann es zu einer Rotation von Korngrenzsegmenten um bis
zu 30° kommen und eine ultrafeinkérnige oder nanokristalline gleichachsige
Mikrostruktur erzeugt werden. Zur Unterscheidung dieses Prozesses von der auf
Korngrenzmigration beruhenden dynamischen Rekristallisation wird dieser Prozess
auch als dynamische Rotationsrekristallisation bezeichnefMEYO03, LINO7]. Teilweise
wird dynamische Rekristallisation auch als Ursache anstatt als Folge der
Scherbandbildung diskutiert [RITO8].

Da ultrafeink 6rnige Werkstoffe meist ein geringes Verfestigungsvermogereeigen, tritt

bei ihnen Scherbandbildung bereits bei niedrigen Dehnraten auf. Insbesondere krz

Metalle, die im ultrafeinkérnigen und nanokristallinen Zustand zusatzlich zum geringen
Verfestigungsvemogen eine stark reduzierte Dehnratenempfindlichkeit aufweisen

(siehe Abschnitt 2.3.4), zeigen eine ausgepragte Neigung zur Scherbandbildung
[ZEHO9].

Abbildung 12: Entstehung und Entwicklung von Scherbé&ndernbei der Stauchung von Eisen mi einer Korngro 3e
von 268 nm zu Dehnungen von 0,3% (a) und 7,8% (b) [JIA03]

In Eisen mit Korngrél3en von tber 1 um wurde bei Stauchung mit einer Dehnrate von
p 1 O bei Raumtemperatur homogene plastische Verformung bis zu einer Dehnung
von mindestens 15% gefunden. Im Gegensatz dazu wird bei Korngré3en zwischen
80 nm und 300 nm nahezu die gesamte plastische Verformung von Scherbé&ndern
getragen (Abbildung 12) [WEIO2, JIAO3]. Diese Scherbander weisen jedoch im
Gegensatz zu da in Werkstoffen mit konventionellen KorngréRen gefundenen keine
gleichachsige, sondern eine gestreckte Mikrostruktur auf, die sich klar von der
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gleichachsigen Mikrostruktur aufRerhalb der Scherbander abhebt(siehe Abbildung 13).

Aulerdem weist die Mikrostruktur der Scherbénder eine hohe Versetzungsdichte als
Anzeichen einer  versetzungsgetragena  Verformung statt  dynamischer

Rekristallisationsprozesseauf. Es handelt sich lei diesen Scherbandern also nicht um
adiabatische Scherbander, die Entfestigung des Materials ist geometrisch und nicht
thermisch bedingt. Wei et al. [WEIO2] vermuten, dass aufgrund der geringen Korngrél3e
die Rotation von Kérnern mdglich ist, sodass kooperatives Gleiten mehreer Kérner

stattfinden kann, welches zu einer lokalen Entfestigung und somit zur Verstarkung der
Verformungslokalisierung fuhrt.

Abbildung 13: Hellfeld-TEM Aufnahmen des gleichachsigen GefiigeauRRerhalb (a) sowie des gesteckten Gefliges
innerhalb eines Scherbandgb) in nc Eisen nacHWEI02]

Bei hohen Dehnraten in der GréRenordnung vonp 1O werden jedoch auch in UFG
Werkstoffen adiabatische Scherbander gefunderfWEIO4a] . Diese treten im Vergleich
zu grobkornigen Werkstoffen aufgrund des reduzierten Verfestigungsvermogensvon
UFG Waeakstoffen in diesen friher auf [YUA12].
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Korngrenzmigration

Korngrenzmigration bezeichnet einen Prozess, bei dem sicldie Korngrenze unter einer
auleren Spamung in ihre Normalenrichtung bewegt. Analog zur Korngrenzmigration
wahrend Warmebehandlungen wéchstein Korn in sein Nachbarkorn hinein. Dieses
Phanomen wurde bei Kleinwinkelkorngrenzen bereits in den 50er Jahren beobachtet
[BAI54, LI53] . Fur GroRRwinkel-Kippkorngrenzen wurde esin Aluminium -Bikristallen
bei erhbhten Temperaturen unter in ihre Normalenrichtung angelegter Scherdehnung
von Winning et al. 2002 experimentell nachgewiesen[WINO2] . Aul3erdem suggerieren
EBSDMessungen an in die Sattigung HPFumgeformten und danach kaltgewalzten
Kupfer-Proben, dass dieser Mechanismus fur die Entstehung einer Sattigungskorngrol3e
im HPT-Prozessverantwortlich ist [REN14]. Die Migration wird auf die Bewegung von
Korngrenzversetzungen, aus denen die Korngrenze besteht, zurtickgefuhrt.

I

|

Abbildung 14: Schema Kongrenzmigration 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 de Kristalliten)

Unter externer Last wurde sowohl theoretisch als auchexperimentell nachgewiesen,
dass die Korngrenzmigration in Normalenrichtung an eine Translation parallel zur
Korngrenze gekoppelt istfCAHO4] . Diese Kopplung fuhrt dazu, dass aucheine parallel
zur Korngrenze angelegte Schubspannung eine Migration der Korngrenze 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 Verhéltnis von Mgrations-
geschwindigkeit in Normalenrichtung 0 und der Translationsgeschwindigkeit parallel
zur Korngrenze - wird hi erbei durch den Kopplungsfaktor ; beschrieben[CAHO06a]:

v fuv Gleichung 2.5
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Molodov et al. zeigten, dass sich Klein und GroRwin kelkippkorngrenzen in Aluminium -
Bikristallen bei erhéhten Temperaturen unter Zugspannung in 45° unter Auftreten von
Translation parallel zu ihrer Ebene in ihre Normalenrichtung bewegen [MOLO7,
MOL11]. Dieses Verhalten wird mit der Bewegung von Stdenversetzungen, aus denen
die Korngrenze besteht, erklart (siehe Abbildung 15). Der Kopplungsfaktor  wird vom
Versetzungsgehalt der Korngrenzebestimmt.

Abbildung 15: Bewegung einer Korngrenze unter angelegter Scherspannung[MOLO07]

Der Versetzungsgehalt einer Kleinwinkelkorngrenze mit einer Misorientierung —kann

mittels unten stehender Gleichung bestimmt werden, die einen Zusammenhang
zwischen dem AbstandD” zweier Versetzungen innerhalb der Keinwinkelkorngrenze

und ihrer Misorientierung —herstellt [LEJ10]:

@

<

i Qec_ Gleichung 2.6

Wahrend die Versetzungsstruktur von Kleinwinkelkorngrenzen auch mittels
"gjbec clbcp Tcpd_ _fpcl “cqgrgkkr ucpbecl
einer GroR3winkelkorngrenze nur kontinuumsmechanisch mittels der Frank-Bilby-
Gleichung bestimmt werden. Diese Gleichung bestimmt eine Burgers/ektor-Dichte
mittels eines Frank-Umlaufs [PRI13]:

0 Y Y 3] Gleichung2.7

B bezeichnet den GesamiBurgers-Vektor aller Versetzungen in der Korngrenze, die vom
Vektor p bekreuzt werden. Ry und R. bezeichnen die Rotationen der Kérner 1 und 2
relativ. zum Koordinatensystem. Der Vektor p ist ein beliebiger Vektor in der
Mikrostruktur. Diese  Gleichung erlaubt mehrere Losungen, u.a. wenn
Rotationssymmetrien der Gitterstruktur mehrere Werte von Ry und R» zulassen
[CAHO6Db] . Dies bedeutet, das einer Korngrenze mit einem Misorientierungswinkel —
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je nach Kristallsystem verschiedene Versetzungsdichte zugeordnet werden kdnnen.
Gorkaya et al. konnten fir bestimmte Aluminium-Gro3- und Kleinwinkel-
kippkorngrenzen zeigen, dass beidemdglichen Lésungen der FrankBilby-Gleichung je
das Verhalten der Kangrenze mit dem Misorientierungswinkel —und sowie einer
aquivalenten Korngrenze mitdem Misorientierungswinkel 90°- —beschreiben[GORO09].

Korngrenzgleiten

Der Begriff des Korngrenzgleiters wird in verschiedenen Kontexten verwendet.
Meistens wird er ph&dnomenologisch fur Prozesse verwendet, bei denen es zu einer
"? ejcgrsles§8 tml | mpl epcl xcl _lcgl _I' bcp
Starrkorperbewegung von Kornern entlang ihrer Korngrenze definiert (Abbildung 16).
Es kommt zu keiner Bewegung der Korngrenze in ihre Normalenrichtung.

In  konventionellen grobkornigen Werkstoffen tritt Korngrenzgleiten erst ab
Temperaturen von 0,5 Ty oder héher auf [SERO7]. So wurde es beispielswése in
Aluminium -Bikristallen bei erhéhten Temperaturenim ZugversuchKorngrenzgleiten an
einer Korngrenze beobachte, die unter 45° zur Zugrichtung lag [GORO09].

I\

|

Abbildung 16: Schematische Darstellung von Korngrenzgleitemach [CAHO4]; die blauen Linien markieren sowohl
in der Ausgangskonfiguration (oben) als auch im verformten Zustand (unten) die Lage einer
Ebenenspur in den Krisalliten

In UFG Geflugen hingegen wurde Korngrenzgleiten bereits bei Raumtemperatur
beobachtet. Beispielsweise wurde es in ECAProzessiertem Aluminium anhand des
Verformungsbilds um Hérteeindriicke [CHIO6] sowie anhand von Verformungsreliefs
im Zugversuch nachgewiesen [SAB08]. Mittels Rasterkraftmikroskop-Aufnahmen
konnte Korngrenzgleiten auch in mittels ECAP erzeugten ultrafeinkdrnigem Kupferbei
Raumtemperatur unter Zugbelastung gezeigt werden [VINO1] . Im Gegensatz dazu
zeigte ein in eine Nickel-HPT-Probe eingebrachtes und in der Sattigung
weiterverformtes FIB-Gitter keinerlei Anzeichen fir Korngrenzgleiten [HAFO7] .
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Fur Korngrenzgleiten werden in der Literatur verschiedene Mechanismen vorgestellt.
Am haufigsten werden die Bewegungen von Korngrenzversetzungen sowie
diffusionsgetriebene Prozesse diskutiet:

Abbildung 17: Korngrenzgleiten wéahrend Kriechens einer Aluminiumlegierung bei 2,5% Dehnung erkennbar
anhand eineseingeritzten Markers senkrecht zur horizontalen BelastungsachsgBEL67]

Da das Abgleiten von Korngrenzen aneinander zuerstin Kriechexperimenten
beobachtet wurde [BEL67] (siehe Abbildung 17), liegt die Vermutung nahe, dass das
bei plastischer Verformung von UFG und ncWerkstoffen auftretende Korngrenzgleiten
auf einem ahnlichen Mechanismus beruht.

Chokshi et al. postulierten 1989, dass der Mechanismus des CobkKriechens eine
tragende Rolle beider plastischen Verformung von ncMaterialien bei Raumtemperatur
spielt [CHO89]. Coble-Kriechen beruht auf dem spannungsinduzierten Transport von
Leerstellen entlang von Korngrenzen aus Zugspannugsbereichen in Druckspannung-
bereiche. De Kriechrate flr Coble-Kriechen lasst sich wie folgt besimmen [COB63]:

10, Gleichung2.8
) PYF50

Hierbei bezeichnet my das atomare Volumen, 1 die Korngrenzdicke, O den
Korngrenzdiffusionskoeffizienten und d die Korngrof3e. Im Bereich nanokristalliner
Materialien kann aufgrund des hohen Anteils von Korngrenzen CobleKriechen
basiertes Korngrenzgleiten bereits bei Raumtemperatur eine Rolle spielefCHO89] .
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Neben korngrenzbasiertem Kriechen kdnnen Kriechprozesse auch entlang von
Tripej 8nsl i rq8jglgcl _ " j _ sW6 und ncWerksfoffeg delp vie? | r ¢ g |
hoher als in CG Werkstoffen. Fir die Tripelpunktskriechrate -  gilt [FEDOZ2]:

C Hngi I;O Gleichung2.9

w bezeichnet den Tripelpunktdurchmesser, O den Diffusionskoeffizienten fir

Tripelpunktsdiffusion, | bezeichnet die Lange des Korngrenzvissetzungsaufstaus in der
Néhe des Tripelpunktes. Aufgrund des hoheren Defektvolumens ist der
Tripelpunktsdiffusionskoeffizient 'O  mehrere GroéRenordnungen grofer als der
Korngrenzdiffusionskoeffizient [KOCO07a], experimentelle Werte sind jedoch schwer
zuganglich und daher nur fir wenige Systeme bekannt. Fir das System AEZn wurde

gezeigt, dassdieser drei Grolienordnungen groR3er ist als der Diffusionskoeffizient fur

Korngrenzdiffusion [BOKO01].

Korngrenzversetzungsgetriebenes Korngrenzgleiten beruht auf der Bewegung vo
Korngrenzversetzungen deren Burgers-Vektor parallel zur Korngrenzebene liegt. Ihre
Burgers-Vektoren sind von geringerer Lange als die von Gitterversetzungen und liegen
haufig in der Grol3enordnung von einem Fiinftel bis einem Drittel des Gitterparameters
[KOCO7a]. Eine weitere Beschreibungsart dieser Art des Korngrenzgleitens ist das
Auftreten von atomaren Scherevents in der Korngrenzg CON00O, CONO2]. Diese Events
kébnnen auch als Bewegung von Kongrenzversetzungen aufgefasst werden, deren
Versetzungskernje nach Charakter der Scherevents unterschiedlichstark delokalisiert
ist. Conrad [CONO7, CONO05] postuliert, dass die Bewegung dieser
Korngrenzversetzungen durch den Aufstau von Gitterversetzungen an der
entsprechenden Korngrenze unterstitzt werden kann (siehe Abbildung 18), wenn die
KorngroRe noch signifikante Bewegungen von Gitterversetzungen erlaubt.

Glide plane with
Dislocation Pile- up

Grain
Boundary

Glide plane with
Dislocation Pile- up

Abbildung 18: Schematische Darstellung von durch/ersetzungsaufstau unterstiitzter Korngrenzscherung[CONO7]
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Wahrend der Aufstau von Gitterversetzungen die Bewegung von Korngrenz
versetzungen vereinfachenkann, behindern Tripelpunkte Korngrenzversetzurgen bei
ihrer Migration und haben daher einen erheblichen Einfluss auf das
Verformungsverhalten des Materials [GUTO04b]. Analog zum Aufstau von
Gitterversetzungen an kKorngrenzen stauen sich Korngrenzversetzungen an
Tripelpunkten auf und erzeugen eine Spannung auf die dem Tripelpunkt nadste
Versetzung. Zum Abbau dieser Spannungenkann die dem Tripelpunkt nachste
Versetzung in zwei Versetzungen aufspalten. Auch die Tran®rmation in eine
Gitterpartialversetzung oder die Entstehung einer Gitterversetzung aus mehreren
kombinierten Korngrenzversetzungensind maglich (siehe Abbildung 19), aber nur in
wenigen bestimmten Fallen energetisch gunstig [FEDO3]. Ob die Aufspaltung der
Korngrenzversetzung ein energetisch gunstige Prozess ist, ist besonders im Hhder
Entstehung zweier mobiler Versetzungen, deren BurgersVektoren parallel zum
jeweiligen Korngrenzsegment stehen,kaum von der Lange des Versetzungsaufstaus
abhangig, sondern wird maf3geblich vom Winkel | (siehe Abbildung 19) beeinflusst. Je
kleiner der Winkel ist, desto geringer ist die Energiebarriere, die die Versetzungen
Uberwinden mussen. Im Fall der Aufspaltung in zwei mobile Korngrenzversetzungen
geht der Prozess beispielsweise ab einem Winkel von  w @ von einem energetisch
gunstigen in einen energetisch ungunstigen Prozess Uber, d.h. ab einem Winkel von 96°
missen die Versetzungen eine Energiebarriere am Tripelpunkt Gberwinden. Aus diesem

Grund unterscheiden Fedorov et al.[FEDO3] hc | _af Ugl ifcjprxculgg& adlcH
“"ucgafecl 8§ Rpgncjnslircl, ktén] die” wstark avforo | 8§ Rpg
Gleichgewichtszustand von 120° abweichen und sehr viel geringere Winkel aufweisen,

dgl bcr | mpl epcl xejcgrcl qr _rr, ? 1 “f _prcl 8§

befindlichen Tripelpunkten, ist das Korngrenzgleiten erschwert. Das Verhéltnisvon
weichen zu harten Tripelpunkten ist daher ein Maf3 fur den Beitrag von
Korngrenzgleiten zur plastischen Verformung von feinkérnigen Werkstoffen.
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Abbildung 19: Transformation eines Korngrenzversetzungsaufstausan Tripelpunkten nach [FEDO3]
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In der Literatur finden sich sowohl Hinweise fir korngrenzversetzungsgetragenes als

auch fur diffusionsgetragenes Korngrenzgleiten.Nach Gutkin et al. [GUTO04a] finden

beide Prozesse statt und eshangt von der vorliegenden Mikrostruktur ab, welcher
Mechanismus Uberwiegt. UFG oder nc Werkstoffe, die mithilfe von SPD-Prozessen
erzeugt wurden, enthalten eine hohe Anzahl an Korngrenzverserungen und viele
Tripelpunkte, die sich nicht im 120° Gleichgewicht befinden, also in Bezug auf ihre

Fgl bcpl gqugpi sl e dCp | mpl epcl xtcpqgqcrxsl ecl
Bewegungvon Korngrenzversetzungen den tiberwiegenden Teides Korngrenzgleitens.

Bei warmebehanddten, nc oder UFG Werkstoffen aus SFD-Verfahren oder durch

" 7 mr up&Methoden erzeugten Proben befinden sich wenige Versetzungen in den

| mpl epcl xcl sl b bgc Kcfpfcgr bcp Rahgdemj nsl i
Gleichgewichtszugand. Hierdurch ist Korngrenzgleiten erschwert und wird
mehrheitlich von diffusionskontrollierten Prozessen getragen [GUTO04a].

In der Realitat kann jedoch nicht einfach ein Korn an einem anderen abgleiten, da das
umgebende Materialvolumen diese Beweayung behindert. Damit Korngrenzgleiten auch
innerhalb eines Kornverbundes stattfinden kann, missen weitere Verformungsprozesse
in der Umgebung ablaufen. So missen sich beispielsweise l@chbarte Korngrenzen
ausrichten, um Korngrenzgleiten zu erméglichen [SCH12]. Die hierbei entstehende
mesoskopische Scherebene wurde bereits experimentell in nc Paltium nachgewiesen
[MARO3] . Diese Ausrichtungsowie weitere notige Korngrenzbewegugen kénnen wie
in Abbildung 20 dargestellt Gber verschiedene Mechanismenablaufen. Eine Mdglichkeit
sind Diffusionsprozesse @bbildung 20c), wobei beim Korngrenzgleiten entlang der
Korngrenzen kleinerer Koérner weniger Diffusionsumordnung von Atomen notwendig
ist als bei groReren[HAH97] . Dies ist ein weiterer Grund fur das verstarkte Auftreten
von Korngrenzgleiten in UFG und nc Werkstoffen. Weitere Mdglichkeiten sind
Bewegung oder Erzeugung von Gitterversetzungen, Korngrenzmigrationsprozesse oder
auch Kornrotationen.
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Abbildung 20: Akkomodierungsprozesse fur Korngrenzgleiten: Ausgangszustand (a), nicht akkomodiertes
Korngrenzgleiten fiihrt zu Uberlappungen von Kérnern sowie zu Hohlrdumen (b), Akkomodierung
Uber Diffusion (c), Akkomodierung uUber Gitterversetzungen (d), Akkomodierung uber
Korngrenzmigration (e), Akkomodierung tiber Kornrotation (f) [KOCO07b]

Kornrotation

Der Begriff Kornrotation beschreibt ein Phdnomen, bei dem Verformung dazu fihrt,
dass sich die Orientierung eines gesamten Korns in Relation & seinen Nachbarn
verandert. Dieser Prozess wurde bereits mittelSTEM an nc Nickel sowie nc Platin vor

und nach einer Zugbelastung nachgewieseqfWAN14, SHA04].

Ein in der Literatur vorgeschlagener Mechanismus fiir Kornrotation als Verformungs
mechanismus beoht auf Aufspaltungsprozesen von durch Korngrenzgleiten

aufgestauten Korngrenzversetzungen an einem Tripelpunkt [GUTO3]. Bei den in

Abbildung 19 dargestellten Aufspaltungsmaéglichkeiten von Korngrenzversetzungen an
einem Tripelpunkt wurde ausschlie3lich zwischengleitenden Korngrenzversetzungen
mit Burgers-Vektor parallel zu Korngrenze sowie immobilen Versetzungen
unterschieden. In dieser Unterscheidungwird jedoch die Fahigkeit der Versetzungen

sich mithilfe von Kletterprozessen fortzubewegen vernachlassigt. Ein Aufstau von
Korngrenzversetzungen am Tripelpunkt O kann (wie in Abbildung 21 dargestellt) zur

Aufspaltung der dem Tripelpunkt nachsten Versetzung in zweiKorngrenzversetzungen,
deren BurgersVektor nicht parallel zur entsprechenden Korngrenze liegt, fihren. Diese
kbnnen mithilfe von Kletterprozessen entlang ihrer Korngrenzen migrieren

(Abbildung 21c).
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Lauft dieser Prozess mehrfach hitereinander an Tripelpunkten ab, entstehen Wande
von Versetaingen, die entlang Korngrenzen klettern und dabei eine Rotation des
Kristallgitters hervorrufen (Abbildung 21d). Wenn die Wande aus
Korngrenzversetzungen duia f ucgrcpc |l jcrrcpnpmxcqgqgc
konnen sie zu Versetzungen mit Burgersvektor parallel zur Korngrenze rekombinieren
und sich gleitend weiterbewegen. Kornrotation und korngrenzversetzungsbasiertes
Korngrenzgleiten sind daher” t ¢ pbur_d 8§ T c prdesharksméne q
(a) (b)

Abbildung 21: Kornrotation durch Bewegung von Korngrenzversetzungen: Ausgangszustand (a),
Korngrenzgleiten  findet aufgrund der wirkenden  Schubspannung mithilfe  von
Korngrenzversetzungsbewegungen statt (b), gleitende Versetzungen spalten am Tripelpunkt in
kletternde Versetzungen auf (c), wiederholte Aufspaltungen filhren zur Entstehung von
Versetzungswénden, die zu Gitterrotation fuhren (d), kletternde Versetzungen rekombinieren zu
gleitendenVersez ungen an TAQUPOB]l punkt OAR

Der Mechanismus der Kornrotation wird haufig nicht Gber Gruppen von Versetzungen,
sondern mithilfe einer anderen Art von Defekten, den Disklination sdipolen beschrieben
[MEYO06, OVIO2]. Bei Dislinationen handelt es sich wie bei Versetzungen um
zweidimensionale Defekte, die jedoch nicht auf translatorischen Verschiebungen,
sondern auf Rotationen um ihre Linie beruhen [KLIO1] . Ein Disklinationsdipol besteht
aus zwei Disklinationen, die eine Gitterrotation zwischen sich einschlie3en[OVI02].
Die durch mehrfache Aufspaltungsprozesse erzeugten Wéande aus Kletterversetzunge
kénnen in ihrer Gesamtheit auch als Disklinationsdipol betrachtet werden, da sie zu
einer Gitterrotation fuhren [GUTO03]. Daher kann, wie in Abbildung 22 dargestellt, der
Ubergang von Korngrenzversetzungsgleiten zur Kornrotation auch mithilfe der
Entstehung von vier Disklinationsdipolen dargestellt werden. Aus energetischen
Grunden kann der Abstand zwischen den beiden Disklinationen, aus denen der Dipol
besteht, nicht grol3 sein. Aus diesem Grund spielt dieser Verformungsmechanismus nur
in nanokristallinen Werkstoffen eine Rolle [OVI02] .
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Abbildung 22: Ubergang von Korngrenzgleiten zum Rotations-Verformungsmodus (Disklinationen sind durch
Dreiecke dargestellt) [GUTO03]

Der Kornrotation wird weiterhin eine tragende Rolle bei der Ausildung von
Scherbandern in UFG und nc Werkstoffen zugesprochen. Wie in Abbildung 23
dargestellt fihrt die auf Kornrotation beruhende Koaleszenz von Kaner zur
Annihilation von Korngrenzsegmenten und somit zur Ausbildung von groéfR3eren, in
Scherrichtung gestreckten Kornern. In diesen gréReren Kornern ist die
Versetzungsbewegung vereinfachtund somit die Festigkeit lokal reduziert. Dies fuhrt
zu einer Lokalisation der Verformung und somit zur Bildung von Scherbandern
[MEYO06].

(a) (b)

Abbildung 23: Kornrotation als Mechanismus zur Entstehung von Scherbadndernni UFG und nc Werkstoffen
[MEYO06]

28



2.3.2.Festigkeit

Im Bereich konventioneller Korngréf3en wird die plastische Verformung von Metallen
durch die Bewegung von Gitterversetzungen getragenWird ein Gleitsystem eines Korns
aktiviert, findet auf der zugehdérigen Gleit ebene Versetzungsbewegung und erzeugung
statt. Korngrenzen stellen fur Versetzungen ein uniberwindbares Hindernis dar, da der
Burgers-Vektor der Versetzung ein Translationsvektor des Gitters sein mussum eine
Bewegung dieser zu erlauben was im Nachbarkorn mit hoher Wahrscheinlichkeit nicht
der Fall ist [GOTQ7]. Dies fuhrt zu einem Aufstau von Versetzungen an der Korngrenze.
Da sich die aufgestauten Versetangen untereinander abstol3en, fihren sie zu einer
Erh6hung der Spannung an der Aufstauspitze. Die maximaleAnzahl von aufstauenden
Versetzungenund damit die maximale Spannung an der Aufstauspitze sindvon der
Gleitlange der Versetzungen abhangig, welchedurch die Korngro3e begrenzt wird .
Daher steigt die auf3ere Spannung, die zu einer Spannungskonzentration an der
Korngrenze fiuhrt, die hoch genug ist, um Versetzungsbewegung im Nachbarkorn zu
induzieren, mit sinkender Korngrof3e [LU93] .

Somit fuhrt eine kleinere Korngrof3e zu einer Erhdhung des Widerstands gegen
plastische Verformung, die Streckgrenze steigtfKUMO03]. Aus diesem Grundist die
Hartung eines Werkstoffesdurch die Verringerung seiner Korngréf3e moglich, esgilt die
sogenannte HallPetch-Beziehung[HAL51] :

Gleichung2.10

S| o

Hierbei bezeichnet, die Reibungsspannung des Gittersd die KorngréRe und 'Q den
materialabhangigen Hall-Petch-Koeffizienten. Fur IF-Stahl liegt der Hall-Petch
Koeffizient in der GréRenordnung von p 1410 BA T, fir Stahle mit 60ppm Gehalt
Kohlenstoff aufgrund von Korngrenzseigerungen beiv 1 1t 1 t0 A T [TAKOS].

Als Beispiel fur die Hartung durch Kornfeinung sind in Abbildung 24 die technischen
SpannungsDehnungsKurven einer Aluminiumlegierung sowie eines IF-Stahls fir
verschiedene Korngrof3en dargestellt. De unterschiedlichen Korngréf3en wurden hier
uber Warmebehandlungen der ARB umgeformten Werkstoffe eingestellt. Hierbei ist
klar zu erkennen, dass die Festigkeit mit sinkender Korngrdl3e steigt, dh. eine
Verringerung der Korngrof3e von 2 um um eine Grof3enordnung auf etwa 0,2 pm fuhrt
zu einer Erhéhung der Streckgrenze um einen Faktor 34.
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Abbildung 24: SpannungsDehnungskurven fir verschiedene Korngroé3en in 1100Al (a) und IFStahl (b) [TSU02]

Die Hall-PetchBeziehung von Festikeit und Korngré3e gilt strenggenommen nur fir

rekristallisierte Werkstoffe, die kaum weitere festigkeitssteigernde Defekte enthdten.

Fur kaltverfestigte Werkstoffe oder auch tber SPDVerfahren erzeugte UFGGeflige ist
die Hall-Petch-Beziehung in ihrer Grundform aufgrund der nicht vergleichbaren

Defektstruktur nicht gultig [VAL97], obwohl viele Autoren auch im UFG Bereich
weiterhin Uber einen lin earen Anstieg der Festigkeit Uber die inverse Wurzel der
KorngréRe berichten [FUR96, TSU02, SHIO2]. Andere Autoren beobachteten einen
niedrigeren Hall-PetchKoeffizient im UFG Bereich im Verdeich zum grobkérnigen

Werkstoff [SONO06].

Eine von Hansen[HANO4] entwickelte Erweiterung der Hall -Petch-Beziehung erlaubt
die Beriucksichtigung von in LAGBs gespeicherter Versetzurgglichte und kann daher

auch auf kaltverfestigte Geflige angewandt werden:

[‘)I “QZ)h)(b"Y— D Q0 0 — Gleichung2.11

Hierbei bezeichnet M den Taylor-Faktor, | eine Konstante, G den Schubmodul, b den
BurgersVektor, °Y die Korngrenzflachendichte bestehend aus GroR und
Kleinwinkelkorngrenzen, —  dem mittleren Misorientierungswinkel der LAGBs und
g den Anteil der Gro3winkel korngrenzen.
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Die experimentell gefundene Festigkeit weicht im Bereich ultrafeinkérniger und

nanokristalliner Werkstoffe haufig stark von den Vorhersagender Hall-Petch-Beziehung
ab. Neben der Verringerung desHall-PetchKoeffizienten 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 Korngréf3e an Festigkeit, man
gnpgafr _saf t nRetch'Cgl Id C[RAD@ ¢ CHOJD]. Pi¢se Abweichung
vom klassischen HaltPetch-Verhalten ergibt sich aus der Anderung ces dominanten
Verformungsmechanismus im Material[GUTO01]. Wahrend im grobkdrnigen Bereich die
Bewegung von Gitterversetzungen plastizitatstragend ist und damit ihr Aufstauen an
Korngrenzen festigkeitsbestimmend,kann in sehr feinkdrnigem Werkstoffen aufgrund
der sehr geringen Korndimensionen nahezu kein Versetzungaufstau und damit kaum
Versetzungserzeugung in Nachbarkdrnern stattfinden [KUMO3],[MEY06]. Somit
spielen im ultrafeinkdrnigen und nanokristallinen Bereich  weitere

Verformungsmechanismen wie Korngrenzgleiten und Kornrotation, (siehe
Abschnitt 2.3.1) eine tragende Rolle.
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Abbildung 25: Schematische Darstellung der Anderungder FlieRspannung iber der KorngréRe[KUMO3]

Aus diesem Grundwird die Abhangigkeit der Fliel3spamung von der Korngrof3e in drei
Bereiche eingeteilt Im klassischen Regime | ist Versetzungsaufstau der
festigkeitsbestimmende Mechanismus, wahrend in Bereich llIKorngrenzprozesse wie
Korngrenzgleiten dominieren. Bereich |l stellt den Ubergangsbereich dar,in dem beide
Mechanismeneine Rolle spielen[MEYO06].
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Haufig wird die inverse Hall-Petch-Beziehung mithilfe eines PhaseaMischungsmodels
beschrieben. Hierbeiwerden die Korngrenze und das Korninnere als zwei verschiedene
Phasen mit verschielenen Eigenschaften und somit der Werkstoff als Komposit
aufgefasst, desserkEigenschaften vom Verhaltnis der beiden Phasen abhangiiMO01a,
MEYO06]. Je feinkorniger der Werkstoff, desto héher ist der Anteil von Korngrenzphas,
desto dominanter werden die korngrenzgetragenen Verformungsmechanismen.

Bei Dominanz von CobleKriechen Dbasierenden  Korngrenzgleiten als
Verformungsmechanismus wird nach Gleichung2.8 eine Abhéngigkeit der
FlieBspannung von der Korngrofe von * 'Q erwartet [MAS98]. Fur Kupfer und
Palladium wurde jedoch experimentell eine Abhangigkeit von der Fliel3grenze von der
KorngroRe in Bereich 11l von Qh gefunden [CHO89]. Dies liegt darin begriindet,
dassdie KorngroRe einesWerkstoffes einer Streuung unterliegt. Berticksichtigt man die
als Normalverteilung angenommene KorrmgroR3enverteilung und interpretiert man die
Streckgrenze nach dem PhaseiMischungsmodel ds gewichtetes Mittel aus dem
Verhalten aller Korner, ergibt sich der experimentell erhaltene Zusammenhang von
x Qb Haufig werden jedoch neben Gitterversetzungsgleiten und Coble-Kriechen
auch noch weitere Mechanismen wie Tripelpunktskriechprozesse [FEDO2] oder
Volumendiffusion [MAS98] in Modelle zur Beschreibung der Abhargigkeit der
Streckgrenze von der Korngrol3e einbezogen.

2.3.3. Duktilitat

Die vergleichsweise lohe Festigkeit von ultrafeinkdrnigen Werkstoffen ist nicht ihre
einzige fir potenzielle Anwendungen interessante Eigenschatft. Ihre Festigkeit beruht
auf dem einzigen Verfestigungsmechanismus, bei dem mit der Erh6hung der Festigkeit
keine Verringerung der Duktilitat verbunden ist, sondern diese teilweise sogar erhoht
wird [ROS08]. Somit versprechenUFG Werkstoffe eine einzigartige Kombination von
hoher Festigkeit und hoher Duktilitat. Dies ist in Abbildung 26 gut zu erkennen, in der
die Streckgrenze sowie die Bruchdehnung von unverformten, kaltgewalzten und
ultrafeinkdrnigen M etallen dargestellt sind. Kaltwalzen fuhrt hier zu einer Erhéhung
der Streckgrenze mit einer einhergehenden Verringerung der Duktilitat. Im Gegensatz
hierzu zeigen mittels SPD umgeformtes Kupfer und Titan sowohl eine stark erhéhte
Festigkeit als auch einehtéhere Bruchdehnung als ihre unverformten Entsprechungen
[VALO2].
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Abbildung 26: Auftragung der Streckgrenze verschiedener Materialien Uber ihre Bruchdehnung (Prozentzahlen
markieren den Abwalzgrad von Al bzw. Cu) [VALO2]

Technologisch relevant ist jedoch meist nicht die Bruchdehnung als Mald fur die
Duktilitat, sondern die Gleichmaf3dehnung, bei der die lokalisierte Verformung einsetzt.
In den meisten UFGWerkstoffen lokalisiert die Verformu ng jedoch, wie in Abbildung 27
und in Abbildung 28 rechts zu sehen ist, bereits bei geringen Dehnungen. Grund hierfur
ist das geringe Verfestigungsvermogen ultrafeinkdrniger Werkstoffe, wodurch das
unten stehende Hart-Kriterium [HARG67] fur plastische Instabilitat schon bei niedrigen
Dehnungen erfullt ist [ZEHO09] :

0 _
” . Gleichung2.12

. P &,

Hierbei bezeichnet m die Dehnratenempfindlichkeit des Werkstoffes, und , die

FlieBspannung, wahrend der Term auf der linken Seite der Ungleichung die
Verfestigung desWerkstoffes beschreibt.
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Abbildung 27: Zugversuchskurven von Kupferin verschiedenen Verformungszustédndenbei 22°C [VALO2]
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Aulerdem beruht ein Teil der in der Literatur gemessenen Erhéhung cer Bruchdehnung
nicht auf einer realen Erhéhung der wahren Bruchdehnung, sondern auf der Anderung
der Probengeometrie. Aufgrund der meist kleinen Volumina der herstellten Proben aus
UFG Werkstoffen wurde haufig die Lange der fir den Zugversuch bendtigten Roben
reduziert, ohne Probenbreite und Dicke im gleichen Mal3 zu skalieren, was einer
“i Cl grj gaf cl| § De@inurighéck Heen Abftceien der Einschnirung fuhrt

[ZHAO09] . Aus diesem Grurd mussen viele Ergebnisse, die eine starke ErhHiung der
Duktilitat durch Feinkornhartung berichten, mit Vorsicht betrachtet werden.
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Abbildung 28: Druck- (links) und Zugversuchskurven(rechts) von UFG und CG Tan [JIA01]

2.3.4.Dehnratenempfindlichkeit

Die Dehnratenempfindlichkeit des plastischen Verhaltens vonWerkstoffen wird durch
die die plastische Verformung tragenden Mechanismen bestimmt. In den meisten
konventionellen Werkstoffen sind dies versetzungsbagrte Prozesse, von denen einige
eine starke Temperaturabhangigkeit zeigen, also thermisch unterstitzt werden kénnen.
Die Scherdehnratein thermisch unterstitzten Prozesserkann als Arrhenius-Gleichung
mit dem Vorfaktor [ beschrieben werden[WEIO7] :

y z

r e o) Gleichung2.13

Die effektive Scherspannung 1° ergibt sich aus der Differenz der angelegten

Scherspannung t und den athermischen internen Schubspannungen 1, die von
langreichweitigen Hindernissen wie Korngrenzen und Zweitphasen ausgehen:

T t TA Gleichung2.14
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Die Aktivierungsenergie Y"Osetzt sich auch aus zvei Komponenten zusammen:

Yo Yo 1 Gleichung2.15

Hierbei bezeichnet ¥'O die thermische Aktivierungsenergie, die bei Abwesenheit von
angelegten auReren Spannungen aufgebracht werden muss und 0° das

Aktivierungsvolumen, welches durch den dominierenden Verformungsmechanismus
bestimmt wird . Eine angelegte auf3ere Spannung verringrt also die fir einen thermisch

unterstitzten Prozess notwendige Aktivierungsenergie in Abhangigkeit des dlumens,

auf das sie wirkt. Das Aktivierungsvolumen kann mithilfe von Gleichung2.13 und

Gleichung 2.15 unter der Annahme einer konstanten athermischen Schubspannungwie

folgt ausgedrtckt werden:

Lo tag  EYD ap -
L E Y:;_ Gleichung2.16

't Y as

Die Dehnratenempfindlichkeit m eines Materials wird meist wie folgt definiert [ZEHO09,
WEIO4b]:

T ag, pT ad Gleichung2.17
T&& 07 aR

Mithilfe von Gleichung2.17 und von 0 Ot , kann die Dehnratenempfindlichkeit wie
folgt ausgedrtickt werden:

3 EY Gleichung2.18

Ein hohes Aktivierungsvolumen fiihrt also einer geringen Dehnratenempfindlichkeit des
Materials, wahrend eine hohe Dehnratenempfindichkeit auf ein geringes
Aktivierungsvolumen des dominierenden Prozesses zurlickzufiihren ist.

In der Praxis wird die Dehnratenempfindlichkeit von Werkstoffen haufig mithilfe von

Nanoindentierungsexperimenten bestimmt. In diesem Fall wird die Dehnraten-
empfindlichkeit h&aufig Gber die Harte H ausgedriickt[MAI17] :

ra (3 Gleichung2.19

a —
T a€

Hierbei kann die Proportionalitatskonstante 6°, die die Korrelation zwischen Harte und
Streckgrenze beschreibt, vernachlassigt werden, da fur die Bestimmurg der Dehnrate
nur Spannungs bzw. Hartedifferenzen betrachtet werden.
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Fur das Aktivierungsvolumen folgt mit der obigen Definition der Dehnraten-
empfindlichkeit :

0° 0 B CEYI;i 0 gﬂ Gleichung 2.20
T 0 a J0

Bel Raumtemperatur zeigen kubischraumzentrierte (krz) Metalle mit konventionellen
KorngréRen meist eine hohere Dehnraterempfindlichkeit als kubisch flachenzentrierte
(kfz) Materialien. Grund hierfir ist die Dissozigion von Schraubenversetzungenauf
drei Gleitebenen in krz Metallen [HIR0O] , wahrend in kfz Gittern sowohl Schrauben
als auch Stufenversetzungenin zwei Partialversetzungen innerhalb einer Gleitebene
dissoziieren konnen Wéahrend die Versetzungen im kfz Gitter aufgrund ihres planaren
Versetzungskerns relativ einfach gleiten kénnen, mussersich Schraubenversetzungen
in krz Metallen aufgrund ihres dreidimensionalen Versetzungskernsmittels Kink-Paar
Mechanismus fortbewegen, der eine thermische Aktivierung erfordertfCHE13] und ein
Aktivierungsvolumen von etwa p ™ aufweist [WANO6]. Die verhaltnisméaRig hohe
PeierlsNabarro-Spannung bzw. Gitterreibung in den weniger dicht gepackten krz
Systemen die bei der Bewegung von Schraub@versetzungen mittels Kink-Paar
Mechanismus Uberwunden werden mussfihrt bei niedrigen homologen Temperaturen
zu einer hoheren Dehnraterempfindlichkeit von krz Metallen im Vergleich zu kfz
Materialien  [MALO7, CAH10]. Mit sinkender KorngroRe nimmt die
Dehnratenempfindlichkeit kubisch raumzentrierter Metalle wie | -Eisenjedoch stark ab
[MAYO06], wie in Abbildung 29 zu erkennen ist.
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aroms

=~0.005
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Abbildung 29: Dehnratenempfindlichkeit von Eisen in Abhangigkeit der KorngréRe[HUA15]
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Hier verringert sich der Beitrag des Peierlspotentials zur FlieBspannung und die
Wechselwirkung von Verstzungen mit Hindernissen spielt eine tragende Rolle. Da
diese auf Hinderniswechselwirkungen beruhenden Anteile der FlieRspannung neist
grolRe Aktivierungsvolumina in der GréRenordnung von 100-1000 b® besitzen
[WANO4b, CONO3], zeigen diese eine sehr geringe Dehnratenempfindlichkeit. Im Fall
von Eisen konnte gezeigt werden, dass die Dehnratenempfindlichkeit bei einer
KorngroRe von unter 300 nm vernachlassigbar klein ist[JIA03] . Als weiterer moglicher
Grund fur die Verringerung der Dehnratenempfindlichkeit mit sinkender Korngrof3e in
krz Metallen wird aul3erdem die Reduzierung des Anteil von Schraubenversetzungen
zugunsten der mobileren Stufenversetzungen mit sinkender Krngrol3e diskutiert
[CHE13].

Bei noch kleineren Korngré3en von weniger als 20-100 nm [HUA15, MALO7], bei
denen sich der inverse Hall-PetchEffekt zeigt, kommt es aufgrund des Wechsels des
Verformungsmechanismus weg von der ersetzungsbhewegungdominierten
Verformung hin zu korngrenzgetragenen Verformung (siehe 2.3.1 und 2.3.2) mit
kleineren Aktivierungsvolumina wieder zu einer Erh6hung der
Dehnratenempfindlichkeit.

2.4. Thermische Stabilitat

Die thermische Stabilitat von plastisch verformten metallischen Welkstoffen wird

maldgeblich durch die thermodynamischen Prozesse, diein diesen bei erhohter
Temperatur ablaufen, beeinflusst. Die Bezeichnungen fur diese Prozesseverden in der

Literatur jedoch nicht immer gleichbedeutend verwendet und mit verschiedenen

Unterkategorien versehen Dieses Kapitel gibt daher nicht nur einen Uberblick tber
verschiedene Kornvergroberungsmechanismen und deren mikrostrukturbasierte
Triebkrafte, sondern zeigt auch die verschiedenen Verwendungen der Begriffe auf und
definiert inren Gebrauch in dieser Arbeit.

2.4.1.Kornwachstum, Rekristallisation und Erholung

Meist wird bei Prozessen, die wahrend der Warmebehandlung von kaltveformten
Werkstoffen ablaufen, zwischen Rekristallisation, Erholung und Kornwachstum
unterschieden.

Erholung bezeidhnet eine teilweise Wiederherstellung der urspringlichen
(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 Grofl3winkelkorngrenzen von (erweiterter) Erholung sprechen[YU13,

Literaturtibersicht 37



ENG99], wird in dieser Arbeit wie im tberwiegenden Teil der Literatur Erholung als
Prozess ohneBewegung von Grol3winkelkorngrenzen definiert [SMAQ7, HUMO04] .

Im weiteren Sinne bezeichnetder Begriff Rekristallisation Mikrostruktur &nderungen
unter Warmeeinfluss, bei denen Grol3winkelkorngrenzen migrieren oder erzeugt
werden. Der Begriff wird jedoch auch héaufig enger gefasst und nur fur
diskontinuierliche Prozesse verwerdet. Bei (diskontinuierlichen) Rekristallisations -
prozessen wird zwischen primérer, sekundarer und tertidrer Rekristallisation
unterschieden.

(b)

(© ()

(e) )

Abbildung 30: Schematische Darstellung der wichtigsten Warmebehandlungspraesse inverformten Materialien:
verformter Ausgangszustand (a), erholt (b), teilweise rekristallisiert (c), vollstandig rekristallisiert (d),
normales Kornwachstum (e), anormales Kornwachstum (f) [HUMO04]

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

Keimen in einer verformten Mikrostruktur, die dann diskontinuierlich auf Kosten des
verformten Gefliges anwachsen (Abbildung 30c) und es letztendlich vollstandig

aufzehren (Abbildung 30d), sodass eine nahezu verformungsfreie Mikrostruktur
entsteht. Nach dem vollstédndigen Ablauf einer primaren Rekristallisation kann weiteres

Kornwachstum stattfinden. Wachsenhierbei alle Kérner &hnlich schnell, spricht man

von normalem Kornwachstum. In einigen Féallen wachsen jedoch einige wenige Korner
sehr stark an, wahrend die Mehrheit der Korner kaum wachst oder von den stark
wachsenden Kornern aufgezehrt werden, was als sekundare Rekristallisatiomder auch

anormales Kornwachstumbezeichnet wird (Abbildung 30e).

38



Vergroberungsprozesse die keinen diskontinuierlichen Charakter aufweisen, werden
als Kornwachstunsprozesse bezeichnet. Kommt es bei diesen kontinuierlichen
Prozessen zu einer Texturanderung, 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 beschrankt wird, wird dieser Art von
Kornvergréberung im Folgenden selektives Kornwachstum genannt.

2.4.2.Vergroberungsmechani smen und Triebkréfte

Jede Art von Kornvergroberung beruht auf der Migration von Korngrenzen. Eine
Korngrenze bewegt sich mit einer Geschwindigkeit v, die von ihrer Mobilitat M sowie
der auf sie wirkenden Triebkraft pro Flache P abhangt [HUMO4] :

v LD Gleichung2.21

Bei P handelt es sich aufgrund der Normierung auf die Korngrenzflacheden Einheiten
nach um einen Druck. Da der Begriff Triebdruck, obwohl exakter, in der Literatur nicht

gebrauchlich ist, wird hier und im Folgenden der ungenauere, aber gelaufigere Begriff
Triebkraft fur P verwendet.

Die Mobilitat einer Korngrenze ist stark von ihrer Misorientierung abhangig. Wie in
Abbildung 31 zu erkennen, ist die Mobilitat fir Korngrenzen mit hoher Misorientierung
(Bereich B, — 14 -20°) naherungsweise konstant, wahrend Kleinwinkelkorngrenzen
eine mit ihrer Misorientierung stark steigende Mobil itat aufweisen. Im Bereich A, in
dem Korngrenzmisorientierungswinkel von unter 1° vorliegen, ist die Datenlage
unsicher.

C1

Mobility

"..C2

0 Misorientation

Abbildung 31: Korngrenzmobilitét in Abhéngigkeit ihrer Misorientierung [HUMO4]: Region A: —<1°, Region B:
Mobilitat vo n HAGB unabhéngig von—Region C1&C2Mobilitéat erhoht sich stark zwischen 2-5° und
14-20°
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Genaue Werte fiur die Mobilitdit von Korngrenzen sind nur mit hohem Aufwand
experimentell zuganglich, kénnen aber mithilfe des Korngrere-
diffusionskoeffizienten O abgeschéatzt werden[MIL96] :

0 M Gleichung2.22
EY

Wahrend die Mobilitat einer Korngrenze nur ihre Migrationsgeschwindigkeit
beeinflussen kann, bestimmt die auf sie wirkende Triebkraft neben ihrem Einfluss au
die Migrationsgeschwindigkeit auRerdem ihre Migrationsrichtung. Somit sind die im
Material vorliegenden Triebkrafte essentiell fur das Vergréberungsverhalten des
Materials. In den Mikrostrukturen metallischer Werkstoffe konnen Triebkrafte
verschiedenen Ursprungs vorliegen. Im  Folgenden werden die aus
Versetzungsdichteunterschieden entstehenden sowie auf Korngrenzkrimmung
beruhenden Triebkréfte diskutiert.

Versetzungsdichteunterschiede als Triebkraft fir Kornwachstum

Durch die Verformung eines Werkstoffes wird dessen Versetzungsdichte erhéht, was
mit einer Erhdéhung der im Werkstoff gespeicherten Energie einhergeht. Die in
Versetzungen gespeicherte Energie hangt von der Versetzungsdicht@des Werkstoffes,
der Lange seinesBurgers-Vektors b sowie dem Sciubmodul G ab [HUMO04] :

0O " @ Gleichung2.23

Liegen in den an eine Korngrenze angrenzenden GebietenA und B unterschiedliche
Versetzungsdichten vor, wie es um Beispiel bei einem durch primére Rekristallisation
entstandenen Keim der Fall ist, so kann durch die Migration der Korngrenze in das
Gebiet mit hoherer Versetzungslichte die gespeicherte Energie des Gesamtsystems
verringert werden. Die Triebkraft pro Flache P fur diesen Prozess ergibt sich aus dem
Unterschied der freien Energien der beiden angrenzenden Gebiete A und B:

YO v’ @G T’ "G Y @ Gleichung 2.24

Ca

Da diese Triebkraft hdufig auf unterschiedliche Dehnungen der einzelnen Kdorner
wahrend der Verformung zurtckzufuhren ist, spricht man bei diesem
Vergroberungsmechanismus 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 fur die Migration der Korngrenze notwendigen Erhéhung der Korngrenzflache
entstehen Diese Kraft kann den Migrationsprozess bremsen oder sogar verhindern
[BAT97]. Siewird im Folgenden charakterisiert.

Korngrenzkrimmung als Triebkraft fir Kornwachstum

Eine weitere Triebkraft fir Korngrenzmigration ergibt sich aus der in Korngrenzen
gespeicherten Energie. Die Reduktion von Korngrenzflache durch Korngrenzmigration
fuhrt zu einer Verringerung der Gesamtenergie des SystemsDaraus ergibt sich das
Bestreben einer gekrimmten Korngrenz ihre Krimmung durch Migration zu

verringern.

Die Triebkraft Px fur die Migration e iner Korngrenze ergibt sich ausder durch die

Migration zu gewinnenden Energie, die von der GrenzZflachenspannung [ der
Korngrenze sowie ihrer Krimmung ll, die als Inverse des Krimmungsradis'Y definiert

ist, abhangt:

0 Pl ry Gleichung2.25

Die Krimmung einer Korngrenze ist haufig topologisch bedingt. Die raumliche Form
von Kdrnern ist stets ein Kompromisszwischen der notwendigen Raumftllung und dem
Gleichgewicht von Grenzflachenspannungen an Tripel und Quadrupelpunkten. Da die
mathematische Beshreibung dieses Kompromisses in einer ceidimensionalen
Mikrostruktur komplex ist und die grundlegenden Konzepte auch in zwei Dimensionen
darstellbar sind, werden im Weiteren zweidimensionale Mikrostrukturen diskutiert.

(@) (b) ()

Abbildung 32: Korngrenzkrimmung von regelmafigen Vielecken bei einem Tripelpunktswinkel von120° [GOTO07]

Aus dem notwendigen Gleichgewicht der wirkenden Oberflachenspannunga an
Tripelpunkten ergeben sich die Winkel zwischenden drei angrenzenden Korngrenzen
In einphasigen Materialen sind die Oberflachenspannungen der meisten Korngrenzen
ahnlich, wodurch sich drei naherungsweise identische Tripelpunktswinkel von 120°
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ergeben. Dieser Winkel ist jedoch nur in sechseckigen Kérnerrohne Krimmung der
Korngrenzen realisierbar (Abbildung32). Bgcgc “~gqcafqgcaigecl 8§
Mikrostruktur auch sechs Seiten, setis Tripelpunkte und sechs Nachbarkdrner auf. In
dieser Betrachtung sind die Anzahlder Seiten, der Tripelpunkte sowie der Nachbarn
eines Korns stets gleich und kdnnen als Synonyme verwendet werein. Haufig wird an
ihrerStelle _saf bcp @cepdgdd qqgrcngn nijcnpeugeg abfcer |,

Bei Kdrnern mit mehr als sechs Tripelpunkten weisen die sie umgebenden Korngmzen
eine konkave Krimmung auf, um das Tripelpunktsgleichgewicht zu erhalten, wahrend
die Korngrenzen bei Kérnern mit weniger als sechs Tripelpunkten konvexgekrimmt
sind (Abbildung 32).

Die mittlere Korngrenzkrimmung eines Korns mit dem Umfang 1 kann also aus seiner
topologischen Klasse, d.h.uber die Anzahl seiner Tripelpunkte bestimmt werden. Das

Integral Uber die Krimmung einer beliebigen geschlossenen Kurve, also auch einer

Korngrenze, ist stets 2. Allerdings befindet sich ein Teil dieser Krimmung lokalisiert
an den Tripelpunkten des Korns undtragt somit nicht zur Krimmung der Korngrenze
bei [MACOQ7]. Unter der Annahme, dass sich alle Tripelpunkte im Gleichgewichtvon
p ¢ 1t JA befinden, ergibt sich fur die mittlere Korngrenzkrimmung |l eines Kornsmit

n Tripelpunkten (d.h. der topologischen Klassen) und einem Umfang von 1:
I ¢n €3n -0¢ 0o Gleichung 2.26

Fir ein Korn mit dem Radius R (d.h. einem Umfang von 'Y ¢A"Y) ergibt sich eine
mittlere Krimmung von:

A P b Gleichung 2.27
I 038 (0} Sc_/\Y oY E @

Hieraus ergibt sich mithilfe von Gleichung2.25 fir die auf Korngrenzkrimmung
basierendeTriebkraft fur Korngrenz migration:

Gleichung2.28

C

P, .
cp'Yr & 0
Fur die Migrationsgeschwindigkeit der Korngrenze v folgt mit Gleichung 2.21:

Qi p ., .
Qo gV B &

Gleichung2.29

Somit hangt die Migrationsgeschwindigkeit einer Korngrenze nebenihrer Mobilitat und

Grenzflacherspannung sowohl von der topologischen Klasse als auch vom Radius des

Korns ab.
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Fur die Anderung der Kornflached A'Y eines Korns folgt:

%(; Q ,QC);( c/\'Y%z %F & i o Gleichung 2.30
Gleichung 2.30 wird als “von Neumann-Mullins -Beziehungg bezeichnet [MUL98] und
stellt einen Zusammenhang zwischen der Topologie eines Korns und seer
Wachstumskinetik her [KOCO07b], die unabhangig vom Radius des Korns ist Dieses
Modell betrachtet stets ein einzelnes Kornim Verhaltnis zur mittleren Mikrostruktur ,
ohne dessenlokale Umgebung zu berlcksichtigen. Dadurch werden einer Korngrenze
von den beiden angrenzenden Kérnernzwei verschiedene Krimmungen zugeschrieben.
Dieser Ansatz setzt somit voraus, dass die lokale Umgebung ndherungsweise der
mittleren Umgebung entspricht. Nach dem AboavWearie-Gesetz[CHI95] , das sich wie
die Neumann-Mullins -Beziehung aus topologischen Uberlegungen ergibtist jedoch die
topologische Klasseeines Korrs mit der mittleren topologischen Kl asse seiner Nachbarn
korreliert. Je hoher die Anzahl Nachban eines Korns ist, desto weniger Nachbarn haben
diese Nachbarn im Mittel. Trotzdem zeigen sowohl Simulationsergebnisse[FAN97,
KIMO06] als auch Messungen an realen Mikrostrukturen[PAL94], dassdie Neumann-
Mullins-Beziehung die mittlere Wachstumsgeschwindigkeit von Koérnern einer
topologischen Klasse gut beschreibtBei der Betrachtung einzelner Kérner ergeben sich
jedoch starke Abweichungen von de Neumann-Mullins -Beziehung.Ein Korn mit sieben
Tripelpunkten beispielsweise, dessen Nachbarn im Mittel zehnTripelpunkte aufweisen,
wird entgegen den Voraussagen der NeumannMullins-Beziehung von im Mittel
konvexen Korngrenzen umgeben sein und daher schumpfen. Mithilfe von
Simulationen sowie experimentell an einer Titan-Legierung wurde gezeigt, dass die
Wachstumsrate von Kornern, die dergleichen topologischen Klasen angehdren wie
ihre Nachbarn (und nicht die von Kérnern mit 6 Tripelpunkten ) gleich null ist[ROW10,
WAN11]. Wendet man dies als Stabilitatskriterium an, ergibt sich eine modifiziert e
Neumann-Mullins-Beziehungfir den Flachenzuwachs eines Kornsdessen benachbarte
Kdrner eine mittlere topologische Klassee  aufweisen:

Q0 A

w \ Gleichung2.31
—, —[3 & ¢
Qo or
Die entsprechendeTriebkraft ergibt sich analog zu:
6 ﬁr = ¢ Gleichung2.32
QoY

Weiterhin beruht die von Neumann-Mullins -Beziehung auf den Annahmen, dass alle
Korngrenzen die gleiche Energie und Mobilitdt aufweisen, die Mobilitdt nicht von der
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Migrationsgeschwindigkeit abhangt und Tripelpunkte die Migrati on der Korngrenzen
nicht behindern. Sowohl der erste als auch derzweite Punkt konnen als sinnvolle
Naherungen fur Polykristalle ohne Vorzugsorientierungen verwendet werden[GOTO05].
Fir den dritten Punkt muss hingegendie Mobilitat der Tripelpunkte h 6her als die der
Korngrenzen  sein, damit die  Tripelpunkte sich  stets in ihrer
Gleichgewichtskonfiguration befinden kdnnen. Dies ist nicht in allen Mikrostrukturen

der Fall. Gottstein et al. entwickelten daher ein Modell, das eine mogliche behindernde
Wirkung von Tripelpunkten auf das Kornwachstum aufgrund von niedriger Mobilitat

miteinbezieht [GOT99, GOT10].

Messungen an Zink und Aluminium -Trikristallen ergaben einen starken Einfluss der im
Verhaltnis zur Korngrenzmobilitdt niedrigeren Tripelpunktsmobilitat bei niedrig en
Temperaturen, wahrend die Tripelpunkte bei hohen Temperaturen eine
verhaltnismaRig hohe Mobilitat und somit keinen Einfluss auf die Korngrenzmigration

zeigten [CZU98, PROO01].

Wie ein Korn im Verhéltnis zu seiner Umgeburg anwachst, d.h. ob es im gleichen Mal3
wachst wie seine Nachbarnoder erheblich schneller oder langsamer, hangt (unter der
Annahme, dass das Vergroberungsverhalten von der Minimierung va Korngrenzflache
dominiert  wird) von der Mobilitat seiner Korngrenze sowie deren
Grenzflacherspannung im Vergleich zum Rest der Mikrostruktur ab. Das Model von
Humphreys betrachtet eine zellulare Struktur als Abbild der Korn - und Subkornstruktur
einer realen Mikrostruktur. Nach diesem Modell kann die Wachsumsgeschwindigkeit
eines Korns bzw. Subkorns in einer Mikrostruktur mit mittlerer ZellgroRe Y aus der
Mobilitat M seiner Korngrenzen und dem Verhéltnis Grenzflachenspannungl aseiner
Korngrenzen zur mittleren Korngrenzflachenspannungl agler Mikrostruktur bestimmt
werden [HUM97] :

QY | el Gleichung 2.33

Qo Y Y

Mithilfe des Instabilitatskriterium s von Thompson [THO87] fir diskontinuierliches
Kornwachstum
. QY . Qv Gleichung2.34
oo Yqo T
konnen die relativen GrenzkorngroRen X, bei denen der Ubergang von
diskontinuierlichem zu kontinuierlichem Kornwachstum stattfindet , wie folgt bestimmt
werden:

I Gleichung2.35
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Mithilfe von Gleichung2.35 kann ein Schaubild fir das Wachstumsverhalten eines

Korns in Abhangigkeit von seiner relativen Gréf3e— sowie der relativen Mobilitdt — und
Grenzflachemnspannung - seiner Korngrenze erstellt werden (Abbildung 33). Hier lasst

sich erkennen, dassinsbesondere Korner, die gro3er als der Mittelwert sind und eine
vergleichsweise hohe Mobilitat und niedrige Korngrenzenergie aufweisen, zu
diskontinuierlichem Wachstum neigen. Die maximale Grof3e, die dieses Korn im
Verhéltnis zu seiner Umgebung erreichen kann (d.h. die obere Lésung von
Gleichung 2.35) ist umso gréR3er, je hoher die relative Mobilitat und je niedriger die
relative Korngrenzenergie seiner Korngrenze ist. Bei Erreichen diser Gro3e wachst das
Korn im gleichen Verhaltnis wie seine Umgelung weiter an.

no
discontinuous
growth

discontinuous

/ growth
10 G ='Y/'V_= 1 5\10

R/R)
3

Size ratio (X

10 100
Mobility ratio (Q = M/M)

Abbildung 33: Randbedingungen fir diskontinuierliches Kornwachstum[HUMO04]

Unter der Annahme, dass die Mobilitdt und Energie von Korngrenzen ausschlie3lich
von ihrer Misorientierung abhéngen und fiir Grol3winkel korngrenzen konstante Werte
annehmen, kann abgeschatzt werden, bei welchem Anteil von Grof3winkelkorngrenzen
es je nach mittlerer Subkornmisorientierung zu diskontinuierlicher bzw.
kontinuierlichem Wachstumsverhalten kommt [JAZ04] . In Abbildung 34 wird deutlich,
dass das Vergroberungsverhalten einer Mikrostruktur bei moderater Subkorn-
misorientierung entscheidend vom Anteil GroRwinkelkorngrenzen abhéngt und der
Ubergang von diskontinuierlichem zu kontinuierlichem Wachstum typischerweise bei
60-70% HAGB:S liegt.Dies konnte durch experimentelle Untersuchungenvon Jazaeri et
al. [JAZ04] und Tsuiji et al. [TSUO4] bestatigt werden.
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Abbildung 34: Ubergang von diskontinuierlichem zu kontinuierlichem Vergréberungsverhalten in Abhéngigkeit
vom Anteil GroRBwinkelkorngr enzen sowie dermittleren Subkornmisorientierung [JAZ04]

2.4.3.Thermische Stabilitdt von gewalzten Werkstoffen

In Abhangigkeit von der eingebrachten Dehnungsowie der gewahlten Temperatur und
Warmebehandlungdauer zeigen gewalzte Werkstoffe wnterschiedliches
Warmebehandlungsverhalten. Je  nach Ausgangszustand werden  sowohl
kontinuierliche also auch diskontinuierliche Vergroberungen beobachtet, die zu einer
Texturanderung fiilhren koénnen. Im Folgenden werden sowohl der Ubergang von
diskontinuierli chem zu kontinuierlichem Wachstum als auch die damit einhergehenden
Texturdnderungen diskutiert.

Ubergang zwischen diskontinuierlichem und kontinuierlichem Vergréberungs -
verhalten

Die mikrostrukturellen Anderungen wahrend einer Warmebehandlung in gewalzten
Werkstoffen hangen entscheidend von dem erreichten Walzgrad ab. Wahrend in
kaltgewalztem Aluminium nach einer Dickenreduktion von weniger als 95%
diskontinuierliches Kornwachstum beobachtet wird, tritt nach etwa 95%
Dickenabnahme kontinuierliches Vergtberungsverhalten auf [HUM99, JAZO04,
OSC93]. Dieses Verhalten stimmt gut mit der Vorhersage des zellularen Modells von
Humphrey Uberein, da kaltgewalzte Werkstoffe bis zu einer Dickenreduktion von etwa
95% (e o) einen hohen Anteil von Substrukturen enthalten, die erst bei noch
hoheren Dickenreduktionen zu GrofRwinkelkorngrenzen werden. Die Umwandlung von
Substrukturen in  GrofRwinkelkorngrenzen fiihrt zu einer geringen Dichte an
Substrukturen in der Mikrostruktur, w elche sichin den TEM-Aufnahmen von zu einem
Umformgrad von e vlv kaltgewalztem Aluminium ( Abbildung 35) anhand des
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kontrastarmen Korninneren zeigt. Durch diese niedrige Dichte an Substrukturen wird
ein kontinuierlic hes Vergroberungsverhalten hervorrufen.

Abbildung 35: TEMAbbildung wahrend der Warmebehandlung von stark gewalztem Aluminium bei 120 °C mit
erkennbarer Tripelpunktsmigration [YU13]

Aufgrund der fir das Walzen charakteristischen stark gestreckterKérner konnte an der
in  Abbildung 35 darstellten Mikrostruktur bei 120 °C ein charakteristisches
Vergréberungsverhalten beobachtet werden. Wie in Abbildung 36 schematisch
dargestellt, kommt es in diesem Geflige zu einer selektien Tripelpunktsmigration

[YU13]. Tripelpunkte, an denen drei in Geflgestreckungsrichtung aus@richtete

Korngrenzen aufeinanderstol3en, migrieren in Gefligestreckungsrichtung, wodurch es
zum Verschwinden von kleineren Kornern sowie zur Vergroberung der Mikrostruktur
kommt. Als Grund fur die Migration dieser Tripelpunkte, die an einem Beispiel in

Abbildung 35 dargestellt ist, wird die starke Krimmung der Korngrenzen an diese

Punkten angeflhrt.
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Abbildung 36: Schematische Darstellung des Vergroberungsprozesses in lamellaren Geflgen Uber
Tripelpunktsmigration [YU13]

Literaturtibersicht 47



Textur &nderung

In kubisch raumzentierten Metallen bildet sich beim Walzen eine charakteristische
Walztextur bestehend aus einer (unvollstéandigen) | -Faser, be der die kristallografische
<110> -Richtung parallel zur Walzrichtung des Blechs liegt, sowie einerr-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 Gro3winkelkorngrenzen auch die Texturscharfe[QUAO4] .

0 90
RD ND
|—>¢. | «—0
¢ 0-90°
{001}<110> {001)<010> {001}<110>
1
e OT b N
ol ' ®
o { (121110 — a-Faser
o \ 112)<1103, e
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—1323 gg— ]
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| ©,=45° {110)<110> {110)<112> {110}<001>

Abbildung 37: ODFSchnitt (32=45°) eines zu einer Dickenreduzierungvon 70% kaltgewalzten IRStahis (links)
[CAS16] Darstellung der relevanten Orientierungen und Fasern im3 2=45°Schnitt (rechts)

Die bei niedrigen Walzgraden unter erhOhter Temperatur stattfindende primére
Rekristallisation fuihrt bei Dickenreduzierung en von Uber 50% zu einer Verstarkung der
r-FaserIntensitat, wahrend sich bei unter 50% der Anteil der | -Faser erhoht. Als Grund

fir diese Anderung wird ein Wechsel von Korngeenznukleation zur
Verformungsbandnukleation in der priméaren Rekristallisation angefiihrt [QUAO4] .

Die sich wahrend der Warmebehandlung andernde Textur eines Werkstofés kann zu

einem weiteren Phanomen fihren* bck gmecl |1 rcl § MpBgtgcggm
Pinning wurde zuerst von Juul-Jensen beobachtet und beruht auf der Anderung des

Charakters von Korngrenzen wahrend des Kornwachstums. Durch das Wachsen von

einzelnen Koérnern auf Kosten anderer kann es dazu kommen, dass zwei Korner

ahnlicher Orientierung im Verlauf der Warmebehandlung zu Nachbarn werden. Diese

werden dann aufgrund ihres verhaltnismaRig geringen Orientierungsunterschieds

durch eine Kleinwinkelkorngrenze voneinander getrennt [JUU97, JUU95, ENG98]. Da
Kleinwinkelkorngrenzen meist eine sehr viel niedrigere Mobilitdt aufweisen als
Grol3winkelkorngrenzen (siehe Abbildung 31), wird das Wachstum dieser beiden

| Aplcp tcpj |l eq_kr* qggecr Pozssbwrd mit” sseegendet | r § B
Texturscharfe der wachsenden Kérner immer wahrscheinlicher{lJUU97].
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2.4.4. Thermische Stabilitat von UFG Werkstoffen

Aufgrund ihrer hohen intrinsischen Defektdichte zeigen UFG und nc Werkstoffe meist

eine geringere thermische Stabilitat als grobkoérnige Werkstoffe. Besonders in durch
SPDVerfahren hergestellten UFG Mikrostrukturen laufen schon bei niedrigen

Temperaturen Vergroberungsprozesse ab, da dieseGefliige neben einer hohen

Korngrenzdichte zusatzlich eine Versetzungsdichte in der GréRenordnung von
” pmm pri aufweisen [ISL97, 13 11, MAY07, ZHAO04, HAZ09]. So zeigt

beispielsveise mittels HPT erzeugtes UFGKupfer bereits bei 50 °C eine Reduktion

seiner Harte durch ErholungsprozesseJIA00Q] .

Aufgrund fehlender Subkornstrukturen im Korninnern sind Abweichungen vom

Vergroberungsverhalten ultrafeinkérniger und nanokristalliner Werkstoffe von ihren

konventionell verformten Entsprechungen, die (ber die bloBe Anderung der fur

Vergroberungsprozesse notwendigen Temperatur hinausgehensehr wahrscheinlich.

In  konventionell kaltverformten  Werkstoffen treten haufig aufgrund des

unterschiedlichen Taylor-Faktors von Kornern verschiedener Orientierungen

Unterschiede in deren Versetzungsdichte af. Da in den meisten SPDProzessen
Kornfeinung tUber Scherverformung erreicht wird, kommt es wéhrend dieser Prozesse
haufig zu signifikanten und stetigen Anderungen der Komorientierung im Vergleich zur

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

Differenzen in der Versetzungsdidite einzelner Koérner statt. AuRerdem kénnen bei

geringen Korngrél3en sehrhohe Versetzungsdichtenim Korninnern durc h den Einbau

von Versetzungen in Korngrenzn abgebaut werden. Aus diesen Grinden spielen

Versetzungsdichteunterschiede als Triebkraft zur Kornvergréberung in UFG und nc
Werkstoffen (trotz der hohen Versetzungsdichte in der Literatur eine eher

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

Einfluss von Versetzungsdichteinterschieden auf das Vergroberungsverhalten von UFG
Stoffen hinweisen. So wurde in HPT-verformten Kupfer trotz eines HAGB-Anteils von

80% im gesamten untersuchten Temperaturbereich stets diskontinuerliches

Vergréberungsverhalten gefunden. Dieses der zellularen Theorie widersprechende
Ergebnis fluhren die Autoren unter anderem auf lokale Variationen der gespeicherten
Energie zuriick[VORO08b].

Im Gegensatz zum verringerten Einfluss der auf gespeicherte Energie beruhenden
Triebkraft weisen UFG und nc Werkstoffe meist eine hohere Triebkraft fir
krimmungsgetriebenes Kornwachstum auf als Werkstoffe mit konventionellen
Korngrol3en, da die Korngrenzkrimmung mit sinkendem Kornradius wachst. Auch aus
diesem Grund ist die Vergroberung von UFG Werkstoffen meist auf eine
korngrenzkrimmungsbasierte Triebkraft zurickzufihren. Da die Abwesenheit von
Subkornstrukturen wie Kleinwinkelkorngrenzen in UFG und nc Werkstoffen fir einen
hohen Anteil von GrolRwinkelkorngrenzen im Material sprechen, ist nach Humphreys
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Modell (siehe 2.4.2) in UFG Werkstoffen mit kontinuierlichen Vergréberungsprozessen
zu rechnen. Dies wurde experimentell sowohl fur ECAP als auch mit HPTumgeformte

metallische Werkstoffe bestatigt, die wahrend Warmebehandlungen bei verschiedenen
Temperaturen keine Anzeichen fur diskontinuierliche Prozesse zeigtefPRA04, ZAHO09,
SCHO4]. Bei einer nach der ECAP Umformung cryegewalzten Aluminium-Legierung

mit hohem Anteil Gro3winkelkorngrenzen wurde bei Temperaturen unter 200 °C eine
kontinuierliche Kornvergréberung in Form von selektivem Kornwachstum beobachtet

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

erwadhnten” Mp gc | r _ r g bei dem dasKorgwaeh§tim mit einer Reduktion des
Grolwinkelkorngrenzanteils einhergeht. Aufgrund des niedrigen Anteils von

Grolwinkelkorngrenzen kommt es bei hdheren Temperaturen (und gleichen Zeien) im

Einklang mit Humphreys Theorie zu diskontinuierlichen Wachstumsprozessen
[ZAHO9] .

In Spaltprofilen aus HSLAStahlen wurde aufgrund des starken Gefligegradienten in
verschiedenaen Abstanden zur Flanschoberseite(d.h. bei verschiedenen Korngréf3en)
unterschiedliches Vergroberungsverhalten beobachtetSo wurde in 50 um Abstand zur
Flanschoberseite nach Warmebehandlungen bei 550°C und 600 °C fur 1h eine
kontinuierliche Kornvergréberung beobachtet die mit einer Erhéhung der | -Faser
Intensitat und hierbei insbesondere der Intensitét der gedrehten Wirfellage einhergeht,
waéhrend der Anteil der r-Faser sinkt. Im Abstand von 200um zu Flanschoberseite lasst
sich jedoch ein ganz anderes Verhalten beobachten: Hier sinkt der Anteil @r J -Faser
wahrend einer diskontinuierlichen Vergroberung, die Texturschérfe sinkt [BRU11].

Das selekive Kornwachstum nahe der Flanschoberseite gehort zu den wenigen
Vergroberungsprozessen in  UFG Geflgen, die moglicherweise auf SIBM
zurtckzufiihren sind, da hier die Intensitdt der Texturkomponente mit niedrigstem
Taylorfaktor und somit der niedrigsten Energie (gedrehte Wurfellage) wahrend der
Warmebehandlung 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 erhdhte 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> ) [SAM93].
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2.5. Methoden zur Bestimmung des Materialflusses

Der Materialfluss innerhalb eines Werkstiicks wahrend eines Umformprozessesst
aufgrund seines Einflusses auf die Eigenschaftsverteilung des ugeformten Werkstiicks
besonders als Grundlage von Simulatioen von groRem Interesse. Da die lokale
Dehnungsverteilung und damit der resultierende Materialfluss bei komplexeren
Umformprozessen haufig nicht offensichtlich sind, wurden verschiedene Methoden
entwickelt, um diesen experimentell zu bestimmen. Haufig werden Muster in Form von
Punkten oder Linien vor der Umformung auf die Werkstlickoberflache aufgebracht und
ihre Positionsanderung wahrend der Umformung verfolgt. Dies geschieht bei
Oberflachen ohne Werkzeugkontakt haufig mittels Kameras und digitaler
Bildkorrelation, was eine Erfassung der Dehnungsanderungen im Prozess erlaubt. Bei
Oberflachen mit Werkzeugkontakt kann die Position der Musterpunkte vor und nach
der Umformung verglichen werden und somit Informationen tber die durch den
Prozess an der Oberflache auftretenden Gesamtdehnungen gewonnen werdemies ist
allerdings nur moglich, wenn die Reibung zwischen Werkzeug und bemusterter
Oberflache nicht zu grol3 wird, da das Muster ansonstenim Prozess zerstort wird.
Mittels mehrerer Kameras ist auch die Bestimmung von3D-Dehnungszustanden in der
Blechumformung, wie z.B. bei Stanzprozessn mdglich [GARO02].

Es ist auch mdlich, ein Werksttick vor der Umformung aufzutrennen, ein Muster auf
die Schnittflache aufzubringen und das Werkstiick nat®h dem Zusammensetzen
umzuformen [BRU10]. Dies setzt allerdings voraus, dass weder Zugkrafte senkrecht zur
Schnittebene noch grol3e Verschiebungen der beiden Werkstiickhalfen gegeneinander
stattfinden, da dies zu einem Auseinanderfallen des Werkstlicks bzw. auch zu einer
Zerstorung des aufgebrachten Musters fihren wirde.

Darlber 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 haufig zur
Bestimmung des Materialflusses wéahrend des Reibriihrschweil3ens verwendet. Hierbei
kann, im Gegensatz zu vielen anderenpotenziellen zu untersuchenden Verfahren, das
Fremdmaterial in die Umformzone eingebracht werden, ohne das Werkstick
aufzutrennen und somit den Materialfluss zu beeinflussen. Nach dem Verschweil3en
beider Werkstiickhalften kann die Verteilung des Marker-Materials durch Atzung
(Abbildung 38) [ZHAO06] oder Rontgenaufnahmen [SCHO06, COL99 sichtbar gemacht
werden und somit Rickschlisse auf den Materialfluss wéahrend des Prozesses gezogen
werden.
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Abbildung 38: Kupferhaltiges 5456-Al als Marker in einer Reibriihrschweil3naht aus kupferfreiem 2014Al: unterer
Teil der SchweiRnaht(a), oberer Teil der SchweiRnaht(b) [ZHA06]

Wie das Anwendungsbeispiel Reibrihrschweil3en zeigt, kann dieses Verfahren auch bei
sehr hohen Dehnungenund bei Oberflachen mit Werkzeugkontakt angewandt werden.
Zusatzlich kann mit dieser Methode der Materialfluss auch im Werkstickinnern
detektiert werden. Das Einbringen des Markersin Form von Drahten oder Folien ist
jedoch in vielen Anwendungsféallen sehr aufwandig und ein signifikanter Einfluss des
Markers auf den Materialfluss kann aufgrund der grof3en Menge eingebrachter
Fremdatome nicht ausgeschlossen welen.
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2.6. Zielstellung der Arbeit

In den letzten Jahren wurde umfangreiche Forschung auf dem Gebiet der
ultrafeinkornigen Werkstoffe allgemein sowie im Bereich der spaltprofilierten
Mikrostrukturen im Speziellen betrieben. Aus diesem Grund sind die meiste
ultrafeinkdrnigen Werkstoffe sowohl in ihrer Entstehung tber unterschiedliche SPD
Prozesse als auch beziglich ihrer Festigkeit sowie ihrer thermischen Stabilitat sehr gut
charakterisiert. Teilweise sind diese Erkenntnisse jedoch eher phdnomenologischer
Natur; die dem beobachteten Verhalten zugrunde liegenden Mechanismen sind noch
nicht geklart. An diesem Punkt setzt diese Arbeit am Beispiel vordurch Spaltprofilieren
erzeugten UFG Mikrostrukturen an.

Die kolumnare Mikrostruktur in Spaltprofilen kann als quasi2D Geflige betrachtet
werden und bietet daher experimentelle Vorteile, die die meist heraufordernde
Untersuchung des mechanischen sowie thermischen Verhaltens von UFG Gefiligen
vereinfachen. Abbildungsverfahren mit fir UFG Geflge ausreichender Auflésung
erlauben meist nur die Abbildung von Oberflachen, weshalb Prozesse im Volumen nicht
untersucht werden kénnen. Mithilfe von kolumnaren Mikrostrukturen kann diese
Limitierung aufgehoben werden, da sie die Herstellung von Proben mit einer
naherungsweise konganten Mikrostruktur senkrecht zur Belastungsrichtung erlauben.
Die kolumnare spaltprofilierte Mikrostruktur ist somit ein geeignetes Model Imaterial
fur Grundlagenuntersuchungen an UFGGefiuigen.

Aus diesem Grund wird das thermische Verhalten der Mikrostrikturen von
Spaltprofilen in dieser Arbeit in Bezug auf die dominierenden Triebkrafte zur
Kornvergréberung untersucht. Frihere Untersuchungen zeigen, dass bei
Warmbehandlungen bei 600°C eine Kornvergréberung sowie eine deutliche
Texturanderung auftreten, ohne dass Anzeichen fir eine priméare Rekristallisation oder
andere diskontinuierliche Vergroberungsprozesse gefunden wurden. Fir diese
Vergroberungsprozesse, die in vielen UFGWerkstoffen auftreten und als selektives
Kornwachstum bezeichnet werden kommen sowohl Unterschiede in der mittleren
Versetzungsdichtevon Kérnern verschiedener Orientierungen als auch unterschiedliche
Korngrenzkrimmung als Triebkrafte 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 warmebehandelter Proben als auch deterministisch mittels irsitu
Beobachtungen untersicht. Die gewonnenen Erkenntnissefliihren zu einem vertieften
Verstandnis der Vergroberungsmechanismen in UFG Geflgeim Allgemeinen.

Das Verformungsverhalten eines UFG Gefliges in Spaltprofilen wird mithilfe von
nachtraglichen Stauchversuchen an Mikrodruckproben untersucht. Diese Experimente
dienen der Identifizier ung der ablaufenden Verformungsmechanismen.Sie sind nicht
nur aus Sicht der Grundlagenforschung interessant; siespielen aucheine tragende Rolle
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in der Ausbildung eines stationaren Zustands wahrend des SpaltprofilierprozessesDie
Ausbildung des stationden Zustands beruht auf der Enrstehung eines
charakteristischen Gefliggradienten mit einer UFG Mikrostruktur im Bereich der
Flanschoberseite innerhalb der ersten Stiche, debei weiterem Spalten konstant bleibt.
Das Verstandnis und die einhergehende Vorhesagbarkeit der Entstehung dieses
charakteristischen Gefligegradienten in den damit verbundenentechnologieinduzierten
Eigenschaften der Profile ist von hoher technologischer Relevanz, da sich hieraus
sowohl Mdglichkeiten zur Prozessoptimierung als auch zur Ausnutzung der
technologieinduzierten Eigenschaften in der Produktentwicklung ergeben.

Fur dieses Verstandnis stellt sich neben denVerformungsverhalten des UFG Gefliges
nahe der Flanschoberseite aul3erdem die Frage wie der Materialfluss im Prozess zur
Ausbildung einer konstanten Dehnungsverteilung in der Umformzone fihrt. Der
Materialfluss im Spaltprofilierprozess kann aufgrund der auftretenden hohen
Dehnungen nicht mithilfe gangiger Methoden zur Materialflussbestimmung bestimmt
werden. Aus diesem Grund wrd in dieser Arbeit eine neue Methode zur
Materialflussanalyse entwickelt, die auf dem Einbringen von Konzentrationsgradienten
eines Tracerelements Uber Diffusion beruht und in Kapitel 3 dargestellt ist. Diese neue
" Ricer-Gradientenr-K c r f mb c § ugpb gl bgcqgcp ?p cgr
Umformverfahrens mit bekanntem Materialfluss, dem Kaltwalzen, validiert bevor sie
zur Untersuchung des Spaltprofilierens genutzt wird. Die Methode erlaubt jedoch nur
die Analyse von Dehnurgen in oberflachennahen Bereichen defrofils und kann somit
nur einen Teil des Materialflussesabbilden. Aus diesem Grund sind die experimentellen
Ergebnisse dieser Methode allein nicht ausreichend, um die Dehnungsverteilung in der
Umformzone wahrend 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 kdnnen. Somit gilt esin dieser Arbeit, mithilfe der
validierten Simulation sowie den Ergebnissen des Umformverlaltens des
oberflachennahen UFG Gefliges ein Verstandnis fur die Ausbildung des stationaren
Zustands wahrend des Spaltprofilierens zu erarbeiten.
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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 auftreterden
hohen Dehnungen auf den Spaltprofilierprozess angewendet werden konnenEs beruht
auf der Verwendung eines Tracerdements, welches als Schicht auf das Werkstiick
aufgebracht wird. AnschlieBend wird das beschichtete Werkstiick einer
Warmebehandlung unterzogen.

Tracerelement-

ﬁchicht
]

Warme- }Tracergradient
behandlung
_— >
. Tracerelement
Grundmaterial Grundmaterial Grundmaterial

Abbildung 39: Schema der Erzeugung des Tracergradienten

Durch die bei hoheren Temperaturen stattfindende Diffusion entsteht ein Gradient an
Gehalt des Traceelements innerhalb des Werkstlicks (siehe Abbildung 39), die
Konzentration des Tracerelements sinkt mit zunehmendem Abstand zur Oberflache.
Wenn nach der Umformung die Traceikonzentration im umgeformten Werkstlick
gemessen wird, kann daraufgeschlossen werden, aus welchenbstand zur Oberflache
dieses Material sammt. Mit dieser Methode kénnen Dehnungen senkrecht zur
Oberflache bestimmt werden, da sie zu einer Streckung oderStauchung des Gradienten
im Vergleich zum Ursprungszustand fuhren (siehe Abbildung 40). Tritt allerdings eine
homogene Verformung in Form von einfacher Scherung parallel zur Oberflache af,
fuhrt dies im Gradienten zu keiner Anderung, 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 GrélRenordnung der Gradiententiefe liegt (siehe
Abbildung 40).

Die Tracergradientenmethode liefert nur Informationen tber den Materialfluss in den
Bereichen desWerkstulicks, in dem ein Tracekonzentrationsgradient vorliegt und somit
(genau wie die meisten anderen Methoden zur Materialflussbestimmung nur
oberflachennahe Ergebnsse. Bis in welche Tiefe die Methode Informationen liefern
kann, ist stark von der Diffusionstiefe des Traceelements und somit von der Wahl des
Tracerelements fir das entsprechende Grundmaterial abhangig.
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Abbildung 40: Detektion von Verformung durch die Tracergradientenmethode

3.2. Auswahl eines geeigneten Tracerelements

Aufgrund der begrenzten Diffusionstiefe des Traceelements im Grundmaterial des
Werksticks kann der Materialfluss nur in oberflachennahen Bereicten bestimmt
werden. Die Diffusionstiefe des Traceelements in der Matrix sollte so hoch wie moglich
sein, d.h. ein Element mit hohem Diffusionskoeffizienten in der Matrix ist von Vorteil.
Allerdings sollte das Einbringen des Traceelements keinen zu grofR3en Einfluss aufdie
mechanischen Eigenschaften des Ausgangsmaterials haben, weshalb die Ldslichkeit des
Tracerelements in der Matrix so hoch sein sollte, dass die maximale im Gradienten
auftretende Konzentration von Traceratomen nicht zur Bildung von Zweitphasen fuhrt.
AulBerdem muss die durch das Einbringen des Traceslements entstehende
Mischkristallverfestigung in einem akzeptablen Bereich liegen, daher sind Elemente mit
geringem Mischkristallverfestigungsvermégen in der Matrix sinnvoll. Weiterhin sollte
keine weitere Diffusion der Tracerelemente wahrend der Umformung stattfinden;
Elemente, die interstitielle Gitterplatze in der Ausgangsmatrix besetzen, sind daher
ungeeignet.

Da ein geringer Unterschied im Atomradius sowohl ein Indikator fur eine hohe
Loslichkeit der Stoffe in einander [ROS08] als auch fiir eine geringe
Mischkristallverfestigung ist, ist Nickel (Ni) mit einem Atomradius von 1,25 A nach
diesem Kriterium ein geeignetes Traceelement in Stahl bzw. Eisen mit einem
Atomradius von 1,24 A [SCH74]. Auch weist Nickel eine geeignete Loslichkeit in Eisen
auf, bei 700 °C sind bis zu 4,5wt% Nickel in Ferrit 16slich [ROM80], bei Temperaturen
Uber 300 °C sind esnoch etwa 4 wt% [REU89].
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3.3. Auswahl einer geeigneten Warmebehandlungstemperatur und i dauer

Um den Einfluss des Traceelements auf die mechanischen Eigenschaften des
Matrixmat erials mdglichst gering zu halten, ist eine kurze Warmebehandlung 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 oberflachennahemMaterial
betrachtet werden kann. Da jedoch im Fall von zwei Elementen mit &ahnlichen
Atomradien wie bereits oben diskutiert ein eher geringer Einfluss de Traceratome auf
die mechanische Eigenschaften zu erwarten sindist es zelfiihrender, einen mdglichst
tiefen Gradienten zu erzeugen, um auch Informationen aus etwas hoheren Abstanden
zur Oberflache erhalten zu kdnnen. Da &ahnliche Atomradien auf3erdem einen eher
niedrigen Diffusionskoeffizienten implizieren, sollte die Warmebehandlungstemperatur
so hoch wie moglich gewahlt werden, um in akzeptabler Zeit einen Gradienten mit
moglichst hoher raumlicher Ausdehnung zu erzeugen. Da im Fall von Stahl als
Ausgangsmaterial eine Phasnumwandlung wahrend der Warmebehandlung und die
damit verbundene thermische Verspannung des Materials vermiedenwerden sollte,
wird eine Warmebehandlungstemperatur von 700 °C gewdahlt. Eine lange
Warmebehandlungsdauer von  10h  soll die Bildung eines tiefen
Konzentrationsgradienten sicherstellen.
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4. Experimentelle Durchfiihrung

4.1. Verwendete Werkstoffe

In dieser Arbeit wurden drei verschiedene High Strength Lowv Alloy (HSLA) Stahle
verwendet: HC320LA (ZStE340), HC480LA (ZStE500), sowie HC800LA. Die chemische
Zusammensetzung dieservom Institut fir Produktionstech nik und Umformmaschinen
(PtU) der TU Darmstadt zur Verfugung gestellten Stahle kann Tabelle 1 entnommen
werden. Die Zusammensetzung desWerkstoffs HC800LA wurde dem Datenblatt des
Herstellers entnommen, die Zusammensetzungen von KL320LA und HC480LA beruhen
auf Funkenspektrometeranalysen der Materialprifanstalt Darmstadt.

Tabelle 1: chemische Zusammensetzung der erwendeten Werkstoffe in Gew. %

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.

4.2. Metallografische Praparation

Fur die metallografische Praparation wurden die Proben mit WEMREM (Cloeren
Technology GmbH), einem leitfahigen Warmeinbettmittel mit Grafitzusatz, in einer
Predopress (Struers)bei 180 °C warm eingebettet. Die zylindrische Einbettgeometrie
wies hierbei einen Durchmesser von 25mm auf.

Die Proben wurden mit SiC-Schleifpapier mit feiner werdender Kérnung (80, 220, 320,
500, 800, 1000, 2500) nass gestliffen. AnschlieBend erfolgte eine Politur auf einem
Tuch der Harte Dur mit einer Diamantsuspension mit 3um Partikeldurchmesser und
Schmiermittel auf Ethanol-Basis. Zwei weitere Polierschritte wurden auf einem Tuch
der Nap-Harte und Diamantsuspensionen ar Kornungen 1pm und 0,25 pm
durchgefuhrt, wobei zwischen den Polierschritten stets eine Probenreinigung mit
Wasser und Seifesowie mit Ethanol erfolgte. Die finale Feinpolitur wurde mit UPS
NonDry Suspension durchgefuhrt, die neben mechanischem auch zu bemischem
Materialabtrag fuhrt.
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4.3. Mikroskopie

Zur Erzeugung von lichtmikroskopischen Aufnahmen diente ein Axiophot
Auflichtmikroskop ( Zeisg mit angeschlossener Digitalkamera.

SE, BSE, EDX und EBSDMessungenerfolgten an einem Rasteelektronenmikroskop
des Typs MIRA3-XM der Firma Tescan. Alle SEAufnahmen wurden mithilfe des
integrierten Everhart-Thornley-Detektors realisiert, wahrend fur alle BSEAufnahmen
ein Deben Gen5 4-Quadranten-Detektor verwendet wurde.

Fur EDXMessungen wurde ein EDAX Octane Plus SDD EDKRetektor verwendet und
die Daten mithilfe d er Team V4.4 -Software erfasst.

EBSDMessungen wurden mithilfe eines EDAX TSL DigiView EBSD Systens
durchgefuhrt, die Datenerfassung erfolgte tber die TSL OIM Collection 7Software. Fir
die Datenauswertung wurde die OIM Analysis 8 Software verwendet.

4.4. Anpassung des Koordinatensystem s und Clean-up der EBSDMessungen

Um Vergleichbarkeit zwischen denmittels EBSBMessungen gewonnenen Texturen und
anderen Verformungstexturen ferritischer Stahle herzustellen, muss die Ausrichtung
des Bezugskoordinatensystems an der FlieRrichtung des Materials erfolgenAufgrund

des in erster Naherung vergleichbaren Dehnungszustands(Stauchung unter ebener
Dehnung) wird Ublicherweise ein fur Walzprozesse ypisches Koordinatensysten zur

Darstellung von Texturen in Spaltprofilen verwendet. Die Achsen eines Walz
Koordinatensystems RD (Walzrichtung), TD (Transversalrichtung) und ND
(Normalenrichtung) werden also auf den Spaltprofilierprozess tbertragen. 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 Fliel3richtung des Materials liegt. In friheren Arbeiten [BOH10, BRU11] wurde

bereits gezeigt, dassdie Flierichtung des Materials in vergleichbaren Profilen nicht

parallel zur kirzesten Verbindung zwischen Spaltgrund und Flanschspitze liegt,
sondern mit dieser einen Winkel von etwa 25° einschlie3t. Das Koordinatensystem der
EBSDMessungen wurde so ausgerichtet, dass RD parallel zur Flielichtung im 25°-

Winkel zur kirzesten Spaltgrund-FlanschspitzenVerbindung liegt und ND senkrecht
zur Flanschoberseite steht.

Die EBSDMessungen wurdenin der OIM-Software einer nachtraglichen zweistufigen
Cleanup Prozedur unterzogen, die die Menge fehlerhaft indizierter P unkte reduziert.
Hierbei besteht dererste Schritt aus der Anhebungdes Confidence Indexaller zu einem
Korn gehérenden Punkteauf den Maximalwert dieser Punkte. Im zweiten Schritt wurde
eine lteration der Kornvergroberungsroutine (grain dilation) durchgef thrt.
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4.5. Vergréberungsverhalten des UFG Gefliges inSpaltprofilen

Die Untersuchung des Vergroberungsverhaltens der Mikrostruktur in Spaltprofilen

beruht auf zwei Ansatzen. Mittels des Vergleichsverschieden lang warmebehandelter
Proben wurden die Einflisse der erhéhten Temperatur auf dieMikrostruktur statistisch
analysiert. Komplementar wurde das Vergréberungsverhalten auch deterministisch
untersucht, indem der lokale Ablauf der Vergroberung in einer TEM-Lamelle in-situ

beobachtet wurde.

Grundlage aller Untersuchungenwaren Spaltprofile aus HC480LA, die aus 2mm dicken

Platinen im Reversierbetrieb am PtU erzeugt wurden. Der Spaltprofilierprozess wurde
hierbei mit einer inkrementellen Spalttiefe von y=1 mm, einem Flankenwinkel der

Spaltwalze von 10° sowie einer eingestellten Flanschdicke von Inm durchgeflhrt.

4.5.1.Vergroberungsverhalten des UFG Gefliges Statistischer Ansatz

Aus einem Spaltprofil wurden Y-férmige Proben mit 8 mm Dicke in TD getrennt. Die
Halfte der Proben wurde einer Erholungswarmebehandlung in einem Rohrofen
RTRH100-600/1600/3 der Firma Gero unter Argon -Atmosphare unterzogen. Eine
Temperatur von 375°C wurde fir 9h gehalten, Aufheiz- und Abklhlrate betrugen
300 K/h. Abgesehen von einer vorerholten und einer nichterholten Referenzprobe
wurden die Proben in einem Salzbad bei 600°C warmebehandelt, welches das
Hochtemperatur-WarmebehandlungssalzGS430der Firma Durferrit GmbH enthielt. Je
eine vorerholte und eine nicht-erholte Probe wurden nach 10s, 20s, 30s, 60s, 120s,
180 s, 300s, 420s, 600s, 720s sowie 900s dem Salzbad entnommen und in Wasser
abgeschreckt. Alle Proben wurdenals Querschliff (RD-ND-Ebene) eingebettet und
metallografisch prapariert. Hartemessungennach Vickers erfolgten an einem ZHV
Hartepriufer der Firma ZwickRoell mit einer Last von 50 g (HV0,05). Hierbei wurden

jeweils 10 Messungen pro Probe in einem Abstand von in 5Qm von der
Flanschoberseite und einer Distanz von etwa 7mm von der Flanschspitze durchgeiihrt.

Fur EBSDMessungen an den Proben wude eine Beschleurigungsspannung von 15kV
gewahlt, die Erfassungsrate der KikuchiPattern betrug fur alle Messungen 33,3fps. Die
Messungenerfolgten mit einer Schrittweite von 20 nm auf einer Flache von mindestens
600 um, wobei der Mittelpunkt der Messungen in 50 um Abstand zur Flanschoberseite
lag. Die erste Auswertung der Messungen erfolgte durch dieOIM- Analysis Software.
Hierbei wurde das Koordinatensystem der Messungwie in 4.4 beschriebenangepasst
sowie dort beschriebene Cleanup Prozedur durchgeftihrt. Als Korndefinition wurde

eine Misorientierung von <10 ° sowie eine Mindestgrof3e von 10 Pixeln auf mindestens
2 Reihen verwendet. Die maximale Abweichung der rekonstruierten Korngrenzen von
den entsprechenden Kongrenzsegmenten 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, GroRwinkelkorngrenzen 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
Gaug q %gaf cl Fite jvonuseé pnteg dep Annahme orthogonaler Symmetrie
berechnet.

Fiur eine uUber die Moglichkeiten der OIM-Software hinausgehende Auswertung der
Daten bezuglich Nachbarschafts und Tripelpunktsverhaltnissen wurde ein MATLAB-
Script entwickelt. Dieses Skript beruht auf aus der OIMSoftware exportierten
Rohdaten, seine Funktonsweise ist in Anhang A.1 dargestellt. Es gab die mittlere

Anzahl Tripelpunkte und Nachbarn der Kérner sowie den mittleren Unterschied der
Nachbarn/Tripelpunkte von Koérnern im Vergleich zu ihren Nachbarn aus. Hierbei
wurde in J-FaserKorner (<110> -~ RD £10°), r-FaserKdrner (<111> -~ ND £10°)

sowie andere Orientierungen, die keiner der beiden Fasern angehdrenunterschieden.

4.5.2.Vergroberungsverhalten des UFGGefligesi Deterministischer Ansatz

Ein Stick Flanschwurde wie in Abbildung 45 dargestellt auseinem Spaltprofil getrennt.
Die Probe wurde von der Flanschunterseie her planparallel geschliffen und liegend
eingebettet. Anschlie3endwurde je ein HV20-Harteeindruck in die vier Ecken der Probe
gesetzt und beide Dagonalen lichtmikroskopisch vermessen. Danach wurde die Probe
geschliffen, wobei mithilfe der wiederholten Uberpriifung der verbleibenden Tiefe der
HV20-Harteeindricke dafir gesorgt wurde, dass hierbei etwa 50 um von der
Flanschoberseite entfernt wurden. Nach der mechanischenEntfernung der Probe aus
der Einbettmasse erfolgte eine Politurmit Diamantsuspension

Aus der Probe wurde in 7 mm Abstand zur Flanschspitzean 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 HeizhalteProtoChips
Inc.) transferiert und ihre Mikrostruktur mittels Automated Cr ystallographic
Orientation Mapping (ACOM) mithilfe eines in einem FEI Tecnai F20 ST TEM
installierten ASTARSystems (NanoMegas) abgebildet. Anschliel3end wurde die Lamelle
im TEM auf 300 °C erhitzt und die Temperatur im 10-Minuten-Takt um 50 °C erhght.
Nach dem Erreichen von 500°C (d.h. nach 40 min) wurde die Lamelle wieder auf
Raumtemperatur abgekihlt und eine weitere ACOM Messung durchgefiihrt. Die
Warmebehandlung wurde bei 500 °C weitergefihrt und die Temperatur nun im 10-
Minuten-Takt um 25 °C erhéht. BeiErreichen von 625 °C (nach 100 min) erfolgte eine
Abkihlung der Lamelle auf 400 °C, wodurch weiteres Kornwachstum verlangsamt
wurde und thermische Verzerrungen, die bei einer Abkihlung auf Raumtemperatur
auftraten, vermieden wurden.
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Alle ACOM Messungenerfolgten mit einer TEM Beschleunigungspannung von 200 kV
im microprobe STEM Modus sowie einer Kondensorblende van 30 um und einer

Extraktionspannung von 4,5kV. Es wurden eine Schrittweite von 5nm und ein

Prazessionswinkelvon 0,4° gewahlt. Die Verarbeitung der Rohdaten wurde mithilfe des
ASTAR SoftwarePakets mittels einer Prozedur fur das schnelle Indizieren von
Punktbeugungsmustern nach[RAU10] durchgefuhrt. Nach dem Indizieren erfolgte die

Korrektur der resultierenden Messungenhingehend der 180°-Rotationsambiguitat, die

auf die Beschrankung des Beugungssignal auf niedrigdBragg-Winkel zurtickzufihren

ist [KOB17, RAU13]. Die Auswertung der ACOM Messungenwurde mithilfe der OIM -

Software vorgenommen. Zur Gewahrleistung der Vergleichbarkeit der in situ-

Messungen mit den exsitu ESBDMessungen wurde da Koordinatensystem dieser
Messungen zunachst um 70° um NDgedreht und danach wie in 4.4 beschrieben dem

Materialfluss im Spaltprofilierprozess angepass$. Eine weitere Auswertung der

Messungen erfolgte mithilfe des in Anhang A.1 beschriebenen MatlabScripts, wofur

das kubische Grid der Messung mithilfe der OIMSoftware in ein hexagonales tUberfihrt
wurde.

4.6. Tracergradientenmethode zur Materialflussermittlung
4.6.1.Validierung der Tracergradientenmethode

Als Ausgangsmaterialdienten Bleche aus HC320LA und HC480LA mit einer Dicke von
2 mm. Aus diesen Blechen wurden Streifen mit einer Lange von 125mm und einer
Breite von 20 mm getrennt, die auf Metallzylinder mit einer H6he von 15 mm und
einem Durchmesser von 20mm geklebt wurden. Das Schleifen und Polieren der Proben
erfolgte mit dieser Halterung.

Vor dem Vernickeln wurden die Proben mit Paketklebebandversehen und dabei ein
Teil der polierten Oberflache mit einer Flache von etwa 20 x30 mm?2 ausgespart,
welcher mit 10 %iger Salpetersaure fur 10s gebeizt wurde. Die Proben wurden dann
in einem Galvanikbad vernickelt, das 204 ml Nickelsulfamatlésung, 31 g Nickelchlorid,
31 g Borsaure und 1,5g/l Sacharin enthielt. Zur Erzeugung einer konstanten
Schichtdicke erfolgte die Schichtabscheidung in diesem Bad gepulstes wurde eine
Stromdichte von 30 mA/cm? und eine Pulsdauer von 5ms in einem Abstand von 5 ms
gewahlt. Die Probenblieben fiir 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 Warmebehandlung derProbenerfolgte in einem Rohrofen der Firma Gero
unter Argon-Atmosphare. Der Ofen wurde mit einer Aufheizrate von 300 °C/h auf
700 °C geheizt und diese Temperatur fur 9h gehalten. Die Abkuhlung erfolgte mit einer
Rate von 300°C/h.
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Einige Proben wurden mithilfe einer Buhler AG Laborwalze mit einer Zustellung von
0,5mm 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 Schwei3punkten aufeinander
fixiert (siehe Abbildung 41).

E. . = — . :-E:: Seitenansicht

SchweiRpunkte Ni-Schicht SchweiRpunkte

® © ® @ | ouusin

Abbildung 41: Schematische Darstéling der aufeinander geschweif3ten Stahlstreifen zur Rauheitsreduktion

Der Nickel-Konzentrationsgradient zwischen der Nickel-Schicht und dem Blechstreifen
wurde an allen gewalzten sowie den Refeenzproben an einem metallografisch
praparierten Querschliff mittels energiedispersiver Rontgenspektroskopie (EDX)
analysiert. Hierfur erfolgten jeweils funf EDX Linienscans mit einer Schrittweite von
0,1 um bei einer Beschleunigungsspannung von 2KV senkrecht zur Nickel-Stahl-
Grenzflache

Durch ihre Funktionsweise ist die EDX-Methode in ihrer lateralen Auflosung begrenzt,
die GroRRe der Anregungsbirne kann fiur die vorliegenden Parameter zu 0,85 um
abgeschatzt werden(siehe AnhangA.3). Um die auf dieselimitierte laterale Auflosung
zurtckzufihrende Verbreiterung des Signals von der physikalischen Breite des
Gradienten zu trennen, erfolgten Referenzmessunga an Querschliffen vernickelter
Proben ohne Warmebehandlung.Aus der Dekonvolution dieses Messsignals mit einer
idealen Stufenfunktion wurde eine Signalverbreiterungskurve bestimmt. Die erhaltene
Signalverbreiterungskurve wurde zur Entfaltung der gemessenen EDXGradienten
verwendet. Fir die Regularisierung der Entfaltungen erfolgte nach der in [CHA11]
beschriebenen Total Variation L2Methode.

Die durch die Entfaltung des Messsignals mit der Signalverbreiterungskurvesrhaltenen
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 Intensitatsplateaus bezeichnet, die bei
Signalintensitat in der reinen Ni-Schicht bei der Intensitat des im Stahl zulegierten
Nickels entsprechen (sieheAbbildung 42).
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Abbildung 42: Definition der Gradiententiefe anhand eines NiTiefenprofils senkrecht zur Ni-StahtGrenzflache

An einigen Proben erfolgten zusatzlich SekundarionenMassenspekrometer (SIMS)-
Messungen mithilfe eines Flugzeitdetektors am Physikalisch-Chemischen Institut der
JustusLiebig-Universitat Giel3en, die ein geringeres Detektionslimit besitzen. Die
Messlange des Gradienten auf der Oberflachewurde durch die Verwendung von
Bdschungs statt Querschliffen erhoht (siehe Abbildung 43). Hierfir wurden die Proben
auf einem azentrisch platzierten Stuck Draht liegend eingebettet, welches zu einer
Verkippung der Probe zur Einbettmassenoberflache vonetwa 5° fuhrte. Die Probe
wurde metallografisch prapariert und mechanisch aus der Einbettmasse gelost.

ﬂ‘
EDX
[ Tracerelement

Grundmaterial

Abbildung 43: Skizzeder EDX und SIMSMesgositionen auf den Proben

Auf der Boschungsflache wurde ein SIMSMapping mit einer Schrittweite von 2 pm auf
einer Flache von 0,1 mm?2 durchgefuhrt. Fur die Auswertung erfolgte eine Mittelung
uber Linien senkrecht zum Gradienten, um einen Zusammenhang zwischen dem
Abstand zur Ni-Schicht auf der Boéschungsflache und der NiSignal-Intensitat zu
erhalten. Der Bdschungswinkel der Proben wurde nach demAusbetten der Proben
mithilfe eines 3D-LaserScanning-Mikroskops LEXT OLS4000 der Firma Olympus
bestimmt und verwendet, um aus der Position auf der Boschungsflache den minimalen
Abstand zur Probenoberflache zu bestimmen. Aufgrund der héheren Ortsauflosungler
SIMS-Methode wurde auf eine mathematische Entfdtung des Signals verzichtet. Die
Gradiententiefe wurde an den gemessenen Gradienten analog zu den EDXlessungen
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(siehe Abbildung 42) bestimmt. Mithilfe der Gradiente ntiefe to der warmebehandelten,
unverformten Referenzproben kann der Abwalzgrad Z einer Probe mit der
Gradiententiefe t berechnet werden:

Gleichung4.1

4.6.2. Anwendung der Tracergradientenmethode auf Spaltprofile

Aus einem Coil des Werkstoffes HC800LA mit einer Blechdicke von 1,5nm und einer
Breite von 88 mm wurden Stliicke mit einer Lange von 250mm 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 Bereichder Bandkanten (links) bzw. der Profile (rechts);
die vernickelten Stellen sind rot markiert

Die Blechewurden einer Warmebehandlung unter Schutzgasatmosphéarebei 700 °C mit
einer Haltezeit von 10 h unterzogen, die von der Firma Hartetechnik Roldorf
durchgefiihrt wurde . Die Bleche wurdenwieder in das Coil eingeschweif3t, welchesmit
sieben Stichen und einer Zustellung von 1 mm pro Stich spaltprofiliert wurde. Nach
jedem Stich erfolgte die Entnahme eines vernickelten Blechstiicks ausdem Prozess Aus
den spaltprofilierten Blechgticken wurden Querschliffe (RD-ND-Ebeng fiur EDX-
Messungenmetallografisch prapariert. Ein weiterer Querschliff wurde aus dem nicht
spaltprofilierten, gradie ntenbehafteten Referenzustand hergestellt.

Weitere Versuche wurdenan Spaltprofilen aus demselbenCoil durchgefiihrt, die bereits
mit drei Stichen umgeformt wurden. Die Spaltprofile wurden in Teile mit einer Lange
von 250 mm getrennt, so mit Klebeband versehen dass nur die in Abbildung 44
markierten Stellen frei blieben und mit den in 4.6.1 beschriebenen Parametern im
Galvanikbad vernickelt. Es folgte die bereits vorher beschriebeneWarmebehandlung
unter Schutzgas bei 700°C bei der Firma Hartetechnik Rof3dorf. Die Profile wurden
weiteren Spaltprofilierstichen mit einer Zustellung von 1 mm unterzogen. Auch hier
erfolgte die Entnahme von Profilen nach jedem Stich fiir die Analyse, wobei maximal
vier zusatzliche Stiche durchgefuhrt wurden. Von diesen Probensowie eines nach der
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Warmebehandlung nicht weiter spaltprofilierten Referenzzustands wurden ebenfalls
Querschliffe fuir die EDX-Analyse angefertigt.

Auf allen erzeugten Querschliffen erfolgten EDXMessungen im Spaltgrundbzw. an der
Bandkante und soweit geometrisch mdoglich in 0,5mm und 1 mm Abstand von
Spaltgrund. Hierbei wurden jeweils mindestens drei Linienscans mit einer Schrittweite
von 0,1 um senkrecht zur Grenzflache gemessen.Die Beschleunigungspannung fur
Proben, die mit weniger als vier Stichen umgeformt wurden, betrug 20 kV. Die starker
umgeformten Proben wurden mit 8 kV Beschleunigungsspannung gemesserWeiterhin
wurden an allen Proben EDXMessungen mit 20 kV Beschleunigungsspannungam
Hilfswalzenradius durchgefihrt.

An vernickelten, nicht warmebehandelten Probenwurden EDX-Referenzmessungen mit
20 kV sowie mit 8 kV Beschleunigungsspannungdurchgefihrt und nach der in 4.6.1
beschriebenen Vorgehenweise zur Bestimmung der Signalverbreiterungsfunktion
verwendet, welche dann zur Signalentfaltung nach [CHA1l] genutzt wurde. Die
entfalteten Profile dienten der Bestimmung der Gradiententiefe.

4.7. Verformungsverhalten des UFGGefluges in Spaltprofilen unter Druck

Aus einem HC480LA-Spaltprofil wurden drei rechteckige Proben wie in Abbildung 45
dargestellt aus einemFlansch entnommen

Mikrodruckproben

Abbildung 45: Probenentnahme aus Spaltprofiken fir die Herstellung der Mikrodruckproben und TEM-Lamelle

Eine dieser Roben wurde einer Erholungswarmebehandlungbei 375 °C fir 10 h unter
Schutzgasatmosphéreunterzogen. Zur Einstellung einer bestimmten Mikrostruktur an
der Oberseite der praparierten Proben muss der Abstand zur Flanschoberseite bekannt
sein, in dem sich die Oberflache der praparierten Proben befand Hierfir mussbestimmt
werden, wie viel Material von der Flanschoberseite durch die Praparation entfernt
wurde. Zur Ermittlung des Materialabtrags durch die nachfolgenden Schleit und
Polierschritte wurden Vickers-Eindricke 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 beider vorerholten sowie einer weiteren Probe, die im Folgenden als
oberflachennahe Probe bezeichnet wird,sowenig Material wie moglich entfernt wurde.
Bei der verbliebenen Probe wurden durch wiederholte Bestimmung der verbleibenden
Tiefe eines HV60GEindrucks etwa 100 um der Oberflache abgetragen, wobei bei allen
Proben die Beststimmung des endgultigen Abtrags der Oberflache mithilfe der
Harteeindriicke erfolgte.

Die Proben wurden hiernach mithilfe von Metallklammern so eingebettet, dass der
Probenquerschnitt (RD-ND-Ebene prapariert werden konnte. Die Querschnittsflachen
wurden geschliffen und poliert und die Proben mechanisch aus der Einbettmasse
entfernt. Es folgte die Politur der Oberseiten der Proben bei abgeklebter
Querschnittflache, wodurch Proben mit einer bestmaoglich definierten Kante senkrecht
zu TD entstanden.

lonenstrahl-geschnittene Wande

Flanschoberfliche
RD-TD

Pillar mit
Facette

lonenstrahl-geschnittener Grund

Flanschoberfliche RD-TD 1um
Seitenfliche RD-ND —_—

Polierte Facette zur Gefiigeabbildung

Abbildung 46: Geometrie der Mikrodruckproben: Seitenansicht(links), Ansicht von oben (rechts)

In die so praparierten Kanten wurden an der Karlsruhe Nano Micro Facility (KNMF)
mithilfe einer Zeiss Auriga 60 Focus lon Beam (FIB) Systemsowie in Darmstadt an
einem Jeol JB-4600F mit eingebauten Mehrstrahlsystem Mikrodruckproben
geschnitten. In die oberflachennahe Probe wurden 19 Pillars geschnitten, die im
Folgenden die Bezeichnungen #1 bis #19 tragen, die Probe, von deren Oberflache etwa
100 pum abgetragen wurden, wurde mit finf Pillars mit den Bezeichnungen #T1bis #T5
versehen undin die vorerholte Probe wurden elf Pillars mit den Namen #E1 bis #E11
geschnitten. Bei einigen Pillars wurde vor dem Schneiden eine 0,5um dicke
Platinschicht auf der Probenoberflache abgeschiedn, welches de Verringerung des auf
bcp nmjgcprecl D acrrc _sdrpcrcl becl "Aspr gl gl
Wie in Abbildung 46 zu erkennen, wurden in die zylindrischen Proben Facetten
eingebracht. Diese wurde mithilfe des lonenstréhls poliert, um Abbildungen mit dem
Elektronenstrahl zu ermdglichen. Die Entfernung von weiterem Material in der direkten
Umgebung der Proben (siehe Abbildung 46) ermdglichte die Durchfihrung von EBSD
Messungen mit geegneter Ausrichtung.
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Die Facetten der Pillars wurden mithilfe von EBSDMessungen mit einer
Beschleunigungsspannung von 15V und einer Schrittweite von 10 nm abgebildet. Die
Pattern-Erfassungsrate lag bei 80fps, um die Erwarmung des Pillar und somit den
thermischen Drift so gering wie mdglich zu halten. Die durch die schnelle Aufnahmerate
verringerte Indizierungsrate der Pattern konnte durch das Speichen der Pattern und
ein nachtragliches Durchfiihren des NPARAIgorithmus [WRI15] kompensiert werden.
Das Koordinatensystem der Messungen wurdeavie in 4.4 beschriebengedreht und die
dort erlauterte Clean-Up-Prozedur durchgefuhrt. Fur die Korndefinition in der OIM-
Software wurde eine maximale Misorientierung von 10° gewahlt und die Korndicke
mithilfe des Linienschnittverfahrens in Software bestimmt. Zur Texturdarstellung
wurde die Orientierungsverteilungsfunktion ODF mithilfe einer harmonischen

Reihenentwia i j s | e kgr cgl ck Clrugaijsleqgep_Db

Halbwertsbreite von 5° unter der Annahme von orthogonaler Symmetrie berechnet.
Zur Abschatzung der relativen Versetzungsaktivitat in den einzehen Kérnern wurden
Taylor-Faktor-Darstellungen erstellt. Diese beruhten auf einem Spannungszustand
einer einachsigen Stauchung in NDRichtung und der Annahme von
Versetzungsaktivitat 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.
Hierfiir wurde die maximale M isorientierung innerhalb eines Korns auf 2° festgelegt.

Mikrodruckversuche an den Pillars wurden mithilfe eines INnSEM-Nanoindenters der
Firma Nanomechanics, Inc. mit Flat-Punch-Spitze durchgefihrt. Die Steuerung des in
ein Tescan MIRA 3 REMeingebauten Indenters erfolgte mithilfe der InView Software.
Die Proben wurden mithilfe des 4Q-BSEDetektors abgebildet und anschlieRend mit
einer konstanten Verschiebungsate von 10 nm/s in Verschiebungsinkrementen von
300 nm  gestaucht. Weitere BSEAufnahmen zwischen den einzelnen
Verformungsinkrementen dienten der Dokumentation der Anderungen in der
Mikrostruktur der Facette.

Einige weniger stark verformte Pillars wurden nach der Verformung einer erneuten FIB-
Politur zur Wiederherstellung einer fur EBSD geeigneten Flacheunterzogen. Die Facette
wurde erneut mit EBSD abgebildet und im Anschlussweitere 200 nm der Facette
abgetragen und eine weitere EBSDMesaung durchgefihrt.

Die Dehnungsverteilung innerhalb der Pillars wahrend der Verformung wurde

t

r

aulRerdem basierend auf ihrer Mikrostruktur k gr f gj dc bcaqg “"BCqqcj |
K_rcpg_ | Qgksj _rgml | g Higrb®i hdhd@el Ks? gh um ang k s | g «

Kristallplastizitat -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 regelméaRigem Gitter arbeitet und

damit eine direkte punktweise Ubernahme von (auf ein quadratisches Grid

konvertierte) EBSBMessungenerlaubt. Bei dieser Ubernahmewurden eine kubische
Symmetrie sowie ein Tderanzwinkel von 2° zugrunde gelegt.

DAMASK wiederholt die EBSDDaten periodisch in alle Raumrichtungen, um einen
unendlich ausgedehnten Kérper zu erhalten. Dies stelt aufgrund der kolumnaren

Mikrostruktur in Spaltprofilen mit hohen Kornabmessungen inTD eine gute Naherung
der realen Mikrostruktur dar. Aus diesem Grund sind die definierten Randbedingungen
Volumenmittelwerte, die sich in einander ausschlieBenden Komponaten des
Deformationsgradienten F sowie der ersten PiolaKirchhoff® q a-Spamnungstensor P
aulRern. Hier wurden die Pillar s einachsig in Normalenrichtung mit einer Dehnrate von
p ™ O in 200 Inkrementen bis zu einer finalen Dehnung von 10% gestaucht, es
wurden die folgenden Tensoren vorgeben:

P T T
O Tt z 1 O
U T ¢
z z z
0 z 2
Z z Tt

Die mit Asterisken gekennzeichneten Eintrage weden nicht vorgegeben und missen
als Antwort des Systems auf die vorgegebene Deformation bestimmtverden. Diese
Antwort wird vom Solver mithilfe des Materialmodel Is fir jeden Integrationspunkt
ermittelt . Hierfir wird (in dieser Arbeit ohne weiteren Homogenisierungsschritt) der
Deformationstensor ~in jedem Punkt in einen elastischen (5 sowie einen plastischen
Anteil (/) zerlegt: F=FeFp.

Der (zweite Piola-l gp af f md d #wrgstansor SQMmEngt vom elastischen
Steifigkeitstensor Cab [EIS13]:

-“ ”' 31 -F9 .%|=1 - E Gleichung 4.2

Wobei / den Einheitstensor bezeichnet. Fir die Simulation der Pillars wurden die
elastische Konstanten von Reineisen angenommen€Ci:=230,3 7 GPa, Ci»=134,07 GPa
und C..=115,87 GPaJADAO06] .

Die Anderung der plastischen Dehnrate, die durch den Spannungstensor S bewirkt
wird, ergibt sich aus dem plastischen Verformungsgradienterd _  5_5_ . Dieser kann
mithilfe verschiedener Beschreibungen des orientierungsabhéangigen plastschen
Verformungsverhaltens des Materials bestimmt werden[ROT10]. In diesem Fall wurde
eine phdnomenologische Beschreibung unter Vernachlasgung von Zwillingsbildung
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verwendet. Diese phanomenologische Beschreibundperuht auf der Annahme, dass in
einem Gleitsystem | Gleiten auftritt, sobald die Schubspannung t einen kritischen
Wert Y erreicht, der auch als Gleitwiderstand bezeichnetwird. Im hier vorliegenden
Fall einer kubisch-raumzentrierten Kristallstruktur werden die 12 {110}<111> sowie
die 12 {112}<111> Gleitsysteme berlcksichtigt. Die kritische Schubspannung auf
jedem der 24 Gleitsysteme| plth8 & 1 erhoht sich ausgehend vomAusgangswert
Y aufgrund von Gleitaktivititen | auf den 24 Gleitsystemen] plth8 & 1 bis zu
einem Sattigungswert"Y nach der Gleichung [TAS14]:

y "y
Y r 9QOp N J "Q¢p ~ Q Gleichung 4.3

Wobei"Q einen Interaktionsparameter und "Q die anfangliche Verfestigung beschreibt

und w ein Fit-Parameter ist. Somit mit folgt fuir die Scherrate im Gleitsystem 4 mit dem
Spannungsexponentenn:

I r TV aA7Qet Gleichung4.4

Die Summe der Scherraten auf allen Gleitsystemen myibt dann den plastischen
Geschwindigkeitsgradienten der wie oben beschrieben zur Bestimmung de
Spannungsantwort des Systems auf die aufgebrachte Verformung bendétigt wird.

Die gewahlten Werte der oben erwéhnten Simulationsparameter wurden der Literatur
entnommen [TAS14] und sind in Tabelle 2 zu finden. Die Werte fur Y und "Y

wurden an die experimentell gemessem Streckgrenze angepassiNIEL8] .

Tabelle2: In den DAMASKSimulationen verwendeten Parameter

Parameter Wert Einheit
A 0,01 ms?
1 & 354 MPa
1 & 837 MPa
1 & 361 MPa
1 & 1538 MPa
i 1 GPa
| .(koplanare Gleitsysteme) 1,0
[ Anicht 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 MisesVergleichspannung, . Diese wurde aus

den wahren (Cauchy-) Spannungstensorenberechnet. Weiterhin wurde als Mal3 fir die

"I p_dr8* bgc _sd | mpl epetrdgxer Divergeng eées Cauchy ugp b *
Spannungstensors in der RBTD-Ebene O™ Qud  bestimmt. Zusatzlich wurde die
vorhergesagte Rotation der Kornorientierung betrachtet.

4.8. Verformungsverhalten des Gefliges in Spaltprofilen bei Indentierung mit
verschiedenen Dehnraten

Das Verformungsverhalten des Gefiiges in Spaltprofilen wurde in Abstadnden von 30um,
100 um sowie 600 um zur Flanschoberseite untersucht. Hierai erfolgte zunachst die
Charakterisierung der Ausgangsmkrostruktur der Spaltprofile in diesen Abstédnden zur
Flanschoberseitemithilfe von EBSD-Messungen.Die Messungen in 30pum und 100 pum
Abstand zur Flanschoberseite wurdenmit einer Beschleunigungsspannung von 15 kV,
einer Pattern-Erfassungsrate von 33fps sowie einer Schrittweite von 20 nm auf einer
Flache von mindestens 700um? durchgefihrt. Die grébere Mikrostruktur in 600 um
Abstand zur Flansdoberseite wurde mit einer Beschleunigungsspannung von 2V,
einer Pattern-Erfassungsrate von 80fps und einer Schrittweite von 30 nm abgebildet.
Die so vermessene Flache wies eine GroRe voh700 um? auf. Das Koordinatensystem
der erhaltenen Daten wurde zunadchst wie in 4.4 beschrieben angepasst und die
beschriebene ClearUp Prozedur durchgefuhrt. Zur Charakterisierung der vorliegenden
Texturen wurde die Orientierungsverteilungsfunktion ODF mithilfe einer harmonischen
Reihenentwicklung mit einem Entwicklungsgrad von 30 unb cglcp E _sqq%qga
Halbwertsbreite von 5° unter der Annahme von orthogonaler Symmetrie berechnet.

In das zu untersuchende Gefligewurden in Abstdndenvon 30 um 100 pm und 600 pm
zur FlanschoberseiteHarteeindriicke mithilfe eines G200-Nanoindenters (KLA Tencor)
mit einem Konus mit 60° Offnungswinkel und einer kugelférmigen Spitze mit 5 um
Radius eingebracht.Die verwendete Indenterspitze ist in Abbildung 47 dargestellt und
wies einige Abweichungen von der SollGeometrie auf. Gut zu erkennen sind die
abgeflachte Spitze sowie eine Kante im eigentlich komschen Teil.

Die Indentierungsexperimente wurden an einem metallografisch praparierten
Querschliff (RD-ND-Ebeng eines HCA480LASpaltprofils mit einer vorgegebenen
Eindringtiefe von 2 um durchgefiihrt. Es wurden drei Indentierungsdehnraten

- — prfpn sowiep mO verwendet, wobei 0  die Indentierungslast

bezeichnet. ProAbstand zur Flanschoberseitaund Dehnrate wurden je sieben Eindriicke
im Abstand von 60 um gesetzt.
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Die Aufgrund der Anisotropie des betrachteten Werkstoffs sowie der nicht-idealen
Spitzengeometrie (sieheAbbildung 47) herausfordernde Kalibrierung der Spitze wurde
Uber den EModul des Werkstoffs vorgenommen, welcher vorher mithilfe einer
kalibrierten Berkovich-Spitze am Werkstoff bestimmt wurde.

Abbildung 47: SEAbbildung der verwendeten Indenterspitze

Die aus den Eindricken bestimmten Hartewerte wurden gemittelt und zur Bestimmung
des Dehnratenempfindlichkeit sowie des Aktivierungsvolumens nachGleichung?2.19
und Gleichung2.20 genutzt. Hierfur wurde der mittl ere Taylorfaktor von
untexturierten krz Polykristallen von M= 2,9 [KOC70] als Naherung sowie eine
Proportionalitatskonstante zwischen Harte und Streckgrenze voné®  ¢hy fiir einen
sphéarischen Indenter[TAB70] verwendet.

Die Charakterisierung des Verformungsverhaltens des Materials um die Eindriicke
erfolgte im REM mithilfe von SE-Aufnahmen bei einer Beschleunigungsspannung von
15kV. AuRerdem wurden nach einer kurzen Nachpolitur mit 0,25um
Diamantsuspension sowie dem Feinpoliturmittel Masterprep (Buehler) in jedem
betrachteten Abstand zur Flanschoberseitean einem der Eindricke mit - pmtO
EBSDMessungen durchgefuhrt. Die hierbei verwendeten Parameter entspratien den
bereits oben fir die Gefligecharakterisierung im entsprechenden Abstand zur
Flanschoberseiteverwendeten Parameter genutzen.

Zur Betrachtung von Verformungsanzeichen innerhalb der Mikrostruktur wurde neben
der IPFDarstellung auch die lokale Orientierungsspreizung (LOS) um jeden Eindruck
analysiert. Diese wurde stets aus derzweitnachsten Nachbarn eines Punkts bgtimmt,
die eine Misorientierung von 5° oder weniger zu ihm aufweisen.

Experimentelle Durchfiihrung 73






5. Experimentelle Ergebnisse

5.1. Vergrbberungsverhalten des UFGGeflges in Spaltprofilen
5.1.1.Vergroberungsverhalten des UFG Gefliges Statistischer Ansatz

Die Mikrostruktur der (nicht warmebehandelten) Referenzprobe in Abbildung 48a
besteht aus stark getreckten ultrafeinen Kérnern, die charakteristisch fur die
oberflachennahen Regionen in Spaltprofilen sind [BRU12, BRUOS8]. Die Textur der
Referenzprobe ist mithilfe des n2 = 45° Schnittes der Oientierungsverteilungsfunktion
ODF dargestellt und zeigt eine fir Walztexturen von raumzentrierten Materialien
charakteristische Fasertextur. Sie setzt sich zusammenaus der J -Faser (rote Linie in
Abbildung 48 oben rechty, bei deren Orientierungen die Kiristallrichtung < 110>
parallel zur Walzrichtung liegt, und der r-Faser (blaue Linie in Abbildung 48 oben
rechts), deren <111> -Kristallrichtungen in Normalenrichtung orientiert sind. Die
Orientierung mit der hochsten Intensitét ist die gedrehte Wirfellage {001}<110> |, die
Teil der j-Faser ist. Die schwarzen Bereiche in den mit de Pattern-Qualitat 1Q
unterlegten IP~Darstellungen stammen von Karbiden, die sich Faufig im verwendeten

HC480LA- Stahl finden.
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Abbildung 48: IPFDarstellung mit hinterlegter Pattern -Qualitéat (links) und ODFSchnitt bei ¢ T U @echts) des
Gefliges in 50um zur Flanschoberseiteohne Warmebehandlung (a), nach 900s bei 600 °C (b)(rote
Linie markiert die Lage der -Faser, blaue Linie markiert dier -Faser)
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Nach 900s Warmebehandlung bei 600°C liegt eine grébere, weniger gestreckte
Mikrostruktur mit unimodaler KorngroRenverteilung vor, die keine Zeichen von
diskontinuierliche m Wachstum aufweist (Abbildung 48b). Der zugehdrige TULJ
Schnitt des Eulerraums zeigt eine Erh6hung der) -Faer-Intensitat, die fur die gedrehte
Wiurfellage besonders stark ausfallt. Diese Anderug der Textur ohne einhergehende
diskontinuierliche Wachstumsprozessdasst auf selektives Kornwachstum schlie3en.

a) T
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\_’g rwpl (0° - 90°)
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5 o

B

Zin - Max. 134

Abbildung 49: IPFDarstellung mit hinterlegter Pattern -Qualitét (links) und ODFSchnitt bei ¢ T U @echts) des
Gefliges in 50um zur Flanschoberseitenach 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 Warmebehandlung
in Abbildung 49a weist groRBe Ahnlichkeiten mit der nicht vorerholten Probe in

Abbildung 48a auf. Die stark gestreckte Mikrostruktur weist die gleiche Walztextur auf,

wobei die Intensitat entlang der r-Faser etwas niedriger ist als in der Probe ohne
Vorerholung. Nach 900 s Warmebehandlung weist die vorerholte Probe die gleichen
mikrostrukturellen Charakteristika auf wie die nicht-vorerholte Probe. Die IPF

Darstellung zeigt eine kontinuierlich vergréberte Mikrostruktur, wahrend der 3. = 45°

Schnitt der ODF eine erhdhte | - Faser Intensitat und eine Verringerung der Intensitat
der r-Faser erkennen lasst. Im Vergleich zur nichtvorerholten Probe ist die

Verringerung der r-Faser Intensitdt geringer, wahrend das Maximum der
Intensitatsverteilung bei der gedrehten Wirfellage etwas hoher ist.
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Abbildung 50: Fléchenanteil der Fasern ber Warmebehandlungsdauebei 600 °C

Der Verlauf der Flachenanteile von 4 - und r-Faser Uber cer Warmebehandlungsdauer
in Abbildung 50 erlaubt die Quantifizierung des bereits in der Mikrostruktur und Textur
gefundenen selektiven Kornwachstums. Der Flachenanteil dey -Faser steigt Uber eine
Warmebehandlungsdauer von 9@ s von 53% auf 79% in den nicht-vorerholten Proben,
wahrend der Anteil der r-Faser von 17% auf 3% fallt. Die vorerholten Proben weiseé
einen Anstieg desj -FaserAnteiles von 58% auf 74% und eine Verringerung desr -Faser
Anteils von 13% auf 6%. Die Kdrner anderer Orientierungen (d.h. Orientierungen, die
weder zur r- noch zur J -Faser gehdren) zeigen in beiden Féllen ein mit derr-Faser
vergleichbares Verhalten. Da die beiden betrachteten Fasern bei {111}<110>
Uberlappen, ergibt die Summe der Flachenanteile wn J-Faser, r-Faser und allen
anderen Orientierungen nicht 100%.

Das selektive Kornwachstum zeigt sich nicht nur in der Anderung der Faser
Flachenanteile, sondern auch in der Entwicklung der Korngré3en der Fasern Uber die
Warmebehandlungsdauer. Aufgrund der starken Streckung der Korner sowie der
ausgepragten Textur (siehe Abbildung 48) fuhrt die aus Korngrenzmobilitatsgrinden
(siehe 4.4.2) gewahlte maximale Misorientierung von 10° zu sehr irregularen
Kornformen. Besorders in der |- Faser werden grol3e Kornnetzwerke durch kleine
Verbindungsstellen, die eine Misorientierung weniger als 10° aufweisen, als einziges
Korn aufgefasst. Aus diesem Grad ist die Kornflache oder der mittlere Kornradius kein
geeignetes Mal3 zur Beschreibung de&ornwachstumsprozesses.
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Abbildung 51: Inverse Grenzflachendichte liber die gesamte Mikrostruktur gemittelt (links) und nach Fasern
aufgeschlisselt (rechts)iber die Warmebehandlungsdauer bei 600°C

Daher wird hier die inv erse Korngrenzdichte™  als Mittel zur Quantifizierung von
Anderungen der KorngroRRe verwendet. Die mittlere inverse Korngrenzdichte steigt, wie
in Abbildung 51 zu sehen ist, in den nicht vorerholten Proben lber die gesamte
Warmebehandlungsdauer von 0,14 um auf 0,93 um. Die vorerholten Proben weisen zu
Beginn der Warmebehandlung eine etwas hdhere inverse Korngrenzdichte von 0,1im
auf. Die Anderung innerhalb der vorerholten Proben unterscheidet sich mit einer
Steigerung von 0,17 um auf 0,89 um kaum vom Verhalten der nicht vorerholten Proben.
Die Anderung der mittleren inversen Korngrenzdichte wird primar durch das Wachstum
von J -FaserKdrnern getragen, die im nicht-vorerholten Fall von “Y ip YA | auf
Y phc YA T und im vorerholten Fall von 0,22 pm auf 1,29 ym anwachsen. Im
gleichen Zeitraum zeigen die r -FaserKdrner nur geringfigiges Wachstum von™Y
Tip A | auf Y miw A | (nicht vorerholt e Proben) beziehungsweise von (1.3 pm auf
0,39 um (vorerholte Proben). In beiden Fallen entspricht das Verhalten der Kérner, die
weder zur J -noch zur r-Faser gehdren, dem Verhalten der -FaserKorner. Da dies bei
allen untersuchten Parametern der Fall ist, wird im Folgenden darauf verzichtet, das
Verhalten dieser Korner gesmdert aufzutragen.
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Abbildung 52: Anteil von GroRwinkelkorngrenzen (Misorientierung —>15°links, Misorientierung —10° rechtg tber
die Warmebehandlungsdauer bei 600 °C

Die Erhohung der KorngrofRe sowie des Flachenanteils dery-Faser Uber die
Warmebehandlungsdauer beeinflusst den Anteil von Grol3winkelkorngrenzen, der

wiederum einen signifikanten Einfluss auf das erwartete Vergroberungsverhalten hat.
Wie bereits erwahnt, wird in dieser Arbeit aus Griinden der Korngrenzmobilitat 10° als
maximale Misorientierung innerhalb eines Korns gewahlt. Um die Kriterien fir

Korn/Subkorn-Unterscheidung und die LAGB/HAGBUnterscheidung konsistent zu
halten, wurde 10° auch als minimaler Winkel fir GroBwinkelkorngrenzen gewahlit. Da

jedoch in der Literatur meist 15° angenommen werden, sind die Anteile der
GroRRwinkelkorngrenzen fir beide Unterscheidungen in Abbildung 52 dargestellt. Der
anfangliche Anteil von Grol3winkelkorngrenzen der nicht vorerholten Proben liegt bei

72%, wenn Korngrenzen mit einer Misorientierung von 15° oder hoher als HAGBs
gewertet werden bzw. 83%, wenn bereits ab 10° GolRwinkelkorngrenzen angenommen
werden. Dieser Wert sinkt Uber den Verlauf der Warmebehandlung auf 41% (=15° fur

HAGBS) bzw. 59% (10° fur HAGBSs). Der Verlauf der vorerholten Proben zeigt den
gleichen Trend, der anfanglich mit 83% bzw. 72% hohe Anteil an
Grolwinkelkorngrenzen reduziert sich nach 900 s Wéarmebehandlung auf 55% bzw.

41%.
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Abbildung 53: Mittlere Anzahl Tripelpunkte (links) und mittlere Anzahl Nachbarn (rechts) der beiden Fasern uber
die Warmebehandlungsdauer bei 600 °C

Als Mal? fur die aus der Korngrenzkrimmung resultierende globale Triebkraft sind in

Abbildung 53 die mittlere Anzahl Tripelpunkte sowie Nachbarn der Koérner beider
Fasern dargestellt Die Kurven zeigen einen sehr &hnlichen Verlauf tber der
Warmebehandlungsdauer Sowohl im Fall der vorerholten als auch der nicht-
vorerholten Proben weist die J-Faserim Vergleich zur r-Faser Gber den gesamten
Verlauf der Warmbehandlung eine hdohere Anzahl Tripelpunkte als auch eine héhere
Anzahl Nachbarn auf. Die mittlere Anzahl Tripelpunkt e sowie die mittlere Anzahl

Nachbarn der r-FaserKdrner weisen uber die Warmebehandlungsdauer eine leicht
fallende Tendenz auf, wahrend bei der Kérnern der | -Faser aufgrund der signifikanten
Streuung der Werte kein klarer Trend ausgemacht werden kann.
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Abbildung 54: Mittlerer Unterschied in Anzahl Tripelpunkte (links) und mittlerer Unterschied in Anzahl Nachbarn
(rechts) der beiden Fasern tberdie Warmebehandlungsdauer bei 600 °C
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Um lokale Triebkrafte aus der Korngrenzkrimmung besser abschatzen zu kénnensind
in Abbildung 54 die Mittelwerte der Unterschiede in der Anzahl Tripelpunkte bzw.

Nachbarn im Vergleich zu den direkten Nachbarn des jeweiligen Korns dargestelltWie
in der globalen Betrachtung liegen hier die Werte der J -Faser sowohl fur die vorerholten
als auch fur die nicht-vorerholten tber denen der r-Faser. Se sind auf3erdem stets
positiv, folgen aber keinem erkennbaren Trend. Die Werte der r-Faser sind im
Gegensdz dazu stets negativ und zeigen einen leichten Abfall Gber die
Warmebehandlungsdauer.
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Abbildung 55: Harte der warmebehandelten Proben iber die Warmebehandlungsdauer bei 600°C, Fehlerbalken
stellen die Standardabweichung dar

Anderungen in der Mikrostruktur, wie beispielsweise in der Defektdichte, resultieren
haufig auch in Anderungen der Probenharte. Wie in Abbildung 55 zu erkennen, sinkt
die Harte der nicht-vorerholten Proben von 318 HV auf 230 HV nach 900 s bei 600 °C,
wobei die starkste Abnahme in den ersten 100s der Warmebehandlung stattfindet.

Die ErholungsWarmebehandlung reduziert die anfangliche Harte um etwa 15% von
318 HV auf 300 HV. Dieser Unterschied in der Harte verschwindet jedoch bereits
innerhalb der ersten 30s der Warmebéandlung. Danach weisen sowohl die
vorerholten als auch die nicht-erholten Proben den gleichen sinkenden Harteverlauf
auf, wobei sich die Harte nach etwa 300 s nur noch geringfligig andert.
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5.1.2.Vergroberungsverhalten des UFG Gefliged Deterministischer Ansat z

Die in Abbildung 56 bzw. Abbildung 57 dargestellten IPF bzw. IQ- Darstellungen einer
TEM-Lamelle bei verschiedenen Warmebehandlungszeiten erlauben eine qualitative
Diskussion der auftretenden lokalen Vergréberungsmechanismen. Als Orientierungs
und Interpretationshilfe sind in diesen Bildern einige stationare Kérner mit schwarzen
Nummern markiert. Weil3 beschriftete  Koérner durchlaufen  signifikante
GroRRenanderungen wahrend der Wamebehandlung, wobei die Migrationsrichtung
einiger ihrer Tripelpunkte mit weil3en Pfeilen eingezeichnet ist. Anhand dieser Pfeile ist
gut zu erkennen, dass derliberwiegende Anteil der Tripelpunktsmigration parallel zur
Kornstreckungsrichtung ablauft. Die Lange von meist sehr diinnen Kdrnern wird hier
durch die Migration der Tripelpunkte in Richtung ihres kleinsten Winkels verringert,
wie am Beispiel der Korner #5, #7, #8 und #11 nachvollzogen werden kann. Die
Mehrheit dieser Korner gehort der r-Faser an und ist aufgrund der starken Textur von
(grol3eren) J-FaserKornern umgeben. Dadurch fuhrt die abnehmende Lange dieser
Kdrner héaufig zu neuen J-4-Nachbarschaften. D& nebeneinander Vorliegen von
Kornern mit &hnlicher Orientierung fuhrt zur Entstehung von Kleinwinkelkorngrenzen
zwischen ihnen. Dies kann zum Beispiel bei den Koérnern #1 und #2 beobachtet
werden, die zu Anfang der Warmebehandlung durch GroRRwinkelkorngrenzen von
ihrem gemeinsamen Nachbarn abgegrenzt werden. Nachdem ihr schmales,
gemeinsames Nachbarkorn verschwindet, werden die beiden Kdrner zu durch eine
Kleinwinkelkorngrenze getrennte Nachbarn. Das gleiche gilt fur die Kérner #2 und
#10, die zu Beginn nochdurch das Korn #7 und Grol3winkelkorngrenzen voneinander
getrennt werden und am Ende der Warmbehandlung nur noch von einer
Kleinwinkelkorngrenze separiert werden.

Die Farbcodierung der Korngrenze in Abhéangigkeit ihrer Misorientierung in den 1Q-

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 125° oder
mehr auf und bewegt sich signifikant. Es gibt jedoch einige Ausnahmen wie
beispielsweise die Teile von Korn #1 umgebende Korngrenze #A, die sowohl éne hohe

Misorientierung von 12,5°-15° gepaart mit einer starken Krimmung aufweist, jedoch
nicht migriert. Im Gegensatz dazu istbeispielsweiseKorn #11 von Korngrenzen mit

geringer Misorientierung von teilweise weniger als 7,5° umgeben, die jedoch wahrend
der Warmebehandlung signifikante Strecken zurticklegen. Dennoch erscheint die
Misorientierung von 10° ein Wendepunkt im Korngrenzverhalten darzustellen: Die

Mehrheit der Korngrenzen mit weniger als 10° Misorientierung sind immobil, wahrend

der Grol3teil der Korngrenzen mit einer Fehlorientierung von tber 10 ° migriert.
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Abbildung 56: IPFDarstellung der TEM-Lamelle mit AusschnittsvergréRerungim Ausgangszustand(a), nach 40 min
Warmebehandlung (b), nach 120 min Warmebehandlung(c)
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Farbcode Korngrenzmisorientierung:
— 2°%5%° e 5°7,5° 7,5°-10° -~ 10°12,5° === 12,5°-15° === 15°-65°
Abbildung 57: 1Q-Darstellungen mit eingezeichneter Korngrenzmisorientierung der TEMLamele mit

AusschnittsvergrofRerung im Ausgangszustand (a), hach 40 min Warmebehandlung (b), nach 120
min Warmebehandlung (c)
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Die Migration der Korngrenzen Uber den Warmebehandlungszeitraum zeigt einen
Einfluss auf die Tripelpunktswinkel, deren Abweichung vom theoretischen Idealwert
von 120° in Abbildung 58 dargestellt sind. Zu Beginn der Warmebehandlung weichen
die Tripelpunkte noch im Mittel 34° vom theoretischen Gleichgewichtszustand ab,
wéhrend nach 120 min nur noch etwa 26° Abweichung zu finden sind. Dies geht mit
einer Verringerung des Aspektverhéltnises der Korner einher

S— S
i gesamt | 1
g $ ® o-Faser| |
[ @ A y-Faser | ]

32 =

30 L ® 4
L A -
28 [ ]
26 [ $ 4
2 [ ]
L A ;.
22 C PR [T S T [ ST S TR [N ST SN S (T ST ST T NN ST S S T SN ST S N T S S N N
0 20 40 60 80 100 120 140

Abweichung des Tripelpunkiswinkels von 120° [°]

Warmebehandlungsdauer [min]

Abbildung 58: Abweichung der Tripelpunktswinkel in der TEM-Lamelle vom 120° Gleichgewichtszustand tber die
Warmebehandlungsdauer

Um einen Vergleich mit den ex-situ-Experimenten zu ermdglichen, wurden die in der
Lamelle stattfindenden mikrostrukturellen Veradnderungen quantifiziert. Der
Flachenanteil der | -Faser erhoht sich wahrend der Warmebehandlung von 70% Uber
78% nach 40 min auf 81% nach 100 min, wahrend der Anteil der r-Faser von 9% uber
7% auf 5% dgnkt. Der Anteil Grol3winkelkorngrenzen sinkt wahrend der ersten 40 min
der Warmebehandlung von 79% auf 68% und danach im weiteren Verlauf der
Warmebehandlung auf 59%.

Experimentelle Ergebnisse 85



5.2. Entstehung und Verformung des UFGGefligesim Spaltprofilierprozess
5.2.1.Validierung der Tracergradientenmethode zur Materialflussermittiung

Die Funktion der Tracergradientenmethode als Methode zur Materialflussermittiung
wurde sowohl an Blechstreifen ausHC480LA als auch HC320LA untersucht. Da beide
Stahle vergleichbare Ergebnisse lieferten, sind die folgendevoruntersuchungenzu den
Walzexperimenten nur am Beispiel von HC480LA dargestellt.

Der geatzte Querschliff eines vernickelten Blechesaus HC480LAiIn Abbildung 59 zeigt
eine Nickelschicht mit einer mittleren Dicke von 30 um, die sich als helle Schicht von
der darunter zu erkennenden ferritischen Mikrostruktur des Ausgangsblechs abhebt.
Die gemessene Schichtdicke stimmt gut mit der nach [BACO06] berechneten
theoretischen Schichtdicke von 27 um tberein.

L
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Abbildung 59: Mit Nital geatzter Querschliff eines vernickeltenH480LA-Bleches

Die nach der Warmebehandlung (700 °C 9h) vor Umformung vorliegende Ausgangs

Gradiententiefe sowie die Gradiententiefe nach der Umformung zu einem Abwalzgrad

von 15% wurden sowohl mithilfe einer SIMS-Messung an einem Bdschungsschliff als
auch an einem Querschliff mittels EDX bestimmt und istfir HC480LA in Abbildung 60

dargestellt. Hierbei zeigt der Gradient nach der Umformung in beiden Féllen 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 hohere Ausdehnung auf, die
Ausgangsgradiententiefe wurde fur den SIMS gemessenen Gradienten zu 25,/m

bestimmt und ergab sich fur die EDX-Methode zu 13 um. AulRerdem fallt auf, dass der
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EDX-Gradient einen unstetigeren Verlauf zeigt als der mittels SIMS gemessene
Gradient. Grund hierfur ist der Uber die Mikrostruktur nicht konstante
Bgddsggml gi mcddgxgclr* | mpl epcl xkahdle. Dggeb c |
Effekt zeigt sich in der SIMS-Messung aufgrund der Mittelung des Gradientenverlaufs
uber eine breite Flache nicht.
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Abbildung 60: Ni-Gradientenverlauf in HC480LAvor der Umformung und nach 15% Dickenreduzierung mit EDX
gemessen (links), mithilfevon SIMS bestimmt (rechts)

Der Einfluss des eingebrachten NiGradienten auf die Harte des Ausgangsmaterialsn
Abbildung 61 zeigt, dass sich die Harte im Ausgangsmaterialin der N&he der
Grenzflache von etwa 165HV auf 174 HV erhoht. Dieser eher geringe Anstieg spricht
fur einen vernachlassigbaren Einfluss des Gradienten auf die mechanischen
Eigenschaften des Ausgangsmaterials Auffallig ist jedoch der starke Anstieg der
Hartewerte dir ekt an der Grenzflache zwischen Niclel und Stahl. Grund hierfir kdnnte
die Bildung von feinen intermetallischen Phasen, aber auchdie erhohte Welligkeit der
Schréagschliffoberflache an dieser Stellesein.
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Abbildung 61: Am Bdschungsschliff gemesserneHarteverlauf Gber die NicketStahtGrenzflache einesbei 700 °C fir
9 h warmebehandelten HC480LA Stahlstreifens

Die Walz-Umformung der vernickelten und warmebehandelten Blechstreifen fihrt
sowohl bei der Auswertung mithilfe von SIMS-Messungen als auch bei Verwendungon
EDX als Analysemethode zu einer Reduktion der Gradiententiefe, wiebereits in
Abbildung 60 gezeigt ist. Mithilfe der Gleichung4.1 kann aus der nach der Umformung
gemessenen Gradintentiefe sowie der jeweiligen Ausgangsgradiententiefe der
Abwalzgrad des Gradientenbestimmt werden. Dieser ist fur alle Proben tiber dem aus
der Blechdickenénderung bestimmten Abwalzgrad inAbbildung 62 fur HC480LA sowie
fur HC320LA in Abbildung 63 dargestellit.

Abbildung 62: Abwalzgrad desNi-Gradienten Uber dem Abwalzgrad der Blechstreifen ausHC480LA
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