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Abbildung 4.46:	Übersichtsaufnahmen von Bruchflächen an Zugproben aus ZStE500 (Pfeile markieren 
		  Sekundärrisse), A) Anlieferungszustand (CG), B) Spaltprofiliert, C) Spaltprofiliert und 1 h 
		  bei 500 °C wärmebehandelt, D) Spaltprofiliert und 1 h bei 600 °C wärmebehandelt.



4   Ergebnisse 95

Abbildung 4.47:	Detailaufnahmen von Bruchflächen an Zugproben aus ZStE500, A) Anlieferungszustand 
		  (CG), B) Spaltprofiliert, C) Spaltprofiliert und 1 h bei 500 °C wärmebehandelt, D) Spalt- 
		  profiliert und 1 h bei 600 °C wärmebehandelt.

4.4.4 Zugversuche DD11

Die Zugversuche an Proben aus dem gedünnten Steg von Spaltbiegeprofilen zeigen eine 
Steigerung der Streckgrenze und der Zugfestigkeit von ~ 120 % (Re) bzw. ~ 75 % (Rm) 
gegenüber dem CG Zustand im unverformten Steg (Abbildung 4.48 und Tabelle 4.5). 
Nach Überschreiten der Zugfestigkeit, die bereits bei einer Dehnung < 1 % erreicht ist, 
fällt die Spannung zunächst steil um ca. 50 MPa ab. Eine anschließende Stabilisierung der 
Spannung auf niedrigerem Niveau, wie sie häufig bei wärmebehandelten UFG Gefügen 
auftritt (vergleiche Abbildungen 2.13 und 4.45), ist jedoch nicht zu beobachten. Eine 
vergrößerte Darstellung der Spannungs-Dehnungs-Kurven befindet sich im Anhang 
(Abbildung A.6).
Nach Wärmebehandlung bei 500 °C für 1 h ist eine geringfügige Abnahme der 
Festigkeit um ~ 5 % zu verzeichnen. Ein steiler Spannungsabfall nach Überschreiten 
der Zugfestigkeit ist ebenfalls zu erkennen, jedoch deutlich schwächer ausgeprägt als 



96 4   Ergebnisse

im Ausgangszustand des gedünnten Stegs (Abbildung A.6). Eine Wärmebehandlung 
bei 600 °C für 1 h führt zu einem starken Abfall der Festigkeit unter das Niveau des 
unverformten Stegs (CG). Die Gleichmaß- und Bruchdehnung steigen gegenüber dem 
nicht wärmebehandelten Zustand deutlich an.

Die Bruchflächen von Zugproben aus DD11 Spaltbiegeprofilen zeigen, analog zu den 
Ergebnissen an ZStE500 Spaltprofilen, viele Sekundärrisse, deren Rissebenen parallel 
zur Lage des Pancake Gefüges ausgerichtet sind. Wärmebehandlungen bei 500 °C führen 
dazu, dass die Sekundärrisse ausrunden, wobei deren Höhe (Ausdehnung senkrecht zur 
Stegoberseite) zunimmt, während die Breite abnimmt (Abbildung 4.49). Bei Zugproben, 
die 1 h bei 600 °C wärmebehandelt wurden, nimmt die Anzahl und Ausdehnung der 
Sekundärrisse in der Bruchfläche gegenüber Wärmebehandlungen bei 500 °C deutlich 
ab.

Tabelle 4.5:	 Mechanische Kennwerte aus Zugversuchen an ZStE500.

Position Wärmebehandlung Re Rm Ag A12mm

Steg (CG) - 350 MPa 455 MPa 17,5 % 35 %
gedünnter Steg - 780 MPa 805 MPa 0,5 % 4,2 %
gedünnter Steg 1 h bei 500 °C 745 MPa 765 MPa 0,5 % 5,3 %
gedünnter Steg 1 h bei 600 °C 270 MPa 405 MPa 16,5 % 23 %

Abbildung 4.48:	Technische Spannungs-Dehnungs-Kurven von DD11.
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Abbildung 4.49:	Bruchflächen an Zugproben aus DD11 – A) unverformter Steg, B) gedünnter Steg, 
		  C) gedünnter Steg und 1 h bei 500 °C wärmebehandelt, D) gedünnter Steg und 1 h bei 
		  600 °C wärmebehandelt.

4.4.5	 Ermüdung ZStE500

Die Ermüdungseigenschaften des Werkstoffs ZStE500 wurden im Bereich der 
Flanschoberseite von Spaltprofilen mit UFG Gradientengefüge und als Referenz im 
CG Anlieferungszustand bei zyklischer 3-Punkt-Biege-Belastung untersucht. Zur 
Berücksichtigung von fertigungsbedingten Abweichungen in der Probengeometrie 
wurde die Schwingbreite der Belastung ΔF über die Widerstandsmomente der idealen 
Geometrie Iideal und der jeweiligen Probengeometrie Ireal normiert:

∆ = ∆ ideal
norm

real

IF F
I Gleichung 4.1

Eine Auftragung der normierten Lastschwingbreiten über der Ermüdungslebensdauer 
stellt jedoch nur relative Änderungen dar und lässt keine Rückschlüsse auf die Höhe 
der Beanspruchung im Verhältnis zur statischen Festigkeit des Materials zu. Aus diesem 
Grund sind in Abbildung 4.50 neben den normierten Lastschwingbreiten zusätzlich die 
bei maximaler Last auftretenden Zugspannungen σmax im Mittelpunkt der äußersten Faser 
aufgetragen. Diese wurden anhand der Balkentheorie aus der Maximallast Fmax, dem 
unteren Auflagerabstand D, der Probenbreite B und der Probenhöhe H abgeschätzt:
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3
2 ²

=max max
DF

BH
σ Gleichung 4.2

Die Auftragung der Ermüdungsergebnisse unter 3-Punkt-Biegung an ZStE500 zeigt, 
dass die ertragbaren Lastschwingbreiten des UFG Materials ca. 25 % höher liegen als 
die des CG Referenzmaterials (Abbildung 4.50). Dies gilt sowohl für Belastungen im 
Bereich der Zeitfestigkeit als auch für die Dauerfestigkeit.

Abbildung 4.50:	Normierte Lastschwingbreite und aus der Balkentheorie abgeschätzte Maximalspannung 
		  in äußerster Faser über der Bruchlastspielzahl von ZStE500 unter 3-Punkt-Biegung. 
		  Horizontale Linien markieren Lastamplituden die mittels FEM modelliert wurden.

Ein Vergleich der Durchläufer, d.h. der Proben die innerhalb von 107 Lastwechseln 
nicht versagten, zeigte eine deutliche Verformung der CG Proben, wohingegen die 
UFG Proben keine makroskopische Formänderung aufwiesen. Eine Änderung der 
Geometrie beeinflusst die Spannungsverteilung innerhalb der Probe und führt dazu, 
dass die Balkentheorie nicht mehr gültig ist. Somit ist ein direkter Vergleich anhand 
der Lastschwingbreiten oder der Maximalspannungen nicht zulässig. Die Abweichung 
gegenüber der Balkentheorie zeigt sich auch anhand der unrealistisch hohen Werte für 
σmax im CG Zustand. So beträgt die maximale Spannung im Bereich der Dauerfestigkeit 
ca. 700 MPa und liegt damit deutlich oberhalb der Zugfestigkeit des Materials.

FEM Modellierung

Da eine Berechnung der Spannungen auf Basis der linear elastischen Balkentheorie 
bei plastischer Verformung der Biegebalken nicht mehr möglich ist, wurden FEM 
Berechnungen zur Ermittlung der Spannungsverteilungen durchgeführt. Es wurden 
für den UFG und CG Zustand jeweils drei Belastungsfälle mittels FEM modelliert, die 
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in Abbildung 4.50 als horizontale Linien eingetragen sind. Der niedrigste der drei 
Belastungsfälle entspricht jeweils der abgeschätzten Dauerfestigkeit. In der Simulation 
wurde bei allen Belastungsfällen zunächst die Maximallast Fmax des Lastzyklus 
aufgebracht und anschließend eine Reduzierung auf die Minimallast Fmin = 0,2Fmax 
vorgenommen. Die Spannungsverteilungen der horizontalen Spannungskomponente 
wurden sowohl entlang der äußersten Faser (horizontal) als auch entlang der Vertikalen 
vom Kontaktpunkt des oberen Auflagers bis zur Probenunterseite ausgewertet.

Die in Abbildung 4.51 dargestellte horizontale Spannungsverteilung im CG 
Anlieferungszustand zeigt ausgehend von den unteren Auflagern in Richtung der 
Probenmitte zunächst den gemäß der Balkentheorie erwarteten linearen Anstieg. Der 
Spannungsanstieg bei Maximallast (durchgezogene Linien) flacht bei Erreichen von 
ca. 550 MPa stark ab und geht für alle drei Lastfälle annähernd in ein Plateau über. 
Dies resultiert aus der plastischen Verformung der Probe bei lokalem Überschreiten 
der Fließspannung und dem geringen Verfestigungsvermögen des Werkstoffs. Die 
makroskopische Verformung der Probe beeinflusst zudem die Spannungsverteilung bei 
anschließender Entlastung auf 20 % der jeweiligen Maximallast (unterbrochene Linien). 
So führt die lokale plastische Verformung zu Eigenspannungen in der Probe, die sich 
den Spannungen aus der äußeren Belastung überlagern. Da das Material entlang der 
äußeren Faser zuvor unter Zugspannungen in Faserrichtung plastisch gedehnt wurde, 
handelt es sich dabei um Druckeigenspannungen. Diese führen dazu, dass bei Minimallast 
die Spannung ausgehend von den äußeren Auflagern in Richtung der Probenmitte nicht 
kontinuierlich ansteigt sondern im plastisch verformten Bereich abfällt.

Abbildung 4.51:	Horizontale Spannungsverteilungen entlang der äußersten Faser bei 3-Punkt-Biegung 
		  von ZStE500 im CG Anlieferungszustand.
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Die Spannungsverteilung entlang der Vertikalen unterhalb des Kontaktpunkts des 
oberen Auflagers zeigt die zunehmende Dicke des plastisch verformten Bereichs mit 
steigender Maximallast (Abbildung 4.52). Die Auswirkungen der Eigenspannungen 
sind auch in dieser Darstellung deutlich erkennbar und führen dazu, dass die höchsten 
Zugspannungen bei Minimallast im Probeninneren und nicht an der äußersten Faser 
vorliegen.
Überraschend ist, dass die Schwingbreite der Spannung an der Probenunterseite, d.h. 
im Mittelpunkt der äußersten Faser, für alle drei Lastfälle im Rahmen der Genauigkeit 
der FEM-Ergebnisse gleich ist. Da bei allen Lastfällen die Fließspannung im Mittelpunkt 
der äußersten Faser überschritten wird, unterscheiden sich die Maximalspannungen 
infolge des geringen Verfestigungsvermögens kaum, wodurch dieser Effekt prinzipiell 
nachvollziehbar ist.
Im Gegensatz zum CG Ausgangsmaterial zeigen die Spannungsverteilungen in den aus 
Spaltprofilflanschen entnommenen Proben mit UFG Gefüge an der Probenunterseite 
annähernd den anhand der Balkentheorie erwarteten Verlauf. So steigen die in Abbildung 
4.53 dargestellten Spannungen entlang der äußersten Faser linear in Richtung der 
Probenmitte an, wobei die jeweiligen Maxima in guter Näherung den Abschätzungen 
aus der Balkentheorie entsprechen (vgl. Abbildung 4.50).
Die Schwingbreiten der Spannungen Δσ im Mittelpunkt der äußersten Faser sind 
proportional zu den Lastschwingbreiten ΔF. Somit ist, wie in Tabelle 4.6 dargestellt, eine 
Umrechnung von Lastamplituden in Spannungsamplituden anhand eines konstanten 
Faktors K = ΔF/Δσ möglich. Die nur marginalen Abweichungen gegenüber der linear 
elastischen Balkentheorie führen dazu, dass der effektive R-Wert Reff im UFG Zustand in 
guter Näherung dem nominellen R-Wert von 0,2 entspricht. Beides ist im CG Zustand 
nicht der Fall, d.h. Reff ist deutlich geringer als 0,2 und das ΔF/Δσ Verhältnis weicht 
zwischen den einzelnen Lastfällen deutlich ab.

Abbildung 4.52:	Vertikale Spannungsverteilungen vom Kontaktpunkt des oberen Auflagers zur Proben- 
		  unterseite bei 3-Punkt-Biegung von ZStE500 im CG Anlieferungszustand.
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Abbildung 4.53:	Horizontale Spannungsverteilungen entlang der äußersten Faser bei 3-Punkt-Biegung 
		  von ZStE500 mit UFG Gradientengefüge (Spaltprofilflansch).

Abbildung 4.54:	Vertikale Spannungsverteilungen vom oberen Auflagerpunkt zur Probenunterseite bei 
		  3-Punkt-Biegung von ZStE500 mit UFG Gradientengefüge (Spaltprofilflansch).

Die in den Abbildungen 4.55 und 4.56 dargestellten Bruchflächen des CG Anlieferungs-
zustands und des UFG Gradientengefüges zeigen Ermüdungsrisse, deren Ursprung an 
der Oberfläche, d.h. im Bereich der maximalen Zugspannungen, liegt. In keiner der 
untersuchten Proben lag der Rissbildungsort im Bereich einer Kante. Im CG Zustand 
ist eine starke Verformung der Proben im Randbereich (Abbildung 4.55) zu erkennen, 
die auf eine Änderung der Geometrie des Querschnitts infolge der 3-Punkt-Biege-
Beanspruchung schließen lässt. Dieser Effekt tritt im UFG Zustand nicht auf. Im CG 
Anlieferungszustand verlaufen die Ermüdungsrisse unter Modus I., d.h. die Richtung 
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der Zugspannungen entspricht der Normalen der Rissebene. Im Bruchbild der Proben 
mit UFG Gradientengefüge sind Sekundärrisse in Richtung der Zugspannungen sowie 
ein Abknicken des Primärrisses aus dem Modus I zu erkennen.

Abbildung 4.55:	Ermüdungsbruchflächen an 3-Punkt-Biege-Proben aus ZStE500 mit CG Gefüge und UFG 
		  Gradientengefüge. Die maximal belastete äußere Faser entspricht jeweils der Oberseite. 
		  Rote Pfeile markieren Sekundärrisse, weiße Pfeile markieren Abweichungen des Primär- 
		  risses von Modus I Rissausbreitung.

Abbildung 4.56:	Detailaufnahmen der Ermüdungsbruchflächen im Bereich der Rissbildungsorte an 
		  3-Punkt-Biege-Proben aus ZStE500 mit CG Gefüge und UFG Gradientengefüge.
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Tabelle 4.6:	 Kenngrößen der verschiedenen Belastungsfälle bei 3-Punkt-Biegung von ZStE500.

Zustand Belastung ΔF ΔσFEM K = ΔF/Δσ Reff

CG 15,4 – 77 N 61,6 N 519 MPa 0,119 mm² 0,11
CG 13,6 – 68 N 54,4 N 530 MPa 0,103 mm² 0,07
CG 12,0 – 60 N 48,0 N 529 MPa 0,091 mm² 0,06

UFG Gradient 18,8 – 94 N 75,2 N 834 MPa 0,090 mm² 0,23
UFG Gradient 17,0 – 85 N 68,0 N 754 MPa 0,090 mm² 0,22
UFG Gradient 15,4 – 77 N 61,6 N 683 MPa 0,090 mm² 0,20

4.4.6	 Ermüdung DD11

Im Gegensatz zum Werkstoff ZStE500 lagen für den Werkstoff DD11 im CG Zustand 
keine Ermüdungskennwerte für Zug-Druck-Wechselbeanspruchung (R = -1) vor, die 
für die Erstellung eines Dauerfestigkeitsschaubilds nach Smith notwendig sind. Daher 
wurde die Dauerfestigkeit des CG Zustands mittels Umlaufbiegung an Proben aus dem 
unverformten Steg ermittelt.
Abbildung 4.57 zeigt, dass die Dauerfestigkeit im CG Zustand unter Umlaufbiegung 
bei einer Spannungsamplitude Δσ/2 ≈ 250 MPa liegt, was ca. 55 % der Zugfestigkeit 
entspricht.

Abbildung 4.57:	Wöhler-Linie des Werkstoffs DD11 im CG Zustand (unverformter Steg) unter Umlauf- 
		  biegebeanspruchung (R = -1).

Die Ermüdungseigenschaften von UFG Gradientengefügen aus DD11 wurden im 
Bereich der Stegoberseite von Spaltbiegeprofilen mittels 3-Punkt-Biegung untersucht. 
Als Referenz für die Ermüdungseigenschaften des CG Zustands bei gleichem R-Wert 
wurden 3-Punkt-Biege-Proben aus dem unverformten Steg entnommen. Ein Teil 
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der 3-Punkt-Biege-Proben mit UFG Gradientengefüge wurde vor der Ermüdung 
einer Wärmebehandlung bei 500 °C für 1 h unterzogen. Zur Berücksichtigung von 
fertigungsbedingten Abweichungen in der Probengeometrie wurde die Schwingbreite 
der Belastung ΔF analog zu den Versuchen an ZStE500 über die Widerstandsmomente 
der idealen Geometrie Iideal und der jeweiligen Probengeometrie Ireal normiert (Gleichung 
4.1).
Die Auftragung der Ermüdungsergebnisse der drei verschiedenen Zustände in Abbildung 
4.58 zeigt, dass die ertragbaren Lastschwingbreiten des UFG Zustands im Bereich 
der Dauerfestigkeit annähernd dem Zweifachen des CG Zustands entsprechen. Die 
wärmebehandelten UFG Proben ertragen bei vergleichbarer Lebensdauer etwa 10 % 
geringere Lastschwingbreiten als die unbehandelten UFG Proben und liegen damit 
ebenfalls deutlich oberhalb des Ausgangsmaterials. Weiterhin ist auffällig, dass beide 
UFG Zustände im Vergleich zum CG Zustand einen flacheren Verlauf der Wöhlerkurven 
zeigen, d.h. die Lastschwingbreiten steigen zu kürzeren Lebensdauern nur geringfügig 
an.

Abbildung 4.58:	Normierte Lastschwingbreite und aus der Balkentheorie abgeschätzte Maximalspannung 
		  in äußerster Faser über der Bruchlastspielzahl von DD11 unter 3-Punkt Biegung. Hori- 
		  zontale Linien markieren Lastamplituden die mittels FEM modelliert wurden.

FEM Modellierung

Zur Ermittlung der Spannungsverteilung wurden für den UFG Gradienten und den CG 
Referenzzustand jeweils zwei Belastungsfälle mittels FEM modelliert, die in Abbildung 
4.58 als horizontale Linien eingetragen sind. Der niedrigere der beiden Belastungsfälle 
entspricht jeweils annähernd der abgeschätzten Dauerfestigkeit. In der Simulation wurde 
bei allen Belastungsfällen zunächst die Maximallast Fmax des Lastzyklus aufgebracht und 
anschließend eine Reduzierung auf die Minimallast Fmin = 0,2Fmax vorgenommen. Die 
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Spannungsverteilungen der horizontalen Spannungskomponente wurden sowohl entlang 
der äußersten Faser (horizontal) als auch entlang der Vertikalen vom Kontaktpunkt des 
oberen Auflagers bis zur Probenunterseite ausgewertet.

Die horizontale Spannungsverteilung im CG Referenzzustand zeigt ausgehend 
von den unteren Auflagern in Richtung der Probenmitte zunächst den gemäß der 
Balkentheorie erwarteten linearen Anstieg (Abbildung 4.59). Der Spannungsanstieg 
bei Maximallast (durchgezogene Linien) flacht bei Erreichen von ca. 320 MPa über 
eine Breite von 2 mm ab und wird dann in Richtung Probenmitte erneut steiler. Dieser 
Effekt resultiert aus der plastischen Verformung der Probe bei lokalem Überschreiten 
der Fließspannung und der anschließenden Verfestigung des Werkstoffs. Im Gegensatz 
zum Werkstoff ZStE500 unterscheiden sich die Maxima der beiden simulierten Lastfälle 
jedoch deutlich. Die Spannungsverteilung bei anschließender Entlastung auf 20 % der 
jeweiligen Maximallast (unterbrochene Linien) wird auch beim DD11 durch die lokale 
plastische Verformung und daraus resultierende Druckeigenspannungen beeinflusst. 
Dadurch fällt die Spannung im plastisch verformten Bereich ab und zeigt nicht den 
nach der Balkentheorie zu erwartenden kontinuierlichen Anstieg, obwohl die Belastung 
weit unterhalb der Fließspannung liegt.
Die Spannungsverteilung entlang der Vertikalen unterhalb des Kontaktpunkts des oberen 
Auflagers zeigt analog zum ZStE500, dass die höchsten Zugspannungen bei Minimallast 
im Probeninneren und nicht an der äußersten Faser vorliegen. Die Schwingbreite der 
Spannung unterscheidet sich zwischen den beiden Lastfällen jedoch deutlich. Obwohl 
die berechneten Spannungsverläufe von der Balkentheorie abweichen, entspricht die 
Zunahme der Spannungsamplitude vom niedrigeren zum höheren Lastfall (18,3 %) 
annähernd dem Anstieg der Lastschwingbreite (20 %).

Abbildung 4.59:	Horizontale Spannungsverteilungen entlang der äußersten Faser bei 3-Punkt-Biegung 
		  von DD11 im CG Anlieferungszustand (unverformter Steg).
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Abbildung 4.60:	Vertikale Spannungsverteilungen vom Kontaktpunkt des oberen Auflagers zur Proben- 
		  unterseite bei 3-Punkt-Biegung von DD11 im CG Anlieferungszustand (unverformter 
		  Steg).

Die Spannungsverteilungen in den Proben aus DD11 mit UFG Gradientengefüge zeigen 
in guter Näherung den gemäß der Balkentheorie erwarteten Verlauf (Abbildungen 4.61 
und 4.62). Die Spannungen steigen entlang der äußersten Faser annähernd linear in 
Richtung der Probenmitte an, wobei die jeweiligen Maxima in guter Näherung den 
Abschätzungen aus der Balkentheorie entsprechen (vgl. Abbildung 4.58).
Die Schwingbreiten der Spannungen Δσ im Mittelpunkt der äußersten Faser sind im 
UFG Zustand proportional zu den normierten Lastschwingbreiten ΔFnorm (Tabelle 4.7). 
Somit ist, sowohl für den CG als auch für den UFG Zustand, eine Umrechnung von 
Lastamplituden in Spannungsamplituden anhand eines Faktors K = ΔF/Δσ möglich, 
wobei sich für den UFG und CG Zustand jeweils unterschiedliche Werte für K ergeben.

Die Ermüdungsbruchflächen des CG Anlieferungszustands zeigen eine Ausbreitung der 
Ermüdungsrisse unter Modus I., d.h. die Richtung der Zugspannungen entspricht der 
Normalen der Rissebene. Im Bruchbild der Proben mit UFG Gradientengefüge ohne 
Wärmebehandlung sind viele Sekundärrisse in Richtung der Zugspannungen sowie 
ein Abknicken des Primärrisses aus dem Modus I zu erkennen. Die vor der Ermüdung 
wärmebehandelten Proben mit UFG Gradientengefüge weisen ebenfalls vereinzelte 
Sekundärrisse auf. Eine ausgeprägte Rissablenkung oder Rissverzweigung ist jedoch 
nicht zu beobachten.
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Abbildung 4.61:	Horizontale Spannungsverteilungen entlang der äußersten Faser bei 3-Punkt-Biegung 
		  von DD11 mit UFG Gradientengefüge (gedünnter Steg).

Abbildung 4.62:	Vertikale Spannungsverteilungen vom Kontaktpunkt des oberen Auflagers zur Proben- 
		  unterseite bei 3-Punkt-Biegung von DD11 mit UFG Gradientengefüge (gedünnter Steg).

Tabelle 4.7:	 Kenngrößen der verschiedenen Belastungsfälle bei 3-Punkt-Biegung von ZStE500.

Zustand Belastung ΔF ΔσFEM K = ΔF/Δσ Reff

CG 48 – 240 N 192 N 394 MPa 0,487 mm² 0,15
CG 40 – 200 N 160 N 333 MPa 0,480 mm² 0,12

UFG Gradient 78 – 390 N 312 N 845 MPa 0,369 mm² 0,24
UFG Gradient 71 – 355 N 284 N 769 MPa 0,369 mm² 0,22
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Abbildung 4.63:	Ermüdungsbruchflächen von 3-Punkt-Biege-Proben aus DD11 (Pfeile markieren Sekundär- 
		  risse). Die maximal belastete äußere Faser entspricht jeweils der Oberseite.

Abbildung 4.64:	Längsschliffe durch 3-Punkt-Biegeproben aus DD11 mit Ermüdungsrissen.



5   Diskussion 109

5 Diskussion

5.1	 Thermische Stabilität von UFG Gradientengefügen

Die bei Wärmebehandlungen von UFG Gradientengefügen in Spaltprofilen aus ZStE500 
ablaufenden Prozesse können in drei Kategorien unterteilt werden, die in erster 
Näherung nur von der Temperatur der Wärmebehandlung TWB abhängig sind.

A) Erholung ohne Kornwachstum (300 °C < TWB < 450 °C)

Bei Wärmebehandlungstemperaturen oberhalb 300 °C ist eine Abnahme der Härte 
im Gradienten zu verzeichnen. Dieser Effekt ist nahe der Flanschoberseite, d.h. im 
Bereich der höchsten Härte bzw. der geringsten Korngröße am stärksten ausgeprägt. 
Die Härteabnahme korreliert dabei nicht mit der Korngröße (Hall-Petch), da messbares 
Kornwachstum erst ab Temperaturen von 450 °C auftritt. wobei der Wachstumsexponent 
bei 450 °C mit N ≈ 0,03 sehr gering ist. Desweiteren ist die Härte nach Wärmebehandlungen 
bis 450 °C weitgehend unabhängig von der Dauer der Wärmebehandlung, so dass 
zeitabhängige Prozesse wie Kornwachstum als primäre Ursache der Härteabnahme 
auszuschließen sind.
Diese Ergebnisse sprechen für Erholungsprozesse als Ursache der Härteabnahme, d.h. 
für einen Abbau der Versetzungsdichte oder eine Umlagerung von Versetzungen. Zwar 
sind Erholungsprozesse ebenfalls zeitabhängig, aber durch einen stark abklingenden 
Verlauf gekennzeichnet [GOT07], was in guter Übereinstimmung mit den Ergebnissen 
der Härtemessungen liegt. So ist die nach 10 h bei 450 °C beobachteten Härteabnahme 
nahe der Flanschoberseite bereits nach 2 min zu 70 % abgeschlossen. Die Härte zeigt (bei 
konstanter Korngröße) aber nur den Effekt der Erholung auf die Festigkeit und ist kein 
Maß für den Erholungsgrad, d.h. die relative Abnahme der Versetzungsdichte im Gefüge. 
Der in Richtung der Flanschoberseite zunehmende Effekt der Erholung auf die Härte 
deutet absolut betrachtet auf eine stärkere Abnahme der Versetzungsdichte hin und legt 
nahe, dass neben dem Korngrößengradient auch ein Gradient der Versetzungsdichte 
vorliegt.

B) Erholung und kontinuierliches Kornwachstum (450 °C < TWB < 550 °C)

Im Temperaturbereich von 450 °C bis 550 °C tritt neben einer Erholung auch ein Anstieg 
der Korngröße auf, der abhängig von der Temperatur und Dauer der Wärmebehandlung 
ist. Dabei steigen die Kornwachstumsraten, die das Kornwachstum gemäß Gleichung 
2.18 beschreiben, mit zunehmender Temperatur von N ≈ 0,03 bei 450 °C auf N ≈ 0,15 
bei 550 °C an.
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Der kontinuierliche Anstieg der Korngröße über ein breites Zeitintervall spricht gegen 
eine primäre Rekristallisation, die typischerweise nach einer Inkubationszeit sehr schnell 
vollständig abläuft.
Mit Ausnahme eines stärkeren Kornwachstums 50 µm unterhalb der Flanschoberseite 
(Abbildung 4.9) erfolgt die Vergröberung homogen über den Gefügegradienten. Die 
absolute Differenz zwischen minimaler und maximaler Korngröße im Gradienten 
ändert sich nur geringfügig, wobei die relative Differenz mit zunehmender Korngröße 
zwangsläufig abnimmt.
Die Ergebnisse der Texturanalyse zeigen, dass die Intensität einzelner Komponenten mit 
zunehmender Temperatur ansteigt. Dieser Effekt ist bei der gedrehten Würfellage nahe 
der Flanschoberseite am stärksten ausgeprägt. Die für eine primäre Rekristallisation von 
ferritischen Stählen typische Texturentwicklung (Stärkung der γ-Faser und Schwächung 
der α-Faser) wird dagegen nicht beobachtet. Ein bevorzugtes Wachstum von Körnern 
in gedrehter Würfellage auf Kosten von Körnern in γ-Faser Lage kann nach Song et al. 
auf die höhere gespeicherte Energie von Körnern in γ-Faser Lage zurückgeführt werden 
[SON05a]. Folglich ist das selektive Kornwachstum ein Indikator für dehnungsinduzierte 
Korngrenzmigration.
Die Entwicklung der Korngröße, der Gefügemorphologie und der Textur zeigen somit, 
dass im Temperaturbereich von 450 °C < TWB < 550 °C keine primäre Rekristallisation 
sondern eine Kombination aus kontinuierlichem Kornwachstum und dehnungsinduzierter 
Korngrenzmigration abläuft.

C) Diskontinuierliches Kornwachstum (TWB > 550 °C)

Im Gegensatz zu den zuvor genannten Prozessen bei niedrigeren Temperaturen 
(Erholung und Kornwachstum) laufen ab 550 °C lokal unterschiedliche Prozesse 
ab. So lässt sich der Gradient bei 550 °C in zwei Bereiche mit kontinuierlichem und 
diskontinuierlichem Kornwachstum unterteilen, deren Übergang im Abstand von ca. 
200 µm zur Flanschoberseite liegt. Im Bereich nahe der Flanschoberseite wird im 
untersuchten Zeitraum (bis 10 h) kein diskontinuierliches Kornwachstum beobachtet, 
wogegen im Bereich > 200 µm unterhalb der Flanschoberseite nach 4 h vereinzelt 
diskontinuierlich anwachsende Körner zu beobachten sind. Bei 600 °C verschiebt sich 
der Übergang zwischen diskontinuierlichem und kontinuierlichem Kornwachstum auf 
etwa 150 µm unterhalb der Flanschoberseite. Zusätzlich tritt auch in einem schmalen 
Bereich unmittelbar an der Flanschoberseite diskontinuierliches Kornwachstum auf 
(Abbildung 4.8).
Inwiefern es sich bei dem diskontinuierlichen Kornwachstum um eine primäre oder 
sekundäre Rekristallisation handelt, lässt sich anhand der vorliegenden Ergebnisse nicht 
eindeutig bestimmen. Bei 550 °C sprechen die langen Inkubationszeiten eher für eine 
sekundäre Rekristallisation. Während der Inkubationszeit ist eine ausgeprägte Erholung 
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und kontinuierliches Kornwachstum zu beobachten, weshalb davon auszugehen ist, 
dass die Triebkraft für eine primäre Rekristallisation (Abbau der Versetzungsdichte) 
stark abnimmt. Neben den Härtemessungen spricht auch der ausgeprägte „yield-drop“ 
in Zugversuchen nach Wärmebehandlung für 1 h bei 550 °C (Abbildung 4.43) für eine 
niedrige Versetzungsdichte, da dieser Effekt auf das Fehlen von mobilen Versetzungen 
und aktiven Versetzungsquellen hinweist [KAM09].
Die Texturentwicklung liefert keine eindeutigen Hinweise bezüglich der ablaufenden 
Rekristallisation. Im Bereich der höchsten Stabilität gegen diskontinuierliches Korn-
wachstum (d.h. zwischen 50 µm und 150 µm unterhalb der Flanschoberseite) wäre eine 
Separation zwischen primärer und sekundärer Rekristallisation aufgrund der klaren 
Walztextur im Anlieferungszustand theoretisch möglich. Jedoch tritt in diesem Bereich 
bis 600 °C nur kontinuierliches Kornwachstum auf. Für den Bereich unmittelbar an der 
Flanschoberseite ist keine Aussage möglich, da die resultierende Korngröße zu groß ist, 
um in EBSD Messungen eine ausreichende Statistik zu gewährleisten. Im CG-Bereich 
des Gradientengefüges entspricht die Ausgangstextur dagegen keiner bekannten 
Verformungstextur, so dass nicht absehbar ist auf welchem Prozess die Änderung der 
Textur beruht.

Stabilität gegen diskontinuierliches Kornwachstum

Die zunehmende Intensität der gedrehten Würfellage und abnehmende Intensität 
entlang der γ-Faser zeigt Parallelen zu der Arbeit von Song et al. an einem bei 550 °C 
wärmebehandelten UFG Stahl mit fein verteilten Fe3C-Partikeln [SON05a]. Wie bereits 
in Abschnitt 2.7 dargestellt, kann die Intensitätszunahme entlang der α-Faser auf Kosten 
der γ-Faser auf eine ausgeprägte Erholung und die höhere gespeicherte Energie von 
Körnern in γ-Faser Lagen zurückgeführt werden [HUM04]. Somit wachsen Körner in 
α-Faser Lagen auf Kosten benachbarter Körner mit γ-Faser Lagen an, wodurch die freie 
Energie des Systems sinkt. Die Unterdrückung eines diskontinuierlichen Anwachsens 
einzelner Körner oder von Rekristallisationskeimen wird von Song et al. durch Zener 
Pinning an den fein verteilten Fe3C-Partikeln erklärt.
Zur Abschätzung ob die Fe3C-Partikel einen signifikanten Beitrag zur thermischen 
Stabilität des Gefüges leisten, wird die Relation zwischen den gemessenen Korngrößen 
und der durch Partikel stabilisierten Zener-Korngröße betrachtet. Da die Zener-
Gleichung nur den stabilen Gleichgewichtszustand beschreibt und keine Auskunft 
über die Hemmung des Kornwachstums bei kleineren Korngrößen gibt, dient dieser 
Vergleich nur als grobe Abschätzung. Unter der Annahme, dass der gesamte Kohlenstoff 
(0,07  Gew.-%) in Form von Fe3C Partikeln vorliegt, ergibt sich aus dem Fe-Fe3C 
Phasendiagramm ein Volumenanteil der Partikel von ca. 1 %. Bei einer mittleren 
Partikelgröße von ca. 0,6 µm berechnet sich die Zener stabilisierte Korngröße dz aus 
Gleichung 2.20 unter der Annahme α = 1 zu:

2 1,2 m 40 m
3 0,03

= ≈ =p
z

d µd µ
fα

Gleichung 5.1
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Die vereinfachte Form mit α = 1 liefert jedoch meist zu hohe Werte für dz. Viele 
Erweiterungen der Zener Gleichung in der Literatur führen zu einer vergleichbaren 
Formel mit Werten für α von 2 bis 4 [MAN98, HUM04]. In Anbetracht maximaler 
Korngrößen von 30 µm nahe der Flanschoberseite nach 10 h bei 600 °C erscheinen Werte 
für α zwischen 1 und 2 realistisch. Somit liegt die Zener stabilisierte Korngröße etwa um 
einen Faktor 50 über der mittleren Korngröße im Gradientengefüge von Spaltprofilen 
aus ZStE500. Folglich ist es unwahrscheinlich, dass der Zener Effekt in dieser Legierung 
einen wesentlichen Beitrag zur thermischen Stabilität des UFG Gefüges leistet.

Nach Jazaeri und Humphreys ist ein Übergang von diskontinuierlichem zu konti-
nuierlichem Kornwachstum zu erwarten, wenn der Anteil an HAGBs einen kritischen 
Wert überschreitet [JAZ04b]. Dieser liegt typischerweise im Bereich von 60 bis 
70 %. Dies stimmt in guter Näherung mit den vorliegenden Ergebnissen überein, 
nach denen der Übergangsbereich im Abstand von ca. 150 µm zur Flanschoberseite 
liegt, was einem HAGB Anteil von ~ 60 % entspricht. Da der Anteil an HAGBs im 
Gradientengefüge kontinuierlich in Richtung der Flanschoberseite ansteigt ist somit 
eine zunehmende Stabilität gegen diskontinuierliches Kornwachstum zu erwarten. In 
diesem Zusammenhang ist das starke diskontinuierliche Kornwachstum unmittelbar an 
der Flanschoberseite, das nach Wärmebehandlung bei 600 °C beobachtet wird, nicht 
plausibel.
Eine Differenzierung zwischen diskontinuierlichem und kontinuierlichem Wachstum 
anhand des HAGB Anteils setzt jedoch voraus, dass dieser Anteil während der 
Wärmebehandlung annähernd konstant bleibt. Wie in Abbildung 4.11 dargestellt, sinkt 
die HAGB-Dichte 50 µm unterhalb der Flanschoberseite mit zunehmender Temperatur 
der Wärmebehandlung, wohingegen die LAGB-Dichte annähernd konstant bleibt. So 
verschiebt sich des HAGB Anteil von 67 % vor der Wärmebehandlung auf 31 % nach 1 h 
bei 550 °C (siehe Anhang Abbildung A.5). Dies resultiert aus dem bevorzugten Wachstum 
von Körnern mit gedrehter Würfellage, das sich in der Texturentwicklung zeigt. Mit 
zunehmender Korngröße steigt somit die Wahrscheinlichkeit, dass sich zwei von HAGBs 
umschlossene Körner mit ähnlicher Orientierung (< 15 ° Fehlorientierung) berühren, 
wodurch an der Grenzfläche eine LAGB ausgebildet wird. Da LAGBs eine geringere 
Mobilität aufweisen als HAGBs werden mit Fortschreiten des Prozesses immer mehr 
HAGBs in LAGBs umgewandelt und infolgedessen weitgehend immobilisiert. Dieser 
Effekt wurde erstmals von Juul Jensen angeführt und wird als „orientation pinning“ 
bezeichnet [JUL95].

Durch die Zunahme des LAGB-Anteils im Gefüge sinkt sowohl die mittlere Mobilität 
der Korngrenzen M  als auch die mittlere Korngrenzenergie γ . Typische Werte für 
γ liegen bei ca. 0,2 Jm-2 (LAGBs) und ca. 0,5 Jm-2 (HAGBs) [HUM04], so dass die 
Energie einer zufälligen HAGB in einem überwiegend aus LAGBs bestehendem Gefüge 
annähernd 2  entspricht. Die Abschätzung der relativen Korngrenzmobilität einer HAGB 
gegenüber einer Matrix aus überwiegend LAGBs ist schwierig, da der Kenntnisstand 
diesbezüglich sehr begrenzt ist. Nach Humphreys und Hatherly ist die Mobilität von 
Korngrenzen mit Fehlorientierungen von 2 bis 5 ° um den Faktor 10 bis 500 kleiner 



5   Diskussion 113

als bei Fehlorientierungen > 20 °. Im Bereich von 5 bis 20 ° steigt die Mobilität an und 
erreicht zwischen 14 und 20 ° eine Sättigung. Unter der vereinfachten Annahme, dass 
die Mobilität von LAGBs für die Bestimmung der mittleren Mobilität M  vernachlässigt 
werden kann, ergibt sich für die relative Mobilität einer HAGB:

~HAGB
MM
f

Gleichung 5.2

wobei f der HAGB-Anteil im Gefüge ist. Somit ist eine grobe Abschätzung des 
Mobilitätsverhältnisses  ~ /HAGBQ M M  möglich, was bei einem Anteil von 31 % HAGBs 
Q ~ 3 ergibt, wobei dieser Wert aufgrund der angenommenen Näherungen ein oberer 
Grenzwert ist.
Anhand des Schaubilds für kontinuierliches und diskontinuierliches Kornwachstum 
(Abbildung 5.1) lässt sich nachvollziehen welche Auswirkungen der zunehmende 
Anteil an LAGBs nahe der Flanschoberseite auf das Kornwachstumsverhalten hat. Im 
Ausgangszustand mit überwiegend HAGBs sind G und Q annähernd 1. Folglich tritt 
diskontinuierliches Wachstum nur etwa im Bereich 1,5 < X < 3 auf (schwarze gepunktete 
Linie), d.h. Körner wachsen (diskontinuierlich) maximal bis zum 3fachen der mittleren 
Korngröße an. Dies ist bei einer logarithmisch normalverteilten Korngröße, die über 
eine Dekade umfasst (siehe Anhang Abbildung A.3), nicht als diskontinuierliches 
Wachstum zu erkennen. Wärmebehandlungen führen zu einer Erhöhung des LAGB 
Anteils und somit, wie zuvor beschrieben, zu einem Anstieg von G und Q. Demnach ist 
diskontinuierliches Kornwachstum im Bereich 2 < X < 10 zu erwarten (rote gepunktete 
Linie), d.h. Körner können bis zum 10fachen der mittleren Korngröße diskontinuierlich 
anwachsen.
Das bevorzugte Wachstum bestimmter Kornorientierungen im stark texturierten 
Bereich nahe der Flanschoberseite senkt folglich die Stabilität gegen diskontinuierliches 
Kornwachstum. Dieser Prozess läuft im geringeren Umfang auch im Bereich von 50 
und 150 µm unterhalb der Flanschoberseite ab, in dem die höchste Stabilität gegen 

Abbildung 5.1:	 Schaubild für kontinuierliches und diskontinuierliches Kornwachstum in Abhängigkeit von 
		  der relativen Korngröße und Korngrenzmobilität nach [HUM97].
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diskontinuierliches Kornwachstum beobachtet wird. Aufgrund der gegenüber der 
Flanschoberseite schwächeren Textur ist die erforderliche Dauer der Wärmebehandlung 
bis zum Einsetzen von diskontinuierlichem Wachstum höher. Somit besteht in keinem 
Bereich des Gradientengefüges, d.h. weder im UFG Bereich noch im kaltverfestigkten 
CG Bereich, eine vollständige Stabilität gegen diskontinuierliches Kornwachstum.

Technologische Aspekte

Die Ergebnisse zur thermischen Stabilität von UFG Gradientengefügen zeigen, dass 
Temperaturen, wie sie beim Lackeinbrennen oder Pulverbeschichten auftreten (≤ 300 °C), 
zu keiner messbaren Änderung der Gefüge und lokalen mechanischen Eigenschaften 
führen. Darüber hinaus bleibt ein UFG Gradientengefüge auch bei Temperaturen von 
400 °C bis 500 °C, die für das Plasmanitrieren relevant sind, erhalten. Trotz der in 
diesem Temperaturbereich ablaufenden Erholungs- und Kornwachstumsprozesse bleibt 
die Festigkeit für Wärmebehandlungen von bis zu 10 h auf einem Niveau oberhalb der des 
Grundwerkstoffs. Ein deutlicher Abfall der Festigkeit unter das Niveau des Grundwerk-
stoffs tritt, abhängig von der Dauer der Wärmebehandlung, erst bei Temperaturen 
zwischen 550 °C und 600 °C auf, d.h. im Bereich typischer Rekristallisationstemperaturen 
von ferritischen Stählen.
Die Untersuchungen zeigen weiterhin, dass Wärmebehandlungen an den vorliegenden 
UFG Gradientengefügen kein geeignetes Mittel sind, um hohe Gleichmaßdehnungen bei 
zugleich hoher Festigkeit zu erzielen. So führen Erholungsprozesse zu einer Absenkung 
der Streckgrenze ohne dabei die Gleichmaßdehnung signifikant zu erhöhen. Dies ist 
primär auf die verwendete Werkstoffklasse (niedriglegierte Stähle) und weniger auf den 
Herstellungsprozess bzw. das vorliegende UFG Gradientengefüge zurückzuführen. Die 
Untersuchungen von Tsuji et al. an UFG IF Stählen zeigen, dass eine deutliche Zunahme 
der Gleichmaßdehnung erst nach Kornwachstum auf ca. 0,8 µm auftritt [TSU02]. Dies 
geht jedoch mit einer relativen Abnahme der Streckgrenze um ca. 1/3 gegenüber dem 
mittels SPD erzeugten Zustand einher (siehe Abbildung 2.13).
Die Einstellung bimodaler Gefüge, wie von Wang und Ma vorgeschlagen [WAN04], ist 
nach derzeitigem Kenntnisstand nicht geeignet, um bei den in dieser Arbeit verwendeten 
Legierungen eine hohe Gleichmaßdehnung bei zugleich hoher Festigkeit einzustellen. 
Temperaturen, die für diskontinuierliches Kornwachstum erforderlich sind, führen zu 
einer sehr starken Erholung in Verbindung mit einem generellen Anstieg der Korngröße. 
Zwar können auf diesem Weg sehr hohe Gleichmaßdehnungen erreicht werden, jedoch 
sinkt dabei die Streckgrenze unter das Niveau des Werkstoffs im Anlieferungszustand. 
Eine theoretische Möglichkeit diese Problematik zumindest teilweise zu umgehen 
bieten Kurzzeitwärmebehandlungen, z.B. mittels induktiver Erwärmung oder eines 
LASERs. Es ist jedoch fraglich, ob eine Erhöhung der Aufheizrate allein ausreicht, um 
bimodale Gefüge ohne Kornwachstum der Matrix zu generieren. Schließlich wurde im 
Rahmen dieser Arbeit gezeigt, dass diskontinuierliches Kornwachstum im UFG Bereich 
nahe der Flanschoberseite erst nach vorangegangenem kontinuierlichem Kornwachstum 
und dehnungsinduzierter Korngrenzmigration stattfindet. Zudem lässt sich ein Verlust 
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der Festigkeit infolge der schnell ablaufenden Erholung auch bei einer Kurzzeitwärme-
behandlung nicht vermeiden. Letzteres ist bei allen Werkstoffen mit einer ausgeprägten 
Erholungsneigung (d.h. hohen SFE), wie z.B. niedriglegierten Stählen oder auch Al-
Legierungen, zu erwarten und gilt nicht nur für die im Rahmen dieser Arbeit verwendeten 
Stähle. Demzufolge bieten Werkstoffe mit niedriger SFE (d.h. hoher Rekristallisations-
neigung) wie z.B. Cu oder austenitische Stähle ein größeres Potential für eine Optimierung 
der mechanischen Eigenschaften durch partielle Rekristallisation.

5.2 Hall-Petch Beziehung in gestreckten UFG Gradientengefügen

Die Hall-Petch Beziehung beschreibt eine Korrelation zwischen der Streckgrenze und 
der Korngröße und basiert auf der Abhängigkeit zwischen der Pile-Up Spannung von 
an Korngrenzen aufgestauten Versetzungen und deren Gleitlänge bzw. Aufstaulänge 
bei Anliegen einer Schubspannung (siehe Abschnitt 2.4.1). Eine Bedingung für die 
Hall-Petch Beziehung ist dabei, dass die Gleitlänge von Versetzungen proportional zum 
Korndurchmesser ist, was bei globularen Körnern zweifellos gegeben ist. Bei Körnern 
mit hohem Streckungsgrad ist diese Bedingung jedoch nicht zwangsläufig erfüllt. Zum 
Einen ist die Länge eines Gleitsystems in dem Fall stark von dessen Orientierung im 
Korn abhängig, zum Anderen ist die Größe des Korndurchmessers bei gestreckten 
Körnern nicht eindeutig. Für eine Übertragung der Hall-Petch Beziehung auf Gefüge mit 
hohen Streckungsgraden muss daher sichergestellt werden, dass die mittlere Gleitlänge 
von Versetzungen proportional zu der Größe ist, die als mittlerer Korndurchmesser 
angenommen wird. Dies wird in der Literatur meist vernachlässigt, obwohl fast alle SPD 
Prozesse zu gestreckten Gefügen führen. Die Aspektverhältnisse übersteigen aber selbst 
bei Prozessen wie ARB, die zu einer verhältnismäßig starken Streckung führen, selten 
Werte von 4 [LI06]. Dagegen weisen die in dieser Arbeit untersuchten Pancake Gefüge 
Aspektverhältnisse zwischen 3 und 10 auf, weshalb der Einfluss der Kornstreckung auf 
die effektive Gleitlänge im Folgenden genauer Betrachtet wird.

Ansätze zur Abschätzung der mittleren Gleitlänge von Versetzungen

Eine einfache Möglichkeit zur Abschätzung des mittleren Korndurchmessers gestreckter 
Körner besteht darin, den Mittelwert aus dem minimalen und maximalen Durchmesser 
zu berechnen. Eine ähnliche Variante, die sich bei einer digitalen Bilderfassung mittels 
EBSD anbietet, basiert auf der mittleren Kornfläche und einer Umrechnung auf den 
mittleren Durchmesser eines globularen Gefüges mit gleicher Kornflächenverteilung. 
Beide Varianten werden in der Literatur häufig verwendet und führen zu vergleichbaren 
Werten. In wie weit eine Proportionalität zwischen dem berechneten mittleren Korn-
durchmesser und der mittleren Gleitlänge im Gefüge gegeben ist, lässt sich jedoch in 
beiden Fällen nicht abschätzen.
Aufgrund des Defizits der zuvor genannten Varianten wurde für die Auswertung der 
im Rahmen dieser Arbeit untersuchten Pancake UFG Gefüge ein neues Modell zur 
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Bestimmung einer der mittleren Gleitlänge proportionalen Korngröße aufgestellt. Da 
die Abschätzung der lokalen Streckgrenzen im Rahmen dieser Arbeit auf Basis von 
Härtemessungen erfolgt, wird zur Vereinfachung angenommen, dass alle Raumrich-
tungen bezüglich der auftretenden Schubspannungen gleichwertig zu betrachten sind. 
Unter dieser Annahme ist die mittlere Gleitlänge eines Korns proportional zu dem über alle 
Raumrichtungen gemittelten Korndurchmesser. Bei annähernd rotationssymmetrischen 
Körnern kann die Betrachtung auf zwei Dimensionen reduziert werden, sofern der 
maximale und minimale Korndurchmesser in der untersuchten Ebene auftreten, bzw. 
diese Ebene die Rotationsachse enthält. Zur geometrischen Beschreibung der gestreckten 
Körner wird von einer elliptischen Kornform ausgegangen.
Ein Korn, dessen Form über ein Ellipsoid beschrieben werden kann, ist durch zwei 
linear unabhängige Größen, wie z.B. den minimalen und maximalen Durchmesser, 
eindeutig bestimmt. Im Folgenden werden das Aspektverhältnis a und der minimale 
Durchmesser dmin als Bezugsgrößen verwendet, da diese Größen anschaulich und über 
EBSD Messungen einfach zugänglich sind. Der mittlere Ellipsendurchmesser d  kann 
über ein vollständiges elliptisches Integral 1. Art mit den Argumenten π/2 und -(a² - 1) 
berechnet werden (Herleitung siehe Anhang Abschnitt A.3):
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Gleichung 5.3

Im Grenzfall eines runden bzw. kugelförmigen Korns (a = 1) entspricht der mittlere 
Korndurchmesser d  erwartungsgemäß dem minimalen Durchmesser dmin:
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Gleichung 5.4

Für Aspektverhältnisse a > 1 muss das elliptische Integral numerisch abgeschätzt 
werden. Die Entwicklung von d  als Vielfaches von dmin und in Abhängigkeit von a ist 
in Abbildung 5.2 dargestellt und kann über eine Logarithmusfunktion approximiert 
werden.
Somit ergibt sich ausgehend von Gleichung 2.5 folgende Abhängigkeit der Streckgrenze 
vom Aspektverhältnis a und dem minimalen Korndurchmesser dmin:
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σ Gleichung 5.5

Eine alternative Herangehensweise zur Abschätzung der mittleren Gleitlänge von 
Versetzungen ist auf Basis der Korngrenzdichte möglich und damit ohne eine explizite 
Betrachtung der Größe einzelner Körner oder deren Streckung. So wird in der von 
Hansen vorgeschlagenen Erweiterung der Hall-Petch Beziehung (Gleichung 2.6) der 
mittlere Korngrenzabstand direkt aus der HAGB-Dichte abgeleitet [HAN04]. Bei einer 
zweidimensionalen Betrachtung gilt unter der Annahme quadratischer Körner:
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Abbildung 5.2:	 Abhängigkeit des mittleren Korndurchmessers vom Aspektverhältnis bei Annahme einer 
		  elliptischen Kornform.
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Gleichung 5.6

Hierbei sind dHAGB die Korngröße (bei ausschließlicher Berücksichtigung von 
HAGBs), SV die gesamte Korngrenzflächendichte und f der HAGB-Anteil im Gefüge. 
Berechnungen von Hansen sowie von Kamikawa et al. zeigen, dass LAGBs bereits 
bei geringen Fehlorientierungen (0,2° bis 3°) ein vergleichbares Hindernis für eine 
Versetzungsbewegung darstellen wie HAGBs [HAN05, KAM09]. Da mittels EBSD ohnehin 
nur Fehlorientierungen > 2 ° als (Sub)Korngrenzen erfasst werden, wird im Folgenden 
nicht zwischen LAGBs und HAGBs unterschieden. Somit ergibt sich ausgehend von 
Formel 2.6 folgender vereinfachter Zusammenhang zwischen der Streckgrenze und der 
Korngrenzdichte:
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SR kσ Gleichung 5.7

Als Referenz zu den Ansätzen auf Basis einer elliptischen Kornform (Ellipsenmodell) und 
auf Basis der Korngrenzdichte (Korngrenzdichtemodell) wird Gleichung 2.5 mit einer 
einfachen Mittelung der Korngröße auf Basis der Kornfläche verwendet. Dies bedeutet, 
dass die mittlere Korngröße dem mittleren Korndurchmesser eines globularen Gefüges 
entspricht, dessen Körner eine äquivalente Verteilung der Querschnittsfläche aufweisen 
(Kornflächenmodell).

0
'

= +e
kR
d

σ Gleichung 2.5
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Anwendung der Gleitlängenmodelle auf UFG Gradientengefüge

Alle drei Modelle basieren darauf, dass die Streckgrenze nur von einem variablen Para-
meter (Korngröße bzw. Gleitlänge) abhängig ist und alle weiteren Einflüsse eine Konstante 
(σ0) ergeben. Dabei werden Aspekte wie z.B. unterschiedliche elastische Spannungsfelder, 
die aus Versetzungen im Korninneren oder dem Nichtgleichgewichtszustand der 
Korngrenzen resultieren, nicht berücksichtigt. Am Beispiel von UFG Cu (erzeugt 
durch ECAP) wurde gezeigt, dass SPD Prozesse zu starken und z.T. inhomogenen 
Spannungsfeldern nahe der Korngrenzen führen [VAL00, KOZ04]. Somit besteht die 
Möglichkeit, dass die Modelle bei mittels SPD erzeugten UFG Metallen nur eine unpräzise 
Beschreibung der Korrelation zwischen der Streckgrenze und der Korngröße liefern. 
Ein weiterer Aspekt, der eine Bewertung der Modelle erschwert, ist, dass der Anstieg 
der Festigkeit mit abnehmender Korngröße im Bereich < 1 µm häufig abflacht (siehe 
Abbildung 2.12) [SON06]. So liegen für den Werkstoff ZStE500 keine Erkenntnisse 
bezüglich der Hall-Petch Koeffizienten bei globularen Gefügen mit Korngrößen im UFG 
Bereich vor, die zeigen, ob bzw. in welchem Umfang sich die Koeffizienten gegenüber 
denen von CG Gefügen unterscheiden.
Der Einfluss der zuvor angeführten variablen Einflüsse auf die Festigkeit kann minimiert 
werden, indem ausschließlich bei Temperaturen ≥ 550 °C wärmebehandelte Zustände 
betrachtet werden. Wie bereits in Abschnitt 5.1 gezeigt, laufen bei Temperaturen 
ab 450 °C Erholungs- und Kornwachstumsprozesse ab, die zu einer Abnahme der 
Versetzungsdichte und Zunahme der Korngröße führen. So ist davon auszugehen, 
dass bei Temperaturen, die zu einer messbaren Korngrenzmigration führen, elastische 
Spannungen nahe den Korngrenzen weitgehend abgebaut werden. Desweiteren treten 
bei ausschließlicher Berücksichtigung von wärmebehandelten Zuständen (TWB ≥ 550 °C) 
keine Korngrößen unterhalb 0,5 µm auf. Dadurch wird die Verfälschung der Darstellung 
durch einen bei niedrigen Korngrößen möglicherweise abnehmenden Hall-Petch 
Parameter k' reduziert.
Bei Auftragung der Streckgrenze über d-1/2 für verschiedene Positionen im Gefüge-
gradienten nach Wärmebehandlungen ab 550 °C (Abbildung 5.3) ergibt sich bei jedem 
der drei Modelle ein linearer Anstieg. Somit sind grundsätzlich alle drei Modelle 
geeignet den erwarteten Zusammenhang zwischen Streckgrenze und Korngröße 
widerzugeben, wobei zu berücksichtigen ist, dass die zugrundeliegenden Daten nur 
Aspektverhältnisse < 5 umfassen. Die beste Anpassung liefert das Ellipsenmodell mit 
einem Regressionskoeffizienten R² = 0,99. Ein Vergleich mit Literaturwerten der Hall-
Petch Parameter kohlenstoffarmer Stähle (σ0 = 100 MPa, k' = 0,55 MPa•m-1/2 [MOR66]) 
zeigt, dass die Parameter des Ellipsenmodells die beste Übereinstimmung mit den 
Literaturwerten aufweisen (Tabelle 5.1).

Tabelle 5.1:	 Hall-Petch Parameter der verschiedenen Gleitlängenmodelle.

Gleitlängenmodell Gleichung σ0 k'

Kornflächenmodell 2.5 46 MPa 0,45 MPa•m-1/2

Ellipsenmodell 5.5 94 MPa 0,47 MPa•m-1/2

Korngrenzdichtemodell 5.7 147 MPa 0,33 MPa•m-1/2
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Abbildung 5.3:	 Streckgrenze in Abhängigkeit von der Korngröße in Spaltprofilen aus ZStE500 nach 
		  Wärmebehandlungen zwischen 10 min und 600 min bei Temperaturen ≥ 550 °C.

Abbildung 5.4:	 Streckgrenze in Abhängigkeit von der Korngröße in Spaltprofilen aus ZStE500.

In einem weiteren Schritt wird untersucht, in wie weit die zuvor ermittelten Hall-Petch 
Parameter zur Beschreibung der nicht wärmebehandelten Gefüge geeignet sind, bzw. 
in welchem Umfang die Festigkeit von weiteren Einflüssen, wie der Versetzungsdichte 
oder einer möglichen Abnahme von k', beeinflusst wird. Eine Auftragung der Hall-Petch 
Geraden in Relation zu den Daten des nicht wärmebehandelten Gefügegradienten sowie 
des CG Anlieferungszustands zeigt, dass sich nur für das Korngrenzdichtemodell eine 
gute Übereinstimmung ergibt (Abbildung 5.4). Sowohl das Ellipsenmodell als auch das 
Kornflächenmodell ergeben für den Bereich der Flanschunterseite und den Anlieferungs-
zustand höhere Festigkeiten als gemäß der Hall-Petch Beziehung zu erwarten sind.
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Korngrenzsegregationen oder eine geringe Anzahl aufgestauter Versetzungen, die in der 
Literatur als Ursachen für Änderungen der Hall-Petch Steigung angeführt werden, sind 
im vorliegenden Fall nicht plausibel, da beide Mechanismen mit abnehmender Korngröße 
verstärkt auftreten sollten und nicht umgekehrt. Mittels EBSD nicht zugängliche Effekte 
(Versetzungsdichte, elastische Spannungen nahe den Korngrenzen) sind als Ursache für 
die Abweichungen der beiden Modelle ebenfalls sehr unwahrscheinlich. Bei derartigen 
Effekten wäre zu erwarten, dass sie abhängig von der Verformung des Werkstoffs sind, 
d.h. im höher verformten Bereich mit den niedrigsten Korngrößen (Flanschoberseite) 
stärker ausgeprägt sind als an der Flanschunterseite oder im Anlieferungszustand.
In Anbetracht der präzisen Korrelation (zwischen Streckgrenzen und Korngröße) inner-
halb des Korngrenzdichtemodells erscheint ein Fehler in der ermittelten Korngröße 
bzw. der effektiven Gleitlänge der beiden anderen Modelle am wahrscheinlichsten, 
da allen drei Modellen die gleichen EBSD- und Härtemessungen zugrunde liegen. 
Ein wesentlicher Unterschied der drei Modelle besteht darin, dass Subkorngrenzen 
mit Fehlorientierungen von 2 ° bis 5 ° nur beim Korngrenzdichtemodell berücksichtigt 
werden. Dagegen fließen in die Berechnung der mittleren Korngröße, der Pancake-
Dicke und des Aspektverhältnisses nur Korngrenzen mit Fehlorientierungen > 5 ° ein. 
Dadurch entstehen bei kaltverfestigten Zuständen (die ausgeprägte Subkornstrukturen 
aufweisen) zwangsläufig große Diskrepanzen zwischen den ermittelten effektiven 
Gleitlängen der verschiedenen Modelle.
Die präzise Anpassung des Korngrenzdichtemodells für alle Zustände und Positionen im 
Gradienten deutet daraufhin, dass die Berücksichtigung aller mittels EBSD erfassbaren 
Korngrenzen (d.h. Fehlorientierung > 2 °) für die Hall-Petch Beziehung nicht nur zulässig 
sondern notwendig ist. Die häufig verwendete Differenzierung zwischen Korngrenzen 
und Subkorngrenzen (die nicht für die Bestimmung der Korngröße herangezogen 
werden) ist somit unter dem Aspekt des Einflusses auf die Streckgrenze nicht zulässig.
Werden für das Ellipsenmodell und das Kornflächenmodell alle mittels EBSD erfassten 
Korngrenzen berücksichtigt, so führt dies zu dem in Abbildung 5.5 dargestellten Verlauf. 
Die der Darstellung zugrunde liegenden Hall-Petch Parameter wurden ebenfalls unter 
Berücksichtigung aller Korngrenzen an wärmebehandelten Zuständen neu berechnet 
(siehe Anhang Abbildung A.8).
Gegenüber Abbildung 5.4 weist das Ellipsenmodell nach der Neuberechnung der Daten 
deutlich geringere Abweichungen auf, wobei eine Tendenz zu höheren Streckgrenzen 
im Bereich der Flanschunterseite bestehen bleibt. Beim Kornflächenmodell liegen die 
Daten des Gefügegradienten konstant über der Hall-Petch Geraden. Diese systematische 
Abweichung ist möglicherweise auf Ungenauigkeiten bei der Bestimmung der Hall-Petch 
Parameter zurückzuführen. So wird die mittlere Korngröße bei Berücksichtigung aller 
Korngrenzen sehr fehleranfällig, was sich in großen Streuungen und einem niedrigen 
Regressionskoeffizienten widerspiegelt (siehe Anhang Abbildung A.8).

Die Gegenüberstellung zeigt, dass grundsätzlich alle drei Modelle geeignet sind, die 
Korrelation zwischen der Korngröße und der Streckgrenze über den Gefügegradienten 
widerzugeben, sofern alle Korngrenzen mit einer Fehlorientierung von > 2 ° berück-
sichtigt werden. Die präzise Korrelation innerhalb des Korngrenzdichtemodells zeigt 
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darüber hinaus, dass eine geometrische Berücksichtigung hoher Streckungsgrade 
(Ellipsenmodell) nicht erforderlich ist. Für das Korngrenzdichtemodell sprechen zudem 
die im Vergleich zum Kornflächenmodell geringeren Streuungen und die Abhängigkeit 
von nur einem (mittels EBSD leicht zugänglichen) Parameter.

Die Abbildungen 5.3 bis 5.5 legen nahe, dass die Streckgrenze über den gesamten 
Gradienten sowohl mit als auch ohne Wärmebehandlungen in guter Näherung nur 
von der Korngrenzdichte abhängig ist. Dieser Argumentation folgend wäre der 
Einfluss der Versetzungsdichte vernachlässigbar gering und k' über den untersuchten 
Korngrößenbereich konstant. Dies steht jedoch im direkten Widerspruch zu den zwischen 
300 °C und 450 °C ablaufenden Erholungsprozessen ohne signifikantes Kornwachstum, 
die zu einer deutlichen Abnahme der Härte führen.
Eine Auftragung der Streckgrenze über der Korngröße (Korngrenzdichtemodell) nach 
Wärmebehandlungen bei 450 °C zeigt mit abnehmender Korngröße ein Abweichen vom 
linearen Verlauf der Hall-Petch Beziehung (Abbildung 5.6). Ein derartiger Verlauf ist 
bei UFG Metallen häufig zu beobachten (vergleiche Abbildung 2.12) und wird in der 
Literatur u.a. auf die geringe Anzahl aufgestauter Versetzungen zurückgeführt [PAN93, 
SON06].
Abbildung 5.6 bestätigt somit den signifikanten Einfluss der Versetzungsdichte auf die 
Festigkeit im Gefügegradienten, insbesondere im Bereich der kleinsten Korngrößen, 
d.h. nahe der Flanschoberseite. Die Tatsache, dass die Streckgrenze im spaltprofilierten 
Zustand über den gesamten Gefügegradienten der Hall-Petch Beziehung folgt, muss in 
diesem Zusammenhang als Koinzidenz betrachtet werden. Dies bedeutet, dass bei den 
untersuchten UFG Gradientengefügen der Beitrag der Versetzungsdichte zur Festigkeit 
mit abnehmender Korngröße ansteigt, wodurch das Abflachen des Hall-Petch Verlaufs, 

Abbildung 5.5:	 Streckgrenze in Abhängigkeit von der Korngröße in Spaltprofilen aus ZStE500 unter 
		  Berücksichtigung aller mittels EBSD erfassbaren Korngrenzen (Fehlorientierungen > 2 °).
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d.h. die Abnahme von k', kompensiert wird. Eine direkte Abhängigkeit der Streckgrenze 
von der Korngröße bzw. Korngrenzdichte gemäß der Hall-Petch Beziehung gilt 
näherungsweise nur für mittlere Korngrößen oberhalb 0,4 µm bzw. Korngrenzdichten 
unterhalb 6 µm-1. Das Abflachen des Hall-Petch Verlaufs der wärmebehandelten Zustände 
in Abbildung 5.6 zeigt zudem, dass bei Korngrößen < 0,25 µm eine weiter Kornfeinung 
nur zu einem geringfügigen Anstieg der Festigkeit führt, sofern die Kornfeinung nicht 
mit einem Anstieg der Versetzungsdichte einhergeht.

Abbildung 5.6:	 Streckgrenze in Abhängigkeit von der Korngröße (Korngrenzdichtemodell) in Spaltpro- 
		  filen aus ZStE500 vor und nach Wärmebehandlungen bei 450 °C für 2 bis 600 min.

 

5.3	 Ermüdungseigenschaften von UFG Gradientengefügen

Die Ermüdungsdaten von Biegeproben aus ZStE500 Spaltprofilen mit UFG Gradienten-
gefüge zeigen einen deutlichen Anstieg der Dauerfestigkeit gegenüber dem dem 
CG Anlieferungszustand. So liegen die im Bereich der Dauerfestigkeit (bei einem 
Belastungsverhältnis R ≈ 0,2) ertragbaren Maximalspannungen von ~ 850 MPa weit 
jenseits der statischen Festigkeit des Anlieferungszustands (Rm ~ 570 MPa). Eine 
direkte Quantifizierung der Steigerung der Ermüdungsfestigkeit infolge des UFG 
Gradientengefüges ist jedoch anhand der vorliegenden Daten nicht möglich. Zwar liefern 
die Experimente und begleitenden Simulationen der UFG Proben plausible Ergebnisse, 
jedoch fehlt eine verlässliche Referenz für den CG Anlieferungszustand. Eine Bewertung 
der Ermüdungsdaten anhand der Balkentheorie ist aufgrund der Verformung der Proben 
im CG Anlieferungszustand nicht zulässig und würde zu zyklischen Festigkeiten jenseits 
der statischen Festigkeit führen. Die Ergebnisse der FEM Modellierungen sind ebenfalls 
widersprüchlich, da sich die berechneten Spannungsamplituden von Belastungen im 
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Bereich der Zeitfestigkeit und der Dauerfestigkeit nicht unterscheiden.
Eine Möglichkeit zur indirekten Quantifizierung der Zunahme der Dauerfestigkeit ist 
jedoch auf Basis des Dauerfestigkeitsschaubilds nach Smith möglich. Dieses stellt die 
Dauerschwingfestigkeit eines Werkstoffs für alle Mittelspannungen von 0 bis Rm bzw. 
für alle R-Werte von -1 bis 1 dar [BLU94]. Zur Konstruktion des Smith Schaubilds 
werden die Dauerfestigkeit bei R = -1, die Zugfestigkeit Rm und mindestens die 
Dauerfestigkeit eines weiteren Belastungsverhältnisses benötigt. Ist dies gegeben, 
kann die Dauerfestigkeit eines jeden Belastungsniveaus, wie z.B. im vorliegenden 
Fall für R = 0,2, abgeschätzt werden ohne sie direkt zu messen. Das Smith-Schaubild 
für ZStE500 im CG Anlieferungszustand kann anhand der von Landersheim et al. an 
Flachproben ermittelten Dauerfestigkeiten für R = 0 und R = -1 [LAN09] sowie der 
Zugfestigkeit des Werkstoffs in äquivalenter Belastungsrichtung (siehe Anhang Abbildung 
A.7) konstruiert werden (Abbildung 5.7). Die Darstellung zeigt, dass die mittels FEM 
berechnete Spannungsamplitude Δσ/2 von 265 MPa bei einer Mittelspannung von ca. 
300 MPa (gepunktete Linie) nicht im Bereich der Dauerfestigkeit liegt. Die erwartete 
Dauerfestigkeit bei einer Mittelspannung von 300 MPa entspricht nach dem Smith-
Schaubild einer Spannungsamplitude von ca. 200 MPa (rote Linie).

Abbildung 5.7:	 Dauerfestigkeitsschaubild nach Smith für ZStE500 im CG Anlieferungszustand.

Unter der Annahme, dass die Dauerfestigkeit nur von der Spannungsamplitude und 
dem R-Wert abhängig ist und nicht vom Versuchsaufbau (3-Punkt-Biegung gegenüber 
Flachproben) bzw. dem maximal beanspruchten Probenvolumen, kann der Effekt des 
UFG Gefüges auf die Dauerfestigkeit abgeschätzt werden. Dabei ergibt sich für ein 
Belastungsverhältnis R = 0,2 eine Erhöhung der Spannungsamplitude um 70 % von 
~ 200 MPa im CG Zustand auf ~ 340 MPa im UFG Zustand (Abbildung 5.8).
Die Erhöhung der Dauerfestigkeit ist damit etwas geringer als die Zunahme der Härte 
zwischen Anlieferungszustand und Flanschoberseite von ca. 80 %. Diesbezüglich muss 
jedoch berücksichtigt werden, dass im Bereich der Flanschoberseite Zugeigenspannungen 
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von ca. 100 MPa vorliegen. In Lehrbüchern wie z.B. von Dieter werden (bezüglich 
der Dauerfestigkeit) Eigenspannungen meist additiv zu den Spannungen der Ermü-
dungsbeanspruchung betrachtet [DIE88]. Untersuchungen aus dem Bereich des 
Kugelstrahlens und Festwalzens zeigen jedoch, dass auch im HCF Bereich bzw. bei 
„Durchläufern“ ein teilweiser Abbau der Eigenspannungen auftreten kann [SCH06]. 
Somit ist die Erstellung einer präzisen Korrelation zwischen der Härte bzw. der 
Streckgrenze des Werkstoffs und der Dauerfestigkeit im vorliegenden Fall nicht möglich, 
da nicht bekannt ist, in welchem Umfang die vorhandenen Eigenspannungen zyklisch 
stabil sind. Da die Eigenspannungen im Verhältnis zur Streckgrenze relativ gering sind 
(ca. 10 %), gilt jedoch, dass die erhöhte Dauerfestigkeit im Bereich der Flanschoberseite 
von Spaltprofilen gegenüber dem Anlieferungszustand annähernd proportional zum 
Anstieg der Härte ist.

Abbildung 5.8:	 Mittels FEM berechnete Schwingbreiten der Spannung über der Bruchlastspielzahl für 
		  3-Punkt-Biege Beanspruchung (R ≈ 0,2) von ZStE500 mit UFG Gradientengefüge in 
		  Relation zur Dauerfestigkeit des CG Anlieferungszustands.

Im Gegensatz zu den Ergebnissen an ZStE500 besteht beim Werkstoff DD11 sowohl 
im Anlieferungszustand als auch im spaltgebogenen Zustand eine Proportionalität 
zwischen den aufgebrachten Lastamplituden und den mittels FEM berechneten 
Spannungsamplituden. Aufgrund der plastischen Verformung der Biegeproben des 
Anlieferungszustands und der offensichtlichen Diskrepanz beim ZStE500 wird auch für 
den Werkstoff DD11 die Plausibilität der ermittelten Dauerschwingfestigkeit anhand 
eines Smith Schaubilds überprüft. Zur Konstruktion des Smith Schaubilds wird die 
unter Umlaufbiegung (R = -1) ermittelte Dauerfestigkeit sowie die Zugfestigkeit des 
Werkstoffs herangezogen. Da das genaue Mittelspannungsverhalten nicht bekannt 
ist, wird überprüft, ob sich bei einer Anpassung des Smith Schaubilds an die unter 
3-Punkt-Biegung ermittelte Dauerfestigkeit ein für kohlenstoffarme Stähle plausibles 
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Mittelspannungsverhalten ergibt. Wie Abbildung 5.9 zeigt, ergibt sich für DD11 
ein normales Mittelspannungsverhalten, d.h. eine konvexe Krümmung, die jedoch 
schwächer ausgeprägt ist als beim Werkstoff ZStE500 (Abbildung 5.7). Unter der 
Annahme eines identischen Mittelspannungsverhaltens beider Werkstoffe ergäbe sich 
für den DD11 Anlieferungszustand eine ca. 10 % höhere Dauerfestigkeit. In Anbetracht 
der Streuungen bei Ermüdungsuntersuchungen und der Ungenauigkeiten bei der 
Bestimmung der Dauerfestigkeit kann der ermittelte Wert als eine belastbare untere 
Näherung betrachtet werden.

Abbildung 5.9:	 Dauerfestigkeitsschaubild nach Smith für DD11 im CG Anlieferungszustand.

Eine Auftragung der mittels FEM bestimmten Schwingbreiten der Spannungen aller 
untersuchten Zustände im Wöhler-Diagramm verdeutlicht die massive Steigerung der 
Ermüdungsfestigkeit der UFG Gradientengefüge gegenüber dem Anlieferungszustand 
(Abbildung 5.10). Die verbesserten Ermüdungseigenschaften bleiben auch nach einer 
Wärmebehandlung bei 500 °C (Erholungsglühung mit geringfügigem Kornwachstum) 
weitgehend erhalten. Die Dauerfestigkeit im spaltgebogenen Zustand (UFG Gradient) 
übersteigt die des CG Anlieferungszustands um ca. 150 % bei einem Härteanstieg von 
ca. 110 %. In diesem Zusammenhang muss zusätzlich berücksichtigt werden, dass im 
Bereich der Stegoberseite des UFG Gradientengefüges eine zyklische Entfestigung mit 
einem Härteabfall von ca. 10 % beobachtet wird. Somit ist ein im Vergleich zur Härte 
überproportionaler Anstieg der Dauerfestigkeit zu verzeichnen. Dieser Effekt wird 
durch eine Erholungsglühung mit geringfügigem Kornwachstum (1 h bei 500 °C) noch 
verstärkt. So steht nach der Wärmebehandelung des Gradientengefüges im Vergleich 
zum Anlieferungszustand eine um ca. 120 % höhere Dauerfestigkeit einer nur ca. 50 % 
höheren Härte gegenüber.
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Ein im Vergleich zur Härte überproportionaler Anstieg der Dauerfestigkeit ist für 
UFG Metalle untypisch. Der Anstieg der Dauerfestigkeit ist entweder geringer als der 
Anstieg der Härte, wie z.B. bei Cu [KHA10], oder annähernd proportional, wie z.B. bei 
Ti [SEM08]. Der in Relation zur Härte überproportionale Anstieg der Dauerfestigkeit 
kann daher nicht ausschließlich auf die Kornfeinung zurückgeführt werden. Folglich 
ist es wahrscheinlich, dass die gemessenen Druckeigenspannungen deutlich zum 
Anstieg der Dauerfestigkeit beitragen. Dies wird durch die Tatsache bestätigt, dass 
der wärmebehandelte Zustand die höchsten Druckeigenspannungen und zugleich die 
stärkste Diskrepanz zwischen dem Anstieg der Härte und der Dauerfestigkeit gegenüber 
dem Anlieferungszustand aufweist. Eine separate Quantifizierung der Einflüsse des UFG 
Gefüges und der Druckeigenspannungen auf die Ermüdungsfestigkeit ist anhand der 
vorliegenden Untersuchungen nicht möglich, da hierfür Kenntnisse zur Stabilität der 
Eigenspannungen erforderlich wären.

Die Untersuchungen der Ermüdungseigenschaften unter Biegebeanspruchung beider 
Werkstoffe zeigen, dass UFG Gradientengefüge zu einer massiven Verbesserung der 
Ermüdungseigenschaften im HCF Bereich führen. Die Steigerung der Dauerfestigkeit 
unter Biegebeanspruchung ist signifikant höher als bei einer Zug oder Zug-Druck 
Beanspruchung über den gesamten Gradienten in Walzrichtung. So liegt die Dauer-
festigkeit im Flansch von Spaltprofilen aus ZStE500 bei Belastung in Walzrichtung ca. 
35 % höher als im Anlieferungszustand [LAN09], wogegen bei Biegebeanspruchung 
eine Steigerung von ca. 70% erzielt wird (Abbildung 5.8).
Ein Vergleich mit den Ermüdungseigenschaften von UFG Gradientengefügen, die durch 
S²PD Verfahren erzeugt wurden und somit ebenfalls Druckeigenspannungen aufweisen, 
ist aufgrund der geringen Anzahl an Veröffentlichungen zu diesem Thema schwierig. 
Detaillierte Untersuchungen zu Gefüge, Härte und HCF Eigenschaften liegen bislang 

Abbildung 5.10:	Mittels FEM berechnete Schwingbreiten der Spannung über der Bruchlastspielzahl für 
		  3-Punkt-Biege Beanspruchung (R ≈ 0,2) von DD11.
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nur für eine Ni-Basis Legierung (C-2000® Hastelloy) vor [LU04]. Bei dieser Legierung 
wurde eine Erhöhung der Dauerfestigkeit unter 4-Punkt-Biegung um ca. 50 % erzielt, bei 
einem Härteanstieg vom CG zum UFG Bereich von ca. 120 %. Diese Diskrepanz ist auf 
die Entstehung von Mikrorissen und Aufrauhung der Oberfläche zurückzuführen, was 
bei Prozessen wie Kugelstrahlen oder SMAT nicht vollständig vermieden werden kann 
[LU04]. Im Gegensatz dazu führen die Verfahren des Spaltprofilierens und Spaltbiegens 
zu einer sehr geringen Rauigkeit der Oberfläche, die unterhalb der des kaltgewalzten 
Anlieferungszustands liegt [MÜL07]. Mikrorisse treten den TEM Untersuchungen 
und Bruchflächenanalysen zufolge auch in Spaltprofilen und Spaltbiegeprofilen auf, 
jedoch liegen diese nicht senkrecht zur Oberfläche vor sondern entlang des Pancake 
Gefüges unterhalb der Oberfläche. Somit stehen die Flanken der Mikrorisse bei 
Biegebeanspruchung unter Druckspannungen, so dass kein Risswachstum stattfindet.
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6 Zusammenfassung

Thermische Stabilität von UFG Gradientengefügen

Ein Ziel der Arbeit war es, die bei Wärmebehandlungen in UFG Gradientengefügen 
lokal ablaufenden Prozesse zu identifizieren und deren Auswirkungen auf die 
mechanischen Eigenschaften zu charakterisieren. Es konnte gezeigt werden, dass im 
untersuchten Temperaturbereich bis 600 °C Erholungsprozesse, kontinuierliches und 
diskontinuierliches Kornwachstum sowie dehnungsinduzierte Korngrenzmigration z.T. 
einzeln oder in Kombination ablaufen. Welche Prozesse im Gefüge ablaufen ist dabei 
primär von der Temperatur der Wärmebehandlung abhängig und wird im Folgenden 
näher erläutert.
Das Gefüge und die lokalen mechanischen Eigenschaften der untersuchten UFG 
Gradientengefüge bleiben nach Wärmebehandlungen bei Temperaturen bis 300 °C voll-
ständig erhalten. Oberhalb 300 °C treten Erholungsprozesse auf, die zu einer Abnahme 
der Härte ohne Beeinflussung der Korngröße oder der Gefügemorphologie führen. Der 
Effekt der Erholung auf die Härte ist in den Bereichen mit der geringsten Korngröße 
(d.h. nahe der Flanschoberseite) am stärksten ausgeprägt, was auf einen Gradienten in 
der Versetzungsdichte schließen lässt.
Ab Temperaturen von ca. 450 °C tritt neben einer Erholung auch kontinuierliches 
Kornwachstum auf, wobei die Kornwachstumsexponenten mit der Temperatur von 
ca. 0,03 bei 450 °C auf ca. 0,15 bei 550 °C ansteigen. Aufgrund der niedrigen 
Wachstumsexponenten bleiben Korngrößen < 1 µm auch nach mehrstündigen Wärme-
behandlungen erhalten. Die Texturanalyse zeigt, dass nahe der Flanschoberseite ein 
selektives Kornwachstum stattfindet, wodurch die Intensität entlang der α-Faser 
zunimmt und entlang der γ-Faser abnimmt. Dieser Effekt zeigt, dass neben einer 
Reduzierung des Krümmungsradius der Korngrenzen auch eine Triebkraft durch die 
lokal unterschiedliche Versetzungsdichte in verschieden orientierten Körnern besteht 
(dehnungsinduzierte Korngrenzmigration).
Bei Wärmebehandlungen oberhalb 550 °C tritt diskontinuierliches Kornwachstum und 
damit eine Zerstörung des UFG Gefüges auf, wobei die Zeit bis zum Einsetzen des 
Prozesses über den Gefügegradienten variiert. Die der Literatur nach erwartete Zunahme 
der Stabilität mit steigendem Anteil an HAGBs wird auch im Flansch von Spaltprofilen 
beobachtet. Eine vollständige Stabilität gegen diskontinuierliches Kornwachstum 
besteht jedoch, trotz der hohen HAGB-Anteile nahe der Flanschoberseite, in keinem 
Bereich des Gradienten. Das selektive Wachstum von Körnern in α-Faser Lage bedingt 
die Erzeugung geometrisch notwendiger LAGBs, wodurch der HAGB-Anteil und damit 
auch die Stabilität gegen diskontinuierliches Kornwachstum mit zunehmender Dauer 
der Wärmebehandlung sinken. Dies bedeutet auch, dass eine bimodale Korngrößen-
verteilung im Bereich der Flanschoberseite erst nach vorangegangenem kontinuierlichem 
Kornwachstum möglich ist.
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Aufgrund der Erholungs- und Kornwachstumsprozesse, die einem diskontinuierlichen 
Kornwachstum vorangehen, geht die Erzeugung bimodaler Gefüge mit einem starken 
Abfall der Festigkeit einher. Zwar zeigen diese Gefüge hohe Gleichmaßdehnungen, jedoch 
liegt die Festigkeit unter dem Niveau des CG Anlieferungszustands. Wärmebehandlungen 
bei Temperaturen zwischen 300 °C und 550 °C, bei denen Erholungsprozesse und z.T. 
kontinuierliches Kornwachstum auftreten, führen zu Festigkeiten zwischen denen des 
CG Anlieferungszustands und des Gradientengefüges im nicht wärmebehandelten 
Zustand. Die Gleichmaßdehnung steigt dabei jedoch nur geringfügig, so dass auch diese 
Wärmebehandlungen nicht zur Optimierung der mechanischen Eigenschaften geeignet 
sind. Somit scheint eine deutliche Steigerung der Umformbarkeit unter Zugspannungen 
bei weitgehendem Erhalt der Festigkeit durch Wärmebehandlungen, zumindest für die 
in dieser Arbeit untersuchten niedriglegierten Stähle, nicht möglich zu sein. In diesem 
Zusammenhang sind Biegeoperationen an Spaltprofilen und Spaltbiegeprofilen, bei denen 
das UFG Gefüge unter Zugspannungen umgeformt wird, als kritisch einzustufen. Das 
dabei erforderliche Umformvermögen kann, abhängig vom Biegewinkel und Biegeradius, 
möglicherweise nur durch diskontinuierliches Kornwachstum (Wärmebehandlungen 
bei ca. 600 °C), d.h. eine Zerstörung des UFG Gefüges, erzielt werden.

Gefüge und mechanische Eigenschaften in UFG Gradientengefügen

Die Untersuchungen zur Korrelation zwischen Gefüge und lokalen mechanischen 
Eigenschaften in UFG Gradientengefügen ergeben, dass neben der Korngröße auch die 
Versetzungsdichte maßgeblich zur Festigkeit beiträgt. Darüber hinaus konnte gezeigt 
werden, dass der Einfluss der Korngröße und der Versetzungsdichte auf die Festigkeit lokal 
unterschiedlich stark ausgeprägt ist. Bei Korngrößen > 0,4 µm bzw. Korngrenzdichten 
< 6 µm-1 ist der Einfluss der Versetzungsdichte auf die Streckgrenze vernachlässigbar. 
In diesem Bereich ist die Streckgrenze über die Hall-Petch Beziehung direkt von der 
Korngröße abhängig. Bei Korngrößen < 0,4 µm bewirkt eine Abnahme der Korngröße 
einen weitaus geringeren Anstieg der Streckgrenze und folgt damit nicht mehr der 
Hall-Petch Beziehung. Dieser Effekt wird in den untersuchten UFG Gradientengefügen 
durch den zunehmenden Einfluss der Versetzungsdichte kompensiert, die mit Abnahme 
der Korngröße einen steigenden Beitrag zur Festigkeit leistet. Dadurch entsteht der 
Eindruck, dass die Streckgrenze über den gesamten Gefügegradienten der Hall-
Petch Beziehung folgt, auch wenn diese bei strenger Betrachtungsweise nur für einen 
begrenzten Korngrößenbereich gültig ist.
Eine weitere Erkenntnis dieser Arbeit ist, dass Subkorngrenzen in den untersuchten 
Werkstoffen bezüglich des Einflusses auf die Festigkeit wie HAGBs zu behandeln 
sind. So liegt nur dann eine Proportionalität zwischen Re und d-1/2 bzw. 0,5SV

1/2 vor, 
wenn für die Bestimmung der Korngröße bzw. der Korngrenzdichte alle mittels EBSD 
erfassbaren Korngrenzen berücksichtigt werden. Diese experimentellen Befunde 
bestätigen Berechnungen von Hansen und Kamikawa et al. [HAN05, KAM09], aus 
denen hervorgeht, dass bereits Subkorngrenzen mit sehr geringen Fehlorientierungen 
einen vergleichbaren Widerstand gegen Versetzungsbewegung darstellen wie HAGBs.
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Ermüdungseigenschaften von UFG Gradientengefügen

Im Hinblick auf die potentiellen Anwendungen für integral verzweigte Profile mit UFG 
Gradientengefügen (tragende Strukturen im Automobilbau, Linearführungen, etc.) 
sollten neben der thermischen Stabilität auch die mechanische Stabilität der Gefüge 
untersucht werden. Darüber hinaus galt es zu klären, in wie weit die Härtesteigerung 
im Bereich der geringsten Korngrößen zur Verbesserung der Ermüdungseigenschaften 
beiträgt, d.h. welches Potential die Verfahren des Spaltprofilierens und Spaltbiegens für 
Anwendungen mit hohen zyklischen mechanischen Belastungen bieten.
Die Ergebnisse zeigen, dass die Gefüge und mechanischen Eigenschaften bei Biege-
beanspruchungen weitgehend stabil sind. Eine zyklische Vergröberung tritt nicht auf. 
Eine zyklische Entfestigung ist je nach Werkstoff nicht feststellbar (ZStE500) oder mit 
ca. 10 % Härteabnahme (DD11) relativ schwach ausgeprägt.
Bei beiden untersuchten Werkstoffen ist eine deutliche Steigerung der Dauerfestigkeit 
durch das UFG Gradientengefüge in Relation zum CG Anlieferungszustand zu verzeichnen. 
Eine genaue Quantifizierung des Anstiegs der Dauerfestigkeit ist jedoch in mehrfacher 
Hinsicht problematisch, da hierfür Eigenspannungen und plastische Verformungen der 
Biegeproben berücksichtigt werden müssen. Mithilfe von FEM Modellierungen der 
Biegebeanspruchung und unter Berücksichtigung von Eigenspannungen konnte gezeigt 
werden, dass der Anstieg der Dauerfestigkeit annähernd proportional zum Härteanstieg 
ist. So ist im Flansch von Spaltprofilen aus ZStE500, trotz Zugeigenspannungen in der 
Oberfläche, ein Anstieg der Dauerfestigkeit um ca. 70 % gegenüber dem Blech im 
Anlieferungszustand zu verzeichnen. Im Fall von Spaltbiegeprofilen aus DD11, die 
Druckeigenspannungen im Bereich der Oberfläche des UFG Gefüges aufweisen, steigt 
die Dauerfestigkeit um ca. 150 %. Damit übertreffen die Steigerungsraten in beiden 
Fällen die Literaturwerte für durch S²PD Verfahren erzeugte UFG Gradientengefüge 
von ca. 50 %. Spaltprofile und Spaltbiegeprofile besitzen somit ein großes Potential 
für Anwendungen, die hohen Ermüdungsbeanspruchungen unterliegen, und bieten 
darüber hinaus die Vorteile einer kontinuierlichen Fertigung.
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7 Ausblick

Die Untersuchungen im Rahmen dieser Arbeit wurden an niedriglegierten Stählen, 
welche die typische Werkstoffklasse zur Herstellung von Profilen sind, durchgeführt. Je 
nach Anforderungsprofil der Anwendung ist jedoch auch der Einsatz anderer Werkstoff-
klassen möglich oder sogar notwendig. Zu nennen sind hierbei vor allem rostfreie Stähle 
für Anwendungen in korrosiven Medien und Aluminiumlegierungen für Anwendungen in 
der Luftfahrt. Somit gilt es zu untersuchen ob bzw. in welchem Umfang die in dieser Arbeit 
gesammelten Erkenntnisse zur thermischen Stabilität und den bei Wärmebehandlungen 
ablaufenden Prozessen auf andere Werkstoffe übertragbar sind. Dies ist insbesondere 
für ausscheidungshärtbare Aluminiumlegierungen von großer Bedeutung, da diese 
Werkstoffe ihre maximale Festigkeit erst nach einer Wärmebehandlung erzielen.
Ein weiterer technologisch relevanter Aspekt ist die Integration lokaler Wärmebe-
handlungen in die Fertigungskette von Spaltprofilen und Spaltbiegeprofilen. So besteht 
die Möglichkeit durch Kurzzeitwärmebehandlungen, z.B. mittels eines LASERs oder 
induktiver Erwärmung, die lokalen mechanischen Eigenschaften in einer kontinuierlichen 
Fertigung zu verändern. So könnte das Umformvermögen der UFG Gradientengefüge 
durch eine diskontinuierliche Rekristallisation lokal erhöht werden, um beispielsweise 
eine Biegeoperation zu ermöglichen, ohne dabei das gesamte UFG Gefüge im 
Profilquerschnitt zu zerstören. In diesem Zusammenhang stehen vor allem Fragen 
der Wärmeeinbringung und Wärmeleitung im Mittelpunkt, aber auch eine mögliche 
Änderung der im Gefüge ablaufenden Prozesse infolge der hohen Aufheizraten.
Für Anwendungen, die starken Verschleißbeanspruchungen ausgesetzt sind, wie z.B. 
bei Linearführungen, kann die Verschleißbeständigkeit der Oberfläche durch Verfahren 
der Randschichtmodifikation erhöht werden. Hierbei bietet sich das Verfahren des 
Plasmanitrierens an, welches im Gegensatz zu alternativen Verfahren (Karborieren, 
Borieren, Einsatzhärten, etc.) bei Prozesstemperaturen unterhalb 550 °C durchgeführt 
wird. Somit besteht die Möglichkeit zur Steigerung der Verschleißbeständigkeit ohne 
dabei das UFG Gradientengefüge zu zerstören. Dabei liegt die Herausforderung vor 
allem darin, geeignete Prozessparameter zu finden, die einerseits eine Bildung von 
Nitriden und eine ausreichende Diffusion des Stickstoffs im Werkstoff ermöglichen, 
andererseits aber das UFG Gefüge und dessen mechanische Eigenschaften weitgehend 
erhalten.

Die Sekundärrisse in den Bruchflächen von Ermüdungsproben und Zugproben zeigen, 
dass bereits geringe Zugspannungen in Richtung des Gefügegradienten ausreichen, 
um eine Rissbildung zu initiieren, bzw. vorhandene Mikrorisse anwachsen zu lassen. 
Dies spricht für eine starke Anisotropie der mechanischen Eigenschaften in den 
untersuchten UFG Gradientengefügen. In diesem Zusammenhang gilt es zu klären, 
in wie weit eine prozessimmanente Schädigung des UFG Gradientengefüges vorliegt 
und ob bzw. wie sich diese reduzieren oder vollständig vermeiden lässt. So deuten die 
großen Sekundärrisse in den Bruchflächen darauf hin, dass neben den in FIB-Schnitten 
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erkennbaren Mikrorissen auch eine geringere Kohäsion der Korngrenzen parallel zur 
Oberfläche besteht, die eine Ausbreitung der Mikrorisse begünstigt. Die Frage, in welchem 
Umfang eine prozessimmanente Schädigung des UFG Gefüges vorliegt und wie diese 
minimiert oder vollständig vermieden werden kann, ist dabei nicht nur für Spaltprofile 
und Spaltbiegeprofile relevant, da Mikrorisse auch in klassischen SPD Prozessen wie 
ECAP oder HPT auftreten.
Auch wenn die Festigkeit von Blechen und Profilen senkrecht zur Blechebene für 
die meisten Anwendungen von geringer Relevanz ist, so können Zugspannungen in 
Richtung der Blechnormalen nicht in allen Fällen vermieden werden. Beispiele sind u.a. 
der Innenradius bei freien Biegeoperationen aber auch eine nachträgliche Behandlung 
der Oberfläche durch Kugelstrahlen zur Steigerung der Ermüdungseigenschaften. Somit 
sind grundlegende Untersuchungen zum Verständnis der Schädigungsmechanismen in 
SPD Prozessen gleichermaßen von wissenschaftlicher und technologischer Bedeutung.

Die Untersuchungen zur Korrelation zwischen der Korngröße und den mechanischen 
Eigenschaften zeigen eine Abweichung vom linearen Verlauf der Hall-Petch Beziehung 
bei Korngrößen < 0,4 µm. Die sehr geringe Festigkeitssteigerung in diesem Korngrößen-
bereich infolge einer weiteren Kornfeinung wirft die Frage auf, ob es wirksamere 
Methoden zur Festigkeitssteigerung gibt und wie diese ggf. gezielt ausgenutzt werden 
können. In den untersuchten UFG Gradientengefügen wird die Abweichung von der Hall-
Petch Beziehung durch einen Anstieg der Versetzungsdichte kompensiert. Es ist jedoch 
nicht bekannt, in wie weit eine solche inverse Abhängigkeit zwischen Versetzungsdichte 
und Korngröße auf andere Werkstoffe oder auf konventionelle SPD Prozesse übertragbar 
ist. In diesem Zusammenhang besteht Bedarf für grundlegende Untersuchungen, um 
nicht nur die Abhängigkeit der Korngröße, sondern auch die der Versetzungsdichte, 
von verschiedenen Prozessparametern (hydrostatische Druckspannungen, Dehnrate, 
Umformgrad, Spannungszustand, etc.) bei SPD Verfahren systematisch zu ermitteln. 
Für diese Untersuchungen sind die Verfahren des Spaltprofilierens und Spaltbiegens 
jedoch nicht geeignet, da diese, im Gegensatz zu Verfahren wie HPT, keine gezielte 
Variation einzelner Prozessparameter ermöglichen.
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A Anhang

A.1	 Fehlerbetrachtung

A.1.1	 Gefügeanalyse

Untersuchungen zum Verlauf bzw. zur Entwicklung verschiedener Gefügekennwerte 
und deren Quantifizierung sind ein zentraler Aspekt der vorliegenden Arbeit, so dass 
eine Fehlerbetrachtung der zugrundeliegenden Daten unumgänglich ist. Zunächst 
ist eine Unterteilung in Fehlerquellen der Mess- und Auswertungsverfahren sowie in 
Fehlerquellen des Materials nötig. Letztere umfassen z.B. Inhomogenitäten im Ausgangs- 
material, welche sich nicht bzw. nur mit unverhältnismäßig hohem Aufwand quantifizieren 
lassen. Durch die Wahl des Probenmaterials und der Messfelder können diese jedoch 
minimiert werden. So wurden für vergleichende Untersuchungen ausschließlich Proben 
aus einem einzigen Flansch eines Spaltprofils entnommen und die EBSD Messungen 
stets in einem konstanten Abstand zur Flanschspitze durchgeführt.
Die Fehlerquellen der Mess- und Auswertungsverfahren können wiederum in zwei 
Kategorien untergliedert werden und zwar systematische Abweichungen verschiedener 
Messverfahren zueinander (z.B. XRD, TEM, EBSD) sowie Fehler innerhalb der einzelnen 
Messverfahren. Da eine Quantifizierung sowie direkte Vergleiche von Gefügekennwerten 
nur auf Basis von EBSD Messungen durchgeführt wurden, können systematische 
Abweichungen der verschiedenen Verfahren vernachlässigt werden. Fehlerquellen 
bei EBSD Messungen liegen überwiegend in der verwendeten Messfeldgröße, dem 
Punktabstand (laterale Auflösung), der Probenpräparation und der anschließenden 
digitalen Nachbearbeitung der Daten (Clean Up).
Zur Ermittlung einer repräsentativen Messfeldgröße für EBSD Messungen an Gefügen 
mit hohem Streckungsgrad wurde die Fläche einer EBSD Messung sukzessive 
verkleinert. Die zugrundeliegende Referenzmessung wurde im Abstand von 100 µm 
zur Flanschoberseite eines Spaltprofils aus ZStE 500 durchgeführt und umfasste eine 
Fläche von 10 × 20 µm bei einer Schrittweite von 25 nm. Tabelle A.1 zeigt, dass die 
untersuchten Gefügeparameter bei einer Reduzierung der Messfläche weitgehend 
stabil bleiben. Erst ab Ausschnitt 3 ist eine deutliche Abnahme im Aspektverhältnis zu 
erkennen, die darauf zurückzuführen ist, dass Körner, die den Rand des Messfeldes 
schneiden, nicht berücksichtigt werden. Sobald die Länge des Messfeldes nicht mehr 
um ein Vielfaches größer ist als die Länge der Körner mit dem höchsten Streckungsgrad, 
wird ein signifikanter Anteil dieser Körner nicht mehr erfasst. Dies führt zwangsläufig 
zu einer Verfälschung der Statistik hin zu kleineren Aspektverhältnissen.
Resultierend aus den in Tabelle A.1 dargestellten Ergebnissen wurde die Größe 
der Messfelder bei allen EBSD Messungen so gewählt, dass mindestens 400 Körner 
vollständig enthalten waren. Zusätzlich wurde auf eine ausreichende laterale Auflösung 
der Messungen geachtet, um zu vermeiden, dass sehr kleine Körner nicht erfasst werden. 
Die kritische da kleinste Größe ist hierbei die mittlere Kornbreite (d.h. „Pancake-
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Dicke“), welche über ein Linienschnittverfahren ermittelt wird. Als Kriterium wurde ein 
maximaler Punktabstand von einem Viertel der mittleren Kornbreite festgelegt, was bei 
globularen Körnern zu einem Fehler im Bereich von 6 - 7 % führen würde [HUM01]. 
Aufgrund des hohen Aspektverhältnisses der untersuchten Gefüge und der Tatsache, dass 
der Linienabstand der Auswertung ebenfalls im Bereich des vierfachen Punktabstandes 
liegt, ist die Wahrscheinlichkeit kleine Körner nicht zu erfassen deutlich geringer.

Tabelle A.1:	 Einfluss der EBSD-Messfeldgröße auf die ermittelten Gefügeparameter an ZStE500 im 
		  Abstand von 100 µm zur Flanschoberseite mit 25 nm Schrittweite.

Messung
Fläche der 
Messung

Anzahl 
Körner

Mittlere 
Korngröße

Mittlere 
Kornbreite

Aspekt-
verhältnis

Anteil 
HAGBs

Referenz 200 µm² 1028 0,33 µm 0,129 µm 8,5 60 %

Ausschnitt 1 128 µm² 694 0,34 µm 0,137 µm 8,6 60 %

Ausschnitt 2 72 µm² 409 0,34 µm 0,141 µm 8,4 63 %

Ausschnitt 3 32 µm² 200 0,32 µm 0,143 µm 7,0 64 %

Ausschnitt 4 18 µm² 156 0,31 µm 0,123 µm 5,3 65 %

Eine weitere Fehlerquelle liegt in der Ungenauigkeit der Indizierung einzelner Mess-
punkte, was sich vor allem auf die Erfassung von Kleinwinkelkorngrenzen auswirkt. Die 
Orientierungsauflösung (95 %-Konfidenzintervall) liegt je nach Beschleunigungsspannung 
und Strahlstrom typischerweise zwischen 0,5 ° und 1 ° [HUM01]. Für die EBSD 
Messungen im Rahmen dieser Arbeit muss jedoch eine niedrigere Orientierungsauflösung 
angenommen werden, da die Qualität der Kikuchi-Pattern im Wesentlichen durch 
zwei Faktoren reduziert wird. Zum Einen sind für großflächige Messungen hohe 
Bilderfassungsraten unerlässlich, welche nur mit reduzierter Pattern-Auflösung erreicht 
werden können. Zum Anderen weisen durch SPD erzeugte UFG Werkstoffe eine hohe 
Defektdichte auf, was die Kohärenz des Gitters reduziert und folglich die Pattern-
Qualität beeinträchtigt. Somit ist trotz der gewählten Orientierungsauflösung von 2 
° zu erwarten, dass Subkorngrenzen mit geringen Fehlorientierungen teilweise nicht 
oder nur unvollständig erkannt werden. Dies beeinflusst jedoch nicht die mittlere 
Korngröße oder Kornbreite („Pancake Dicke“), da hierfür ausschließlich Korngrenzen 
mit Fehlorientierungen > 5 ° berücksichtigt werden. Wird dieses Kriterium jedoch auf 
> 2 ° herabgesetzt, so führt dies zu einer sehr hohen Fehleranfälligkeit der mittleren 
Korngröße, da viele Subkorngrenzen nicht vollständig geschlossen sind. Die mittels 
Linienschnittverfahren bestimmte Pancake Dicke ist diesbezüglich weniger anfällig, da 
hier nur der prozentual fehlende Anteil an Korngrenzsegmenten eingeht, was gemessen 
an der gesamten Korngrenzlänge im Messfeld vernachlässigbar ist. Umgekehrt ist 
es ebenfalls möglich, dass zwischen benachbarten Punkten gleicher Orientierung 
fälschlicherweise eine LAGB detektiert wird. Dies wirkt sich auf die Statistik der 
Korngrenzverteilung aus, wobei die dadurch entstehende zusätzliche LAGB-Länge in 
Relation zur restlichen Korngrenzlänge meist bei < 5 % liegt. Fehlinterpretationen 
bezüglich einer Zu- oder Abnahme des HAGB-Anteils können vermieden werden, indem 
zusätzlich die jeweilige HAGB-Dichte betrachtet wird, welche von derartigen Fehlern 
nicht beeinflusst wird.
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Zufällige Fehler infolge der Probenpräparation und der digitalen Nachbearbeitung 
können weitgehend ausgeschlossen werden, da für alle Proben die gleiche Präparation 
verwendet wurde und bei der Auswertung stets einer festgelegten Clean Up Prozedur 
gefolgt wurde. In diesem Zusammenhang auftretende systematische Fehler können 
dagegen nicht ausgeschlossen werden, sind jedoch insofern von geringer Relevanz, 
da vorwiegend die relative Änderung der mittels EBSD bestimmten Gefügeparameter 
betrachtet wird.

A.1.2	 Härtemessungen

Aus Gründen der besseren Übersichtlichkeit wurde bei der grafischen Darstellung von 
Härtemessungen auf eine Angabe von Fehlerbalken verzichtet. Generell gilt nach EN 
ISO 6507, dass bei Härteprüfverfahren nach Vickers durchschnittlich ein Messfehler 
von 10 % einkalkuliert werden muss. Fehlerquellen sind u.a. Ungenauigkeiten beim 
manuellen Ausmessen der Härteeindrücke, lokale Inhomogenitäten im Werkstoff sowie 
eine mögliche Verfestigung der Oberfläche bei der mechanischen Probenpräparation 
der Schliffe. Da Härtemessungen nur an polierten Proben durchgeführt wurden und 
die verwendeten Werkstoffe insbesondere im Bereich der Gefügegradienten ein sehr 
geringes Verfestigungsvermögen aufweisen, können präparationsbedingte Fehler 
vernachlässigt werden. Die Standardabweichung von Härtewerten und Härteverläufen, 
die mindestens 5fach mit einer Last von 50 g gemessen wurden, entspricht 2 - 3 % des 
Mittelwerts (d.h. ca. 4 - 8 HV0,05). In Anbetracht dessen und der geringen Streuungen 
in den dargestellten Härteverläufen erscheint eine Fehlspanne der Härtewerte von 
maximal ± 5 % (ca. zweifache Standardabweichung) realistisch.
Bei Härtemessungen mittels Nanoindentierung erfolgt die Bestimmung der Härte 
vollautomatisch, so dass Fehler durch ein manuelles Ausmessen der Eindrücke nicht 
auftreten. Aufgrund der geringen Lasten und entsprechend geringeren Eindringtiefen 
ist das Verfahren deutlich anfälliger für präparationsbedingte Verfestigungen in der 
Oberfläche. Derartige Fehler können jedoch weitgehend vernachlässigt werden, da 
die Ergebnisse jeweils nur für Vergleiche innerhalb einer Probe verwendet werden, 
so dass systematische Abweichungen aller an einer Probe gemessenen Härtewerte 
nicht relevant sind. Zufällige Abweichungen der Messwerte innerhalb einer Probe 
resultieren vorwiegend aus lokalen Inhomogenitäten im Werkstoff und aus der 
begrenzten Genauigkeit des Prüfgeräts. Zur Abschätzung dieser Abweichungen dient 
die Standardabweichung von Referenzmessungen in einem Bereich der Probe mit 
konstanter Kleinlasthärte.

A.1.3	 Zugversuche

Fehlerquellen bei Zugversuchen bzw. den abgeleiteten mechanischen Kennwerten liegen 
in der begrenzten Genauigkeit der verwendeten Kraftmessdose und der Bestimmung 
der Probengeometrie. Die maximale Abweichung der Kraftmessdose entspricht nach 
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Angaben des Hersteller 0,025% der Maximallast (50 kN) bzw. 0,25% der aufgebrachten 
Last. Bei einem minimalen Probenquerschnitt von 1,6 mm² (ZStE500) und Spannungen 
von 400 MPa (geringste gemessene Streckgrenze) liegen Lasten von 640 N an. Unter 
Annahme eines Fehlers von 0,025 % der Maximallast (12,5 N) ergibt sich somit eine 
Abweichung von bis zu 2 % des Messwerts. Die maximale Abweichung der Schieblehre, 
mit der B0 und D0 gemessen wurden, liegt bei ± 0,02 mm. Daraus ergibt sich für die 
Abmessungen der Proben aus ZStE500 eine maximale Abweichung von ±  3,5  %. 
Somit ist eine Fehlerspannweite der Festigkeitskennwerte von ± 5 % als konservative 
Abschätzung zu betrachten.

A.1.4	 Ermüdungsexperimente

Die Genauigkeit der Ermüdungsexperimente wird durch die statistische Streuung der 
Lebensdauer und durch Fehlerquellen im experimentellen Aufbau beeinflusst. Da es 
nicht Ziel dieser Arbeit ist statistisch abgesicherte Wöhlerlinien zu ermitteln, kann die 
Streuung der Lebensdauer im Bereich der Zeitfestigkeit vernachlässigt werden. Bei den 
Fehlerquellen im experimentellen Aufbau ist eine belastbare Quantifizierung kaum 
möglich. Eine konservative Abschätzung auf Basis der maximal anzunehmenden Fehler 
(in allen geometrischen Größen des Aufbaus und der Proben sowie in der Kraftregelung) 
würde zu sehr großen Streuungen der berechneten Spannungsamplituden von bis zu 
± 20 % führen. Die demgegenüber sehr geringen Streuungen der Ermüdungsergebnisse 
zeigen, dass die tatsächliche Fehlerspanne deutlich geringer ist, wobei anzumerken ist, 
dass im Bereich der Zeitfestigkeit eine Trennung zwischen der statistischen Streuung 
der Lebensdauer und der Streuung in der Spannungsamplitude nicht möglich ist.
In Anbetracht der geringen Streuungen innerhalb der einzelnen Wöhler-Kurven und 
der Tatsache, dass die Ermüdungsuntersuchungen im Rahmen dieser Arbeit primär 
zur Abschätzung der Dauerfestigkeit dienen, sind für die Aussagekraft der Ergebnisse 
vor allem systematische Fehler von Bedeutung, die zur Verschiebung von Wöhler-
Kurven einzelner Probenzustände führen. Einflüsse durch den Aufbau können dabei 
ausgeschlossen werden, da dieser für alle Ermüdungsexperimente unter 3-Punkt-Biegung 
identisch war. Was jedoch nicht auszuschließen ist, sind Fehler bei der Berechnung der 
effektiven Spannungsamplituden mithilfe von FEM Modellierungen. Eine detaillierte 
Ausführung dieses Aspekts findet sich in den Ergebnissen und der Diskussion der 
Ermüdungsexperimente.
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Abbildung A.1:	 Fe3C-Partikel in ZStE500.

A.2	 Abbildungen

Abbildung A.2:	 IPF-Darstellung des Gefüges im Flansch von Spaltprofilen aus ZStE500 im Querschliff und 
		  Längsschliff.
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Abbildung A.3:	 Korngrößenverteilungen in verschiedenen Abständen zur Flanschoberseite von Spalt- 
		  profilen aus ZStE500.

Abbildung A.4:	 Einfluss von Wärmebehandlungen auf die Korngrenzflächendichte (HAGBs + LAGBs) im 
		  Flansch von Spaltprofilen aus ZStE500.
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Abbildung A.5:	 Anteil an HAGBs im Flansch von Spaltprofilen aus ZStE500 vor und nach Wärmebehandlung 
für 1 h bei 550 °C.

Abbildung A.6:	 Technische Spannungs-Dehnungs-Kurven von DD11.
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Abbildung A.7:	 Technische Spannungs-Dehnungs-Kurve von ZStE500 im CG Anlieferungszustand quer zur 
		  Walzrichtung.

Abbildung A.8:	 Streckgrenze in Abhängigkeit von der Korngröße in Spaltprofilen aus ZStE500 nach 
		  Wärmebehandlungen zwischen 10 min und 600 min bei Temperaturen ≥ 550 °C unter 
		  Berücksichtigung aller Korngrenzen mit einer Fehlorientierung > 2 °.
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Abbildung A.9:	 Darstellung einer Ellipse mit dem minimalen Radius b und dem maximalen Radius a.

A.3	 Herleitung Ellipsenmodell

Der Radius einer Ellipse ist abhängig vom Winkel φ und berechnet sich wie folgt:

1 ²
=

− ⋅
br
cosε ϕ

Gleichung A.1

Dabei entspricht ε der dimensionslosen Exzentrizität der Ellipse, die durch den minimalen 
Radius b und den maximalen Radius a bestimmt ist. Setzt man b = 1 so entspricht a 
dem Aspektverhältnis der Ellipse.
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ε
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Gleichung A.2

Der über alle Richtungen (bzw. Winkel) gemittelte Radius kann durch Integration wie 
folgt berechnet werden:

2

0

2 1
1 ²

=
− ⋅∫ d

cos
r

π

ϕ
π ε ϕ

Gleichung A.3

Die Lösung des Integrals in Gleichung A.3 führt zu einem vollständigen elliptischen 
Integral 1. Art (F) mit den Argumenten π/2 und -(a² - 1).

( )2 | ² 1
2

 = ⋅ − − 
 

r a F aπ
π

Gleichung A.4

Da zuvor b = 1 gesetzt wurde, kann der mittlere Durchmesser einer Ellipse d  über das 
Aspektverhältnis a und den minimalen Durchmesser dmin wie folgt berechnet werden:

( )2 | ² 1
2

⋅  = ⋅ − − 
 

mind a d F aπ
π

Gleichung A.5
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