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Kurzzusammenfassung / Summary I

Kurzzusammenfassung / Symmary

Hoch manganhaltige TWIP-Stéhle eignen sich durch ihre besonderen Eigenschaften fiir Leicht-
baukonstruktionen und fir optimierte Sicherheitskomponenten im Automobilbereich. Eine
hohe Festigkeit bei gleichzeitig hoher Duktilitat, sowie ein hohes Verfestigungsvermaogen, be-
dingt durch die Bildung von verformungsinduzierten Zwillingen, zeichnet diese Werkstoffe bei
einer Verformung bei Raumtemperatur aus. Zur Untersuchung des Optimierungspotentials der
TWIP-Stéhle X-IP™1000 und X40MnCrAl19-2, wurden diese verschiedenen Vorbehandlun-
gen unterzogen. Bei diesen Untersuchungen standen die Hohe der VVorverformung sowie die
Temperatur wahrend einer Verformung der Werkstoffe im VVordergrund. Eine Analyse der Mik-
rostruktur nach der VVorverformung bei verschiedenen Temperaturen sowie nach deren Ermi-
dungsbeanspruchung zeigte die jeweiligen aktiven mikrostrukturellen Mechanismen auf. Beide
Werkstoffe zeigten nach einer Vorverformung bei verschiedenen Temperaturen hervorragende
mechanische Eigenschaften. Abhangig von Temperatur- und Verformung wurde eine hohe
Streckgrenze bzw. Zugfestigkeit sowie eine hohe Duktilitat erreicht. Diese Eigenschaften be-
ruhten je nach Verformungstemperatur auf einer verformungsinduzierten Zwillingsbildung,
Versetzungsgleiten oder martensitischer Phasenumwandlung. Zudem zeigte sich durch die Vor-
behandlungen der Werkstoffe, und dadurch einer Stabilisierung der Mikrostruktur, eine Ver-
besserung der Ermudungseigenschaften.

Due to the particular properties of high manganese TWIP-steels, these steels are suitable for
lightweight constructions as well as optimized safety components in the automotive sector. The
combination of high strength with simultaneous high ductility as well as the enormous harden-
ing during deformation at room temperature are characteristics of these steels. These good me-
chanical properties at ambient temperatures are achieved due to the formation of deformation
induced twins. The TWIP-steels X-IP™1000 and X40MnCrAl19-2 were pre-treated with dif-
ferent methods to investigate the possibility of optimization of their monotonic as well as fa-
tigue properties. The investigations were focused on the influence of the height of the defor-
mation and the temperature during the deformation. Microstructural analyses were done after
deformation at different temperatures as well as after fatigue loading of the pre-treated samples
so that the particular active microstructural mechanisms become visible. Both TWIP-steels
showed excellent mechanical properties after pre-deformation at different temperatures. De-
pending on the temperature at deformation and the height of deformation, high yield strength
or rather ultimate tensile strength in combination with a high ductility were achieved. These
properties were reached due to deformation induced twinning, dislocation glide and martensitic
transformation according to the temperature at deformation. Furthermore, it has been shown
that a pre-treatment of the investigated TWIP-steels, and thereby the stabilization of the micro-
structure, can improve the fatigue performance.
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Einleitung und Zielsetzung 1

1 Einleitung und Zielsetzung

Die Entwicklung von Werkstoffen oder Werkstoffkombinationen ist in den Bereichen Wissen-
schaft und Technik ein zentrischer Aspekt. Dieses zeigt sich besonders in der Automobilindust-
rie, da in diesem Bereich nicht nur das Design eines Fahrzeuges entscheidend ist, sondern auch
eine Kombination aus Leichtbau bei gleichzeitiger Sicherheit der Insassen gegeben sein muss.
Dabei werden Konzepte verfolgt, die den Einsatz von Gitter-, Sandwich-Strukturen, Faserver-
bundwerkstoffen, hochfesten Stahlen oder Leichtmetallen wie Magnesium und Aluminium fir
bestimmte Komponenten im Automobil verfolgen [1]. Jedoch sind nicht alle Materialien fiir
Bauteile verwendbar, die komplexe Geometrien bei einer hohen Anforderung an Festigkeit und
gleichzeitiger Duktilitat fordern. Ein hohes Potential bieten die hochfesten TWIP-Stéhle
(TWinning Induced Plasticity). Durch die Optimierung und Verwendung dieser Stéhle kénnen
zum Beispiel neue Konstruktionsmaglichkeiten geschaffen werden, welche einen neuen Weg
fir die Fertigung von Strukturbauteilen einleiten. Besondere Anforderungen liegen bei immer
knapper werdenden Ressourcen bei der Entwicklung von neuen Werkstoffen fur Leichtbaukon-
struktionen. Diese Werkstoffe sollten eine hohe Steifigkeit vorweisen, so dass das Fahrzeug
sich unter bestimmten Belastungen in geringem Mal definiert verformt und damit auch im
Crashfall ausgezeichnete Eigenschaften zeigt [2, 3]. Zudem mussen diese Werkstoffe gute Ei-
genschaften bei einer zyklischen Beanspruchung vorweisen. Anwendungsmoglichkeiten von
TWIP-Stahlen im Automobil kénnen zum Beispiel im Bereich des Seitenaufprallschutzes der
Tirschweller oder der B-Séule liegen oder im vorderen Bereich des Fahrzeuges als Stol3stan-
gentréger sein. Fiat ist derzeit der erste Automobilhersteller, der einen TWIP-Stahl flr einen
einteiligen Stol3stangentrager einsetzt [4, 5]. Diese sicherheitsrelevanten Bauteile erfahren
hauptséchlich eine statische Belastung. Denkbar ist der Einsatz von TWIP-Stahl auch bei Chas-
sis-Teilen wie z.B. einen Querlenker. Bei dieser Anwendung sind zusétzlich zu den statischen

Eigenschaften die Ermidungseigenschaften von grof3er Bedeutung.

Zu den hochfesten Stahlen z&hlen die hoch manganhaltigen TWIP-Stéhle, die durch ihren be-
sonderen, den Namen pragenden, Verfestigungsmechanismus, hervorragende mechanische Ei-
genschaften bei einer plastischen Verformung vorweisen. Des Weiteren ermdglicht der Einsatz
von TWIP-Stéhlen durch Zugabe von Legierungselementen wie Aluminium eine Verringerung
der Fahrzeuggesamtmasse durch die im Vergleich zu konventionellen Stéhlen, die im Automo-

bilbereich eingesetzt werden, geringere Dichte von ca. 7,3 g/cm? [6].



2 Einleitung und Zielsetzung

Die Untersuchung der mechanischen Eigenschaften von TWIP-Stahlen basierend auf verschie-
denen Legierungskonzepten wurde schon vereinzelt in den 90er Jahren begonnen und nimmt
bis heute progressiv zu. Dieses verdeutlicht die hohe Zunahme an Veroffentlichungen zu dem
Thema TWIP-Stahl in den letzten Jahren, welches in Abbildung 1 dargestellt ist. In diesen zahl-
reichen Veroffentlichungen wurden nicht nur die mechanischen Eigenschaften dieser Stahle
betrachtet, sondern auch verschiedene physikalische Modelle zur Beschreibung des TWIP-Ef-
fektes aufgestellt sowie eine Betrachtung der Korrosionseigenschaften und Hz-Phédnomene

durchgefunhrt.
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Abbildung 1: Zahl der Veréffentlichungen zum Thema TWIP von 1998 — 2014 nach [7]

Veroffentlichte Studien zeigen, dass je nach Legierungszusammensetzung der TWIP-Stéhle,
sowohl durch eine Warmebehandlung des Stahls bei verschiedenen Temperaturen als auch
durch eine gezielte Vorverformung mechanische Eigenschaften maRgeschneidert werden kon-
nen [8-12]. Des Weiteren wurde gezeigt, dass eine Vorverformung der TWIP-Stéhle zu einer
Verbesserung der Ermidungseigenschaften fihren kann [12, 13]. Diese Untersuchungen zeigen
exemplarisch ein groRes Spektrum an VVorbehandlungsmethoden fir TWIP-Stéhle auf. Jedoch
besteht ein grol3er Bedarf an weiterer Forschung um diese Vielfalt an mdglicher Eigenschafts-
veranderungen voll ausschopfen zu kénnen. Der Einfluss einer Vorbehandlung auf das makro-
skopische Verhalten insbesondere bei einer Ermudungsbeanspruchung unter dem Aspekt der
Verformungstemperatur sowie der Hohe der Verformung und somit eine resultierend starke

Beeinflussung der Mikrostruktur, ist bisher nicht hinreichend untersucht worden.
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Aus diesem Grund wurden folgende Untersuchungen an zwei verschiedenen TWIP-Stéhlen im

Rahmen dieser Arbeit durchgefuhrt:

- Einfluss der Temperatur auf das VVerformungsverhalten bei einer monotonen Beanspru-
chung im Bereich von -196 °C bis 400 °C.

- Charakterisierung der Verfestigungsmechanismen nach einer Verformung bei verschie-

denen Temperaturen mittels transmissionselektronenmikroskopischer Untersuchung.

- Bestimmung der mechanischen Eigenschaften bei Raumtemperatur nach verschieden

hohen Verformungen, die bei verschiedenen Temperaturen durchgefihrt wurden.

- Einfluss verschiedener Vorbehandlungen auf das Wechselverformungsverhalten bei
Dehnungsamplituden von Ag/2 = 0,23 % bis 0,6 %.

- Charakterisierung der Mikrostruktur nach einer Ermidungsbeanspruchung der vorbe-
handelten TWIP-Stéhle.

Durch eine ausfiihrliche Betrachtung der zuvor aufgezéhlten Untersuchungen und deren Kor-
relation miteinander, ist es moglich, Prozesse auszulegen, die eine Herstellung von kaltgeform-
ten hochintegrierten Bauteilen ermdéglichen, die zudem durch die Umformung ermiidungs- und

festigkeitsoptimiert sind.



4 Theoretische Grundlagen

2 Theoretische Grundlagen

In diesem Kapitel sollen die fir diese Arbeit relevanten theoretischen Grundlagen erléutert wer-
den. Zunachst wird ein Uberblick tiber die mechanischen Eigenschaften von TWIP-Stahlen im
Allgemeinen gegeben und, um das Verstandnis der besonderen mechanischen Eigenschaften
von TWIP-Stéhlen zu erleichtern, werden die bei diesen Stéhlen relevanten Verformungs-/ Ver-
festigungsmechanismen im Detail erlautert. Besonders soll auf den TWIP-Effekt sowie der
martensitischen Phasenumwandlung eingegangen werden. Des Weiteren wird der Einfluss der

Stapelfehlerenergie (SFE) auf die mikrostrukturelle Entwicklung in TWIP-Stahlen erldutert.

2.1 Eigenschaften der TWIP-Stahle

Die Anforderungen an metallische Werkstoffe besonders im Hinblick auf Leichtbauanwendun-
gen sind im letzten Jahrzehnt stark gestiegen. VVor allem in der Automobilindustrie ist neben
Aluminium und Magnesium das Interesse an neuen Leichtbauwerkstoffen, die zudem eine gute
Umformbarkeit bei der Herstellung von Strukturbauteilen durch Tief- oder Streckziehen auf-
weisen, grof3. Ein wichtiger Aspekt ist speziell bei crashrelevanten Strukturbauteilen, dass auch
nach einer Umformung noch gentigend Restformvermaogen im Werkstoff vorhanden ist. Beson-
ders von Interesse sind daher hochfeste Stéhle, die aufgrund ihrer guten Verformbarkeit bei
gleichzeitig hoher Festigkeit ein hohes Potential fiir Leichtbaustrukturen besitzen. Dieses Ei-
genschaftsprofil weisen in ausgepragter Form die hoch manganhaltigen TWIP- und TRIP-
(Transformation Induced Plasticity) Stahle auf. Der wesentliche Unterschied zwischen diesen
beiden Stéhlen liegt in ihrer verformungsinduzierten mikrostrukturellen Ausbildung. TRIP-
Stahle weisen vor allem eine verformungsinduzierte martensitische Phasenumwandlung auf
wohingegen TWIP-Stahle hauptsachlich durch eine verformungsinduzierte Zwillingsbildung

verfestigen.

Die herausragenden mechanischen Eigenschaften von hoch manganhaltigen TWIP-/TRIP-
Stahlen unter monotoner Belastung lassen sich in Abbildung 2 erkennen. In dieser Abbildung
wird aufgrund der deutlichen Abgrenzung durch die hohe Bruchdehnung bei gleichzeitig hoher

Zugfestigkeit das Potential von hoch manganhaltigen Werkstoffen im direkten Vergleich mit
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hochfesten konventionellen- und austenitischen rostbestandigen Stadhlen sowie Al-Mg Knetle-
gierungen sichtbar. Besonders bei konventionellen hochfesten Stahlen wird deutlich, dass eine
hohe Zugfestigkeit nur zu Lasten der Bruchdehnung erreicht werden kann (oder umgekehrt).
Als konventionelle hoch- und hochstfeste Stahle konnen im Wesentlichen Dualphasenstéhle
(DP) und Bake-Hardening-Stahle (BH) betrachtet werden. VVon weiterer groRer Bedeutung sind
austenitische rostbestandige Stéhle, wie CrNi-Stéhle, welche bei Raumtemperatur ein austeni-
tisches Gefuige aufweisen, das bei einer plastischen Verformung teilweise in Martensit umwan-
delt. Durch die damit verbundene Verfestigung werden héhere Bruchdehnungen sowie Zugfes-

tigkeiten als bei konventionellen Stahlen erreicht.
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Abbildung 2: Vergleich von Bruchdehnung und Zugfestigkeit verschiedener Stahlgiiten nach [14, 15, 16]

Die besonderen mechanischen Eigenschaften unter einer monotonen Belastung werden bei
TWIP-Stéhlen durch eine verformungsinduzierte Zwillingsbildung (TWIP-Effekt) erreicht.
Dieser Effekt wird in Kapitel 2.2.1 aufgegriffen und niher betrachtet. Eine Anderung der me-
chanischen Eigenschaften von TWIP-Stahlen kann in einem weitem Bereich im Wesentlichen
durch das Legierungskonzept und/oder einer thermo-mechanischen Behandlung erreicht wer-
den. Dabei lassen sich Zugfestigkeiten in einem Bereich bis zu 1200 MPa und Bruchdehnungen
bis nahezu 100 % erreichen [14].

Einen Uberblick Uber die wesentlichen Vor- und Nachteile von hoch manganhaltigen
TWIP-Stéhlen wird durch die Zusammenfassung in Tabelle 1 geschaffen. Da eine Optimierung
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der monotonen und zyklischen Eigenschaften im Fokus dieser Arbeit stand, soll auf die weite-

ren aufgefiihrten Punkte nicht weiter eingegangen werden.

Tabelle 1: Zusammenfassung der Vor-und Nachteile von TWIP-Stéhlen nach [11,14,17-19]

+ hohe Festigkeit
+ hohe Duktilitat

+ hohes Verfestigungspotential = hohes

Energieabsorptionsvermdgen

+ niedrigere Dichte - Leichtbau und damit
Ressourcenschonung

+ tailored structures

- niedriger Elastizitatsmodul (=190
GPa)

- Neigung zu wasserstoffinduzierter Rissbil-
dung nach dem Umformen

- schlechte SchweilReignung
- korrosionsanfallig
- wenige Lieferanten

- liquid zinc embrittlement

Mikrostrukturelle Eigenschaften der TWIP-Stéhle

Hoch manganhaltige TWIP-Stéhle weisen ein austenitisches Geflige auf, welches bedingt durch

seine Legierungselemente, auf die im Abschnitt: “Einfluss der Legierungselemente* genauer

eingegangen wird, bei Raumtemperatur stabil vorliegt und somit als dominanten Verfestigungs-

mechanismus den TWIP-Effekt im Wechselspiel mit Versetzungsgleiten vorweist.

Das austenitische Geflige liegt in einer kubisch-flachenzentrierten Gitterstruktur (kfz) vor, diese

besitzt jeweils ein Atom auf den Wirfelecken und jeweils ein Atom auf den Wirfelflachen
(siehe Abbildung 3 a)). Durch diese Anordnung der Atome wird mit 74 % die dichteste kubi-

sche Kugelpackung im Raum erreicht [20].
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Abbildung 3: Kubisch flachenzentrierte Elementarzelle, a) Anordnung der Atome b) {111}<110>-Gleitsysteme einer
kfz-Gitterstruktur

Die gute Verformbarkeit von Werkstoffen mit einer kfz-Gitteranordnung l&sst sich anhand der
maoglichen Gleitsysteme erklaren. Dabei bilden die vier dichtest gepackten {111}-Ebenen zu-
sammen einen Tetraeder, welcher tber die Flachendiagonalen begrenzt wird. Diese Flachendi-
agonalen der Ebenen stellen die sechs <110>-Gleitrichtungen dar. Die vier dichtest gepackten
{111}-Ebenen bilden zusammen mit je drei <110>-Richtungen insgesamt 12 Gleitsysteme. Die
{111}<110>-Gleitsysteme sind in Abbildung 3 b) dargestellt. Durch diese hohe Anzahl an
Gleitsystemen ergibt sich eine hohe Verformbarkeit fur kfz-Gitterstrukturen. In Abbildung 4 ist
die Stapelfolge einer kfz-Gitteranordnung dargestellt. Die dichteste Kugelpackung bei einem
kfz-Gitter liegt dabei in der {111}-Ebene mit einer Stapelfolge ...ABCABC... vor. Diese An-
ordnung der Atome bestimmt nicht nur die Stapelfolge sondern auch die Verformbarkeit von

Werkstoffe. Hieraus kann ein anisotropes Verhalten von Werkstoffen folgen.

prad A-Ebene

Abbildung 4. Stapelfolge ... ABCABC... in einer kfz-Gitteranordnung
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2.2 Grundlegende Verformungsmechanismen in hoch manganhaltigen Stahlen

Die Stapelfehlerenergie ist der entscheidende Indikator fur die in hoch manganhaltigen Stéhlen
vorliegenden aktiven Verformungs- und Verfestigungsmechanismen [11, 21]. Als Verfor-
mungs- und Verfestigungsmechanismus in hoch manganhaltigen Stahlen kénnen eine verfor-
mungsinduzierte Zwillingsbildung, verformungsinduzierte martensitische Phasenumwandlung
sowie das Gleiten von Versetzungen auftreten. Auf diese Mechanismen wird in den folgenden
Abschnitten ndher eingegangen. Die Hohe der Stapelfehlerenergie selbst ist abhéngig von meh-
reren Faktoren wie der chemischen Zusammensetzung des Werkstoffes und der Temperatur
[11,21-25]. Im folgenden Abschnitt werden die Einfliisse verschiedener Legierungselemente in

TWIP-Stéhlen kurz erldutert und die Abhangigkeit der SFE von der Temperatur aufgezeigt.

Stapelfehlerenergie

Im Allgemeinen ist ein Stapelfehler eine fehlerhafte Anordnung in der Stapelfolge der dichtest
gepackten Gitterebenen eines Kristalls. Der Energiegehalt von vorliegenden Stapelfehlern wird
als Stapelfehlerenergie bezeichnet und ist definiert in Energie pro Flache [26]. Ein Stapelfehler
kann auf verschiedene Arten entstehen, er kann durch die Ansammlung von Leerstellen in einer
Gitterebene oder durch die Aufspaltung von Versetzungen in Partialversetzungen (Shockley-

Partialversetzungen) resultieren.

Die Energie einer Versetzung steigt nach Gleichung 1 im Allgemeinen proportional zum Schub-
modul G und quadratisch mit dem Burgersvektor b [20].

E =~Gb* (1)

Durch eine Aufspaltung der Versetzungen zu einem Teilversetzungspaar kann eine Versetzung
ihre Energie verringern. Dieser Vorgang kann durch Gleichung 2 beschrieben werden. Es spal-
tet sich eine Versetzung mit der Energie E1 in zwei Teilversetzungen mit der Energie E> und
dem Burgers-Vektor b/2 auf [20].

F=236() =5 (or) =55 @

D. h. nach der Aufspaltung wiirde die Energie des Versetzungspaares halb so groR sein wie die
Energie der Einzelversetzung E1. Jedoch setzt diese Betrachtung voraus, dass der Abstand zwi-

schen den Teilversetzungen groR ist und Gleichung 1 Anwendung finden kann.

Weiterfuhrend ist eine Zerlegung des Burgers-Vektors in kleine Vektoren, deren Flachenfehler

mit geringer Energie verbunden ist, moglich. In einer kubisch flachenzentrierten Gitterstruktur
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entstehen die sogenannten Shockleyschen Partialversetzungen, d. h. im kfz-Gitter kann eine
Einzelversetzung mit dem Burgers Vektor by = a/2[110] auf der Gleitebene (111) sich in zwei
Shockley-Partialversetzungen geméal Gleichung 3 aufteilen [20, 27]. Dabei fuhrt die Bewegung
der Teilversetzung (a/6[211]) zur Bildung eines Stapelfehlers. Die Gesamtenergie des Systems

setzt sich dabei aus der Energie des Stapelfehlers und der Energie der Versetzungen zusammen.

3[110] = %[zﬁ] + % [121] (3)

SFE = 40 mJ/m?

e-Martensit

kaz - 8hex

Temperatur

a’-Martensit
kaz — (Ehex) = C"klz

Stapelfehlerenergie

* Raumtemperatur

Abbildung 5: Abhangigkeit der Verformungsmechanismen von der Stapelfehlerenergie nach [11, 21, 25]

Die Stapelfehlerenergie selbst hat einen entscheidenden Einfluss auf die mechanischen Eigen-
schaften eines metallischen Werkstoffes und bestimmt im Wesentlichen den im Werkstoff bei
einer Belastung zugrunde liegenden Verformungsmechanismus. Die Abgrenzung der einzelnen
Bereiche, in denen bestimmte Verformungsmechanismen aktiv sind, kann durch die Hohe der
Stapelfehlerenergie beschrieben werden, jedoch streuen diese Angaben je nach Literatur stark.
Allain et al. [21] bestimmte einen Bereich von 12 bis 35 mJ/m2 in dem bevorzugt Zwillingsbil-
dung stattfindet. Frommeyer et al. [28] berichten, dass bei Stapelfehlerenergien von einem Wert
<16 mJ/m? als dominierender Verformungsmechanismus martensitische Phasenumwandlung
vorliegt und bei htheren Werten ~ 25 mJ/m? die Zwillingsbildung stattfindet. Curtze und Kuok-
kala [29] geben eine Hohe der Stapelfehlerenergie von 18 bis 45 mJ/m?2 fir eine bevorzugte
Zwillingsbildung an. Im Allgemeinen kann aus den Literaturangaben fir eine mittlere Stapel-
fehlerenergie der Wert 20 mJ/m2 abgeleitet werden und der Bereich in dem bevorzugt als Ver-
formungsmechanismus Zwillingsbildung auftritt mit einer Hohe von ungefahr 20 bis 40 mJ/m?

angegeben werden. Zusammenfassend stellt die schematische Darstellung in Abbildung 5 die
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Verformungsmechanismen in Abhangigkeit von der Temperatur und Stapelfehlerenergie dar.
Durch diese Auftragung wird deutlich, dass bei Werten oberhalb einer Stapelfehlerenergie von
ungefahr 40 mJ/m? als hauptsachlicher Verformungsmechanismus Versetzungsgleiten vorliegt.
Liegt die Stapelfehlerenergie unterhalb von 20 mJ/m2 wir der TRIP-Effekt begiinstigt. Dabei
kann es zu einer direkten Umwandlung von Austenit zu e-Martensit oder o”-Martensit kommen
oder eine mehrfache verformungsinduzierte Phasenumwandlung von yir, = pex = @z
stattfinden. Dieses Verhalten ist abhdngig von der thermodynamischen Stabilitat der vorliegen-
den Phasen [11].

Einfluss der Legierungselemente

Der grundlegende Zusammenhang zwischen den Legierungselementen und dem Einfluss auf
die SFE wurde durch Dumay et al. [25] an einem Fe22Mng¢C Stahl betrachtet und ist in Abbil-
dung 6 dargestellt. Es wird deutlich, dass Aluminium und Kupfer mit steigender Konzentration
eine Erhohung der SFE bewirken. Dieser Effekt kann bei Zulegieren von Silizium nur als gering
betrachtet werden, ab einer Konzentration von Si = 3,5 Massen-% verringert sich die SFE wie-
der. Dieser komplexe Einfluss von Silizium wurde durch verschiedene Studien betrachtet und
bestéatigt [30, 31]. Eine starke Abnahme der SFE kann bei dem Element Chrom erkannt werden.
Aufgrund dieser diversen Einflisse der Legierungselemente werden verschiedene Legierungs-
konzepte wie FeMnC, FeMnCrC oder FeMnAISIC fiir eine optimale Einstellung der Eigen-

schaften verfolgt.

45 -

——Cu
—4—Si
—a—Al
—&—Cr
---- Cr (Petrov 2003)
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x(Al,Cr,Cu,Si) mass %

Abbildung 6: Einfluss der Legierungselemente auf die Stapelfehlerenergie in einer Fe22MnosC Legierung [25]
(Petrov2003 [32])
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Mangan

Das wichtigste Legierungselement in TWIP-Stahlen ist das mit einem Anteil von ca. 15 bis 35
Ma.-% legierte Element Mangan. Mangan stabilisiert in einem groRen Temperaturintervall um
Raumtemperatur das austenitische Gefiige und hat dabei einen grof3en Einfluss auf die Stapel-
fehlerenergie. Diese Abhangigkeit wurde durch Schumann [33], Volosevich et al. [34] und Lee
et al. [35] durch Berechnungen der SFE von Fe-Mn Legierungen beschrieben. Dabei wird deut-
lich, dass die Abhangigkeit der SFE von dem Legierungselement Mn nicht linear ist. Abbildung
7 zeigt deutlich, dass mit steigendem Mangangehalt ein Minimum der SFE auftritt und anschlie-

Rend bei einem weiter steigenden Mangangehalt die SFE ebenfalls wieder steigt.

40

= = = Schumann

—0— Volosevich et al.
30l Lee et al.

SFE (mJ/m’)
N
o

10}

A

A L A
0 5 10 15 20 25 30
Mn content (at.%)

Abbildung 7: Variation der SFE in Abhangigkeit vom Mangangehalt in Fe-Mn Legierungen [33-36]

Aluminium

Durch das Zulegieren von Aluminium wird die martensitische Phasenumwandlung durch eine
Erhéhung der SFE bei gleichzeitiger Stabilisierung des Austenits unterdriickt. Zum anderen
wird durch das Zulegieren von Aluminium durch seine geringe Dichte (2,7 g/cm3) neben Man-
gan (7,43 g/cm?3) eine geringere Dichte der Legierung erzielt [14]. Des Weiteren tragt Alumi-
nium zu einer Verbesserung der Korrosionseigenschaften von TWIP-Stéhlen bei [36] und er-

hoht den Widerstand gegen eine wasserstoffinduzierten Rissbildung [37].

Chrom

Das Zulegieren von Chrom erzielt eine Verbesserung der Korrosionseigenschaften von Fe Le-

gierungen in verschiedenen korrosiven Medien, jedoch wird gleichzeitig die SFE abgesenkt
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[25] und eine Verschlechterung der mechanischen Eigenschaften resultiert [38]. Des Weiteren

stabilisiert Chrom die Ferritphase und tragt damit zur Bildung von Martensit bei [38, 39].

Kohlenstoff

Der Kohlenstoff wirkt wie das Element Mangan ebenfalls als effektiver Austenitstabilisator.
Kohlenstoff hat eine hohe Ldslichkeit im Austenit und somit wird durch eine Verzerrung der

Matrix eine Mischkristallverfestigung beginstigt [38].

Silizium

Das Legierungselement Silizium wirkt neben Mangan und Aluminium aufgrund seiner hohen
Sauerstoffaffinitat als Desoxidationsmittel. Silizium kommt nur in Spurenanteile in Stéhlen vor,
die als Mischkristall gelost werden. Im Allgemeinen erhoht Silizium die Festigkeit des TWIP-
Stahls, wohingegen die Duktilitat sinkt. Durch die Zugabe von Silizium wird die SFE gesenkt
und damit die martensitische Phasenumwandlung begtinstigt [40]. Des Weiteren verhindert Si-
lizium die Bildung von Karbiden und somit verbleibt der Kohlenstoff im Werkstoff in Ldsung,
welcher zur Stabilisierung des Austenits ben6tigt wird [29]. Zudem tragt Silizium durch seine
geringe Dichte (2,3 g/cm3) zur Reduzierung der gesamten Dichte der Legierung bei.

Einfluss der Temperatur auf die Stapelfehlerenergie

Mit der Hilfe eines thermodynamischen Ansatzes lasst sich die Abh&ngigkeit der Stapelfehler-
energie von der Legierungszusammensetzung und von der Temperatur beschreiben. Ein Modell
stellten Allain et al. [21] fur Fe-Mn-C Legierungen auf und verglichen dessen Aussagen an-

schlieend mit den mechanischen Eigenschaften sowie der mikrostrukturellen Entwicklung:
Y =2py - AGYTE + 2077F 4)

Dabei ist p, die planare Packungsdichte der [111]-Ebenen, AGY~¢ die Differenz der Gibbschen
freien Enthalpie der austenitischen und martensitischen Phase und 2¢¥~¢ die zwischen Mar-
tensit und Austenit auftretende Grenzflachenenergie. Nach Gréssel [14] besteht eine Proporti-
onalitat zwischen einer Temperaturerhhung und der Gibbschen freien Enthalpie zur Phasen-
umwandlung. Dieser Zusammenhang wird durch Allain et al. [21] bestétigt, d. h. laut
Gleichung 4 steigt die Stapelfehlerenergie proportional mit steigender Temperatur.
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Eine Untersuchung der mechanischen Eigenschaften des X5MnAlSi 25 3 3 TWIP-Stahls in

einem Temperaturbereich von -65 °C bis 400 °C wurde von Gréssel et al. [6] durchgefihrt.
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Abbildung 8: Mechanische Eigenschaften in Abhangigkeit der Temperatur des X5MnAISi 25 3 3 TWIP-Stahls [6]

In Abbildung 8 ist die Temperaturabhangigkeit der mechanischen Eigenschaften zusammenge-

fasst. Dabei wird eine gleichzeitige Betrachtung der Zugfestigkeit R,,,, der Dehngrenze R, »,
der Gleichmafidehnung &,,, und der Bruchdehnung & in Abhangigkeit der Temperatur ange-

stellt. Durch diese Betrachtung konnten Gréssel et al. die mechanischen Eigenschaften in drei

Temperaturbereiche einordnen.

Der Temperaturbereich 1 erstreckt sich von 200 °C bis 400 °C. Die Spannung und Dehnung
sind Uber den gesamten Bereich annéhernd konstant. Durch die hohen Temperaturen weist die-
ser Zustand eine erhohte Stapelfehlerenergie auf, somit findet als hauptsachlicher Verfor-

mungsmechanismus Versetzungsgleiten statt [14].

Im zweiten Temperaturbereich (20°C bis 200 °C) kann eine Verbesserung der mechanischen
Eigenschaften mit sinkender Temperatur beobachtet werden. In diesem Bereich konnte durch
Rdntgenuntersuchungen nachgewiesen werden, dass bei sinkenden Temperaturen die Dichte an
Verformungszwillingen zunimmt. Im Vergleich zum ersten Temperaturbereich nimmt hier be-
dingt durch die sinkende Stapelfehlenergie die mechanische Zwillingsbildung zu und ein Deh-

nungsmaximum von etwa 95 % wird bei Raumtemperatur erreicht [14].

Der dritte Temperaturbereich wurde von -65 °C bis 20 °C abgegrenzt. Die Dehnung bis zum
Bruch nimmt in diesem Bereich mit sinkender Temperatur stark ab, wohingegen die Festigkeit
ansteigt. Dieses Verhalten lasst sich durch eine frithzeitige “Sattigung™ des Gefiiges erkléren.

D. h. die Zwillingsbildung lauft bedingt durch die geringe Stapelfehlerenergie sehr leicht ab,
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zudem kommt es bei tiefen Temperaturen zur ersten Ausbildung von dehnungsinduziertem
Martensit [14].

2.2.1 Verformungsinduzierte Zwillingsbildung (TWIP-Effekt)

Grundmechanismus der Zwillingsbildung

Bei der mechanischen Zwillingsbildung verschieben sich unter Einwirkung einer &ufReren
Schubspannung t zwei benachbarte Kristallebenen zueinander. Hierbei findet eine spiegelsym-
metrische Umorientierung eines Kristallbereiches, ohne die Struktur oder das Volumen der
Ausgangsmatrix zu &ndern, statt [14, 20]. Die entstehende Spiegelebene wird als kohé&rente
Zwillingseben bezeichnet. In Abbildung 9 ist eine schematische Darstellung der Zwillingsbil-
dung vor und nach einer plastischen Verformung dargestellt. Die Formanderung der Zwillings-
bildung kann tber die Zwillingsebene und tber die Richtung der Scherung beschrieben werden.
In kubisch flachenzentrierten Kristallen ist die Zwillingsebene {111} und die Richtung <112>
[20, 41]. Des Weiteren kann die Formanderung bei der Zwillingsbildung ber den Scherwinkel

¢ beschrieben werden [27]. Bei der Zwillingsbildung ist der Betrag der Scherung in kubischen

Systemen mit y, = +/2/2 fest vorgegeben und nicht variabel [20, 41]. Dies entspricht einer Ro-
tation um die <111> Achse mit einem Winkel von 60° [20, 42].

nach plastischer

T

Zwillingsebene
mit koharenter
Zwillingsgrenze

999, ) Zwillings-
a7, lamelle

Zwillingsebene
mit koharenter
Zwillingsgrenze

Abbildung 9 Schematische Darstellung des kristallographischen Aufbaus eines Zwilling [26]
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Die Entstehung von Zwillingen setzt voraus, dass die ndtige kritische Schubspannung dazu er-
reicht bzw. Uberschritten wird. Die Hohe ist abhangig von der Stapelfehlerenergie der Legie-
rung. Eine geringe Stapelfehlerenergie verursacht eine geringe Bindungsenergie benachbarter
Scherebenen. Durch diese geringe Bindungsenergie kdnnen benachbarte Ebenen schon bei ei-
ner geringen Spannung aufeinander gleiten und fir die Bildung mechanischer Zwillinge wird
somit nur eine geringe Schubspannung bendtigt. Jedoch ist die notwendige Kkritische
Schubspannung der Zwillingsbildung héher als die Schubspannung, die fur den Gblichen Ver-
formungsmechanismus, das Versetzungsgleiten, benétigt wird. Aus diesem Grund tritt die
Zwillingsbildung erst auf, wenn eine gewisse Hohe an Verfestigung und damit verbunden eine

hohere Spannung vorliegt [14].

Aufbau der Zwillinge in der Mikrostruktur

Die Zwillingsbildung in austenitischen Stahlen findet sequentiell in zwei Systemen statt. Zu-
néchst findet die Zwillingsbildung schlagartig bei dem Erreichen der kritischen Schubspannung
in Richtung eines Gleitsystems statt. Dadurch entstehen parallele Zwillinge, welche sich von
der Keimstelle an der Korngrenze durch das gesamte Korn hindurch erstrecken bis sie in ihrer
Ausdehnung durch eine weitere Korngrenze gestoppt werden. Anschlielend fangen die Zwil-
linge an in die Breite zu wachsen. Das Breitenwachstum der Zwillinge hort erst auf, wenn die
Gegenspannung der entstehenden Versetzungen ein weiteres Umklappen verhindert. Beim Er-
reichen einer ndchsten kritischen Schubspannung, wird ein weiteres System zur Bildung von
Zwillingen aktiviert. Die Zwillinge des zweiten Systems reichen von Korngrenze zu Korn-
grenze oder sie bilden sich in dem Zwischenraum der Zwillinge des ersten Systems aus und
werden dadurch begrenzt [43]. Durch diesen Aufbau von mehreren Zwillingsystemen kann die
oftmals gefundene Anordnung der Zwillinge erklért werden. In Abbildung 10 ist die Zwillings-
bildung an der Oberflache einer hoch manganhaltigen Stahl-Probe, die bei Raumtemperatur bis

2 % verformt wurde, dargestellt.
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Distanz D eines
Zwillings

.

Abbildung 10: Zwillingsbildung im metallographischem Schliff einer hoch manganhaltigen Stahl-Probe, die bei
Raumtemperatur bis 2 % verformt wurde nach [44]

Bei der Betrachtung von Verformungszwillingen auf einer Probenoberflache mit einem Licht-
mikroskop kdénnen diese mit einer Breite von 0,1 bis 1 um detektiert werden. Jedoch haben
Untersuchungen in einem Transmissionselektronenmikroskop gezeigt, dass Zwillinge in Wirk-
lichkeit aus mehreren parallel verlaufenden Mikrozwillingen bestehen [43]. Die Dicke der Mik-
rozwillinge liegt in einem Bereich von 20 bis 70 nm, die sich zu einem Stapel zusammensetzen
[43, 45]. Abbildung 11 zeigt den schematischen Aufbau von Mikrozwillingen zu einem Zwil-
lingsstapel. Mit der Hilfe eines Formfaktors S kann ein Zwillingsstapel beschrieben werden.
Dieser setzt sich aus der Breite e eines Mikrozwillings und der Distanz D (siehe Abbildung 10)
zusammen [43]. Da die Zwillingsbildung an einer Korngrenze oder an einer Zwillingsgrenze
gestoppt wird [46], entspricht D im ersten Zwillingssystem der durchschnittlichen KorngrolRie,
wobei im zweiten Zwillingssystem die Distanz durch den Abstand der Zwillingsgrenzen des
ersten Systems beschrieben werden kann. Bei einer Spannungszunahme bleibt die Distanz in
dem jeweiligen System konstant und der Formfaktor S kann damit als Wert fur die relative
Breitenzunahme eines Zwillings angesehen werden [43]. Eine weitere Betrachtung dieser Be-

ziehung wird in einem spéteren Abschnitt vorgenommen.

Stapel von
Mikrozwillingen

”_+ e = Breite eines
7 F Mikrozwillings

Abbildung 11: Schematischer Aufbau eines Zwillingsstapels nach [43]
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Kinetische Betrachtung der Zwillingsbildung

Eine kinetische Betrachtung der Bildung von Zwillingen erfordert zunédchst die Untersuchung
der kritischen Schubspannung, die fur die Bildung von Zwillingen notwendig ist. Bei diesem
Vorgang spielen die Versetzungen eine entscheidende Rolle. Wie zuvor erwahnt, liegt die kri-
tische Schubspannung fiir das Versetzungsgleiten niedriger als die kritische Schubspannung fur
die Zwillingsbildung. D. h. fur das Erreichen der kritischen Schubspannung der Zwillingsbil-
dung muss der Werkstoff sich zunachst durch Versetzungsgleiten und das Aufstauen an Barri-
eren wie Korngrenzen verfestigen. Durch diese Verfestigung entstehen lokale Spannungstiber-
hohungen, die die kritische Schubspannung zur Zwillingsbildung tberschreiten lassen [47].

Mit der Hilfe des folgenden Modells kann die kritische Schubspannung zur Bildung von Zwil-

lingen beschrieben werden [43]:
Thucleation = % + Tio0p (5)

Die Gleichung stellt einen Zusammenhang zwischen der kritischen Schubspannung und der
Stapelfehlerenergie ys-, der GroRe des Burgersvektors b der Shockley-Partialversetzungen so-
wie der notwendigen Schubspannung zur Ausbildung eines Versetzungsrings 7;,,, dar. Somit
lasst sich erkennen, dass ein groBer Burgersvektor der Partialversetzungen eine niedrige
Schubspannung zur Bildung von Zwillingen hervorruft oder dass bei einer hohen Stapelfehler-
energie auch eine hohe Spannung benétigt wird, um die Zwillingsbildung zu aktivieren. Dieser
Zusammenhang macht deutlich, warum bei hohen Stapelfehlerenergien oberhalb von ca.
35 mJ/m2 die Zwillingsbildung ausbleibt [14, 24].

Durch einen weiteren Ansatz von Allain et. al [47] kann die zur Bildung von Zwillingen not-
wendige kritische Schubspannung T£~t" als Summe verschiedener Spannungskomponenten,
die die Zwillingsbildung wiederum beeinflussen, beschrieben werden. Folgende Gleichung

fasst die drei Komponenten zusammen:

c—twin

—i ile—ups
£ c—int + Ticurvature _ .L.P 14 (6)

T i

=T

Die erste Komponente ¢~ stellt die Spannung um den Stapelfehler dar. Diese Komponente
verhalt sich proportional zur SFE. Dadurch verdeutlicht die Gleichung, dass die Hohe der kri-
tischen Schubspannung von der Hohe der SFE abhéngig ist. Die zweite Komponente 7% vature

beschreibt die Spannung aufgrund der Krimmung von Versetzungen und die letzte Kompo-

pile—ups

nente ;

[47].

stellt die Spannungskonzentration aufgrund des Aufstaus von Versetzungen dar
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Fir eine weitere Betrachtung der Kinetik der Zwillingsbildung spielt der Schmidfaktor eine
entscheidende Rolle. Durch diese Betrachtung wird die Richtungsabhéngigkeit der Zwillings-
bildung bertcksichtig. D.h. das Gleiten von Versetzungen sowie die Zwillingsbildung resultie-
ren nur in bestimmten kristallographischen Ebenen und Richtungen durch eine mechanische
Belastung. Die primére Richtung der Belastung ist nicht ausschlaggebend, sondern eine resul-
tierende lokale Schubspannung im Gleit- oder Zwillingssystem [20]. Die effektive Schubspan-

nung 7.z ergibt sich aus dem Schmidtschen Schubspannungsgesetz [27]:

Teffr == Aosr =g-sina-cosa =0-U (7)

In Abbildung 12 ist die Herleitung der effektiven Schubspannung fiir einen einachsigen Belas-
tungsfall dargestellt. Die Normalspannung o ergibt sich aus der Normalkraft F in Zugrichtung
und die dazu senkrecht stehende Flache A. F, ¢ beschreibt die effektive Kraftkomponente, die
in Richtung des Zwillingselementes wirkt. Der Winkel a liegt zwischen der Richtung des Zwil-
lingselementes und der Normalen zur Zugrichtung. Der Term sin « - cos @ wird zum Schmid-
faktor p zusammengefasst. Diese Orientierungsabhangigkeit stellt den Zusammenhang zwi-
schen der Lage der Gleit- bzw. Zwillingssysteme und der auf sie wirkenden Kraft dar. Durch
eine gunstige Orientierung kann ein Gleit- bzw. Zwillingssystem den héchsten Schmidfaktor

besitzen und damit auch die hochste Schubspannungseinwirkung erfahren [20].

Zugrichtung

)

—Richtung des Zwillingselementes

eff

’&‘elf

(1}

A

/’L\_,L_,

Abbildung 12: Schubspannung fiir den einachsigen Belastungsfall [27]
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Zuvor wurde schon erwahnt, dass nach der Entstehung eines Zwillings ein Breitenwachstum
stattfinden kann. Zur Betrachtung dieses Verhaltens haben Allain et al. [43] ein weiteres Gesetz
entwickelt. Nach diesem linearen Gesetz fir das Breitenwachstum von Zwillingen wird der
bereits angesprochene Formfaktor S proportional zur effektiven Schubspannung gesetzt. Durch

diese Beziehung wachst die Breite eines Zwillings nach der Gleichung:

_24dq11

e
S= D b *Tapplied (8)

Gleichung 8 zeigt, dass der Formfaktor S auch tiber den Schmid-Faktor, den Burgers-Vektors
der Shockley Partialversetzungen und die Distanz d111 zwischen den {111} Ebenen beschrieben
werden kann. Das Breitenwachstum eines Zwillings findet jedoch erst statt, wenn eine Span-
nung vorliegt, die gréRer ist als die Schubspannung 7;,,,, die zur Ausbildung eines Verset-
zungsringes notwendig ist. Aus diesem Grund haben Allain et al. [43] einen weiteren Zusam-

menhang beschrieben:

2-d
= ﬁ (Tapplied - Tloop) 9)
Demnach stoppt das Breitenwachstum, wenn die Gegenspannung, die durch die Behinderung
der Versetzungen an Zwillingsgrenzen entsteht, gréRer als 7;,,, wird [47]. Graphisch kann das
Breitenwachstum wie folgt dargestellt werden (Abbildung 13). Die dicke Linie kennzeichnet

den Gleichgewichtszustand eines Zwillings.

S a

Y A Y Tapplied
Tloop 7/ b

Abbildung 13: Entwicklung des Formfaktors als Funktion der Spannung [43]
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Die Zwillingsbildung kann in verschiedene Bereiche unterteilt werden. Zunéchst findet im ers-
ten Bereich nur die Initiierung der Zwillingsbildung statt, d. h. hier entstehen keine Zwillinge
bis zum Erreichen der kritischen Schubspannung. AnschlieRend kann ein zweiter Bereich an-
gegliedert werden, in diesem findet eine schlagartige Bildung von Zwillingen statt. Im letzten

Bereich wachsen die Zwillinge linear nach den zuvor betrachteten Beziehungen in die Breite.

Die Kinetik der Zwillingsbildung kann nach Allain et al. [47] weiter betrachtet werden. Hierbei
wird die Abhingigkeit der Neubildungsrate N der Zwillinge von der Schubspannung t, der
Dehnrate &, einer Konstanten G und dem durchschnittlichen freien Weg [i fur Versetzungen

zwischen den Zwillingen beschrieben.
Ni — %(Ueff _ Tc—twinning)é (10)

Die Konstante G wird mit einer GroRe von 55 - 103 m Pa! angegeben [47]. Die umgekehrte
Proportionalitat des freien Versetzungsweges wird dadurch begriindet, dass bei kurzen Wegen
lokale Spannungskonzentrationen entstehen, die durch die Behinderung der Bewegung der Ver-
setzungen an den Zwillingsgrenzen entstehen. Diese lokalen Spannungskonzentrationen kon-

nen als Keimstellen fiir neue Zwillinge wirken [47].

Die Kinetik der Zwillingsbildung kann auch Gber den Volumenanteil, den Zwillinge einneh-
men, in Abhdngigkeit von der Stapelfehlerenergie und der Dehnung betrachtet werden. Olsen

und Cohen formulierten folgenden Zusammenhang [48]:
F=1-etm® (11)

Dabei ist m eine Funktion der Stapelfehlerenergie und steigt umgekehrt proportional zur Sta-
pelfehlerenergie. Gleichung 11 findet erst ihre Gultigkeit, wenn eine bestimmte Dehnung tber-
schritten und damit eine kritische Schubspannung zur Aktivierung der Volumenzunahme er-

reicht ist.

Eine genaue Betrachtung der vorgestellten Kennwerte zeigt, dass es teilweise starke Wieder-
spruche gibt. Wird die Neubildungsrate der Zwillinge nach Gleichung 10 und die Volumenzu-
nahme der Zwillinge nach Gleichung 11 betrachtet, l&sst sich erkennen, dass die Neubildungs-
rate mit zunehmender Verformung ansteigt, wohingegen die VVolumenzunahme der Zwillinge
nur langsam anwaéchst. Im Allgemeinen soll dieser Einblick in die Kennwerte zur Beschreibung
zur Zwillingsbildung die starke Abhé&ngigkeit von der Stapelfehlerenergie aufzeigen. Modelle
zur Beschreibung der Zwillingsbildung in hoch manganhaltigen Stéhlen sind vorhanden [43,

48], wiedersprechen sich teilweise aber stark.
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Verfestigung durch den TWIP-Effekt

Die Zwillingsbildung tragt stark zur Verfestigung von hoch manganhaltigen TWIP-Stahlen bei.
Dieser Mechanismus ist jedoch nicht allein fiir die Verfestigung verantwortlich, sondern es fin-
det ein Zusammenspiel von Versetzungsgleiten und Zwillingsbildung wéahrend der VVerformung
statt. Bei einer geringen plastischen Verformung findet zunédchst ausschlie3lich Versetzungs-
gleiten statt. Durch das Aufstauen von Versetzungen an Barrieren wie zum Beispiel Korngren-
zen entstehen lokale Spannungstiberhéhungen, die zu einem Uberschreiten der kritischen
Schubspannung der Zwillingsbildung fiihren. Die Zwillingsbildung findet bevorzugt in lokal
verformten Bereichen statt, die Zwillingsgrenzen wirken danach als zusétzliche Barrieren fur
das Gleiten von Versetzungen [49]. Dieses Zusammenspiel bewirkt eine Verschiebung der wei-
teren lokalen VVerformung in Bereiche, die noch keine Verfestigung erfahren haben, da in einem
verfestigten Geflige eine reduzierte bis keine Versetzungsbewegung stattfindet. Aus diesem
Grund wird eine frihzeitige Einschniirung einer Probe aus TWIP-Stahl verhindert [14].

Mit der folgenden Gleichung kann der Verformungsmechanismus beschrieben werden [48]:
dy=(1—F)-dyg+yt-dF (12)

F ist der Volumenanteil der Zwillinge, y, ist die Scherspannung, die durch Versetzungsgleiten

initiiert wird, y, ist die Scherspannung, die durch die Zwillingsbildung im System entsteht. Der
Zusammenhang macht deutlich, dass sich die gesamte plastische Scherspannung aus einem An-
teil von Versetzungsgleiten und Zwillingsbildung zusammensetzt. Der dominierende Verfesti-
gungsmechanismus wird durch den Volumenanteil der Zwillinge bestimmt. Jedoch ist dieser
Anteil, auch bei einer hohen Bildungsrate von Zwillingen, auf Grund des geringen VVolumens
eines Zwillings, sehr gering [50, 14]. Aus diesem Grund findet die plastische Verformung eines

TWIP-Stahls hauptséchlich durch Versetzungsgleiten statt.
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Charakterisierung und Arten von Zwillingen

a b

Abbildung 14: Schematische Darstellung der Arten von Zwillinge, a) Verformungszwillinge und b) Rekristallisations-
zwillinge

Zwillinge konnen in verschiedenen Auspragungen in austenitischen Werkstoffen vorhanden
sein. Zum einen kénnen sich bei einer Rekristallisation oder Kornvergréberung die sogenannten
Rekristallisationszwillinge ausbilden. Diese zeichnen sich, wie in Abbildung 14 b) schematisch
dargestellt, durch charakteristisch gerade Korngrenzen aus [20]. Die Entstehung von Rekristal-
lisationszwillingen ist nicht mit einem mechanischen Schervorgang verbunden. Im Gegensatz
zu den Verformungszwillingen mussen die Rekristallisationszwillinge den Energieaufwand
durch die Bewegung der Atome nicht reduzieren und zeigen somit einen weniger spitzen Ver-
lauf an den jeweiligen Enden. Die atomistische Anordnung ist bei Verformungszwillingen und
Rekristallisationszwillingen gleich, jedoch ist die Entstehung von Verformungszwillingen be-
dingt durch einen Schervorgang [20]. Bei diesem Vorgang steigt der Weg der Atome mit ihrem
Abstand zur Zwillingsebene wodurch eine Dehnungsenergie entsteht, welche durch die Anord-
nung zu einer linsenartigen Struktur des Zwillings (Abbildung 14 a)) minimiert werden kann.
Fir den TWIP-Effekt sind Verformungszwillinge verantwortlich, jedoch zeigen Werkstoffe,
die eine hohe Tendenz zum TWIP-Effekt haben, auch haufig eine hohe Anzahl an Rekristalli-
sationszwillingen. Des Weiteren wurde in einer Studie gezeigt, dass die Grenzen von Rekris-
tallisationszwillingen starke Rissinitiierungsorte in Fe-Mn-C Stéhlen darstellen und der Riss
sich an diesen Grenzen ausbreitet. Diese Rissinitiierung ist bedingt durch Spannungskonzent-

rationen, die durch Interaktionen von e-Martensit mit Zwillingsgrenzen entstehen [51].
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2.2.2 Verformungsinduzierte martensitische Phasenumwandlung

Wie schon zuvor beschrieben (siehe Abbildung 5) kann ein hoch manganhaltiger TWIP-Stahl
wahrend einer Verformung bei tiefen Temperaturen oder einer Anderung der Legierungszu-
sammensetzung und damit nach Herabsetzung der SFE, verformungsinduzierten Martensit aus-
bilden. Metastabiler Austenit kann verschiedene Arten an martensitischer Phasenumwandlung
zeigen. Grundsétzlich wird zwischen zwei Martensitarten unterschieden, die je nach Legie-
rungszusammensetzung und Temperatur entstehen kénnen. Zum einen der e-Martensit, der eine
hexagonale Gitterstruktur hat und zum anderen der o -Martensit, der eine kubisch-raum-
zentrierte Gitterstruktur besitzt [14, 52].

Der hexagonale e-Martensit bildet sich entlang der vier Oktaederebenen des Austenits, und da-
mit gleichzeitig auf dessen Gleitebenen, in sehr diinnen und eben begrenzten Platten aus. Das
Wachstum des e-Martensits kann durch Zwillingsgrenzen oder auch durch Korngrenzen behin-
dert werden [52]. Durch Anteile des e-Martensits im Gefiige werden zusétzliche Barrieren ge-
gen Versetzungsgleiten gewonnen, somit zeigen diese Werkstoffe eine Steigerung der Festig-
keit [53, 54]. Jedoch wurde auch gezeigt, dass sich e-Martensit nicht nur positiv auf die
Werkstoffeigenschaften auswirkt. Eine martensitische Phasenumwandlung zu e-Martensit kann

zu einer Versprodung des Werkstoffes fuhren [55, 56, 51].

Die Bildung von e-Martensit begunstigt je nach Legierungszusammensetzung zudem die Ent-
stehung von o -Martensit. Besonders untereinander schneidende e-Martensitplatten bilden
Keimstellen fur a”-Martensit. Des Weiteren kdnnen Stéhle mit einer niedrigen SFE, die Zwil-
linge, Stapelfehler und e-Martensit aufweisen, durch Scherung a’-Martensit Keime bilden [57].

Die Umwandlung des Austenits in Martensit kann in unterschiedlicher Weise geschehen. Dabei
kann eine direkte martensitische Phasenumwandlung von y — & oder aber auch von y — a” ge-
schehen. Des Weiteren kann sich der o -Martensit aus dem e-Martensit heraus bilden, so dass
eine Umwandlung von y — ¢ —» a” stattfindet. Aus diesem Grund gibt es zwei Arten von
o’ -Martensit. Zum einen entsteht bei einer direkten Umwandlung des Austenits o -Martensit,
der eine unregelméaRige, flachenhafte Form besitzt. Zum anderen kann sich ein sehr feiner
o’ -Martensit zwischen e-Martensitplatten ausbilden. Teilweise konnen diese beiden a”"-Marten-

sitarten nicht voneinander unterschieden werden [52].

Die Triebkraft, die zur Bildung von e-Martensit notwendig ist, ist um ein vielfaches geringer,
als die Triebkraft, die fur die Bildung von a”-Martensit noétig ist. Unter diesem Aspekt findet

eine Umwandlung in o”-Martensit erst bei tieferen Temperaturen statt. Die martensitische Pha-
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senumwandlung aus dem Austenit heraus kann spannungs- bzw. verformungsinduziert ablau-
fen. Die Spannung fur die Bildung von Martensit ist dabei abhéngig von der Temperatur sowie
von der Legierungszusammensetzung des Werkstoffes. Sie nimmt mit sinkender Temperatur
bei der Verformung ab. Unterschieden wird der spannungsinduzierte Martensit von dem ver-
formungsinduzierten Martensit tiber die notwendige Spannung in Bezug auf den Ubergang von
elastischer zu plastischer Verformung des Werkstoffes. Im elastischen Bereich spricht man von
spannungsinduziertem Martensit, wohingegen im plastischen Bereich von verformungsindu-

ziertem Martensit gesprochen wird [52].

2.2.3 Verfestigung durch Versetzungsgleiten

Ein weiterer wichtiger Aspekt fir die mechanischen Eigenschaften von metallischen Werkstof-
fen ist die Verfestigung durch Versetzungsgleiten oder Eigenschaftsdnderung durch eine spe-
zielle Anordnung von Versetzungen wie zum Beispiel eine lokale Anh&ufung von Versetzun-
gen in einer zellartigen Struktur. VVor allem aber durch Interaktionen von Versetzungen mit
anderen mikrostrukturellen Defekten, die als Hindernisse fiir die Bewegung von Versetzungen
wirken konnen, ist das Werkstoffverhalten unter einer monotonen oder zyklischen Beanspru-

chung bestimmt.

Als maligebliches Hindernis fur Versetzungsbewegungen zahlen in hoch manganhaltigen Stéh-
len Korngrenzen, Lomer-Cottrell-Versetzungen, Phasengrenzen und Zwillingsgrenzen. Die
hohe Dehnbarkeit eines hoch manganhaltigen TWIP-Stahls liegt in der Interaktion der Verset-
zungen mit verschiedenen Barrieren begriindet. D. h. bei einer plastischen Verformung eines
TWIP-Stahls wird die Versetzungsbewegung im Werkstoff durch die zunehmende Dichte an
Zwillingsgrenzen behindert und dadurch eine starke Kaltverfestigung induziert. Des Weiteren
ist die Hohe der Versetzungsverfestigung maRgeblich von der Korngroflie des Werkstoffes ab-
héngig. Die FlieRspannung o, ab der die plastische Verformung einsetzt, kann durch die fol-

gende Gleichung beschrieben werden [58]:

O-F=O-0+C1"\/N+C_Z (13)

Vd

Die Gleichung kann in drei Terme unterteilt werden. Die Spannung o, wird benétigt, damit
sich Versetzungen in einem Werkstoff bewegen. Der zweite Term der Gleichung (c; - vVN) mit
der Versetzungsdichte N beschreibt die Behinderung durch bereits im Werkstoff vorhandenen

Versetzungen. Der letzte Term beriicksichtigt die mittlere KorngrolRe d des Werkstoffes, diese
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Beziehung wird Hall-Petch Beziehung genannt [58]. Bei einer Verformung des TWIP-Stahls
findet eine stetige Kornfeinung durch die Zwillingsbildung statt, so dass bei diesen Werkstoffen

ein dynamischer Hall-Petch-Effekt vorhanden ist.

In den Arbeiten von Allain et al. [47] und Bouaziz et al. [48] werden Zusammenhange zwischen
der Korngrolie, Waldversetzung und Zwillingen dargestellt. Zundchst haben Bouaziz et al. die
Verfestigung in einem TWIP-Stahl betrachtet, die durch die Behinderung der Bewegung von
Versetzungen durch Waldversetzungen, Zwillinge und Korngrenzen auftritt. Dieser Zusam-
menhang wird durch die folgende Gleichung beschrieben [48]:

i=a itk (14)
Der Laufweg der Versetzungen wird mit A angegeben und t ist der mittlere Abstand zwischen
den Zwillingen. Der letzte Term mit einer Konstante k stellt eine Proportionalitat zu dem Ab-

stand der Waldversetzungen dar.

Der mittlere Abstand zwischen Zwillingen kann durch eine modifizierte Fullman-Beziehung

beschrieben werden [47]:

t=—L (15)

t ni-ei(1-F)

Die durchschnittliche Anzahl an Mikrozwillingen in einem Stapel wird mit n; und die mittlere
Dicke eines Zwillings mit e; angegeben. Durch die Konstante f; wird die dynamische Erholung
der Mikrostruktur berticksichtigt und F ist der Volumenanteil der Zwillinge im Gefuige. Werden
die beiden vorigen Gleichungen zusammengefiihrt, kann eine Funktion flr den mittleren freien

Laufweg der Versetzungen beschrieben werden:
11, fi :
A d + ni-ei(1-F) tk \/5 (16)

Durch ein weiteres Zusammenfihren mit Gleichung 11 wird eine Verknupfung von A mit der
kinematischen Betrachtung aus dem Abschnitt: “Kinetische Betrachtung der Zwillingsbildung™

erzeugt:

fi
% - %+ e(‘}”'g) . (ei-ni) tk- \/; (17)
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2.3 Grundlagen der Werkstoffermidung

Das Verstandnis uber das Ermudungsverhalten metallischer Werkstoffe spielt bei der Konstruk-
tion bzw. Berechnung von technischen Bauteilen, besonders bei einer hohen Sicherheitsrele-
vanz, eine entscheidende Rolle. Unter dem Begriff “Ermiidung™ versteht man im Allgemeinen
eine durch zyklische Spannung oder Dehnung induzierte Schadigungsentwicklung in (metalli-
schen) Werkstoffen. Das Ermudungsverhalten besitzt einen hohen Stellenwert, da zumeist die
im Betrieb befindlichen Bauteile nicht allein eine monotone Belastung erfahren sondern auch
mit einer zyklischen Belastung beaufschlagt sind. Zudem ist bekannt, dass die Schadigungsent-
wicklung in zyklisch belasteten Bauteilen weit unterhalb der Streckgrenze des Materials begin-
nen kann und zum kompletten Versagen eines Bauteils fiihren kann. Je nach erreichter Zyklen-
zahl Ng bei einer bestimmten Belastung wird bei einer Ermidungsbeanspruchung zwischen
Low-Cycle Fatigue (LCF), High-Cycle Fatigue (HCF) und Very-High-Cycle Fatigue (VHCF)
unterschieden. In den einzelnen Bereichen liegen unterschiedlich hohe plastische Dehnungs-
schwingbreiten Agp bei verschieden hohen Spannungsschwingbreiten Ac vor. Im LCF-Bereich
sind durch die relativ hohen Spannungsamplituden Ac/2 und einer hohen plastische Dehnung
niedrige Lebensdauern (niedrige Zyklenzahl) zu erwarten wohingegen im HCF-Bereich durch
eine niedrigere Belastung eine geringere plastische Dehnung vorliegt [59]. Der Zusammenhang
zwischen plastischer Dehnungsamplitude und Zyklenzahl kann fiir den LCF-Bereich nach
Coffin und Manson dargestellt werden. Diese definierten schon in den Jahren 1953 (Manson)
und 1954 (Coffin), dass die plastische Dehnungsamplitude As,,; /2 eine bestimmende Kenn-
grolRe fir die Lebensdauer ist [59, 60, 61]. In der vorliegenden Arbeit werden Untersuchungen
des Ermudungsverhaltens nur im LCF-Bereich durchgefuhrt und ausgewertet.

Ac/2 -

>
m
Ao

\ 4

a) b)

Abbildung 15: a) wechselnde Spannung Uber die Zeit, b) resultierende Spannung-Dehnung-Hysterese
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In Abbildung 15 a) ist eine sinusformige zyklische Belastung (spannungsgeregelt) Gber der Zeit
t aufgetragen. Die Ober- bzw. Unterspannungen sind in dieser schematischen Darstellung mit
omax Und omin gekennzeichnet. Mit Hilfe dieser Werte kann eine eventuell vorliegende Mit-
telspannung (om = (omax + omin)/2), die wéhrend der Ermidung bedingt durch mikrostrukturelle
Anderungen im Werkstoff vorliegt oder sich entwickelt, berechnet werden. Eine Spannung-
Dehnung-Hysterese, resultierend aus einer zyklischen Belastung, ist in Abbildung 15 b) darge-
stellt. Wichtige Kennwerte sind in der Spannung-Dehnung-Hysterese schematisch zugeordnet,
hier ist eine eindeutige Charakterisierung eines Belastungszyklus mdglich. Jedoch ist eine Be-
trachtung der Kennwerte Uber eine Vielzahl an Zyklen im LCF-Bereich aufwendig. Aus diesem
Grund werden bestimmte Kennwerte der Spannung-Dehnung-Hysterese in Form von Wechsel-
verformungskurven aufgetragen. In Abbildung 16 ist eine Wechselverformungskurve schema-
tisch dargestellt. Wird der Versuch mit einer konstanten Gesamtdehnung durchgefiihrt, kdnnen
auf der Ordinate die Spannungsamplitude Ac/2 oder die plastische Dehnungsamplitude Agpi/2
uber der Zyklenzahl N aufgetragen werden. Diese Auftragung der Daten erméglicht es die Ant-
wort des Materials, welches eine zyklische Belastung erfahrt, zu charakterisieren und mit an-
deren Zustanden zu vergleichen. Die Wechselverformungskurven werden dazu in drei verschie-
den Bereiche unterteilt. Zu Beginn ist der erste Bereich durch eine Wechselverfestigung oder
Wechselentfestigung charakterisiert. Dieses wird als transientes Verhalten bezeichnet. Bei einer
Entfestigung des Materials kann eine Abnahme der Spannungsamplitude beobachtet werden
(Abbildung 16). Dieses Verhalten ist stark von der VVorgeschichte des untersuchten Werkstoffes
abhéngig. Eine Wechselentfestigung kann z.B. durch den Abbau von inneren Spannungen be-
griindet sein. Im folgenden Bereich stellt sich zumeist ein Sattigungszustand, gekennzeichnet
durch ein Plateau, ein. Auch in diesem Bereich ist jedoch die Antwort des Materials auf eine
zyklische Belastung von der mikrostrukturellen Entwicklung abhéngig. Neben der Séttigung
des Materials kann auch eine Entfestigung oder Verfestigung des Materials vorliegen. Der letzte
und dritte Bereich in der Wechselverformungskurve weist auf das Wachstum eines Ermudungs-
risses wahrend der zyklischen Belastung hin. Unterschieden werden die Wechselverformungs-
kurven hinsichtlich des Materialverhaltens in vorgeschichtenunabhangige und vorgeschichten-
abhangige. Da zumeist die durch eine Vorbehandlung eingebrachte mikrostrukturelle
Veranderung nicht vollstandig wéhrend der zyklischen Belastung abgebaut werden kann wird
in der Regel von vorgeschichtenabhédngigem Wechselverformungsverhalten gesprochen [59].
Dieses Verhalten zeigt sich besonders in der Auspragung der Mittelspannung wéhrend der Er-
muidung, welche bedingt durch Zug- bzw. Durcheigenspannungen im Werkstoff, positive oder

negative Werte annehmen kann. Im Allgemeinen ist zu erwarten, dass sich eine Ermidung im
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Druckschwellbereich positiv auf die Lebensdauer des Werkstoffes auswirkt. Der Einfluss einer

Mittelspannung auf das Ermudungsverhalten von TWIP-Stéhlen wird im spateren Verlauf die-
ser Arbeit ndher erldutert.

DN Verfestigung_

Abbildung 16: Wechselverformungskurven dehnungsgeregelter Versuche, schematische Darstellung der Verfestigung
und Entfestigung
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3  Experimentelle Grundlagen

In diesem Kapitel soll ein Uberblick tiber die untersuchten Werkstoffe hinsichtlich ihrer che-
mischen Zusammensetzungen sowie mikrostrukturellen und mechanischen Eigenschaften im
Anlieferungszustand geschaffen werden. Des Weiteren werden die verwendeten Probengeo-
metrien sowie die jeweiligen Versuchsaufbauten zur VVorbehandlung der Proben bei verschie-
denen Temperaturen erldutert und die fiir diese Arbeit wesentlichen Priifsysteme vorgestellt.

3.1 Charakterisierung der Werkstoffe

Fir Untersuchungen wurden im Rahmen dieser Arbeit die TWIP-Stédhle X-IP™1000 und
X40MnCrAI19-2 verwendet. Im Wesentlichen unterscheiden sich die Werkstoffe in der Menge
des zulegierten Mangans, aber auch in der Herstellung der Halbzeuge. Die grundlegenden Ei-
genschaften der Werkstoffe wurden im Anlieferungszustand untersucht und werden im folgen-

den Abschnitt zusammenfassend dargestellt.

3.1.1 X-IP™1000

Von der Benteler Automobiltechnik GmbH wurde als Untersuchungsmaterial im Rahmen die-
ser Arbeit der X-IP™21000 zur Verfiigung gestellt. Das Kirzel X-1P™ steht dabei fir EXtremly
Induced Plasticity in Anlehnung an den Verformungsmechanismus der dehnungsinduzierten
Zwillingsbildung. Die Angefligte “1000 gibt die Mindestzugfestigkeit des TWIP-Stahls in
MPa an. Der Stahl wurde thermomechanisch von der Firma Arcelor Mittal hergestellt und mit
einer Blechdicke von 1,6 mm angeliefert. Weitere Angaben zum Herstellungsprozess des

TWIP-Stahls wurden von Arcelor Mittal nicht zur Verfligung gestellt.

Die chemische Zusammensetzung des X-1P™1000 wurde mittels Funkenspektrometer ermittelt
und ist in Tabelle 2 zusammengefasst. Das Hauptlegierungselement ist mit 22,36 Ma.-% Man-
gan. Dadurch ist als Hauptverformungsmechanismus, neben dem Gleiten von Versetzungen,
die Zwillingsbildung bei einer plastischen Verformung zu erwarten. Die Legierungselemente
Kohlenstoff, Vanadium, Chrom und Silizium verbessern die Zug- und Verschlei3festigkeit des
Stahls.
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Tabelle 2: Chemische Zusammensetzung des X-1P™1000 [12]

Element Mn C V Cr Si Fe

Ma.-% 22,36 0,6 0,25 0,20 0,25 Rest

In Abbildung 17 a) sind die Ergebnisse der Lichtmikroskopischen und b) der Elektronenmik-
roskopischen Untersuchung des X-IP™1000 im Anlieferungszustand dargestellt. Zudem zeigt
Abbildung 17 c) die Textur des Materials im Anlieferungszustand. Die Probenoberflache wurde
fur die Charakterisierung im Ausgangszustand zundchst mechanisch stufenweise mit Schleif-
mitteln bis zu einer Kérnung von 4000 geschliffen und anschlieBend mit einer 3 um Dia-
mantsuspension und 0,1 um Abschlusspolitur prapariert. Flr eine Betrachtung der Probenober-
flache mit einem Lichtmikroskop wurde die Oberflache mit einer 0,3 %-igen alkoholischen
Salpetersdure fiir 10 s geatzt. Fir die Durchfuhrung von kristallographischen Untersuchungen
ist es notwendig, die zuvor mechanisch bearbeitete Schicht abzutragen um eine hohe Oberfla-
chenqualitét, d. h. vor allem einen verformungsfreien Zustand, zu erreichen. Dieses wurde mit-

tels Elektropolieren mit einer 5 %-igen Perchlorséure bei - 30 °C erreicht.

Durch lichtmikroskopische und elektronenmikroskopische Untersuchungen des Anlieferungs-
zustandes (Abbildung 17 a) und b)) wurde eine durchschnittliche KorngréRe von 3 —5 um er-
mittelt. Die Farbgebung in Abbildung 17 b) ist entsprechend des daneben liegenden Stan-
darddreiecks gewahlt. Teilweise konnten “breite” Zwillinge, wie beispielhaft in Abbildung
17 b) durch einen schwarzen Pfeil gekennzeichnet, in den Kdérner detektiert werden. Bei diesen
Zwillingen handelt es sich nicht um mechanisch induzierte Zwillinge sondern um Rekristalli-

sationszwillinge, die bedingt durch den Herstellungsprozess entstanden sind.

Um einen Uberblick tber die dominierenden Orientierungen der Kristallite im Anlieferungszu-
stand des X-IP™1000 zu bekommen wurden Messungen an der Probenoberflache mittels
EBSD durchgefuhrt. Abbildung 17 c) zeigt die Auswertung der Ergebnisse in inversen Polfi-
guren. Die inverse Polfigur in [010]- Richtung stellt die Orientierung der Kérner in Walzrich-
tung des Werkstoffes dar. Die Verteilung quer zur Walzrichtung wird in der inversen Polfigur
in [100]- Richtung aufgezeigt und in der inversen Polfigur in [001]- Richtung werden die Ori-
entierungen der Korner senkrecht zur Probenoberflache dargestellt. Die dichtest gepackte
Ebene (111) sowie die (001)- Ebene weisen im Ausgangzustand eine erhohte Intensitat in [010]-

Richtung auf. Im Allgemeinen weisen TWIP-Stahle bedingt durch den Herstellungsprozess ein
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Geflige mit einer nur sehr schwachen Texturierung auf. Zu erwarten ist jedoch nach einer plas-
tischen Verformung des Werkstoffes eine deutliche Scharfung der Textur in <111>- Richtung.
Dieses ist verursacht durch die verformungsinduzierte Anderung der Kornorientierung infolge
von Versetzungsgleiten und Bildung von mechanischen Zwillingen primér in <111>- Richtung
[62, 63]. Im Allgemeinen wurde durch verschiedenen Autoren gezeigt, dass die Zwillingsbil-

dung in hoch manganhaltigen Stahlen stark von der Kornorientierung abhangig ist [62,64-67].

[001] [010]

001 101 001 101

max=1.750
1.594
1.452
1.323
1.205
1.098
1.000
0.911
min = 0.406

001 101

Abbildung 17: X-1P™1000 im Ausgangszustand, a) Lichtmikroskopische Aufnahme Uberlagert mit einer EBSD-Ana-
lyse b), ¢) Mikro- Textur-Analyse (EBSD)
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Abbildung 18: Spannungs- Dehnungs- Diagramm: mechanische Eigenschaften von X-1P™21000 im Anlieferungszustand
nach [12]
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Fur eine Charakterisierung der mechanischen Eigenschaften wurde ein monotoner Zugversuch
bei Raumtemperatur fur den X-IP™1000 im Anlieferungszustand durchgefiihrt. Der Versuch
wurde weggeregelt mit 2 mm/min gefahren. Abbildung 18 zeigt das Spannungs- Dehnungs-
Diagramm des X-1P™1000. Der Werkstoff erreicht eine Zugfestigkeit von 1160 MPa, eine
0,2%-Dehngrenze von 580 MPa und eine Bruchdehnung von 52 %. Die hohe Differenz zwi-

schen der 0,2%-Dehngrenze und der Zugfestigkeit verdeutlicht das enorme Verfestigungspo-

tential des Stahls (Streckgrenzenverhéltnis (R;ﬂ) von 0,5).

Abbildung 19: Transmissionselektronenmikroskopische Hellfeldaufnahmen des X-1P™1000 im Anlieferungszustand

Fir eine Analyse der im Anlieferungszustand vorhandenen Mikrostruktur wurde eine TEM-
Untersuchung an einer X-IP™1000 TWIP-Stahl Probe durchgefuhrt. Die Ergebnisse der Un-
tersuchung sind in Abbildung 19 dargestellt. Demnach liegen im Anlieferungszustand eine re-
lativ hohe Versetzungsdichte sowie einige Stapelfehler (Abbildung 19 a) und b)) vor. Im All-
gemeinen wird in dieser Arbeit eine “hohe* oder “niedrige” Versetzungsdichte qualitativ aus
den TEM-Aufnahmen angenommen, da eine Bestimmung der Versetzungsdichte mittels TEM
sehr aufwéndig ist. Zusétzlich zu der hohen Anzahl an Versetzungen konnten breite Rekristal-
lisationszwillinge in einigen Kdrner detektiert werden. Beispielhaft wird dieses in Abbildung

19 b) durch einen Pfeil gekennzeichnet.
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In Abbildung 20 ist eine XRD Phasenanalyse des X-IPT™1000 im Anlieferungszustand, gemes-
sen auf einer polierten Probenoberfléche, dargestellt. Neben den Intensitaten zugehorig zur aus-
tenitischen Phasen konnten keine weiteren Intensitaten detektiert werden. Somit liegt im An-

lieferungszustand ein rein austenitisches Gefuge ohne martensitische Anteile vor.
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Abbildung 20: XRD Phasenanalyse des X-1P™1000 im Anlieferungszustand

3.1.2 X40MnCrAl19-2

Der hoch manganhaltige Stahl X40MnCrAIl19-2 wurde von der Firma Hoesch Hohenlimburg
GmbH hergestellt. Bei diesem Werkstoff handelt es sich im Gegensatz zu dem X-1P™1000 um
eine Warmbandvariante. Die chemische Zusammensetzung des Werkstoffes mit dem Hauptle-
gierungselement Mangan von 19 Ma.-% ist in Tabelle 3 aufgefuhrt. Auch hier wurde durch das
Legierungskonzept ein bei Raumtemperatur stabiles austenitisches Gefiige eingestellt. Als
Hauptverformungsmechanismus ist mechanisch induzierte Zwillingsbildung zu erwarten [68].

Der Stahl wurde mit einer Blechdicke von 3 mm angeliefert.

Tabelle 3: Chemische Zusammensetzung des X40MnCrAI19-2

Element Mn C Al Cr Si Fe

Ma.-% 19,0 0,40 1,0 2,0 0,3 Rest
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In Abbildung 21 a) und b) ist eine Uberlagerung der Ergebnisse der Untersuchungen des
X40MnCrAI19-2 Stahls im Anlieferungszustand mittels Auflicht- und Elektronenmikroskopie
dargestellt. Die Préparation der Probenoberflachen erfolgte wie zuvor fiir den X-IP™1000 be-
schrieben. Lediglich die Dauer der Atzung wurde auf zwei Minuten verlangert. Die Farbgebung
der EBSD- Analyse ist durch das Standarddreieck in Abbildung 21 definiert. Der Unterschied
des X40MnCrAI19-2 zum X-IP™1000 wird schon hier durch die verschiedenen Korngréien
sichtbar. Die durchschnittliche KorngroRe konnte beim X40MnCrAl19-2 durch mehrere Mes-
sungen mittels EBSD auf 20 um gemittelt werden. Schwarze Pfeile in Abbildung 21 b) verwei-
sen auf einige “breite* Zwillinge. Auch hier handelt es sich um Rekristallisationszwillinge.

Weiterhin wurde mit EBSD-Analysen die im Anlieferungszustand vorliegenden Orientierun-
gen der Kdrner hinsichtlich einer 6rtlichen Textur untersucht. Die Ergebnisse sind in Abbildung
21 c) dargestellt. Wie schon zuvor bei der Charakterisierung des X-1P™1000 beschrieben wur-
den auch hier die Orientierungen der Korner in Walzrichtung, senkrecht zur Walzrichtung und
senkrecht zur Probenoberflache untersucht und dargestellt. Der X40MnCrAI19-2 weist im An-
lieferungszustand in der (111)- Ebene keine Textur in [010]- Richtung auf. Jedoch kann eine
leichte Textur der (227)- Ebene in [010]- Richtung detektiert werden. Diese Textur Analyse
mittels EBSD bezieht sich jedoch nur, wie auch bei der Untersuchung des X-1P™1000, auf eine
geringe Flache. Fur eine genauere Betrachtung ware eine Untersuchung der Textur mittels XRD
sinnvoll, welches im Rahmen dieser Arbeit nicht durchgefuhrt wurde. Aus diesem Grund findet

eine weitere Betrachtung der Textur im Laufe dieser Arbeit nicht statt.

[010] c)
111

001 101

max=2.031
1.805
1.604
1.425
1.266
1125
1.000
0.889
min=0.399

001 101

Abbildung 21: X40MnCrAI19-2 im Anlieferungszustand, a) Lichtmikroskopische Aufnahme Uberlagert mit einer
EBSD-Analyse b), ) Mikro- Textur- Analyse (EBSD)
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Abbildung 22: Spannungs- Dehnungs- Diagramm: mechanische Eigenschaften von X40MnCrAIl19-2 im Anlieferungs-
zustand

Auch dieser Werkstoff wurde im Anlieferungszustand auf seine mechanischen Eigenschaften
durch monotone Zugversuche bei Raumtemperatur untersucht (Abbildung 22). Die 0,2%-Dehn-
grenze des X40MnCrAI19-2 ist mit etwa 400 MPa vergleichsweise gering. Jedoch weist auch
dieser Stahl ein enormes Verfestigungspotential auf und erreicht eine Zugfestigkeit von etwa
850 MPa bei einer Bruchdehnung von etwa 55 %. Das Streckgrenzenverhaltnis des
X40MnCrAI19-2 ist mit 0,47 geringflgig geringer als beim X-1P™1000 (0,5).

Die Bestimmung der vorliegenden Mikrostruktur wurde weitestgehend mit TEM Untersuchun-
gen untermauert. Abbildung 23 a) zeigt eine Hellfeldaufnahme des X40MnCrAI19-2, die an
einer Probe im Anlieferungszustand aufgenommen wurde. In diesem Zustand lassen sich ledig-
lich einige Rekristallisationszwillinge und wenige ungeordnete Versetzungen detektieren. In
Abbildung 23 b) ist die zugehorige SAD- Aufnahme (selected area diffraction) dargestellt.
Diese weist eindeutig zusatzliche Reflexe zu den Matrixreflexen auf, deren Anordnung auf Re-
kristallisationszwillinge hin deutet. Die in diesem Zustand vorhandene Mikrostruktur weist so-

mit klar auf einen unverformten (warmgewalzten) Zustand des Stahls hin.
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Abbildung 23: Transmissionselektronenmikroskopische Hellfeldaufnahme des X40MnCrAIl19-2 im Anlieferungszu-
stand a) mit zugehdrigen Beugungsreflexen (SAD- Aufnahme) b)
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Abbildung 24: Phasenanalyse des X40MnCrAI19-2 im Anlieferungszustand

Die Analyse der im Anlieferungszustand vorliegenden Phasen ist in Abbildung 24 dargestellt.
Diese wurde mit einem Rontgendiffraktometer auf einer polierten Probenoberflache durchge-
fiihrt. Deutlich zu erkennen ist, dass neben den fir die austenitische Phase charakteristischen

Intensitaten keine weiteren Intensitaten im Anlieferungszustand vorhanden sind.
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Einordnung der Werkstoffe

In Abbildung 25 ist der Vergleich von Bruchdehnung und Zugfestigkeit verschiedener Stahl-
glten dargestellt. Die in dieser Arbeit untersuchten Werkstoffe wurden zur direkten Einordnung
der mechanischen Eigenschaften in das Diagramm eingefligt. Beide Werkstoffe konnen klar
dem Bereich der hoch manganhaltigen TWIP- und TRIP-Stéhle zugeordnet werden.
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Abbildung 25: Vergleich von Bruchdehnung und Zugfestigkeit verschiedener Stahlgiiten aus Abbildung 2 ergénzt um
die Einordnung der Werkstoffe X-1P™21000 und X40MnCrAIl19-2

An dieser Stelle soll ein Vergleich der in dieser Arbeit untersuchten TWIP-Stéahle mit TWIP-
Stahlen aus der Literatur dargestellt werden. Zhang et al. untersuchten einen warmgewalzten
Fe-24Mn-0,45C-0,23Si TWIP-Stahl und verglichen diesen mit kaltgewalzten TWIP-Stéhlen
[8]. Der warmgewalzte TWIP-Stahl erreichte im monotonen Zugversuch eine Zugfestigkeit von
1050 MPa bei einer Bruchdehnung von 60 %, wohingegen ein kaltgewalzter TWIP-Stahl (Fe-
25Mn-3Al-3Si) nur eine Zugfestigkeit von 650 MPa, aber eine enorm Bruchdehnung von 95 %
aufweist [69]. Die unterschiedlichen mechanischen Eigenschaften bei einer monotonen Belas-
tung sind nicht allein durch den Herstellungsprozess begriindet, sondern vielmehr durch die
unterschiedliche Legierungszusammensetzung. Kohlenstoff hat einen wesentlich hoheren Ef-
fekt auf die Mischkristallverfestigung als Silizium oder Aluminium, aus diesem Grund erreicht
der warmgewalzte TWIP-Stahl eine hohere Festigkeit, jedoch eine geringere Bruchdehnung als

der kaltgewalzte [8].



38 Experimentelle Methoden

Auch der Sudkoreanische Stahlhersteller Posco hat einen TWIP-Stahl fiir den Einsatz als hoch-
festen Leichtbauwerkstoff in der Automobilindustrie entwickelt. Kwon stellte im Jahr 2011 ei-
nen TWIP-Stahl (980TWIP) vor, der eine Zugfestigkeit von 990 MPa und eine Bruchdehnung
von 63 % erreicht. Diese besonderen mechanischen Eigenschaften wurden durch eine gezielte
Einstellung der Stapelfehlerenergie durch das Zulegieren von Aluminium und der damit resul-
tierenden Zwillingsaktivitét erreicht [4]. Zudem legiert Posco Aluminium hinzu, um die Was-
serstoffversprodung in dem 980TWIP zu unterdriicken [70].

Die Salzgitter Flachstahl GmbH entwickelte die HSD (High Strength and Ductility) Stahle. Bei
diesen Stahlen handelt es sich um austenitische hoch manganhaltige Stahle, die mit Aluminium
und Silizium legiert sind. Die Zugfestigkeit des HSD®600 betragt etwa 1000 MPa bei einer
Bruchdehnung von 50 % und der HSD®900 erreicht eine Zugfestigkeit von 1150 MPa jedoch
eine etwas geringere Bruchdehnung von 30 %. Beide Stahle bieten durch ihre geringe Dichte
(7,4 kg/dm3) hervorragendes Potential fiir den Einsatz im Leichtbau [71].

Die unterschiedlichen Legierungskonzepte, sowie verschiedenen VVorbehandlungen und Unter-
suchungsmethodiken der zuvor aufgezeigten TWIP-Stahle und deren unterschiedliche Eigen-
schaften, zeigen, dass eine Vergleichbarkeit nur eingeschrankt moglich ist. Aus diesem Grund
lag die Motivation dieser Arbeit in der Untersuchung von nur zwei Legierungskonzepten, an
denen jeweils die “gleichen” Versuche durchgefiihrt wurden. Somit konnte jeweils die Rolle

der jeweiligen Einflisse bewertet werden.
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3.2 Versuchsdurchfihrung

In diesem Kapitel soll Aufschluss dariiber gegeben werden, wie die Vorbehandlungen der ver-
schiedenen Probenzustande durchgefiihrt wurde. Zundchst wird die Versuchsdurchfiihrung bei
hohen Temperaturen erldutert, anschlieend wird kurz auf die Versuchsfiihrung bei Raumtem-
peratur (25 °C) eingegangen und abschlieRend die VVorbehandlung der Proben bei tiefen Tem-
peraturen erklart.

Verformung bei hohen Temperaturen

H
H
-~ 3

Abbildung 26: Versuchsaufbau zur Verformung bei hohen Temperaturen

Fir die Vorbehandlung der Proben, die bei hohen Temperaturen verformt wurden, ist in Abbil-
dung 26 der Versuchsaufbau dargestellt. In der Mitte der Prifmaschine ist die Flachzugprobe
(siehe Abbildung 29 a)) parallel zur Belastungsachse mit Flachspannfutter fixiert. Mit der Hilfe
von zwei Heil3luftgeblasen (Steinel HG2310 LCD) wurden konvektiv Temperaturen wéhrend
der Verformung der Zugprobe von 200 °C und 400 °C eingestellt. Die Temperatur wurde vor
der Versuchsdurchfiihrung mit mehreren Thermoelementen, die gleichmaRig auf der Messlange
einer Testzugprobe verteilt wurden, Uberpriift und somit kalibriert. Die Temperatur konnte di-
rekt tber die Thermoelementmessgeréte (Fluke 52 Serie 2) abgelesen werden. Als weitere Ein-

richtung zur Temperaturkalibrierung diente eine Warmebildkamera (Infratec VarioCAM hr
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head). Durch diese Kombination von Thermoelementen und Warmebildkamera konnte eine de-
finierte Zone der Messléange bestimmt werden, in der eine homogene Temperaturverteilung
vorhanden war und auch wéhrend der Verformung konstant blieb. Die Anordnung der Heil3-
luftgeblase, die in Abbildung 26 zu erkennen ist (versetzt zueinander), stellte sich als am besten
geeignet heraus. Vor der Verformung der Zugproben wurde jeweils nach dem Einschalten der
HeilRluftgeblase eine bestimmte Zeit gewartet. Durch diese Wartezeit wurde sichergestellt, dass
die Temperatur Uber die Warmeleitung im Werkstoff homogen in der Messlange der Zugprobe
verteilt war. Die jeweiligen Wartezeiten fur den X40MnCrAI19-2 und X-IP™1000 waren be-
dingt durch die unterschiedlichen Blechdicken verschieden und lagen im Falle des
X40MnCrAlI19-2 bei 10 min und im Falle des X-IP™1000 bei 7 min. Nach der Wartezeit konn-
ten die Verformungen, d. h. definierte Grade an Zugverformung, bei den jeweiligen Tempera-
turen gezielt eingestellt werden. Die Bestimmung der Dehnung in der Messléange der Zugprobe
nach der Verformung erfolgte durch das Ausmessen von Markierungslinien, die vor der Ver-
formung der Probe auf die Messlange aufgebracht wurden. Die Verwendung eines Extensome-
ters war bei dieser Versuchsfuhrung nicht maéglich, da zum einen die konvektive Wéarmelber-
tragung gestort und zum anderen Dehnungen bis zu 45 % mit den vorhandenen Extensometern

nicht aufgezeichnet werden konnten.

Verformung bei Raumtemperatur

Fir die Verformung der Zugproben bei Raumtemperatur waren keine besonderen Aspekte zu
beachten. Auch hier wurde, wie zuvor bei hohen Verformungstemperaturen, zur Ermittlung der
Dehnungen auf ein Extensometer verzichtet und die Dehnungen nach der VVerformung mit der

Hilfe von Markierungslinien ermittelt.

Verformung bei tiefen Temperaturen

Die Vorverformung der beiden TWIP-Stahle bei tiefen Temperaturen wurde mit einem spezi-
ellen Versuchsaufbau durchgefihrt. In Abbildung 27 ist die ZWICK Prifmaschine zu sehen, in
der eine Flachzugprobe zusammen mit einem KihImittelbehalter eingespannt ist. Der KuhImit-
telbeh&lter wurde dazu an der unteren Seite aufgefrast, so dass die Kopfe der Flachzugproben
durchgefuhrt werden konnten. Als Probengeometrie war eine modifizierte Flachzugprobe not-

wendig. Im Abschnitt “Probengeometrie fiir die Vorverformung™ ist die Sonderform fiir die
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Verformung bei tiefen Temperaturen dargestellt. Diese Flachzugprobe wird mit einem verlan-
gerten Probenkopf versehen, welcher im KihImittelbehalter nach oben ausgerichtet war. Die
modifizierte Probengeometrie war notwendig, da eine Verformung der Flachzugprobe eine
hohe Langenanderung Al verursacht. Die Flachzugprobe war in der unteren Durchfuhrung des
KihlImittelbehélters befestigt und abgedichtet, dadurch vollzog sich die L&ngenanderung der
Probe in Richtung der Oberseite des Kuhlmittelbehélters und die Messlange der Flachzugprobe
wanderte stetig aus dem Kuhlmedium heraus. Durch dieses Herauswandern entstand in der
Messlange ein Ubergang von tiefen Temperaturen im Kiihimedium zu weniger tiefen Tempe-
raturen oberhalb des KihImediums. Wie in folgenden Kapiteln dargestellt werden wird, sind
durch diese Temperaturunterschiede unterschiedliche Verformungsmechanismen im TWIP-
Stahl aktiv, wobei der bei tiefen Temperaturen vorliegende Verformungsmechanismus zu ho-
heren Festigkeiten fuhrt als der bei weniger tiefen Temperaturen. Es resultiert der Effekt, dass
die Flachzugproben anschliefend bei weiterer Verformung nur noch im weniger festen Bereich
deformieren, dort einschniiren und versagen. Durch die Verlangerung der Probenkdpfe wird
dieses Verhalten beseitigt. Bedingt durch den grofReren Querschnitt im Vergleich zum Quer-
schnitt der Messlénge, konnen hohere Belastungen ertragen werden. Durch dieses Vorgehen
war sichergestellt, dass die Messlange sich stetig im Kihimedium befand und damit konstant

auf der gewtinschten Temperatur gehalten wurde.

Als Kihlmedium wurde zum einen flissiger Stickstoff (LN2) verwendet. Dieser besitzt unter
Normaldruck eine Temperatur von -196 °C. Der Einbau der Flachzugprobe mit dem KihImit-
telbehélter in die ZWICK Prifmaschine wurde in Kraftregelung durchgefuhrt. Somit war si-
chergestellt, dass die Probe durch die Relativ-Bewegung der Spannbacken keine Belastung er-
fuhr. Des Weiteren wurde durch die Regelung der Prifmaschine wahrend der anféanglichen
Kihlung und damit verbundenen thermischen Dehnung der Flachzugproben die Kraft auf null
gehalten. Da beim Fiillen des fliissigen Stickstoffs in den “warmen® KiihImittelbehilter der
Stickstoff sofort durch den Temperaturunterschied anféangt zu sieden, musste eine gewisse Zeit
gewartet werden, bis die Probe heruntergekuhlt ist. Die Temperaturkalibrierung wurde mit einer

Testzugprobe, die mit Thermoelemente des Typ K versehen war, durchgefihrt.

Als weitere Temperatur unterhalb von RT wurde -100 °C gewéhlt. Diese Temperatur wurde
gewdhlt, da diese sich zwischen den bisherigen Versuchstemperaturen (Raumtemperatur und -
196 °C) befindet. Um -100 °C zu erreichen wurde gekuhlter Ethanol verwendet. Ethanol geht
bei -114 °C in den festen Zustand tber. Dadurch konnte das weiterhin fliissige Ethanol mit der
Hilfe von flissigem Stickstoff in einem weiteren Behalter auf eine Temperatur von -100 °C

gekiihlt werden. AnschlieBend konnte das gekiihlte Ethanol in den Kiihlmittelbeh&lter gefullt



42 Experimentelle Methoden

werden, bis der Behélter bis knapp unterhalb des Randes gefullt war. Zudem wurde erstarrtes
Ethanol in gewissen Mengen zugegeben, sodass die Temperatur wahrend des Versuches kon-
stant gehalten werden konnte. Auch hier war es notwendig eine gewisse Zeit zu warten, bis die
Probe insgesamt konstant auf -100 °C gekdhlt war. Das VVolumen des KihImittelbeh&lters war
grofl3 genug, um eine Erwarmung des Kiihlmittels wahrend der “kurzen® Zeit zur Verformung
der Proben zu verhindern. Uberpriift wurde die Kiihlmitteltemperatur wahrend der Verformung

mit einem im Behélter angebrachtem Thermoelement.

Abbildung 27: Versuchsaufbau zur Verformung bei tiefen Temperaturen

Versuchsablauf

Abbildung 28 zeigt eine schematische Darstellung des Versuchsablaufes bei verschiedenen
Versuchstemperaturen. Die Veranderung der Temperatur (ber die Versuchszeit sowie die An-
derung der Dehnung tber die Zeit werden gegentber gestellt. Zu erkennen ist, dass je nach
Versuchstemperatur eine gewisse Zeit erwarmt bzw. gekihlt und anschlieend die Temperatur
konstant gehalten wurde. Die Verformung zum jeweils gewunschten gqes Wurde nach dem Er-

reichen der Versuchstemperaturen durchgefiihrt.
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Zeit

Abbildung 28: Temperatur- Dehnung- Zeit- Verlauf bei der Vorverformung

Durchfiihrung der Ermiidungsversuche

Die Ermudungsversuche im low cycle fatigue- Bereich (LCF) wurden in Gesamtdehnungsre-
gelung mit einer konstanten Dehnrate von 6 - 10~3s~1 durchgefiihrt. Als Priifmaschine wurde
eine MTS 858 verwendet. Die zyklische Belastung der Ermiidungsproben erfolgte jeweils bei
Raumtemperatur. Um den Einfluss von Biegemomenten zu vermeiden, wurden die Proben mit-
hilfe einer Einspannvorrichtung in Zugrichtung ausgerichtet in die Prifmaschine eingespannt.
Als Gesamtdehnungsamplituden wurden Werte von 0,23 % bis 0,6 % ausgewdhlt. Zur Bestim-
mung der Dehnung wurde ein Miniaturextensometer mit einer Messbasis von 3 mm und einem

Messbereich von +/- 8 % verwendet.

Versuchsplan/ Ubersicht der einzelnen Zustande

In Tabelle 4 sind die einzelnen Zusténde, die im Rahmen dieser Arbeit untersucht wurden, zu-
sammenfassend dargestellt. In der Tabelle sind die Vorbehandlungsparameter des X-1P™1000
und des X40MnCrAl19-2 aufgetragen. Zu jeder Vorbehandlungstemperatur sind die jeweiligen
Verformungsgrade entsprechend der zuvor in einachsigen Zugversuchen ermittelten Dehnungs-
werte gewahlt zugeordnet, wobei jeweils pro Vorbehandlungstemperatur ein hoher sowie ein

mittlerer Verformungsgrad eingestellt wurde. Durch dieses VVorgehen konnte der Einfluss der
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Vorbehandlungstemperatur sowie der Grad der Verformung untersucht werden. Die maximale
Verformung der einzelnen Zustande wurde nicht auf einen Wert fixiert, sondern auf die bei der
jeweiligen Verformungstemperatur erreichbare hohe Dehnung gesetzt. Aus diesem Grund und
um den Lesefluss zu erleichtern wird im Folgenden von “hoher und “mittlerer Verformung
bei den jeweiligen Verformungstemperaturen gesprochen. Der Begriff “hoch® implementiert,
dass ein Wert nahe der jeweiligen Bruchdehnung gewéhlt wurde, “mittel* entsprechend bei

Zugverformungsgraden zwischen einer Dehnung von 0 % und der Bruchdehnung.

Tabelle 4: Ubersicht der einzelnen Probenzustande

Werkstoff Temperatur bef der Verformung [%0]
Verformung [°C]
400 35
400 20
200 45
200 20
25 35
X-1P™1000 25 20
25 0
-196 25
-196 15
-100 25
-100 15
400 35
400 20
200 45
200 20
25 50
X40MnCrAI19-2 25 25
25 0
-196 45
-196 20
-100 45
-100 20
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3.3  Probengeometrien

Fir die monoton und zyklisch durchgefiihrten Versuche wurden aus den vorliegenden Halb-
zeugen mittels Drahterosion verschiedene Probengeometrien gefertigt. Die Entnahme der Pro-

ben wurde jeweils in Walzrichtung der Halbzeuge durchgefiihrt.

Probengeometrie fiir die VVorverformung

80 mm

80 mm
190 mm

R 26

- 35 mm >

a) b)

- 35mm =

Abbildung 29: Probengeometrie der groRen Flachzugproben fiir Vorbehandlungen bei a) Raumtemperatur und ho-
hen Temperaturen, b) bei tiefen Temperaturen

Fir die Vorverformung bei Raumtemperatur und hohen Temperaturen wurden zunachst grof3e
Flachzugproben aus den angelieferten Blechen mittels Drahterosion nach der Geometrie geméR
Abbildung 29 a) entnommen. Diese Probengeometrie stellte sich als sehr gut fiir eine VVorver-
formung der Anlieferungszustande der TWIP-Stéhle heraus, da diese einen grofRen Querschnitt
fiir die spatere Entnahme von mehreren kleinen Proben bietet. Des Weiteren konnte davon aus-
gegangen werden, dass durch die hohe GleichmalRdehnung die Messldngen der Proben nach

den Zugversuchen homogen verformt waren.
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Versuchsbedingt sind die Probenkopfe der groen Flachzugprobe fir die VVorbehandlung bei
tiefen Temperaturen (Abbildung 29 b)) nicht gleichartig aufgebaut. Durch diese Probengeo-
metrie wird ein herauswandern der Messlange aus dem Kuhlmedium wéhrend der Vorverfor-
mung verhindert. Eine genauere Erlauterung ist in Abschnitt 3.2 “Versuchsdurchfiihrung* an-
gefunhrt.

Nach der Vorbehandlung der groRen Flachzugproben auf verschieden hohe Verformungsgrade
bei unterschiedlichen Temperaturen wurden kleine Proben fir die folgenden monotonen und
zyklischen Versuche aus der homogen verformten Messlédnge erodiert (siehe Abbildung 30).
Die Proben wurden jeweils so entnommen, dass die Walzrichtung der Bleche mit der spateren
Belastungsrichtung tbereinstimmte. Der Vorteil der Probenentnahme mithilfe des Drahterodie-
rens liegt zum einem bei der hohen MalRgenauigkeit und zum anderen werden die Proben kaum
mechanisch und thermisch beeinflusst. Somit kann der mikrostrukturelle Zustand nach der Vor-

verformung gehalten und weiterhin untersucht werden.

Abbildung 30: Schematische Darstellung der Entnahme der Proben aus einer vorbehandelten gro3en Flachzugprobe

Probengeometrie/ -praparation fur die monotonen und zyklischen Versuche

In Abbildung 31 ist die Probengeometrie dargestellt, die fir die monotonen und Ermiidungs-
versuche verwendet wurde. Wie zuvor beschrieben, wurden die kleinen sogenannten “Hunde-
knochen®- Proben mithilfe der Drahterosion aus dem gleichmafRig vorbehandelten Bereich ei-
ner grolRen Flachzugprobe herausgeschnitten (Abbildung 30). Der Messbereich einer
“Hundeknochen‘- Proben ist 8 - 3 - x mm? groB, wobei die Dicke x der Probe abhéangig vom

verwendeten Werkstoff und der Vorbehandlung der grofRen Flachzugproben ist. Um den Ein-
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fluss von Kerben an der Probenoberflache zu minimieren, wurden die Proben anschlielend me-
chanisch mit Siliziumkarbid-Nassschleifpapier bis zu einer Kérnung von 4000 (5 pum) stufen-

weise prapariert.
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Abbildung 31: AbmafRe einer kleinen ""Hundeknochen''- Probe

3.4  Prufsysteme und Mikroskopie

Fir die Vorbehandlung der Proben und Untersuchung der mechanischen sowie zyklischen Ei-
genschaften der TWIP-Stahle wurden verschiedene Prufsysteme verwendet. Des Weiteren wur-
den verschiedene Systeme fir mikroskopische und kristallographische Charakterisierungen der
verschiedenen Probenzustéande hinzugezogen. Die dazu verwendeten Systeme werden im Fol-
genden Abschnitt kurz aufgefiihrt, die jeweiligen Funktionsprinzipien werden zumeist als be-

kannt vorausgesetzt.

Prufsysteme

Elektromechanisches Prifsystem

Die Vorverformung der groRen Flachzugproben wurde in einer elektromechanischen Univer-
salprifmaschine vom Typ Zwick 1484 durchgefuhrt. Die Verformungen wurden jeweils in
Wegregelung mit einer Abzugsrate von 2 mm/min vorgenommen. Die Dehnung in der Mess-
lange wurde anhand einer Differenzanderung von zuvor aufgebrachten Markierungen auf der
Oberflache ermittelt. Bedingt durch die hohe maximale Prifkraft von +/- 200 kN sowie das
Probenspannkonzept, welches auf Flachspannfuttern mit einem hohem Spanndruck basiert,

kam diese Priifmaschine zum Einsatz. Ebenso konnten die verschiedenen Versuchsaufbauten,
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die im Abschnitt 3.2 “Versuchsdurchfithrung® ndher erlautert sind, durch den grof3en Arbeits-

raum, den die Prifmaschine bietet, gut umgesetzt werden.
Servohydraulisches Prufsystem

Fir die Bestimmung der monotonen und zyklischen Eigenschaften der gezielt eingestellten ver-
schiedenen Probenzustdnde wurde eine servohydraulische Prifmaschine vom Typ MTS 858
mit einer maximalen Prifkraft von +/- 15 kN eingesetzt. Die Zugversuche und Ermiidungsver-
suche nach den VVorbehandlungen der Proben wurden bei Raumtemperatur und Laborluft durch-
gefuhrt. Lediglich fur die Bestimmung der mechanischen Eigenschaften bei verschiedenen Um-
gebungstemperaturen wurde eine weitere servohydraulische Prifmaschine vom Typ MTS 810,
die eine maximale Prufkraft von 100 kN aufweist, verwendet. Die Abzugsrate betrug bei allen

Zugversuchen jeweils 2 mm/min.

Hartemessungen

Die Hartemessungen wurden mittels eines Mikrohéarteprifers im Vickers-Verfahren durchge-
fihrt. Dazu wurden die zu untersuchenden Proben metallographisch prapariert und jeweils
Messungen entlang des Querschnittes, von der Mitte der Probe bis hin zum Rand, durchgefihrt.
Durch dieses VVorgehen konnten eventuelle Abweichungen der Harte im Querschnitte der Probe

detektiert werden und somit eine qualitative Uberpriifung der Vorbehandlung erfolgen.

Feritscope

Der verformungsinduzierte Martensit in den verschiedenen Probenzustdnden wurde mittels
magnetinduktivem Verfahren bestimmt. Dazu wurde das FERITSCOPE FMP30 der Firma Fi-
scher® verwendet. Bei der Messung wird die Messsonde auf die zu untersuchende Probe auf-
gesetzt. Die Messsonde selbst besitzt eine Erreger- und eine Messspule, welche in der Probe
ein magnetisches Wechselfeld aufbauen und auswerten. Dadurch ist eine Messung der relativen
Permeabilitat moglich und der Gehalt an ferromagnetischen Phasen des Eisens kann bestimmt
werden. Die Permeabilitét selbst ist abhdngig von den in der Probe enthaltenden magnetischen
Phasen. Bei der Messung sind verschiedene Einfllisse wie zum Beispiel die Ausrichtung des
Sondenkopfes zur Probenoberflache und die Messtemperatur zu berlicksichtigen. Durch Kalib-
rierkurven des Geréteherstellers konnen diese Einflusse korrigiert werden. Des Weiteren gibt
es verschiedene EinflussgroRen wie z. b. die Krimmung des Messobjektes, den Randabstand



Experimentelle Methoden 49

der Messstelle, die Dicke des Messobjektes und die Oberflachenrauhigkeit, die das Messergeb-
nis beeinflussen kénnen [72]. Um den Einfluss der Oberflachenrauhigkeit zu minimieren wur-
den die jeweilig zu messenden Probenoberflachen zundchst poliert. Die EinflussgroRRen bei Fer-
ritgehalten < 10 % sind jedoch sehr gering [72]. Die Messtemperatur des FERITSCOPE ist auf
<60 °C begrenzt, aus diesem Grund wurden die einzelnen Messungen bei Raumtemperatur
durchgefuhrt. Das FERITSCOPE wurde vor den Messungen mit 3-Ferrit Kalibriernormalen
abgeglichen. Des Weiteren hat das FERITSCOPE die Mdglichkeit den &-Ferritgehalt oder den
o’ -Martensitgehalt anzuzeigen. Fur die Umrechnung des gemessenen o-Ferritgehaltes in den

o’ -Martensitgehalt gilt: ¢, martensic = 1,7 * 6 — Ferritgehalt [73].

Mikroskopie
Auflichtmikroskopie

Far lichtmikroskopische Aufnahmen kam ein Mikroskop von Zeiss des Typs Axiophot, ausge-
stattet mit einer CCD- Kamera, zum Einsatz. Die Auflichtmikroskopie wurde in dieser Arbeit
hauptsdchlich zur Beurteilung der Probenoberflachen verwendet. Dazu wurden zur Kontrast-
steigerung ausgewahlte Probenoberflachen metallographisch prapariert und mit einer
V2A-Beize geatzt.

Elektronenmikroskopie:
e Transmissionselektronenmikroskopie

Fir die Charakterisierung der Mikrostrukturentwicklung der verschiedenen Probenzustande
hinsichtlich der vorliegenden Verformungsmechanismen und eventuellen Interaktionen wurden
transmissionselektronenmikroskopische Untersuchungen an ausgewahlten Proben durchge-
fihrt. Die Folien wurden dafur aus den jeweils relevanten Bereichen der zu untersuchenden
Proben prapariert. In der vorliegenden Arbeit wurde ein Transmissionselektronenmikroskop
(TEM) CM200/STEM der Firma Philips verwendet. Das TEM hat eine maximale Beschleuni-
gungsspannung von 200 KV und erreicht eine maximale VergroRerung von bis zu 1.000.000.

Als Probenhalter wurde ein Doppelkipphalter verwendet.

Das TEM ermdglicht eine direkte Abbildung der Mikrostruktur bei sehr hohen VergrolRerungen
bzw. Auflésungen. Das TEM gehort zur Durchstrahlungs-Elektronenmikroskopie und bietet
dadurch im Gegensatz zur konventionellen Lichtmikroskopie ein tausendfach héheres Auflo-

sungsvermogen [74, 75, 76]. Ein wesentlicher Nachteil bei der Anwendung des TEM ist die
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aufwéndige Praparation von der Probe bis hin zur durchstrahlbaren Folie. Zudem ist der zu

untersuchende Bereich einer Probe, der “durchstrahlbar® ist, sehr klein.

Wie schon zuvor erwéhnt ist die Praparation der Probe bis hin zu einer Folie mit einem gut und
maoglichst grolRen durchstrahlbaren Bereich sehr aufwandig. Bei der Préparation wurde zu-
néchst ein Plattchen mechanisch auf etwa 70 — 90 um geschliffen und anschlieBend mit einem
Twin-Jet Elektropolier-Apparat TenuPol-5 der Firma Streurs elektrolytisch weiter gediinnt. Als
Elektrolyt wurde eine 5 %ige Perchlorsaure verwendet. Die Qualitét des Diinn-Prozesses hangt
von der Flussrate, der Spannung V, der Probendicke vor dem Diinnen, der Temperatur des
Elektrolyten und der Konzentration des Elektrolyten ab.

e Rasterelektronenmikroskopie

Fir die Untersuchung der kristallographischen Eigenschaften der verschiedenen Zustédnde und
hochaufldsende Untersuchung der Probenoberflachen wurde in dieser Arbeit das Rasterelekt-
ronenmikroskop (REM) XL40 ESEM der Firma Philips verwendet. Das REM wurde mit einer
Wolframkathode bei 20 kV betrieben. Fiir die Ermittlung einer quantitativen Verteilung der
KorngréRen und drtlichen Textur an den Probenoberflachen verfugt das REM (Uber eine Elect-
ron Backscatter Diffraction- Einheit (EBSD, EDAX-TSL). Bei diesem Verfahren wird die Pro-
benoberflache in einem Winkel von 70 ° unter dem einfallenden Primérelektronenstrahl positi-
oniert. Die riickgestreuten und an den Gitterebenen gebeugten Elektronen (Braggsche
Beugung) liefern beim Auftreffen auf den Phosphorschirm das charakteristische Beugungsmus-
ter (Kikuchi-Pattern). Durch eine digitale Auswertung der Kikuchi-Pattern mittels einer Soft-
ware konnen somit einzelne Gitterorientierungen von Messpunkt zu Messpunkt zugeordnet
werden. Um eine moglichst hohe Qualitat einer EBSD- Analyse zu erhalten, wurden die Pro-
benoberflachen zuvor elektrolytisch prapariert. Dadurch wurde eine ebene und verformungs-

freie Probenoberflache erzielt und optimale Bedingungen fiir Beugung geschaffen.

Rontgendiffraktometer

Vor und nach den verschiedenen VVorbehandlungen des Werkstoffes wurden Untersuchungen
mittels des zur Verfugung stehenden Roéntgendiffraktometers X pert Pro der Firma Philips
durchgefuhrt. Dieses System ist mit einer Kupfer Feinstruktur-Rontgenréhre und einer offenen

Eulerwiege sowie einem einfachem Halter ausgestattet. Im Vordergrund der Untersuchung
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stand die Detektion der vorliegenden Phasenanteile bedingt durch die verschiedenen Vorbe-
handlungen der Proben. Dazu wurden die Oberflachen der Proben jeweils mit 4000er Schleif-
papier prapariert. Die Beschleunigungsspannung des Rontgendiffraktometers lag bei 40 kV bei

einem Kathodenstrom vom 50 pA.
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4  Ergebnisse

In diesem Kapitel erfolgt die Darstellung der Ergebnisse, die aus der Untersuchung der beiden
TWIP-Stéhle gewonnen werden konnten. Die Gliederung des Kapitels erfolgt in Abschnitte, in
denen die monotonen Eigenschaften der Stahle wahrend der Vorbehandlung sowie nach der
Vorbehandlung aufgezeigt und mit der Mikrostruktur korreliert werden. Als weiterer Abschnitt
gliedern sich die Ergebnisse der Untersuchung der Eigenschaften einer zyklischen Belastung

an, welche auch die mikrostrukturellen Betrachtungen mit einbeziehen.

4.1  Charakterisierung der monotonen mechanischen Eigenschaften

4.1.1 Einfluss der Temperatur bei einer monotonen Verformung

In diesem Abschnitt werden die mechanischen Eigenschaften des X-IP™1000 und XMn-
CrAl19-2 aufgezeigt, die bei einer monotonen Verformung bei verschiedenen Temperaturen

ermittelt wurden.

X-1P™1000

In Abbildung 32 sind die monotonen Spannungs-Dehnungs-Kurven bei verschiedenen Tempe-
raturen dargestellt. Die einzelnen Proben wurden bei den Temperaturen 200 °C,
400 °C, -100 °C, -196 °C und 25 °C bis zum Bruch belastet. Die mechanischen Eigenschaften
des TWIP-Stahls X-IP™1000 bei einer Verformung bei Raumtemperatur wurden schon zuvor
im Abschnitt 3.1.1 erlautert. Diese Daten dienen einem direkten Vergleich mit den mechani-
schen Eigenschaften bei hohen und tiefen Temperaturen. Im Spannungs-Dehnungs-Diagramm
(Abbildung 32) werden die Unterschiede der mechanischen Eigenschaften bedingt durch den
Einfluss der Temperatur sichtbar. Im Allgemeinen erreicht der X-1IP™1000 bei tiefen Tempe-
raturen eine hohere Festigkeit als er bei einer Verformung bei 25 °C zeigt. Besonders bei einer
Temperatur von -196 °C wéhrend der Verformung wird eine fast doppelt so hohe Streckgrenze
(Rpo,2 = 1000 MPa) erreicht. AnschlieBend verfestigt der Werkstoff stark bis zu einer Zugfes-
tigkeit von 1660 MPa, bricht dann jedoch beim Erreichen der Zugfestigkeit mit einer Bruch-
dehnung von ca. 42 %. Bei einer Verformungstemperatur von -100 °C liegen die erreichbaren
Werte niedriger, die Streckgrenze (Rpo2 = 760 MPa) sowie die Zugfestigkeit (Rm = 1310 MPa)
liegen jedoch wesentlich hoher als bei einer Verformung bei Raumtemperatur. Die erreichte
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Bruchdehnung ist mit 48 % annahernd gleichwertig. In Ubereinstimmung mit Untersuchungen
von Gréalel [14] werden ebenfalls steigende Festigkeiten bei sinkenden Temperaturen beobach-
tet. GréRel gibt als Ursache fur die Entwicklung der Festigkeit sowie der Bruchdehnung mit
einer bei tiefen Temperaturen auftretenden martensitischen Phasenumwandlung von y-Austenit
zu e-Martensit bei gemaRigten tiefen Temperaturen an. Sinken die Temperaturen weiter, tritt
eine weitere martensitische Phasenumwandlung auf (y-Austenit zu o’-Martensit). Die Ergeb-
nisse der mikrostrukturellen Entwicklung nach einer Verformung bei verschiedenen Tempera-

turen werden flr den X-1IP™1000 im Abschnitt 4.1.3 durch TEM-Analysen néher betrachtet.

Spannung [MPa]

200°(

!

Dehnung [%]

Abbildung 32: Spannungs-Dehnungs-Diagramm: mechanische Eigenschaften des X-1P™1000 bei hohen bis tiefen Ver-
formungstemperaturen

Wird der Werkstoff bei einer Temperatur von 200 °C verformt, so erreicht dieser mit 1150 MPa
annahernd die gleiche Zugfestigkeit wie bei einer Verformung bei 25 °C. Die Streckgrenze liegt
mit 550 MPa ebenfalls etwas tiefer, jedoch wird bei dieser Temperatur eine Bruchdehnung von
63 % erreicht. Wird die Temperatur weiter erhoht auf 400 °C nimmt die Zugfestigkeit stark auf
700 MPa und die Streckgrenze auf 450 MPa ab. Auch die Steigung zwischen Streckgrenze und
Zugfestigkeit, die die Verfestigungsrate kennzeichnet, ist im Vergleich zu den anderen Zustan-

den flach. Dieses Verhalten von TWIP-Stahlen bei einer Verformung bei hohen Temperaturen
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wurde in der Literatur von verschiedenen Autoren flr andere TWIP-Guten diskutiert [11, 77,
78, 79]. Die Anderung der mechanischen Eigenschaften ist auf den zugrundeliegenden Verfor-
mungsmechanismus bei hohen Temperaturen zurtickzufiihren. Bei steigenden Temperaturen
nimmt die Verfestigung durch Zwillingsbildung ab und als VVerformungsmechanismus ist allein
Versetzungsgleiten aktiv [11, 14].

Bei einer Betrachtung des Kurvenverlaufes durch eine vergroRerte Darstellung eines Teilberei-
ches in Abbildung 32 der bei 25 °C und bei 200 °C verformten Proben l&sst sich ein unruhiger
Spannungs-Dehnungs-Verlauf bei der Verformung erkennen. Dieser Effekt ist bei TWIP-Sté&h-
len bekannt und wird als dynamische Reckalterung oder auch Portevin-LeChatelier (PLC) Ef-
fekt bezeichnet [69, 80, 81, 82]. Bei diesem Effekt kommt es zu Interaktionen von geldsten
Atomen und Versetzungen, was zu einer Verankerung der Versetzungen fiihren kann. Kohlen-
stoffatome finden bei diesem Effekt eine besondere Betrachtung, da diese sich so schnell wie
Versetzungen bewegen. Die Diffusion der geldsten Atome ist abhéngig von der Temperatur.
Um ein “Losreiflen* einer verankerten Versetzung unter einer Spannungseinwirkung zu ermog-
lichen, steigt die Spannung zunéchst an und nimmt anschlieRend wieder ab [20, 83]. Diese Er-
hoéhung verursacht den ungleichmaRig gezackten Verlauf der Kurve. Der PLC-Effekt tritt in
Kohlenstofffreien austenitischen Stahlen nicht auf, auch in Zustanden mit geringen Stapelfeh-
lerenergien wird er unterdrickt [11]. Des Weiteren kann durch das Zulegieren von Aluminium
die Kohlenstoffaktivitdt und die damit verbundene Verankerungswirkung der Versetzungen
vermindert werden [11, 84-86].

In Abbildung 33 sind die ermittelten Hartewerte, gemessen nach Vickers, nach der jeweiligen
Vorverformung je Verformungstemperatur aufgetragen. Im Vergleich zur Verformung bei
Raumtemperatur lassen sich auch hier wie zuvor im Spannungs-Dehnungs-Diagramm (Abbil-
dung 33) unterschiede erkennen. Die Hartewerte nach der Verformung bei hohen und tiefen
Temperaturen grenzen sich in zwei verschiedene Bereiche ab. Eine Verformung bei tiefen Tem-
peraturen weist, bedingt durch die erhdhte Festigkeit, hohere Hartewerte auf, wohingegen nach
einer Verformung bei hohen Temperaturen weniger hohe Hartewerte ermittelt wurden. Dieses
spiegelt sich in der Festigkeit im Spannungs-Dehnungs-Verhalten in Abbildung 32 wieder.
Auffallend ist jedoch, dass nicht wie erwartet die Steigung der Harte nach einer Verformung
bei -196 °C am hochsten ausféllt, sondern unterhalb der Harte der bei -100 °C verformten Probe
liegt. Diese Ursache liegt in der Mikrostruktur, die in den verschiedenen Zustéanden nach der
Vorbehandlung vorliegt. Dem Eindringen der Diamantpyramide in den Werkstoff wahrend der

Héartemessung stellt die vorliegende Mikrostruktur einen Wiederstand dar, der unterschiedlich
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je nach Vorbehandlung ist. Eine Betrachtung der Abhéangigkeit des technischen Span-
nungs-Dehnungs-Verhalten bei Temperaturen von -196 °C und -110 °C im Vergleich zu Raum-
temperatur ist in Abbildung 34 dargestellt. Dazu wurden Versuche durchgefihrt, bei denen zu-
nachst eine Verformung bei -196 °C bzw. -110 °C vorgenommen wurde, dann wurden die
Proben bei einer bestimmten Verformung auf Raumtemperatur aufgewarmt und weiter bis zum
Bruch verformt. Zu erkennen ist, dass das Spannungs-Dehnungs-Verhalten unabhangig von der
vorherigen Temperatur auf dem Niveau der Spannung-Dehnung bei Raumtemperatur weiter
lauft. Dies zeigt, dass die mikrostrukturelle Entwicklung bei -196 °C und Raumtemperatur an-
n&hernd die gleiche sein muss. Die mikrostrukturellen Untersuchungen mittels TEM nach einer
Verformung bei -196 °C und Raumtemperatur zeigte viele feine Zwillinge und eine hohe Dichte
an Versetzungen ohne Anzeichen von Martensit, dieses wurde durch XRD Messungen bestatigt
[87]. Jedoch ist bei dieser Betrachtung zu beachten, dass der e-Martensit nur in geringen Antei-
len vorhanden sein kann und somit in den kleinen Bereichen, die mit einem TEM untersucht
werden konnen, nicht detektierbar ist. Zudem ist es moglich, dass die Entstehung des e-Mar-

tensit nicht vollstdndig homogen auf der extrem kleinen Skala im TEM verteilt ist.

Des Weiteren ist eine Abnahme der Harte bei hohen Temperaturen zu beobachten. Zunéchst
weisen die Hartewerte nach einer mittleren Verformung von 20 % bei 200 °C und 400 °C die
gleiche Harte auf, grenzen sich aber anschliefend mit steigender Verformung voneinander ab.
Diese unterschiedlichen Hartewerte weisen auf eine stark unterschiedliche Mikrostruktur nach
einer Vorverformung auf hohe Werte bei 200 °C und 400 °C hin.
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Abbildung 33: gemessene Harte ermittelt an verschieden vorbehandelten Proben des X-1P™21000
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Abbildung 34: monotones Spannungs-Dehnungs-Verhalten des X-1P™1000 bei Raumtemperatur, -110 °C

und -196 °C. Die eingefligte Abbildung zeigt die normalisierte Verfestigung (de/dn)/G verglichen mit Hollomon bei
Verformungstemperaturen von -196 °C und Raumtemperatur [87]

Zudem wurde der X-IP™1000 bei hohen Temperaturen von bis zu 400 °C auf eine Abhéngig-
keit der Dehnrate bei der Verformung untersucht [77]. Die Ergebnisse sind in Abbildung 35
dargestellt und verdeutlichen, dass das Material stark von der Dehnrate abhéngig ist. Bei Raum-
temperatur zeigt sich eine negative Dehnratenabhangigkeit, die sich durch héhere Spannungen
bei einer niedrigeren Dehnrate kennzeichnet. Dieser Effekt liegt weit ausgepréagter bei einer
Verformungstemperatur von 200 °C vor. Dieses Verhalten wurde bei mehreren TWIP-Stahl
Guten in der Literatur beobachtet und der dynamischen Reckalterung, die bei diesen Tempera-
turen vorliegt, zugeschrieben [11, 80]. Interaktionen zwischen geldsten Kohlenstoffatomen und
Versetzungen sind Temperaturabhdngig was bestimmte Temperatur/Dehnraten- Kombinatio-
nen einschrankt [11, 80]. Bei einer Verformungstemperatur von 350 °C ist der Unterschied im
Spannungs-Dehnungs-Verhalten nur geringfligig. Oberhalb einer Verformungstemperatur von

350 °C steigen die Spannungen bei einer steigenden Dehnrate.

Die Dehnratenabhangigkeit bei tiefen Temperaturen wurde in dieser Arbeit nicht weiter be-
trachtet. Jedoch zeigt schon die starke Dehnratenabhangigkeit des X-1P™1000 bei Raumtem-
peratur und hohen Temperaturen, dass keine allgemeingltige Aussage Uber den Einfluss der
Temperatur bei einer monotonen Belastung auf die mechanischen Eigenschaften getroffen wer-
den kann und die Dehnrate stets bei einer Anwendung dieses Werkstoffes betrachtet werden

sollte.
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Abbildung 35: monotones Spannungs-Dehnungs-Verhalten des X-1P™1000 bei Raumtemperatur und hohen Tempe-
raturen bis zu 400 °C bei Dehnraten von 10 s und 103 s [77]

X40MnCrAI19-2

Eine monotone Belastung des XMnCrAI19-2 bei verschiedenen Temperaturen ergab die in Ab-
bildung 36 dargestellten Spannungs-Dehnungs-Kurven. Wie schon zuvor der X-1P™1000
zeigte, wird der Einfluss der Temperatur auf die mechanischen Eigenschaften deutlich sichtbar.
Im Allgemeinen erzielt der Werkstoff bei einer monotonen Belastung bei tiefen Temperaturen
hohe Festigkeiten, wohingegen bei hohen Temperaturen die Festigkeiten geringer sind als bei
einer Verformung bei 25 °C. Die Steckgrenze bei einer Verformung bei -196 °C erreicht mit
800 MPa einen doppelt so hohen Wert wie bei einer Verformung bei Raumtemperatur. Ebenso
liegt die Zugfestigkeit mit 1410 MPa um ein vielfaches hoher. Das plotzliche Versagen der
Probe beim Erreichen der maximalen Festigkeit mit einer Bruchdehnung von ca. 42 % konnte
auch schon beim X-1P™1000 beobachtet werden und kann nach GraRel auf eine Séttigung des
verformungsinduzierten Martensits bei tiefen Temperaturen zurlickgefiihrt werden [14]. Bei ei-
ner Verformungstemperatur von -100 °C werden ebenfalls um ein Vielfaches hohere Werte der
Streckgrenze (Rpo,2 =630 MPa) und der Zugfestigkeit (Rm = 1200 MPa) erreicht. Zusatzlich
wird bei dieser Verformungstemperatur ein leichter Anstieg der Bruchdehnung auf ca. 59 %
erreicht. Durch eine Verformung des XMnCrAI19-2 bei erhohten Temperaturen wird eine ge-
ringere Festigkeit erreicht. Die Streckgrenze bei einer Verformungstemperatur von 400 °C
nimmt auf 280 MPa ab. Ebenso kann eine Abnahme der Zugfestigkeit auf 670 MPa beobachtet

werden. Die erreichbare Bruchdehnung ist mit 47 % kleiner als bei einer Verformung bei 25 °C.
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Die Spannungs-Dehnungs-Entwicklung bei einer Verformungstemperatur von 200 °C scheint
lediglich von der Spannungs-Dehnungs-Kurve bei Raumtemperatur ermittelt parallel nach un-
ter verschoben zu sein. Die Bruchdehnung ist nahezu die gleiche, jedoch sind die Streckgrenze
auf 330 MPa und die Zugfestigkeit auf 800 MPa gesunken. Des Weiteren l&sst sich bei der
Betrachtung des Kurvenverlaufes bei einer Verformungstemperatur von 200 °C ein gezackter
Verlauf erkennen. Dieser Aspekt wurde schon zuvor bei der Untersuchung des TWIP-Stahls
X-IP™1000 beobachtet und als Portevin-Le-Chatelier Effekt beschrieben. Durch den geringe-
ren Kohlenstoffgehalt und das Zulegieren von Aluminium, welches die Kohlenstoffaktivitat
noch zusétzlich vermindert, tritt bei dem X40MnCrAI19-2 dieser Effekt nur bei einer Verfor-
mungstemperatur von 200 °C auf. Eine Untersuchung einer Dehnratenabhangigkeit des
X40MnCrAI19-2 bei verschiedenen Temperaturen wurde in dieser Arbeit nicht durchgefihrt.
Zu erwarten ist jedoch durch die &hnliche Temperaturabhéngigkeit der mechanischen Eigen-
schaften ein gleichwertiges Verhalten bei verschiedenen Dehnraten, welches zuvor der
X-1P™1000 zeigte.

Spannung [MPa]

Dehnung [%]

Abbildung 36: Spannungs- Dehnungs- Diagramm: mechanische Eigenschaften des X40MnCrAI19-2 bei hohen bis tiefen
Verformungstemperaturen nach [88]
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Héartewerte nach Vickers wurden nach den Verformungen bei verschiedenen Temperaturen auf-
genommen und in Abbildung 37 aufgetragen. Die gemessene Harte kann in verschiedene Be-
reiche unterteilt werden. Die Hartewerte der bei tiefen Temperaturen verformten Proben liegen
oberhalb der Hartewerte, fur die die bei Raumtemperatur verformten Proben ermittelt wurden,
wohingegen die Hartewerte von bei hohen Temperaturen verformten Proben unterhalb dieses
Niveaus angesiedelt sind. Auch dieser Werkstoff zeigt wie zuvor bei dem X-IP™1000 beo-
bachtet eine geringere Harte bei einer Verformungstemperatur von -196 °C als bei -100 °C trotz
der im Spannungs-Dehnungs-Diagramm (Abbildung 36) erreichten hoheren Festigkeiten. Die-
ses ist auf die Entwicklung der Mikrostruktur nach der Verformung zurtickzuftihren und wird
im Abschnitt 4.1.3 naher betrachtet. Die Hartewerte nach einer Verformung bei hohen Tempe-
raturen liegen unabhangig von der Verformung oder Temperatur auf einem Niveau (Abbildung
37).

Harte HV

100

0 10 20 30 40 50
Verformung [%]
——-100 °C —-196 °C —e—RT 200 —e—400

Abbildung 37: gemessene Harte ermittelt an verschieden vorbehandelten Proben des X40MnCrAl19-2 [88]

Im Allgemeinen lasst die Entwicklung der mechanischen Eigenschaften verschiedene Bereiche
bedingt durch die Verformungstemperatur erkennen, d.h. bei unterschiedlichen Temperaturen
bei der Verformung liegen unterschiedliche aktive Verfestigungsmechanismen vor (vgl. Ab-
schnitt 2.1). Des Weiteren kdnnen auch mehrere Verfestigungsmechanismen zeitgleich vorlie-
gen und miteinander interagieren. Der X-1P™1000 sowie der X40MnCrAI19-2 zeigten ein ahn-
liches Verhalten der mechanischen Eigenschaften, so dass davon auszugehen ist, dass in beiden
Werkstoffen die Entwicklung der Mikrostruktur qualitativ annéhernd gleich ist. Um diesen As-
pekt néher zu betrachten, werden im Abschnitt 4.1.3 Analysen der Mikrostruktur vorgenom-

men.
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4.1.2 Mechanische Eigenschaften nach der Vorbehandlung

In diesem Abschnitt wird das Potential des X-IP™1000 und X40MnCrAl19-2 nach den zuvor
betrachteten VVorbehandlungen erléutert. Die Versuche wurden an Proben durchgefihrt, die
mittels Drahterosion den bei verschiedenen Temperaturen vorverformten Materialzustanden
entnommen wurden. Des Weiteren werden nicht nur verschiedene Temperaturen betrachtet,
sondern jeweils auch Zustéande, die einen hohen und mittleren Grad an Vorverformung besitzen.
Die monotonen Zugversuche wurden bei Raumtemperatur mit einer Geschwindigkeit von
2 mm/min durchgefuhrt. Fir einen direkten Vergleich mit dem bei Raumtemperatur verformten

Anlieferungszustand sind die Ergebnisse der entsprechenden Kurven direkt gegeniibergestellt.

X-1P™1000

Abbildung 38 zeigt die Spannungs-Dehnungs-Kurven unter einer monotonen Belastung der
einzelnen vorverformten Zustande. Deutlich zu erkennen ist, dass alle Zusténde ein noch recht
hohes Potential an Restbruchdehnung sowie eine hohe Festigkeit besitzen. Ein Vergleich von
Proben, die eine mittlere Verformung erfahren haben zu Proben, die eine hohe Verformung
erfahren haben zeigt sich der Einfluss aus das Spannungs-Dehnungs-Verhalten wie erwartet
durch niedrigere Streckgrenzen und Zugfestigkeiten jedoch einer héheren Bruchdehnung. Dies
wird durch die weniger starke Verfestigung bei mittleren Verformungsgraden erreicht, sodass
der Werkstoff bei einer weiteren Verformung weiter Verfestigen kann. Bis auf den Zustand
“25 °C /35 %* weisen alle vorbehandelten Proben eine Verfestigung wéhrend der Verformung
auf. Es werden Zugfestigkeiten von 1300 MPa bis 1500 MPa und Streckgrenzen von 1040 MPa
bis 1430 MPa erreicht. Aufféllig ist, dass bei einer Verformung bei Raumtemperatur fast alle
Zustande im Spannungs-Dehnungs-Verlauf einen gezackten Kurvenverlauf aufweisen. Des
Weiteren lésst sich bei nahezu allen Zustanden im Ubergang von elastischer zu plastischer Deh-
nung ein “Uberschwinger erkennen. Beide Phanomene kénnen auf eine (dynamische) Reck-
alterung zurlckgefiihrt werden. Die Auspragung der Alterung ist abhéngig von der Diffusivitat
der geltsten Atome sowie der Legierungszusammensetzung [83]. Des Weiteren kdnnte eine
irreversible Mikrostruktur vorliegen, die zuvor durch eine Verformung bei verschiedenen Tem-
peraturen eingestellt wurde. D.h. bedingt durch die hohe Versetzungsdichte nach einer plasti-
schen Verformung und Interaktionen mit gelésten Atomen sowie die Wechselwirkung mit zu-
vor eingestellten mikrostrukturellen Aspekten konnten verantwortlich fur die Auspragung der

mechanischen Eigenschaften bei Raumtemperatur sein. Auf die mikrostrukturelle Entwicklung
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bedingt durch eine Verformung bei verschiedenen Temperaturen wird im Folgenden der Arbeit

néher eingegangen.
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1000 —e—+400°C / 20%
—e—+400°C / 35%
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196°C / 25%
——-100°C / 15Y
——-100°C / 25%
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Abbildung 38: Spannungs-Dehnungs-Diagramm: monotone mechanische Eigenschaften des X-1P™21000 nach Vorbe-
handlungen bei hohen bis tiefen Temperaturen sowie verschiedenen Héhen an Verformungen

X40MnCrAl19-2

Die Eigenschaften bei einer Verformung bei Raumtemperatur des zuvor verschieden vorbehan-
delten TWIP-Stahl X40MnCrAlI19-2 sind in Abbildung 39 zusammengefasst. Im Allgemeinen
zeigt dieser Werkstoff im Vergleich zum X-IPT™1000 bei fast allen Zustéanden ein recht hohes
Restverformungsvermdgen. Bedingt durch die Hohe der Verformung sind jedoch die Zustande
“-100 °C /45 %", “-196 °C / 45 %" und “25 °C /50 %" bereits an ihre Grenzen gestofl3en und
weisen bei einer weiteren Verformung keine Verfestigung mehr auf, erreichen aber Werte fur
Streckgrenze bzw. Zugfestigkeit im Bereich von 1380 MPa bis 1470 MPa bei einer Bruchdeh-
nung von ca. 9 %. Wie zuvor auch schon der X-IP™1000 zeigte, findet sich bei vielen Zustén-
den im Ubergang von elastischer zu plastischer Dehnung eine kurzzeitige Spannungserhéhung.
Im weiteren Kurvenverlauf wird jedoch ein stetiger Verlauf beobachtet. Diese Legierung
scheint weniger anfallig gegen eine dynamische Reckalterung zu sein. Eine mdgliche Ursache
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konnte der héhere Aluminium Gehalt sein, da dieser die Kohlenstoffaktivitat verringert und
somit den PLC- Effekt unterdriickt [11]. Die geringere Auspragung des PLC-Effektes, wurde
schon zuvor bei einer monotonen Verformung bei verschiedenen Temperaturen beobachtet
(vgl. Abschnitt 4.1.1).

1600
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—e—+400°C / 35%
200
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Abbildung 39: Spannungs-Dehnungs-Diagramm: monotone mechanische Eigenschaften des X40MnCrAlI19-2 nach
Vorbehandlungen bei hohen bis tiefen Temperaturen sowie verschiedenen Héhen an Verformungen

4.1.3 Mikrostrukturelle Entwicklung nach der Vorbehandlung

In diesem Abschnitt wird die mikrostrukturelle Entwicklung nach den jeweiligen VVorbehand-
lungen mit der Hilfe von TEM-Analysen, Feritscope-Messungen und Phasenanalysen aufge-
zeigt. Das Hauptaugenmerk liegt auf der Charakterisierung der Verformungsmechanismen in
den jeweiligen Temperaturbereichen. Dazu wurden TEM-Proben aus der Messlénge der jewei-
ligen Verformungszustande herausprépariert sowie ein weiterer Teil der Messlange fiir eine
Phasenanalyse mittels Rontgendiffraktometer vorbereitet und anschlieBend untersucht. Die Er-
gebnisse der TEM- Untersuchung sowie der Phasenanalyse sind in den folgenden Abbildungen
dargestellt. Des Weiteren wurden Messungen mit einem Feritscope durchgefiihrt um den Anteil
an o’- Martensit in den jeweiligen Probenzustanden in Erganzung zur TEM- Analyse zu analy-

sieren.
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Entwicklung der Mikrostruktur bei Raumtemperatur

X-IP™1000

In Abbildung 40 sind TEM Hellfeldaufnahmen nach verschieden hohen Verformungen, die bei
Raumtemperatur durchgefuhrt wurden, dargestellt. Im Vergleich zum Anlieferungszustand
(Abbildung 19) ist eine stark deformierte Mikrostruktur in beiden verformten Zustanden zu
erkennen. Nach einer Verformung auf eine Gesamtdehnung von 20 % (Abbildung 40 a)) ist
eine hohe Versetzungsdichte und eine deutliche Bildung von Zwillingen in mehreren Systemen
zu erkennen. Zusatzlich lassen sich kleine weil3e Stellen auf der Aufnahme erkennen, hierbei
handelt es sich lediglich um Artefakte vom Diinnprozess. Eine Analyse der Beugungsreflexe
innerhalb eines Korns ergab Austenit mit zusétzlichen Zwillingsreflexen. Bei einer weiteren
Verformung auf eine Gesamtdehnung von 35 % (Abbildung 40) l&sst sich ebenfalls eine hohe
Versetzungsdichte neben einer hohen Anzahl an Zwillingen erkennen. Diese Ergebnisse besta-
tigen die mikrostrukturelle Entwicklung, die von Niendorf et al. [12] nach einer 20 %igen Vor-
verformung des X-IP™1000 detektiert wurde. Des Weiteren wurde eine qualitativ gleiche Ent-
wicklung der Mikrostruktur nach einer Vorverformung bei Raumtemperatur in einem
Fes1Mn2sNie 5Crg s TWIP-Stahl gezeigt [89]. Die hohe Anzahl an Zwillingen und damit verbun-
den eine hohe Anzahl an zusétzlichen Barrieren fiir die Bewegung von Versetzungen kenn-

zeichnet die im Abschnitt 4.1.1 erreichten guten mechanischen Eigenschaften.

20% bei 25°C 35% bei 25°C

Abbildung 40: TEM-Aufnahmen nach verschieden hohen Verformungen bei Raumtemperatur fir den X-1P™21000
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Die Analyse der vorliegenden Phasen nach verschieden hohen Vorverformungen bei Raum-
temperatur ist in Abbildung 41 dargestellt. Die Intensitaten weisen auf eine reine austenitische

Struktur (y- Phase) hin, martensitische Anteile kdnne wie auch schon in der TEM- Analyse

nicht detektiert werden.
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Abbildung 41: Phasenanalysen ermittelt mit einem Rontgendiffraktometer fiir den X-1P™1000 nach einer Verfor-
mung um a) 20 % und b) 35 % bei 25 °C
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X40MnCrAI19-2

Die Ergebnisse der TEM-Analyse des X40MnCrAI19-2 nach einer Verformung um 25 % und
50 % sind in Abbildung 42 dargestellt. Verglichen mit der Ausgangsmikrostruktur im Anliefe-
rungszustand (Abbildung 23) sind nach einer Verformung um 25 % eine hohe Versetzungs-
dichte und eine hohe Anzahl an verformungsinduzierten Zwillingen, die sich in mehreren Sys-
temen ausgebildet haben, zu erkennen. Die weitergehende mikrostrukturelle Entwicklung lasst
sich nach einer Verformung auf eine Gesamtdehnung von 50 % erkennen. Auch hier liegen eine
hohe Versetzungs- und Zwillingsdichte vor, welche durch Interaktionen die hervorragenden
mechanischen Eigenschaften bei Raumtemperatur (vgl. Abbildung 36) ermdglichen.

Abbildung 42: TEM-Aufnahmen nach verschieden hohen Verformungen bei Raumtemperatur fir den
X40MnCrAI19-2

Die Phasenanalysen des X40MnCrAIl19-2 nach einer Verformung bei Raumtemperatur auf eine
Gesamtdehnung von 25 % und 50 % ist in Abbildung 43 dargestellt. Die Intensitdten weisen
nach dieser Vorbehandlung auf eine reine y- Phase hin. Eine martensitische Phase kann bei

einer mittleren sowie hohen Verformung nicht detektiert werden.
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Abbildung 43: Phasenanalysen ermittelt mit einem Réntgendiffraktometer flr den X40MnCrAlI19-2 nach einer Ver-
formung um a) 25 % und b) 50 % bei 25 °C

Entwicklung der Mikrostruktur im Tieftemperaturbereich

X-1P™1000

Die TEM-Untersuchung nach einer Vorbehandlung des X-IP™21000 bei tiefen Temperaturen
zur Analyse der vorhandenen Mikrostruktur wird im Folgenden dargestellt. Die Entwicklung
der Mikrostruktur nach einer Verformung um 15 % bzw. 25 % bei einer Verformungstempera-
tur von -100 °C zeigt Abbildung 44 a) und b) bzw. bei einer Verformungstemperatur
von -196 °C Abbildung 44 c) und d). Im Vergleich zum Anlieferungszustand des X-1P™1000
(vgl. Abbildung 19) ist zunachst eine deutliche Zunahme an Verformungszwillingen nach einer
Verformung bei -100 °C um 15 % und 25 % zu erkennen. Die teilweise vorhandenen hellen
Bereiche, die vor allem in Abbildung 44 b) zu erkennen sind, kdnnen nicht auf mikrostruktu-
relle Ausprégungen zuriickgefiihrt werden, sondern sind durch den Probenpréparationsprozess
entstanden und kennzeichnen lokale Angriffe des Elektrolyten. Eine vergleichsweise &hnliche
Entwicklung der Mikrostruktur kann nach einer Verformung bei einer tieferen Temperatur von

-196 °C nachgewiesen werden. In beiden Verformungszustanden kdnnen zundchst vermehrt
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mechanisch induzierte feine Zwillinge detektiert werden, die durch eine SAD-Aufnahme in
Abbildung 44 c) durch die typische austenitische Zwillingsreflexe nachgewiesen werden. Bei
beiden Verformungstemperaturen ist die Versetzungsdichte ahnlich hoch wie nach einer Ver-

formung bei Raumtemperatur.

15% bei -100°C

15% bei -196°C

Abbildung 44: TEM-Aufnahmen nach verschieden hohen Verformungen bei (a-b) -100 °C und (c-d) -196 °C fiir den
X-1P™1000

Fir eine detailliertere Untersuchung der Mikrostrukturentwicklung nach einer Verformung bei
tiefen Temperaturen wurden eine vergrofRerte Aufnahme (Abbildung 45 a)) und zugehorig eine
SAD-Aufnahme (Abbildung 45 b)) mittels TEM aufgenommen. Die Analyse wurde an einer
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Probe durchgefuhrt, die bei einer Temperatur von -100 °C um 15 % verformt wurde. Die zu-
sétzlich zur austenitischen Matrix vorhandenen Reflexe zeigen im untersuchten Bereich der
Probe Zwillinge und auch e-Martensit. D.h. zusétzlich zum Verformungsmechanismus Zwil-
lingsbildung hat bei der Verformung des X-IP™1000 eine martensitische Phasenumwandlung
von y zu e-Martensit stattgefunden. Um eine eindeutige Zuordnung der Zusatzreflexe in der
SAD-Aufnahme treffen zu kdnnen, wurden diese ausgewertet und zusatzlich schematisch in
Abbildung 45 c) aufgetragen. Die Verhaltnisse der Abstande der Punkte wurden mit der Hilfe
des Ansatzes nach [90] ausgewertet, so dass eine eindeutige Zuordnung der Beugungspunkte
zu kfz, krz und hdp getroffen werden konnte. Die Zuordnung der Beugungspunkte wurde in der
schematischen Darstellung anhand von Symbolen durchgefihrt. Das Symbol o kennzeichnet
die Beugungspunkte der austenitischen Matrix (kfz), das Symbol A kennzeichnet die Beugungs-
punkte, die von Zwillingen stammen. Die Beugungspunkte des e-Martensit werden mit dem
Symbol ¢ gekennzeichnet. Die TEM-Untersuchung der Probe ergab keine Anzeichen von
o’ -Martensit, welches eine Messung mittels Feritscope, das ebenfalls keine Anteile an a”-Mar-
tensit zeigte, bestatigt. Flr eine Untersuchung des o -Martensit Gehaltes nach einer Verfor-
mung bei -196 °C wurden ebenfalls Feritscopemessungen durchgefihrt. Auch hier konnten
keine Anzeichen auf o’-Martensit Anteile gefunden werden, so dass eine gleichwertige Ent-

wicklung der Mikrostruktur wie nach einer Verformung bei -100 °C zu erwarten ist.
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Abbildung 45: Nachweis von g- Martensit nach einer Verformung um 15 % bei -100 °C fiir den X-1P™1000, a) TEM-
Hellfeldaufnahme, b) Elektronenbeugungsaufnahme von einem Bereich aus a), schematische Darstellung der Anord-

nung von &- Martensit, Austenit und Zwillingen in c)
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Abbildung 46: Phasenanalysen ermittelt mit einem Rontgendiffraktometer fiir den X-IP™1000 nach einer Verformung
um a) 15 % und b) 25 % bei -100 °C

In Abbildung 46 sind die Ergebnisse einer Phasenanalyse mittels Rontgendiffraktometer nach
einer Verformung um 15 % und 20 % bei einer Temperatur von -100 °C des X-IP™1000 dar-
gestellt. Intensitaten, zugehorig zur y-Matrix, konnen eindeutig zugeordnet werden. Marginale
Anzeichen fur das Vorhandensein von e-Martensit sind zu erkennen, jedoch nicht eindeutig
zuzuordnen. Aus diesem Grund sind die Winkellagen, bei denen Intensitaten von e-Martensit

zu erwarten waren, duch Pfeile gekennzeichnet.

Bei einer Verformung um 15 % oder 25 % bei einer Temperatur von -196 °C sind im Vergleich
zu einer Verformungstemperatur von -100 °C, die Intensitaten des e-Martensit ausgepragter
vorhanden (Abbildung 47). Aus diesem Grund kann davon ausgegangen werden, dass die An-
teile an e-Martensit mit steigender Verformung und/oder sinkender Verformungstemperatur

leicht zunehmen.

Die Phasenanalysen nach einer Verformung bei -100 °C und -196 °C zeigte, wie auch die
TEM-Analyse und Feritscopemessungen zuvor, keine Anteile an o’-Martensit. Somit liegt bei
diesen Verformungstemperaturen als Verformungsmechanismus gleichzeitig das Versetzungs-

gleiten, die Zwillingsbildung und in sehr geringem Male die verformungsinduzierte Phasen-
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umwandlung des Austeniten zu e-Martensit vor. Die mikrostrukturelle Entwicklung in ver-
schiedenen austenitischen Stahlen wurde von diversen Autoren nach einer Verformung unter-
sucht [44, 91-93]. In diesen Studien konnte das gleichzeitige Auftreten von Versetzungsgleiten,
mechanisch induzierter Martensitbildung und Zwillingsbildung nach einer Verformung nach-
gewiesen werden. Durch das gleichzeitige Auftreten der Verfestigungsmechanismen und deren
Interaktionen miteinander konnen hervorragende mechanische Eigenschaften bei einer nach-
traglichen Belastung erreicht werden. Eine Vielzahl an Verformungszwillingen interagieren als
zusatzliche Barrieren fiir das Gleiten von Versetzungen, welches mit der zusétzlich verfestigen-
den Wirkung des e-Martensit die Spannungs-Dehnungs-Kurve nach oben verschiebt (vgl. Ab-
bildung 32).
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Abbildung 47: Phasenanalysen ermittelt mit einem Roéntgendiffraktometer fir den X-IP™1000 nach einer Verfor-
mung um a) 15 % und b) 25 % bei -196 °C

X40MnCrAI19-2

Die Entwicklung der Mikrostruktur nach einer Verformung um 20 % bzw. 45 % bei einer Tem-
peratur von -100 °C bzw. -196 °C des X40MnCrAIl19-2 ist in den folgenden Abbildungen dar-
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gestellt. In Abbildung 48 sind zunichst TEM-Ubersichtsaufnahmen der einzelnen Probenzu-
stdnde nach einer Verformung bei tiefen Temperaturen zu sehen, angefangen mit der Analyse
der Mikrostruktur, die sich durch eine Verformung bei einer Temperatur von -100 °C eingestellt
hat (Abbildung 48 a) und b)). Im Vergleich zum Anlieferungszustand des X40MnCrAl19-2
(vgl. Abbildung 23) zeigt sich eine gestiegene Anzahl an Versetzungen nach einer mittleren
und hohen Verformung. Des Weiteren gibt es Anzeichen, impliziert durch definierte Strukturen
in den TEM-Aufnahmen, flr die Prasenz von o -Martensit und Verformungszwillingen. Eine
genauere Untersuchung durch Detailaufnahmen findet im Folgenden statt.

20% bei -100°C 45% bei -100°C

20% bei -196°C

a - Martensit

Abbildung 48: TEM-Aufnahmen nach verschieden hohen Verformungen bei (a-b) -100 °C und (c-d) -196 °C fiir den
X40MnCrAlI19-2; d) ist aus [88]
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Nach einer Verformung bei einer Temperatur von -196 °C (Abbildung 48 c) und d)) sind deut-
lichere Unterschiede im Vergleich zu den Strukturen nach einer Verformung bei 25 °C in den
TEM-Aufnahmen erkennbar. Ahnlich wie bei einer Verformung, die bei einer Temperatur von
-100 °C durchgefuhrt wurde, ist auch in diesen beiden Verformungszustanden eine hohe Ver-
setzungsdichte in den TEM-Aufnahmen zu erkennen. Des Weiteren lasst sich die Bildung von
Verformungszwillingen im Vergleich zum Anlieferungszustand erkennen. Deutlicher ist jedoch
die Auspragung des a’-Martensit in den TEM-Aufnahmen zu erkennen, welche in Abbildung
48 c) beispielhaft markiert sind. Ein Vergleich der TEM-Aufnahmen nach verschieden hohen
Dehnungen, zeigt, dass die Grolie des o -Martensit von einer Verformung von 20 % zu 45 %
zunimmt (vgl. Abbildung 48 c¢) und d)).

Eine genauere Betrachtung der vorliegenden Mikrostruktur wurde durch Aufnahmen mit einer
hoheren VergroRerung im TEM durchgefihrt. In Abbildung 49 sind TEM-Detailaufnahmen
nach einer Verformung auf eine Gesamtdehnung von 45 % bei einer Verformungstemperatur
von -100 °C dargestellt. Abbildung 49 a) zeigt feine e- Martensitplatten, die in unterschiedlicher
Orientierung vorliegen. Bei einer etwas geringeren VergroRerung (Abbildung 49 b)) ist der -
Martensit noch zu erkennen, jedoch nur noch in einer Orientierung. Dieses kann begrindet
werden Uber die VergroRerung der Aufnahme, da der e- Martensit sehr fein verteilt vorliegt.

Der o- Martensit liegt in diesem Bereich zeilenformig parallel zum &- Martensit vor.

a’- Martensit

-

2
P
!

Abbildung 49: TEM-Detailaufnahmen nach einer Verformung um 45 % bei -100 °C fur den X40MnCrAI19-2

Eine weitere Analyse der mikrostrukturellen Entwicklung nach einer Verformung bei noch tie-

feren Temperaturen des X40MnCrAIl19-2 wurde anhand von SAD-Aufnahmen durchgefihrt.
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Fir diese Analyse wurde eine Probe verwendet, die bei einer Temperatur von -196 °C um 45 %
verformt wurde. Abbildung 50 a) zeigt eine Ubersichtsaufnahme nach der Verformung, auch
hier sind wie schon zuvor betrachtet, eine hohe Versetzungsdichte aber auch Anteile an o’-
Martensit zu erkennen. Des Weiteren konnte durch eine Analyse dieses Probenbereiches e-
Martensit (im unteren Bildbereich durch einen Kreis markiert) nachgewiesen werden. Die zu
diesem Bereich zugehdrige SAD-Aufnahme ist in Abbildung 50 b) dargestellt. In dieser Auf-
nahme kdnnen die Beugungspunkte allgemein zur austenitischen Grundmatrix zugeordnet wer-

den und die zuséatzlichen Beugungspunkte resultieren von Zwillingen oder e-Martensit.

< Zwilling ™.
- \

€ - Martensit
9 b
~<— Austenit

‘ ~
<000

A Zwilling (kfz)
<& € - Martensit (hdp)
O Austenit (kfz)

Abbildung 50: Nachweis von &- Martensit nach einer Verformung um 45 % bei -196 °C fiir den X40MnCrAI19-2, a)
TEM- Hellfeldaufnahme, b) Elektronenbeugungsaufnahme von einem Bereich aus a), schematische Darstellung der
Anordnung von g- Martensit, Austenit und Zwillingen in c)
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Eine detailliertere Zuordnung der Beugungspunkte von Zwillingen, e-Martensit und der auste-
nitischen Grundmatrix wurde schematisch in Abbildung 50 c) aufgetragen. Die Zuordnung der
Beugungspunkte findet durch verschiedene Symbole statt. Das Symbol o kennzeichnet die Beu-
gungspunkte der austenitischen Grundmatrix, die Beugungspunkte des e-Martensit werden dar-
gestellt durch das Symbol ¢ und die Beugungspunkte von Zwillingen werden gekennzeichnet
durch das Symbol A. In diesem untersuchten Bereich kann somit eindeutig das VVorhandensein

von Zwillingen sowie eine martensitische Phasenumwandlung zu e-Martensit nachgewiesen

werden.

(000) ::(— Martensit

' Y
a’- Martensit

< € - Martensit (hdp)

O a’- Martensit (krz)

Abbildung 51: Nachweis von a”- Martensit nach einer Verformung um 45 % bei -196 °C fiir den X40MnCrAI19-2, a)
TEM- Hellfeldaufnahme, b) Elektronenbeugungsaufnahme von einem Bereich aus a), schematische Darstellung der

Anordnung von o’ - Martensit und e- Martensit in c)
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Eine weitere detailliertere Betrachtung eines Bereiches mit o- Martensit nach einer Verfor-
mung um 45 % bei -196 °C des X40MnCrAI19-2 ist in Abbildung 51 dargestellt. In der ver-
grolRerten Aufnahme in Abbildung 51 a) ist hauptséchlich nur o”- Martensit zu erkennen. Die
zugehorigen Beugungspunkte sind in der SAD-Aufnahme in Abbildung 51 b) markiert. Durch
eine Auswertung der Verhaltnisse der Abstdnde der Beugungspunkte konnte o”- Martensit und
e-Martensit nachgewiesen werden. Eine schematische Auftragung der Struktur des e-Martensit
mit dem Symbol ¢ und des a”- Martensit mit dem Symbol o ist in Abbildung 51 c) dargestellt.
Der e-Martensit liegt fein verteilt zwischen dem - Martensit vor, so dass in diesem Bereich
der untersuchten Probe nur verformungsinduzierter Martensit vorhanden ist. Verformungszwil-

linge oder austenitische Strukturen konnten in diesem Bereich nicht detektiert werden.

Eine weitere Analyse fir den Nachweis der vorhandenen Phasen nach einer Verformung bei
tiefen Temperaturen wurde mittels Rontgendiffraktometer durchgefuihrt. Abbildung 52 zeigt
Intensitaten, die nach einer Verformung um 20 % bzw. 45 % bei einer Temperatur von -100 °C
aufgenommen wurden. Zusatzlich zu Intensitaten des Austenits konnten kleine Intensitaten des
e-Martensit in beiden Verformungszustanden detektiert werden. Eine direkte Detektion von o”-
Martensit kann in den XRD-Aufnahmen in Abbildung 52 a) und b) nicht getroffen werden. Die
Intensitaten des o'~ Martensit sind zu gering und liegen zumeist nahe der Intensitdten von vy

oder e-Martensit, so dass diese uberlagert werden.
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Abbildung 52: Phasenanalysen ermittelt mit einem Réntgendiffraktometer fiir den X40MnCrAI19-2 nach einer Ver-
formung um a) 20 % und b) 45 % bei -100 °C

Phasenanalysen nach einer Verformung um 25 % bzw. 45 % bei einer Temperatur von -196 °C
des X40MnCrAl19-2 sind in Abbildung 53 dargestellt. Die Ergebnisse sind ahnlich der Pha-
senanalysen an Proben nach einer Verformung bei -100 °C. Auch hier kann der o~ Martensit
nicht eindeutig nachgewiesen werden, jedoch zeigt sich eine deutlichere Asymmetrie des
{111}, —Peaks nach einer hoheren Verformung bei -196 °C (Abbildung 53 b)), was auf eine
Zunahme an a’- Martensit im Vergleich zu einer mittleren Verformung deutet. Des Weiteren

sind ausgepragte Intensitaten des e-Martensit nach einer mittleren bzw. hohen Verformung de-

tektierbar.
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Abbildung 53: Phasenanalysen ermittelt mit einem Réntgendiffraktometer flir den X40MnCrAI19-2 nach einer Ver-
formung um a) 20 % und b) 45 % bei -196 °C
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Abbildung 54: a’-Martensitanteil nach einer Verformung bei tiefen Temperaturen fiir den X40MnCrAI19-2 nach [88]

Des Weiteren wurden Messungen des a”- Martensitanteils mit einem Feritscope an Proben vor
einer Verformung sowie nach einer Verformung auf verschieden hohe Dehnungen bei einer
Temperatur von -100 °C bzw. -196 °C durchgefiihrt. Die Ergebnisse dieser Messung sind in
Abbildung 54 zusammenfassend dargestellt. Hieraus wird ersichtlich, dass der o’- Martensit

Gehalt in den einzelnen Zustdnden zunéchst mit steigender Verformung progressiv zunimmt.
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Eine Verformungstemperatur von -196 °C zeigt eine deutlich stérkere Bildung von o”- Marten-

sit als eine Verformung bei einer Temperatur von -100 °C.

Entwicklung der Mikrostruktur im Hochtemperaturbereich

X-IP™1000

TEM-Hellfeldaufnahmen des X-IP™1000 nach einer Vorverformung um 20 % bzw. 45 % bei
einer Verformungstemperatur von 200 °C sind in Abbildung 55 dargestellt. Nach einer Verfor-
mung um 20 % l&sst sich im Vergleich zum Anlieferungszustand (Abbildung 19) qualitativ eine
hohere Versetzungsdichte erkennen. Jedoch ist die Anordnung der Versetzungen nicht homo-
gen verteilt, sondern es lassen sich Bereiche erkennen, in denen kaum Versetzungen vorhanden
sind. Andeutungsweise kann hier von einer Bildung von Versetzungszellen gesprochen werden.

Des Weiteren sind nach dieser Vorbehandlung viele Stapelfehler vorhanden.

Eine hdhere Verformung um 45 % bei einer Verformungstemperatur von 200 °C flhrt zur Bil-
dung von Zwillingen (siehe Abbildung 55 b)). Die SAD-Aufnahme in Abbildung 55 b) weist
eindeutig durch die zusétzlichen Reflexe auf Zwillinge hin. Ebenso kann auch nach einer hohen
Verformung wie erwartet eine hohe Versetzungsdichte nachgewiesen werden, wobei die Probe
aber auch teilweise von Versetzungen freie Bereiche aufweist. Stapelfehler konnten bei dieser

hohen Verformung nur in einem geringen Umfang nachgewiesen werden.

Die Untersuchung der Mikrostruktur nach einer Verformung um 20 % bzw. 35 % des X-
IPT™1000 bei einer Temperatur von 400 °C zeigt Unterschiede zu der mikrostrukturellen Ent-
wicklung nach einer Verformung bei einer Temperatur von 200 °C auf. Eine Verformung um
20 % und auch um 35 % bei 400 °C zeigt eine hohe Dichte an Versetzungen, wobei auch Be-
reiche vorkommen, in denen eine geringe Versetzungsdichte vorhanden ist (vgl. Abbildung 56
a) und b)). Mechanisch induzierte Zwillinge konnten in beiden Verformungszustanden nur sehr
selten nachgewiesen werden. Dagegen sind, wie in Abbildung 56 a) im mittleren Korn zu er-
kennen, vermehrt Rekristallisationszwillinge vorhanden. Des Weiteren konnten in beiden Ver-

formungszustéanden sehr feine Stapelfehler nachgewiesen werden.
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20% bei 200°C

45% bei 200°C

Abbildung 55: TEM-Aufnahmen nach verschieden hohen Verformungen bei 200 °C fiir den X-IP™1000

20% bei 400°C

35% bei 400°C

Abbildung 56: TEM-Aufnahmen nach verschieden hohen Verformungen bei 400 °C fiir den X-IP™1000
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Abbildung 57: Phasenanalysen ermittelt mit einem Réntgendiffraktometer fur den X-1P™21000 nach einer Verfor-
mung um a) 45 % bei 200 °C und b) 35 % bei 400 °C

Als weitere Untersuchungsmethode flr einen Nachweis der im Werkstoff vorhandenen Phasen
wurden Rontgendiffraktometermessungen nach einer Verformung um 45 % bei 200 °C und um
35 % bei 400 °C durchgefiihrt. Die Ergebnisse sind in Abbildung 57 dargestellt und zeigen eine
rein austenitische Struktur nach der Verformung, sodass bei diesen Verformungstemperaturen

keine martensitische Umwandlung stattfindet.

Die gezeigten Unterschiede in der mikrostrukturellen Entwicklung zwischen einer Verfor-
mungstemperatur von 200 °C und 400 °C erklaren die bei diesen Verformungstemperaturen
erreichbaren mechanischen Eigenschaften, diese sind in Abbildung 32 dargestellt. Zwischen
200 °C und 400 °C befindet sich eine Ubergangstemperatur, bei der die Hohe der Stapelfehle-
renergie so hoch angestiegen ist, dass die Zwillingsbildung bei einer Verformungstemperatur
von 400 °C ausbleibt und sich der Werkstoff nur noch durch Versetzungsgleiten verformt. Aus
diesem Grund sind die mechanischen Eigenschaften bei einer Verformungstemperatur von
200 °C annéhernd gleichwertig wie die mechanischen Eigenschaften bei einer Verformung bei
25 °C. Diese Ergebnisse sind im Einklang mit der Literatur [77, 94]. Flr den X-IP™1000 wurde
gezeigt, dass die Rekristallisationstemperatur nach einer Verformung um 40 % und anschlie-
Rende Warmebehandlung fiir 30 Minuten bei einer Temperatur von ca. 550 °C liegt [10]. Aus
diesem Grund ist davon auszugehen, dass wahrend der Verformung bei erhthten Temperaturen
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eine Erholung der Mikrostruktur beim Uberschreiten eines bestimmten Verformungsgrades
auftritt. Diese Erholung erklart auch die Entstehung von versetzungsfreien Bereichen, die nach

der Verformung mittels TEM detektiert werden konnten.

X40MnCrAI19-2

Die Ergebnisse der mikrostrukturellen Untersuchung nach einer Verformung bei einer Tempe-
ratur von 200 °C sind in Abbildung 58 dargestellt. Nach einer Verformung um 20 % bei einer
Temperatur von 200 °C ist in Abbildung 58 a) im Vergleich zum Anlieferungszustand (vgl.
Abbildung 23) eine hohe Dichte an Versetzungen zu erkennen. Jedoch sind vermehrt Bereiche
vorhanden, die frei von Versetzungen sind und teilweise eine Bildung von Versetzungszellen
aufweisen. Die SAD-Aufnahme weist eindeutig auf mechanisch induzierte Zwillinge hin, die
Zusatzreflexe sind zugehorig zu den vermehrt vorkommenden breiten Rekristallisationszwil-

lingen im linken Bildbereich.

Nach einer Verformung um 45 % bei einer Temperatur von 200 °C (Abbildung 58 b)) sind
vermehrt Verformungszwillinge in der TEM-Aufnahme erkennbar. Zudem l&sst sich hier die
Bildung von Zwillingen in mehreren Systemen nachweisen. Die Versetzungsdichte ist ver-
gleichbar zum vorherigen Zustand, auch hier kann teilweise die Bildung von Versetzungszellen

erkannt werden. Des Weiteren weist dieser Zustand zusatzlich Stapelfehler auf.

45% bei 200°C

N

Abbildung 58: TEM-Aufnahmen nach verschieden hohen Verformungen bei 200 °C fiir den X40MnCrAI19-2
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20% bei 400°C 35% bei 4

00°C

&

Abbildung 59: TEM-Aufnahmen nach verschieden hohen Verformungen bei 400 °C fiir den X40MnCrAlI19-2 a) und
b), ¢) TEM-Aufnahme mit hdherer Vergréf3erung aus einem Bereich von b); b) und c) sind aus [88]

Die Ergebnisse der TEM-Untersuchung nach einer Verformung um 20 % bzw. 35 % bei einer
Temperatur von 400 °C sind in Abbildung 59 dargestellt. Auch hier lassen sich wie zuvor nach
einer Verformung bei einer Temperatur von 200 °C breite Rekristallisationszwillinge erkennen,
welche durch die zugehdrige SAD-Aufnahme nachgewiesen werden konnen (Abbildung 59 a)).
Ebenso ist eine qualitativ hohe Dichte an Versetzungen zu erkennen, welche auch hier teilweise
durch freie Bereiche gekennzeichnet ist. Nach einer Verformung um 35 % bei 400 °C ist die
mikrostrukturelle Entwicklung nach einer TEM-Untersuchung gleichzusetzen wie zuvor flr
eine Verformung um 20 % beschrieben (vgl. Abbildung 59 a) und b)). Eine Bildung von Ver-
formungszwillingen kann in diesem Zustand nicht beobachtet werden. Aus diesem Grund kann
davon ausgegangen werden, dass sich der X40MnCrAIl19-2 bei einer Verformung bei 400 °C
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nur durch Versetzungsgleiten verformt. Eine vergrél3erte Darstellung der Struktur in Abbildung
59 c¢) ermdglichte eine Untersuchung hinsichtlich der Prasenz von Mikrozwillingen, welche um
ein vielfaches kleiner sind als die bisher betrachteten. Das Kontrastprofil einer Zwillingsgrenze
weist zwar ebenso Streifen auf, wie ein Stapelfehler [95], die Unterscheidung kann jedoch an-
hand von Kontrastunterschieden/ -anordnungen im Streifenprofil getroffen werden. Diese Ana-
lyse wurde an verschiedenen Stellen in dieser Arbeit durchgefiihrt. Nach einer Verformung bei
einer Temperatur von 400 °C konnten jedoch keine Mikrozwillinge nachgewiesen werden, le-

diglich viele Stapelfehler und Versetzungszellen sind in Abbildung 59 b) und c) zu erkennen.

An beiden Verformten Zustanden wurde jeweils eine Phasenanalyse mittels Rontgendiffrakto-
meter durchgefiihrt und ausgewertet. Fir die Analyse wurden die Zustdnde verwendet, die die
hochste Verformung bei einer Temperatur von 200 °C und 400 °C erfahren haben. Somit
konnte sichergestellt werden, dass jede verformungsinduzierte Mikrostrukturentwicklung de-
tektiert werden konnte. Die Ergebnisse sind in Abbildung 60 dargestellt und zeigen jeweils fur
beide Verformungszustiande ein rein austenitisches Geflige, ohne Hinweise auf eine Bildung

von martensitischen Strukturen.
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Abbildung 60: Phasenanalysen ermittelt mit dem Rontgendiffraktometer fur den X40MnCrAIl19-2 nach einer Verfor-
mung um a) 45 % bei 200 °C und b) 35 % bei 400 °C
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Eine Zusammenfassung der in diesem Kapitel gezeigten Ergebnisse wird im Folgenden in der

Diskussion der monotonen mechanischen Eigenschaften des jeweiligen TWIP-Stahls gegeben.

4.2  Anlassbestandigkeit nach der Vorbehandlung

Ein weiterer wichtiger Aspekt bei der Verwendung von vorverformten hoch manganhaltigen
TWIP-Stéhlen in der technischen Anwendung ist die Anlassbestdndigkeit der einzelnen Zu-
stdnde nach den zuvor betrachteten VVorbehandlungen bei verschiedenen Temperaturen. Wich-
tig ist dabei die Betrachtung der Bestandigkeit der Festigkeit bis zu einer Temperatur von
650 °C. Unterhalb dieser Temperatur werden verschiedene Oberflachenbehandlungen wie zum
Beispiel die Stlickverzinkung oder die kathodische Tauchlackierung zur Verbesserung der Kor-
rosionseigenschaften durchgefihrt. Bei einer Stiickverzinkung wird das Bauteil nach einer Rei-
nigung in eine Zinkschmelze getaucht. Bei diesem Beschichtungsprozess kénnen Temperaturen
bis zu 530 °C (Hochtemperaturverzinkung) auftreten [96]. Die kathodische Tauchlackierung
findet besonderes im Automobilbereich ihren Einsatz, bei diesem Verfahren werden Tempera-

turen von bis zu 210 °C erreicht.

Aus diesem Grund wurde die Anlassbestandigkeit fiir die beiden TWIP-Stahle nach einer Vor-
behandlung bei den Temperaturen 450 °C, 550°C und 650 °C untersucht. Mit dem Hintergrund,
dass eine hohe Deformation des Werkstoffes eine frihere Rekristallisation bewirkt als bei nied-
rigen Verformungen wurden jeweils die Zustdnde gewahlt, die eine hohe Verformung aufwei-
sen. Dabei wurden die Verformungstemperaturen von -100 °C, 25 °C und 200 °C untersucht,
da sich diese prozesstechnisch fur die Herstellung eines Bauteils am ehesten eignen. Als Bei-
spiel wére eine Verformungstemperatur von -196 °C fur die Herstellung eines Formteiles in
einem Werkzeug schwierig umzusetzen, da zwischen dem Kiihlen und dem Einlegen der ge-
kihlten Platine in ein Werkzeug ist ein Temperaturverlust vorhanden. Diesen Temperaturver-
lust bei so tiefen Temperaturen zu minimieren ware nur mit aufwandigen Methoden zu bewerk-
stelligen. Fur eine zeitabhangige Betrachtung der Anlassbestdndigkeit wurden des Weiteren
Untersuchungen bei einer kurzen Warmebehandlungszeit (2 min) sowie bei einer langeren
Warmebehandlungszeit (30 min) vorgenommen. Um den Einfluss von Sauerstoff und Verun-
reinigungen in der Umgebungsluft zu vermeiden wurden die Warmebehandlungen in einem
Schutzgas durchgefuhrt. Somit konnte sichergestellt werden, dass die einzelnen Probenzu-

stdnde unter den gleichen Umgebungsbedingungen wéarmebehandelt wurden.

In Abbildung 61 sind die Ergebnisse der Anlassversuche am vorbehandelten X-IP™1000 auf-

getragen. Die schwarz- gestichelte Linie in den einzelnen Diagrammen kennzeichnet jeweils
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die Festigkeit, die durch die jeweilige Vorbehandlung eingestellt wurde. Bis zu einer Anlass-
temperatur von 450 °C bei einer Zeit von 2 min weisen die Vorbehandlungen bei 25 °C, 200 °C
und -100 °C keinen oder nur sehr geringen Festigkeitsverlust auf. Erst bei einer Anlasstempe-
ratur von 550 °C fiir 2 min erfolgt bei allen Zustanden ein Festigkeitsverlust, der bedingt durch
eine Erholung/Rekristallisation des Werkstoffes, verursacht wird. Eine langere Anlasszeit zeigt
einen grolReren Einfluss auf die Festigkeit, bei allen Zustédnden liegt schon bei einer Anlasstem-
peratur von 450 °C eine relativ hohe Abnahme der Festigkeit vor. Insgesamt liegt nach einer
Folgebehandlung mit einer Anlasstemperatur von bis zu 550 °C bei allen untersuchten vorbe-
handelten Zustdnden eine immer noch hohe Harte von durchschnittlich 465 HV bei einer An-

lasszeit von 2 min und bei einer Anlasszeit von 30 min durchschnittlich 435 HV vor.

25% -100°C 520 35% 25°C

Hirte in Vicker
Hiirte in Vickers

150 500 550 600 650 700 400 450 500 550 600 650

Wiirmebehandlungstemperatur in °C b Wiirmebehandlungstemperatur in °C

a

45% 200°C

Hirte in Vickers

20
100 150 500 550

Wiirmebehandlungstemperatur in °(

Abbildung 61: Anlassbestandigkeit des X-TP™1000 bei nachfolgender Warmebehandlung in einem Temperaturbereich
von 450 °C bis 650 °C bei einer Warmebehandlungszeit von 2 min (blaue Linie) und 30 min (rote Linie), die schwarz
gestrichelte Linie kennzeichnet die Festigkeit direkt nach der jeweiligen Vorbehandlung
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Abbildung 62: Transmissionselektronenmikroskopische Aufnahmen der mikrostrukturellen Entwicklung nach einer
30minutigen Warmebehandlung bei verschiedenen Temperaturen von vorverformten X-IP™1000 Proben [10]

Die mikrostrukturelle Entwicklung bedingt durch eine Warmebehandlung eines zuvor um 40 %
vorverformten X-IP™1000 ist in Abbildung 62 dargestellt. Bezogen auf den 40 % vorverform-
ten Zustand mit einer hohen Zwillings- und Versetzungsdichte kann nach einer Warmebehand-
lung bei 600 °C fiir 30 min eine Erholung der Struktur erkannt werden. Diese Mikrostruktur ist
ahnlich wie die des Anlieferungszustandes (vgl. Abbildung 19), aus diesem Grund weist der
Werkstoff bei einer folgenden monotonen Belastung &hnliche mechanische Eigenschaften auf
wie der getestete Anlieferungszustand [10]. Eine weitere Erhohung der Warmebehandlungs-
temperatur weist auf einen hohen Rekristallisationsgrad durch eine deutliche Abnahme von
Zwillinge sowie Versetzungen im Vergleich zum verformten Zustand hin (siehe Abbildung 62

a) und c)). Wird die Temperatur nochmals erhéht kommt es zu einer starken Kornvergréberung.
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Abbildung 63: Anlassbestéandigkeit des X40MnCrAIl19-2 bei nachfolgender Warmebehandlung in einem Temperatur-
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Ahnliche Aussagen, die zuvor zur Anlassbestandigkeit des X-IP™1000 getroffen wurden, kon-
nen auch fur den X40MnCrAI19-2 getroffen werden. Eine deutliche Festigkeitsabnahme und
damit startende Erholung/Rekristallisation kann bei einer Temperatur von 550 °C fur eine Zeit
von 2 min beobachtet werden (Abbildung 63). Eine Anlasszeit von 30 min fuhrt wie auch schon
zuvor beim X-IP™1000 zu einer insgesamt hoheren und fritheren Festigkeitsabnahme. Auch
der X40MnCrAI19-2 TWIP-Stahl weist nach einer Vorbehandlung bei verschiedenen Verfor-
mungstemperaturen und anschlielender Warmebehandlung bei 550 °C einen hohen verbleiben-
den Hartewert von durchschnittlich 435 HV bei einer Anlasszeit von 2 min auf. Die durch-
schnittliche Harte nach einer Anlasszeit von 30 min liegt bei 395 HV.
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4.3  Charakterisierung der Ermudungseigenschaften

In diesem Abschnitt werden die Eigenschaften der beiden untersuchten TWIP-Stéhle unter ei-
ner zyklischen Belastung dargestellt. Dazu wurden Proben untersucht, die zuvor Vorverfor-
mungen bei verschiedenen Temperaturen erfahren haben. Zunachst wird der Einfluss der ver-
schiedenen Vorbehandlungen auf die Entwicklung der Eigenschaften bedingt durch eine
Ermudungsbeanspruchung bei Raumtemperatur dargestellt. Anschlieend wird die Mikrostruk-
tur untersucht, welche sich nach einer zyklischen Belastung in den jeweiligen Proben eingestellt
hat. Bedingt durch die unterschiedlichen Temperaturen bei der Vorbehandlung wird das Haupt-
augenmerk auf eventuelle Interaktionen zwischen verschiedenen Defekten sowie deren Neuan-
ordnung gelegt. Im Fokus stand die Stabilitat der Mikrostruktur, weshalb eine Betrachtung der
Ermudungseigenschaften im HCF-Bereich oder aber auch des Risswachstumsverhalten nicht

durchgefihrt wurde.

4.3.1 Einfluss der Vorbehandlungen auf die Ermidungseigenschaften

Einfluss einer Raumtemperaturvorbehandlung

X-IP™1000

Die Ergebnisse der Untersuchung der Ermidungseigenschaften bei Raumtemperatur des
X-1P™1000, welcher bei einer Verformungstemperatur von 25 °C auf Verformungen von 20 %
und 35 % gezogen wurde, ist in Abbildung 64 im direkten Vergleich mit den Ermiidungseigen-
schaften des Anlieferungszustandes dargestellt. Die Ermiidung der Zustdnde mit Dehnungs-
amplituden von Ae/2 = 0,23 % bis 0,6 % zeigt im Allgemeinen mit steigendender Dehnungs-
amplitude eine Zunahme der Spannungsamplitude begleitend mit einer Abnahme der
Lebensdauer. Diese Ursache ist bekannt und I&sst sich auf eine steigendende plastische Deh-
nungsamplitude bei einer VergréRerung der Total-Dehnungsamplitude zurlickfuhren. Des Wei-
teren zeigen alle Kurvenverlaufe einen Anstieg der Spannungsamplitude bis zu einem Zyklus
von ca. 100. Dieser Anstieg ist zundchst bedingt durch die Regelung der Priifmaschine zu er-
klaren. Fiir eine Regelung der Dehnungsamplitude wurde die Option “Spitzenwertregelung™ in
der Software der MTS Prifmaschine aktiviert, so dass eine Korrektur der Dehnungsamplitude
in den ersten Zyklen stattgefunden hat. Die Auswertung der Dehnungsamplitude, betrachtet
uber die Zyklenzahl, ergab bei allen Ermidungsversuchen eine konstante Dehnungsamplitude
ab einer gemittelten Zyklenzahl von ca. 50. Aus diesem Grund resultiert der weitere Anstieg
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der Spannungsamplitude in Abbildung 64 aus einer Materialverfestigung wéhrend der Ermi-
dung bis zu einer Zyklenzahl von ca. 100 (vgl. Kapitel 2.3 “Grundlagen der Materialerm-
dung®). Die aktivierte Spitzenwertregelung ist wichtig fur die weitere Betrachtung aller Wech-

selverformungskurven in dieser Arbeit und muss stets bei der Diskussion beachtet werden.
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Abbildung 64: Wechselverformungskurven fir den X-1P™21000 im Anlieferungszustand, nach einer Vorverformung
um 20 % und 35 % bei 25 °C

AnschlieBend an die Verfestigungsphase gehen die Kurvenverldufe bis zu einer zyklischen Be-
anspruchung mit einer Dehnungsamplitude von 0,4 % in einen S&ttigungsbereich tber, der bis
zur Rissinitiierung im Werkstoff konstant bleibt. Oberhalb einer Dehnungsamplitude von 0,4 %
zeigt sich bei beiden vorverformten Zustanden eine Entfestigung. Im Anlieferungszustand zeigt
der X-IP™1000 bereits bei einer Ermtdung mit einer Dehnungsamplitude von 0,4 % eine Ent-
festigung. Durch eine Vorverformung um 10 % und 20 % konnten Niendorf et al. [12] eine
Verbesserung der Ermudungseigenschaften erzielen. Nicht nur eine Entfestigung wurde durch
eine zuvor in die Proben eingebrachte Verformung verhindert, sondern es wurde auch eine ho-
here Lebensdauer bei einer Vorverformung von 20 % im Vergleich zum Anlieferungszustand

bzw. einer Vorverformung von 10 % erzielt.
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Bedingt durch eine vor der Ermldung aufgeprédgte monotone Vorverformung in einem
Fe-18Mn-0,6C TWIP-Stahl konnte durch Kim et al. [13] eine Verbesserung der Ermudungsei-
genschaften im HCF-Bereich gezeigt werden, jedoch zeigen die Autoren in lhrer Studie eine
Abnahme der Lebensdauer im LCF-Bereich. Diese Ursache wird auf eine Erhdhung der Fes-
tigkeit bei gleichzeitiger Abnahme der Duktilitat je nach Hohe der Vorverformung zuriickge-
fihrt. In Abbildung 64 wird jedoch ersichtlich, dass eine Erhohung der Vorverformung bei
Raumtemperatur nicht nur eine Erhéhung der Spannungsamplituden bewirkt, sondern auch ten-
denziell hohere Lebensdauern erzielt. Eine detailliertere Betrachtung der mikrostrukturellen
Entwicklung nach einer Ermidung wird in einem folgenden Kapitel dieser Arbeit erfolgen.

X40MnCrAl19-2

Die Ermidungseigenschaften nach einer Vorverformung des X40MnCrAI19-2 um 25 % und
50 % bei einer Verformungstemperatur von jeweils 25 °C sind im direkten Vergleich mit den
Ermidungseigenschaften des Anlieferungszustandes in Abbildung 65 zusammenfassend dar-
gestellt. Die Spannungsamplituden der vorverformten Zustande sind deutlich héher als die des
Anlieferungszustandes. Dieser Effekt macht sich besonders bei einer Ermidung mit einer ho-
hen Dehnungsamplitude bemerkbar. Im Vergleich zu den Ermidungseigenschaften des
X-1P™1000 nach einer Vorverformung bei 25 °C liegen die erreichbaren Spannungsamplitu-
den wegen der KorngréRe nach beiden Vorverformungsprozeduren etwas niedriger. Das Ver-
halten des Werkstoffes wéhrend der Ermiidung ist jedoch qualitativ sehr ahnlich, d. h. mit einer
steigenden Dehnungsamplitude steigt gleichzeitig die resultierende Spannungsamplitude wo-
hingegen sich die Anzahl an Zyklen gegensatzlich verhélt. Dieser Effekt ist auf die plastische

Dehnung zurick zu fiihren, die mit steigender Dehnungsamplitude zunimmt.

Des Weiteren kann bei allen Wechselverformungskurven in Abbildung 65 eine Verfestigung
des Materials wahrend der Ermiidung in den ersten Zyklen beobachtet werden. Darauffolgend
lauft die Spannungsamplitude in eine Sattigung. Dieses Verhalten erfolgt bis zu einer Ermi-
dung mit einer Dehnungsamplitude von 0,4 %. Eine Belastung oberhalb dieser Dehnungs-
amplitude zeigt eine deutliche Entfestigung des Materials. Des Weiteren hat die Hohe der Vor-
verformung bis zu einer zyklischen Beanspruchung mit einer Dehnungsamplitude von 0,4 %
keinen signifikanten Einfluss auf die Spannungsamplitude. Diese liegt jeweils im S&ttigungs-
bereich auf dem gleichem Niveau, lediglich die Lebensdauern variieren. Diese Ermidungsei-
genschaften sind &quivalent zu den zyklischen Eigenschaften des zuvor untersuchten X-

IP™1000. Jedoch zeigt der Anlieferungszustand schon bei einer Ermidungsbeanspruchung mit
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einer Dehnungsamplitude von 0,28 % eine deutliche Entfestigung wahrend der Ermiidung. Eine
Vorverformung des X40MnCrAlI19-2 wirkt sich daher positiv auf die Ermiidungseigenschaften
bei hohen Dehnungsamplituden aus. Eine allgemeingultige Aussage zu dem Verhalten der Le-
bensdauer der einzelnen Zustéande kann an dieser Stelle nicht getroffen werden. Teilweise wird
eine deutliche Erhohung der Lebensdauer durch eine Erh6éhung der Vorverformung im Ver-
gleich zum Anlieferungszustand erzielt (As/2 = 0,23 %, 0,28 % und 0,4 %). Bei einer Deh-
nungsamplitude von 0,6 % liegt die Lebensdauer nach einer Vorverformung unabhangig der

Hohe der Vorverformung unterhalb der Lebensdauer des Anlieferungszustandes.
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Abbildung 65: Wechselverformungskurven fiir den X40MnCrAI19-2 im Anlieferungszustand, nach einer Vorverfor-
mung um 25 % und 50 % bei 25 °C nach [97]
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Einfluss einer Hochtemperaturvorbehandlung

X-IP™1000

Der Einfluss einer Vorbehandlung der Proben bei Temperaturen von 200 °C und 400 °C auf
die Ermidungseigenschaften des X-IP™1000 ist durch die Auftragung der jeweiligen Wech-

selverformungskurven in Abbildung 66 dargestellt.

Die Auswertung der Wechselverformungskurven der jeweiligen Zustdnde zeigt zunéchst das
ubliche Ermudungsverhalten, das die Probenzustande schon zuvor zeigten. Im Allgemeinen
nimmt die Lebensdauer ab, wohingegen die Spannungsamplitude steigt, wenn die Dehnungs-
amplitude vergrofRert wird. Des Weiteren zeigt ein Vergleich von hohen Verformungsgraden
mit mittleren Verformungsgraden, dass hthere Spannungsamplituden bei einer hohen Vorver-

formung der Proben, unabhangig von der Verformungstemperatur, erreicht werden.

Die Proben, die eine Vorbehandlung bei hohen Temperaturen erfahren haben, zeigen im Ver-
gleich zu Proben, die bei Raumtemperatur vorbehandelt wurden, bei einer Beanspruchung mit
einer hohen Dehnungsamplitude (Ae/2 = 0,6 %) eine deutlich starkere Entfestigung. Bei einer
Dehnungsamplitude von 0,4 % ist in Abbildung 66 ebenfalls eine Entfestigung bei Proben, die
eine mittlere Vorverformung bei 200 °C und 400 °C erfahren haben, zu erkennen. Eine hohe
Vorverformung bewirkt jedoch folgend auf eine anfangliche Verfestigung in den ersten Zyklen
einen Ubergang in eine zyklische Sattigung bis zum Versagen der Proben. Die Ursache fiir
dieses unterschiedliche Ermudungsverhalten nach mittleren und hohen Verformungen ist auf
die mikrostrukturellen Anderungen vor der Ermiidung zuriickzufiihren. Eine genaue Betrach-
tung der mikrostrukturellen Entwicklung nach einer Ermudungsbeanspruchung wird in einem

folgenden Abschnitt dieser Arbeit durchgefiihrt.

Insgesamt l&sst sich bei der Betrachtung der Wechselverformungskurven in Abbildung 66 bei
Proben, die bei einer Temperatur von 200 °C vorbehandelt wurden, eine héhere Spannungs-
amplitude erkennen als bei Proben, die bei einer Temperatur von 400 °C vorbehandelt wurden.
Dieses l&sst sich nicht allein auf die Hohe der erreichbaren VVorverformung bei den jeweiligen
Verformungstemperaturen zuriickfiihren, sondern auch auf die vor der Ermidung vorliegende
Mikrostruktur (vgl. Abbildung 55 und Abbildung 56). Bei einer Verformungstemperatur von
200 °C wurde im vorherigen Kapitel 4.1.3 gezeigt, dass sich bei einer VVorverformung noch
einige Verformungszwillinge ausgebildet haben, bei hoheren Verformungstemperaturen jedoch

keine zu detektieren waren und hier als Verformungsmechanismus allein Versetzungsgleiten
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vorliegt. Durch diese zusatzliche Verfestigung durch Zwillingsbildung bei einer Verformungs-
temperatur von 200 °C liegt eine hohere Festigkeit des Materials vor als dies eine alleinige
Verfestigung durch Versetzungsgleiten zuldsst. Dieses lassen auch die monotonen mechani-
schen Eigenschaften bei einer Verformung bei Temperaturen von 200 °C und 400 °C erkennen
(vgl. Abbildung 32).
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Abbildung 66: Wechselverformungskurven fur den X-IP™1000 nach einer Vorverformung um 20 % und 45 % bei
200 °C und um 20 % und 35 % bei 400 °C

Im Vergleich zur Ermiidung von Proben, die bei Raumtemperatur vorbehandelt wurden, sind
die Lebensdauern bis zu einer Dehnungsamplitude von 0,4 % in Abbildung 66 geringfuigig ho-
her. Zudem liegen die Spannungsamplituden annahernd auf gleicher Hohe. Teilweise zeigen
die Proben, die bei einer Temperatur von 200 °C auf eine Vorverformung von 45 % gezogen
wurden, bei einer Beanspruchung mit hoheren Dehnungsamplituden von 0,4 % und 0,6 %, ho-
here resultierende Spannungsamplituden als Proben, die bei Raumtemperatur vorverformt wur-
den. Dies ist auf ein hoheres Potential an Verfestigung in den ersten Zyklen wéhrend der Er-
midungsbeanspruchung zurtickzufiihren. Durch die zyklische Beanspruchung der Proben in
den ersten Zyklen kann die kritische Spannung zur Bildung von Verformungszwillingen tber-

schritten werden, da bei einer Verformungstemperatur von 200 °C vor der Ermudung sich nur
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teilweise Verformungszwillinge ausgebildet haben. Eine Verformung bei Raumtemperatur be-
wirkt im Vergleich zu einer Vorverformung bei einer Temperatur von 200 °C eine héhere
Dichte von Zwillingen, welches das Materialverhalten bei einer Ermidungsbeanspruchung

schneller in einen zyklischen Sattigungszustand laufen I&sst.

X40MnCrAl19-2

In Abbildung 67 sind zusammenfassend die Spannungsamplituden Uber die Zyklenzahlen der
einzelnen Ermudungsversuche an zuvor bei hohen Temperaturen vorbehandelten
X40MnCrAI19-2 Proben aufgetragen. Bei einem Vergleich der einzelnen Zustande wird er-
kennbar, dass mit einer steigenden Dehnungsamplitude die resultierende Spannungsamplitude
ansteigt, und gegensétzlich die Lebensdauer abnimmt. Des Weiteren ist zu erkennen, dass sich
bei einer Ermidungsbeanspruchung von zuvor bei einer hohen Temperatur hochgradig vorver-
formten Probe eine héhere Spannungsamplitude entwickelt, als bei Proben, die eine mittlere
Vorverformung erfahren haben. Dies ist auf eine grundsatzlich héhere Verfestigung durch Ver-
setzungsgleiten und Zwillingsbildung bei einer Temperatur von 200 °C und reines Versetzungs-
gleiten bei einer Temperatur von 400 °C zurtickzufiihren. Vergleicht man das Niveau der Span-
nungsamplituden der Proben, die mit verschiedenen Temperaturen vorbehandelt wurden, liegt
dieses nach einer Vorverformung bei 200 °C immer hdher als bei einer VVorverformung bei
400 °C. Dieses Verhalten wurde ebenfalls bei einer Ermidungsbeanspruchung von zuvor bei
hohen Temperaturen vorbehandelten Proben des X-IP™21000 detektiert und ist wie beim

X40MnCrAI19-2 auf die vor der Ermudung vorliegende Mikrostruktur zurickzufihren.

Des Weiteren scheint sich der X40MnCrAI19-2 im Vergleich zum X-1PT™1000 nach einer VVor-
behandlung bei hohen Temperaturen nicht so stabil bei einer Ermidungsbeanspruchung zu ver-
halten. Die Lebensdauern sind im Allgemeinen um ein vielfaches geringer, zudem zeigt der
X40MnCrAlI19-2 schon bei einer Dehnungsamplitude von 0,4 % eine starke Entfestigung. Der
Unterschied in dem Ermudungsverhalten der beiden Werkstoffe kdnnte auf die unterschiedliche
KorngroRe zurtckzufiihren sein. Der X-IP™1000 weist durch seine kleineren Korner mehr
stabile Barrieren gegen Versetzungsgleiten auf als der X40MnCrAIl19-2. Somit liegen die Span-
nungsamplituden des X-IP™1000 durch das hohere Verfestigungspotential auf einem hoheren

Niveau.
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Abbildung 67: Wechselverformungskurven fiir den X40MnCrAlI19-2 nach einer Vorverformung um 20 % und 45 %
bei 200 °C und um 20 % und 35 % bei 400 °C

Im Vergleich zu einer zyklischen Beanspruchung von Proben des X40MnCrAlI19-2, die bei
Raumtemperatur vorverformt wurde, liegt eine leichte Verschlechterung des Ermudungsver-
haltens bei Proben, die bei hohen Temperaturen vorverformt wurden, vor. Proben, die vor der
Ermidung bei Raumtemperatur verformt wurden, zeigen eine nicht so stark ausgepréagte Ent-
festigung bei einer Beanspruchung mit hohen Dehnungsamplituden. Des Weiteren zeigt sich
bei Proben, die bei Raumtemperatur vorverformt wurden, ein Séttigungsverhalten bei einer

Dehnungsamplitude von 0,4 %.
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Einfluss einer Tieftemperaturvorbehandlung

X-IP™1000

Der Einfluss einer VVorverformung bei tiefen Temperaturen auf die Eigenschaften bei einer Er-
mudungsbeanspruchung von Proben des X-IP™21000 ist in Form von Wechselverformungskur-
ven flr verschiedene Dehnungsamplituden in Abbildung 68 dargestellt. Wiederum l&sst sich in
dieser Abbildung erkennen, dass eine Steigerung der Dehnungsamplitude eine gleichzeitige
Steigerung der Spannungsamplitude bei einer Abnahme der Lebensdauer bewirkt. Proben, die
eine Vorverformung um 25 % bei den jeweiligen Temperaturen erfahren haben, entwickeln
wahrend der Ermidungsbeanspruchung mit hohen Dehnungsamplituden (Ae/2 =0,4 % und
0,6 %) hohe Spannungsamplituden, wohingegen die Spannungsamplitude der Proben, die eine
niedrigere Vorverformung (15 %) erfahren haben, jeweils niedriger liegt. Im Gegensatz dazu
verhalt sich die Entwicklung der Spannungsamplitude bei einer Ermidung mit Dehnungs-

amplituden von 0,23 % und 0,28 % gegensatzlich.

Im Vergleich zu den vorherigen ermudeten Zustdnden des X-1P™1000 (vorverformt bei Raum-
temperatur und hohen Temperaturen) liegen die Spannungsamplituden der jeweiligen Proben-
zustande, bei gleicher Dehnungsamplitude bei der Ermudung, néher beieinander. Diese Ent-
wicklung wird besonders bei einer Beanspruchung mit hohen Dehnungsamplituden deutlich.
Werden die Spannungsamplituden der einzelnen Dehnungsamplituden je Vorverformungszu-
stand auf ein Niveau gemittelt und diese mit den zuvor dargestellten ermtideten Zustédnden ver-
glichen (Abbildung 64 und Abbildung 66), zeigt dieses Werte, die unterhalb der zuvor ermit-
telten  Spannungsamplituden liegen. Als Beispiel ist die Hohe der mittleren
Spannungsamplitude der Probenzustande, die bei hohen Temperaturen vorbehandelt wurden,
bei einer Ermudungsbeanspruchung mit einer Dehnungsamplitude von 0,4 % bei ca. 790 MPa
(vgl. Abbildung 66). Bei Proben, die bei Raumtemperatur vorbehandelt wurden liegt diese bei
ca. 820 MPa. Die gemittelte Spannungsamplitude von Proben, die vor der Ermidung bei tiefen
Temperaturen vorverformt wurden, liegt bei einer Ermidungsbeanspruchung mit einer Deh-
nungsamplitude von 0,4 % bei einem weitaus niedrigeren Wert (640 MPa). Einen vergleichbar
hohen Unterschied zeigen die restlichen Probenzustande, die bei tiefen Temperaturen vorver-

formt und anschlieRend mit den jeweiligen Dehnungsamplituden ermiidet wurden.
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Abbildung 68: Wechselverformungskurven fiir den X-IP™1000 nach einer Vorverformung um 15 % und 25 % bei
jeweils -100 °C und -196 °C

Alle Probenzusténde zeigen bei einer Ermtdungsbeanspruchung eine deutliche Verfestigung in
den ersten ca. 100 Zyklen (vgl. Abbildung 68). Darauffolgend gehen die Wechselverformungs-
kurven bis zu einer Dehnungsamplitude von 0,4 % in einen S&ttigungszustand tber oder zeigen
teilweise sogar eine weitere Wechselverfestigung. Ausgenommen ist der Probenzustand, der
bei einer Temperatur von -100 °C um 15 % vorverformt wurde. Dieser zeigt auch bei einer
hohen Dehnungsamplitude von 0,6 % ein zyklisches Sattigungsverhalten bis zum Bruch. Eben-
falls lasst sich nach einer mittleren Verformung bei -196 °C keine Entfestigung wéhrend der
Ermudung erkennen, sondern eine Verfestigung des Materials bis zum Bruch. Eine hohe Vor-
verformung bei -100 °C und -196 °C und anschliefende Ermiudung mit einer Dehnungs-
amplitude von 0,6 % bewirkt eine zyklische Entfestigung nach einer anfanglichen Verfesti-

gung.
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Abbildung 69: Hysteresenschleifen bei halber Lebensdauer nach einer Vorbehandlung um 25 % bei -100 °C und an-
schlieRender Ermidung mit Dehnungsamplituden von 0,23 % bis 0,6 % fur den X-IP™1000

Durch eine Auftragung der Hysteresenschleifen zu einem definierten Zeitpunkt bei der Erm-
dung kann die Entwicklung einer Mittelspannung sowie die jeweilige plastische Dehnung im
direkten Vergleich betrachtet werden. Dazu sind beispielhaft fir den X-IP™1000 nach einer
Vorverformung um 25 % bei -100 °C und anschlieBender Ermiidung mit Dehnungsamplituden
von 0,23 % bis 0,6 % die Hysteresenschleifen ausgewertet und aufgetragen (siehe Abbildung
69). In dieser Abbildung ist jeweils die Hysterese bei halber Lebensdauer der einzelnen Deh-
nungsamplituden betrachtet. Es wird deutlich, dass die Offnung der Hysteresen mit steigender
Dehnungsamplitude zunimmt, d.h. die Grol3e der plastischen Dehnung immer weiter zunimmt.
Dieses Verhalten wurde auch schon fur den ermideten Anlieferungszustand beobachtet [12],
auch hier nimmt die plastische Verformung mit steigender Dehnungsamplitude zu. Die Ursache
liegt in der steigenden Spannungsamplitude (vgl. Abbildung 68) und damit der Uberwindung
der notwendigen Schubspannung pro Zyklus zur Aktivierung von Verformungsmechanismen.
Des Weiteren lasst sich durch die Verschiebung der Hysteresen auf der Ordinate die Entwick-
lung einer Mittelspannung erkennen. Die Mittelspannung weist wahrend einer Ermiidungsbe-
anspruchung mit einer Dehnungsamplitude von 0,23 % den hochsten Wert auf, wobei sich auch
bei den Ubrigen Dehnungsamplituden immer noch eine hohe Mittelspannung zeigt. Im Ver-
gleich zum Anlieferungszustand ist diese Entwicklung ausgepragter. Der Anlieferungszustand

zeigt nur eine geringe Zunahme der Mittelspannung, jedoch hier steigend von geringer Deh-
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nungsamplitude zu hoher [12]. Auch bei Raumtemperatur vorverformte Proben zeigen eine Zu-
nahme der Mittelspannung wahrend der Ermiidung. Die Ursache fur diese Entwicklung liegt an
der Vorbehandlung des Werkstoffes. Es wurde gezeigt, dass die Entwicklung der Mittelspan-
nung auf den Bauschinger Effekt zurtickzufiihren ist, welcher bei vorverformten Zustanden

ausgepragter vorliegt [12].

X40MnCrAlI19-2

In Abbildung 70 sind die Spannungsamplituden tber die Zyklenzahlen fur die Ermudungsver-
suche an Proben des X40MnCrAl19-2, die zuvor eine Vorverformung um 20 % bzw. 45 % bei
einer Temperatur von -100 °C bzw. -196 °C erfahren haben, fir verschiedene Dehnungs-
amplituden aufgetragen.

Ahnlich wie der X-IP™1000 bei der Ermiidung von zuvor bei tiefen Temperaturen vorverform-
ten Proben, zeigt der X40MnCrAl19-2 eine geringere Spannungsamplitude im Vergleich zu
Proben, die bei Raumtemperatur und hohen Temperaturen vorverformt wurden. Der Unter-
schied in der Hohe der durch die Ermudungsbeanspruchung in Dehnungsregelung resultieren-
den Spannungsamplitude ist jedoch nicht so ausgepragt wie beim X-IP™1000. Die gemittelte
Spannungsamplitude der jeweiligen Dehnungsamplituden der einzelnen ermiideten Zustédnde

liegt nach einer Vorbehandlung bei tiefen Temperaturen ca. 50 MPa niedriger.

Des Weiteren zeigt der X40MnCrAIl19-2 das typische Ermidungsverhalten bei einer Erhéhung
der Dehnungsamplitude. Die Spannungsamplitude nimmt hohere Werte an, wohingegen gleich-

zeitig die Lebensdauer geringer wird.

Die Ermudungsbeanspruchung der bei tiefen Temperaturen vorbehandelten Proben zeigt in den
ersten Zyklen eine deutliche Verfestigung ab einer Beanspruchung mit einer Dehnungs-
amplitude von > 0,28 %. Bei einer Ermidung mit einer Dehnungsamplitude von 0,23 % geht
das Materialverhalten direkt von Anfang an in einen Sattigungszustand tuber. Alle weiteren Pro-
ben zeigen ein zyklisches Sattigungsverhalten direkt anschlieRend an die in den ersten Zyklen
vorliegende Verfestigung, jedoch ist dies auch nur bis zu einer Beanspruchung mit einer Deh-
nungsamplitude von 0,4 % zu erkennen. Oberhalb von einer Dehnungsamplitude von 0,4 %
liegt eine leichte zyklische Entfestigung des Materials vor.
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Hohe Vorverformungen bei den jeweiligen Temperaturen resultieren in einer bei Ermidungs-
beanspruchung héheren Spannungsamplitude als niedrigere Vorverformungen der Proben. Die
Ursache lasst sich durch die starker ausgepréagte mikrostrukturelle Entwicklung bei einer hohen
Verformung erklaren (vgl. Kapitel: Entwicklung der Mikrostruktur im Tieftemperaturbereich).
Dieser Effekt ist weitaus grof3er bei einer Ermudungsbeanspruchung mit hohen Dehnungs-

amplituden ausgepragt.
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Abbildung 70: Wechselverformungskurven fir X40MnCrAlI19-2 nach einer Vorverformung um 20 % und 45 % bei
jeweils -100 °C und -196 °C nach [97]
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Abbildung 71: Hysteresenschleifen bei halber Lebensdauer nach einer Vorbehandlung um 45 % bei -100 °C und an-
schlieBender Ermudung mit Dehnungsamplituden von 0,23 % bis 0,6 % flir den X40MnCrAl19-2

Fir einen weiteren Vergleich der Ermidungseigenschaften sind die Hystereseschleifen bei hal-
ber Lebensdauer des X40MnCrAIl19-2 nach einer Vorbehandlung um 45 % bei -100 °C und
anschlielender Ermudung mit Dehnungsamplituden von 0,23 % bis 0,6 % zusammenfassend
in Abbildung 71 dargestellt. Es ist deutlich zu erkennen, dass die Offnung der Hysteresen und
damit die plastische Dehnung mit zunehmender Dehnungsamplitude zunimmt. Dies Iasst sich
dadurch begrunden, dass die Hohe der Belastung mit zunehmender Dehnungsamplitude steigt
und sich damit der Anteil der plastischen Dehnung vergroRert. Des Weiteren kann in Abbildung
71 die Hohe der Mittelspannung, die sich bedingt durch eine Dehnungsregelung einstellen kann,
bei halber Lebensdauer ausgewertet werden. Auffallig ist hier, dass die Ermidung mit kleinen
Dehnungsamplituden (Ae/2 = 0,23 und 0,28 %) zu negativen Mittelspannungen fiihrt, wohin-
gegen sich bei einer Ermudung mit groBen Dehnungsamplituden (Ae/2 = 0,4 und 0,6 %) posi-
tive Mittelspannungen einstellen. Einen grof3en Einfluss auf die Entwicklung einer Mittelspan-
nung wéhrend der Ermidungsbeanspruchung hat die im Werkstoff vorliegende Mikrostruktur

und somit die VVorgeschichte des Werkstoffes.
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4.3.2 Entwicklung der Mikrostruktur nach einer zyklischen Beanspruchung

In diesem Abschnitt wird die mikrostrukturelle Entwicklung nach einer Ermidungsbeanspru-
chung betrachtet und analysiert. Dazu wurden jeweils die Probenzustédnde untersucht, die eine
Vorbehandlung mit einer mittleren und hohen Vorverformung bei den jeweiligen Verformungs-
temperaturen erfahren haben und anschliefend mit einer geringen Dehnungsamplitude von
0,23 % bzw. einer hohen Dehnungsamplitude von 0,6 % ermidet wurden. Die Untersuchung
dieser Proben erméglicht die bestmdgliche Betrachtung der relevanten Anderungen in der Mik-

rostruktur.

Einfluss einer Raumtemperaturvorbehandlung

X-IP™1000

In Abbildung 72 sind Aufnahmen einer TEM-Untersuchung dargestellt, die nach einer Ermu-
dung mit einer Dehnungsamplitude von 0,23 % bzw. 0,6 % durchgefiihrt wurde. Die Proben
wurden vor der Ermudung auf eine Gesamtdehnung von 20 % bei einer Temperatur von 25 °C
vorverformt. Nach einer Ermidung mit einer Dehnungsamplitude von 0,23 % (Abbildung
72 a)) sind viele Zwillinge zu erkennen, die dhnlich ausgeprégt sind wie direkt nach der Vor-
verformung (vgl. Abbildung 40 a)). Jedoch lassen sich im direkten Vergleich der Zustande nach
der Vorverformung und nach der Ermidung auch Unterschiede erkennen. Zum einen lassen
sich viele Bereiche erkennen, in denen eine geringe Versetzungsdichte vorhanden ist und zum
anderen sind Zwillinge zu erkennen, die im Vergleich zu Zwillingen in anderen Bereichen die-
ses Zustandes sehr breit sind. Eine zugehtrige SAD-Aufnahme ist in Abbildung 72 c) darge-
stellt. Diese zeigt die typischen Beugungszusatzreflexe von Zwillingen. Eine Zunahme an ver-
formungsinduzierten Zwillingen kann im direkten Vergleich mit einer Untersuchung nach einer

Vorverformung um 20 % nicht detektiert werden.

Nach der Ermudung mit einer Dehnungsamplitude von 0,6 % hat die Versetzungsdichte im
Vergleich zu einer Ermidung mit einer Dehnungsamplitude von 0,23 % nach einer monotonen
Vorverformung bei 25 °C noch weiter abgenommen. Insgesamt ist die Versetzungsdichte lokal
teils noch als hoch zu betrachten, jedoch zeigen sich deutlich Bereiche, in denen die Verset-
zungsdichte gering ist. Die lokale Abnahme der Versetzungsdichte erklart die bei diesem Zu-
stand leichte Entfestigung des Werkstoffes wahrend der Ermidung mit einer Dehnungs-

amplitude von 0,6 %, da sich wahrend der Ermidung keine neuen verformungsinduzierten
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Zwillinge ausbilden und dadurch den Festigkeitsabfall, der durch die energetisch glinstigere

Anordnung der Versetzungen entsteht, nicht kompensieren kénnen.

Des Weiteren sind ebenfalls wie nach einer Ermidung mit einer Dehnungsamplitude von
0,23 % in einigen Bereichen breitere Zwillinge zu erkennen als in anderen Bereichen. Zudem
wurden zwischen Zwillingen des ersten Systems weitere sehr feine Mikrozwillinge detektiert.
Diese sind in Abbildung 72 d) zu sehen.

Ae/2 =0,23 %

Abbildung 72: TEM-Aufnahmen fiir den X-1P™1000 nach einer zyklischen Beanspruchung mit einer Dehnungs-
amplitude von a) 0,23 % und b) 0,6 %, ¢) Elektronenbeugung aus einem Bereich von a) und d) Mikrozwillinge aus
einem Bereich von b); Vorbehandlung der Proben: 20 % vorverformt bei 25 °C

Die TEM-Untersuchung von Proben nach einer Ermudungsbeanspruchung die zuvor um 35 %
bei einer Temperatur von 25 °C vorverformt wurden ist in Abbildung 73 fiir eine Dehnungs-
amplitude von 0,23 % und 0,6 % dargestellt. Wie schon zuvor eine Ermiidungsbeanspruchung
von 20 % vorverformten Proben zeigte, ist auch in diesen Zustdnden nach der Ermudung eine
hoch verformte Mikrostruktur zu erkennen. Diese weist eine hohe Versetzungsdichte mit teil-
weise versetzungsfreien Bereichen auf, wobei diese Bereiche nach einer Ermidung mit einer
hohen Dehnungsamplitude vermehrt vorhanden zu sein scheinen. Deutlich erkennbar sind nach
der Ermiidung mit einer niedrigen und hohen Dehnungsamplitude viele breite Zwillinge. Des
Weiteren sind nach der Ermiidung mit einer Dehnungsamplitude von 0,6 % viele fein verteilte

Mikrozwillinge zu erkennen. Diese Ausbildung von Mikrozwillingen wurde zuvor in gleicher
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Weise nach einer Vorformung um 20 % bei 25 °C und anschlielender Ermidung mit einer

Dehnungsamplitude von 0,6 % nachgewiesen.

Ae/2=0,23 % Ae/2=0,6 %

.

Abbildung 73: TEM-Aufnahmen fiir den X-1P™1000 nach einer zyklischen Beanspruchung mit einer Dehnungs-
amplitude von a) 0,23 % und b) 0,6 %, c) Detailaufnahme aus b); Vorbehandlung der Proben: 35 % vorverformt bei
25°C

Insgesamt ist die Entwicklung der Mikrostruktur nach einer Vorverformung bei 25 °C und an-
schlieRender Ermidung so wie sie Niendorf et al. [12] fir den X-1P™1000 fir eine Amplitude
von 0,4 % nachgewiesen haben. In dieser Studie wurde ebenfalls gezeigt, dass nach einer Vor-
verformung und anschlieBender Ermiidung ein Breitenwachstum der Zwillinge stattgefunden
hat. Dieses Breitenwachstum der Zwillinge wird durch die Abnahme der Versetzungsdichte
wéhrend der Ermudung begriindet. Im Allgemeinen wirkt sich eine hohe Versetzungsdichte
hindernd auf ein Wachstum von Zwillingen aus, wohingegen Versetzungen auch zur Bildung
von neuen Zwillingen, durch eine Erhdhung der lokalen Spannung, fuhren kénnen [43]. Eine
Vorverformung hat einen grof3en Einfluss auf die Ermidungseigenschaften, d.h. bedingt durch
die plastische Verformung bilden sich abhéngig von der Hohe der Verformung viele Zwillinge
sowie Versetzungen, welche anschlielend bei einer Ermiidungsbeanspruchung miteinander in-
teragieren. Zwillinge wirken als Barrieren gegen Versetzungsgleiten und fiihren zur Erh6hung
der Festigkeit und damit auch zur Erhéhung der resultierenden Spannungsamplitude bei der
Ermidung. Je mehr Zwillinge vor der Ermiidung vorhanden sind umso feiner sind die Struktu-

ren, die ein Hindernis fur Versetzungsbewegungen darstellen.



106 Ergebnisse

X40MnCrAI19-2

Die Entwicklung der Mikrostruktur nach einer Ermidungsbeanspruchung des X40MnCrAI19-2
mit einer Dehnungsamplitude von 0,23 % und 0,6 % nach einer VVorverformung der Proben um
25 % bei einer Temperatur von 25 °C ist in Abbildung 74 dargestellt. Die TEM-Aufnahmen
zeigen bei beiden ermideten Proben viele Zwillinge, die auch in verschiedenen Systemen vor-
liegen. Im Vergleich zur Mikrostruktur direkt nach der Vorverformung (vgl. Abbildung 42) ist
keine Zunahme an verformungsinduzierten Zwillingen zu erkennen. Die Zwillingsbreite hat
sich im Vergleich zum Zustand vor der Ermiidung (vgl. Abbildung 42) nicht verandert zu ha-
ben. In Abbildung 74 a) sind im oberen Bildbereich relativ breite Zwillinge zu erkennen, jedoch
sind dieses nach Art und Anordnung eher Rekristallisationszwillinge, die schon vor der Ermi-
dung im Werkstoff vorhanden waren. Die Versetzungsdichte ist nach der Ermidung reduzier-
ter, dieses konnte durch TEM-Untersuchungen mehrerer Bereiche der Proben bestatigt werden.
Des Weiteren kann eine Umordnung der Versetzungen zu Versetzungszellen beobachtet wer-
den. Diese Umstrukturierung der Versetzungen ist besonders nach einer Ermidung mit einer
Dehnungsamplitude von 0,6 % sichtbar (vgl. Abbildung 74 d)), welche auch die Entfestigung
des Werkstoffes wahrend einer Ermudungsbeanspruchung erklért (vgl. Abbildung 65). Eine
Ermudungsbeanspruchung des X40MnCrAl19-2 nach einer Vorverformung der Proben um
25 % bei einer Temperatur von 25 °C hat demnach nur einen Einfluss auf die Versetzungsstruk-

turen.

Ae/2 =0,23 %
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Abbildung 74: TEM-Aufnahmen flir den X40MnCrAI19-2 nach einer zyklischen Beanspruchung mit einer Dehnungs-
amplitude von a) 0,23 % und b) 0,6 %, ¢) und d) Detailaufnahmen; VVorbehandlung der Proben: 25 % vorverformt bei
25°C
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Die TEM-Untersuchung nach einer Vorverformung von Proben des X40MnCrAl19-2 auf eine
hohe Vorverformung von 50 % bei einer Temperatur von 25 °C und anschliefender Ermidung
mit einer Dehnungsamplitude von 0,23 % bzw. 0,6 % ist in Abbildung 75 dargestellt. In beiden
Ermudungszustanden l&sst sich eine hoch deformierte Mikrostruktur erkennen. Diese Mikro-
struktur ist vergleichbar mit der mikrostrukturellen Entwicklung direkt nach der Vorverfor-
mung (vgl. Abbildung 42). In den TEM-Aufnahmen lassen sich viele Zwillinge in verschiede-
nen Systemen erkennen, diese liegen unverandert zum Zustand vor der Ermidung vor. Es kann
keine Abnahme oder Zunahme an verformungsinduzierten Zwillingen beobachtet werden, auch
ein Wachstum der Zwillinge in die Breite oder aber das Entstehen neuer Mikrozwillinge, wie
es bei einer TEM-Untersuchung nach einer VVorverformung bei Raumtemperatur und anschlie-

Render Ermiidung des X-1P™1000 gefunden wurde, konnte nicht detektiert werden.

In den TEM-Aufnahmen in Abbildung 75 ist generell eine hohe Versetzungsdichte nach der
Ermudung zu erkennen. Bei einer genaueren Betrachtung werden hier aber auch viele Bereiche
sichtbar, in denen die Versetzungsdichte sehr gering ist. Eine Umstrukturierung der Versetzun-
gen zu ausgepragten Versetzungszellen, wie es nach einer Ermidung mit einer Dehnungs-
amplitude von 0,6 % der bei Raumtemperatur vorverformten Probe nachgewiesen wurde (Ab-
bildung 74 d)), konnte nicht detektiert werden.

Ae/2 =0,23 % Ne/2 = 0,6 %

Abbildung 75: TEM-Aufnahmen fiir den X40MnCrAI19-2 nach einer zyklischen Beanspruchung mit einer Dehnungs-
amplitude von a) 0,23 % und b) 0,6 %; Vorbehandlung der Proben: 50 % vorverformt bei 25 °C
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Eine zyklische Beanspruchung nach einer Vorverformung des X40MnCrAl19-2 bei Raumtem-
peratur hat einen geringen Einfluss auf die mikrostrukturelle Entwicklung. Besonders nach ei-
ner hohen Verformung bleibt die Mikrostruktur wahrend einer Ermidungsbeanspruchung un-
verandert. Die Umstrukturierung der Versetzungen zu ausgepragten Versetzungszellen nach
einer Vorverformung von 25 % und anschliefender Ermidung mit einer Dehnungsamplitude
von 0,6 %, verursacht die starke Entfestigung des Werkstoffes (vgl. Abbildung 65). Die Ent-
festigung nach einer Vorverformung um 50 % und anschlieBende Ermiidung ist durch die “Sta-

bilitat* der Mikrostruktur wéhrend der Ermidung nicht so ausgepragt.

Einfluss einer Hochtemperaturvorbehandlung

X-IP™1000

Die mikrostrukturelle Entwicklung nach einer Ermidung des X-IP™1000 mit Dehnungs-
amplituden von 0,23 % bzw. 0,6 % ist in Abbildung 76 dargestellt. Die Proben wurden vor der
Ermuidung um 45 % bei einer Temperatur von 200 °C vorverformt. Nach einer Ermudung mit
einer Dehnungsamplitude von 0,23 % sind in TEM-Aufnahme viele Zwillinge zu erkennen. Im
mittleren Bildbereich in Abbildung 76 a), gekennzeichnet durch weil3e Pfeile, sind zudem zwei
Zwillinge (im hellen Kontrast) zu erkennen, die im Vergleich zu den Gbrigen Zwillingen um
ein vielfaches breiter sind. Dieses Breitenwachstum von Zwillingen wurde auch schon nach

einer Ermudung von Proben detektiert, die bei Raumtemperatur vorverformt wurden.

Die Anordnung der Versetzungen hat sich nach einer Ermidung mit einer Dehnungsamplitude
von 0,23 % im Vergleich zur vorliegenden Mikrostruktur nach der Vorverformung bei Raum-
temperatur (vgl. Abbildung 55 a)) nicht sichtlich gedndert. Nach einer Ermidung mit einer
Dehnungsamplitude von 0,6 % haben die versetzungsfreien Bereiche jedoch in der GroRe zu-
genommen, so dass man hier von einer Tendenz zur Ausbildung von Versetzungszellen spre-
chen kann. Ausgeprégterer Versetzungsabbau/-umorientierung bei einer Ermidungsbeanspru-
chung mit einer Dehnungsamplitude wvon 0,6 %, erklart die unterschiedlichen
Ermidungseigenschaften nach einer Vorverformung (vgl. Abbildung 66). Ein weiterer Unter-
schied zwischen der mikrostrukturellen Entwicklung nach einer zyklischen Beanspruchung mit
einer Dehnungsamplitude von 0,23 % und 0,6 % ist in Abbildung 76 c) dargestellt. In mehreren

Bereichen der Probe konnten vermehrt feine Stapelfehler nachgewiesen werden.
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Abbildung 76: TEM-Aufnahmen fiir den X-IP™1000 nach einer zyklischen Beanspruchung mit einer Dehnungs-
amplitude von a) 0,23 % und b) 0,6 %, c) Detailaufnahme aus einem Bereich von b); Vorbehandlung der Proben: 45 %

vorverformt bei 200 °C
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Nach einer Vorverformung um 35 % bei einer htheren Temperatur von 400 °C und anschlie-
Render Ermidung mit einer Dehnungsamplitude von 0,23 % zeigt sich in der TEM-Untersu-
chung in Abbildung 77 a) eine gleichwertige Versetzungsstruktur wie in der Mikrostruktur vor
der Ermudung vorhanden ist (vgl. Abbildung 56). Zwillinge haben sind nach der Ermudung mit
einer niedrigen Dehnungsamplitude nicht ausgebildet, diese sind so wie vor der Ermiidung vor-

handen und kénnen zumeist Rekristallisationszwillingen zugeordnet werden.

Des Weiteren zeigt sich im Vergleich zur mikrostrukturellen Entwicklung nach einer Ermiidung
mit einer Dehnungsamplitude von 0,6 % eine sehr feine Ausbildung von Versetzungszellen.
Diese Ausbildung an feinen Versetzungszellen ist in Abbildung 77 c) dargestellt. Trotz der
Zunahme an Zwillingen und damit einer Verfestigung bei einer Ermudungsbeanspruchung mit
einer Dehnungsamplitude von 0,6 % zeigt das Ermudungsverhalten eine Entfestigung (vgl. Ab-
bildung 66). Diese Entfestigung ist auf die Umstrukturierung der Versetzungen zu feinen Ver-
setzungszellen zurlckzufihren. Die Verfestigung durch Zwillingsbildung kann diese Entfesti-
gung nicht kompensieren, welches die vorherige Aussage bestétigt, dass sich eine
verformungsinduzierte Zwillingsbildung schon in den ersten Zyklen ausbreitet, dann aber nicht

weiter wéhrend der Ermiidung stattfindet.

Ae/2 =0,23 %
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Abbildung 77: TEM-Aufnahmen fiir den X-IP™1000 nach einer zyklischen Beanspruchung mit einer Dehnungs-
amplitude von a) 0,23 % und b) 0,6 %, c) Detailaufnahme aus einem Bereich von b); Vorbehandlung der Proben: 35 %
vorverformt bei 400 °C
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X40MnCrAI19-2

In Abbildung 78 sind TEM-Aufnahmen dargestellt, die von Proben aufgenommen wurden, die
eine zyklische Beanspruchung mit Dehnungsamplituden von 0,23 % und 0,6 % nach einer Vor-
verformung um 45 % bei einer Temperatur von 200 °C erfahren haben. In der TEM-Aufnahme
nach einer Ermudung mit einer Dehnungsamplitude von 0,23 % (Abbildung 78 c)) sind viele
Zwillinge sowie eine hohe Versetzungsdichte zu erkennen. Zudem sind deutlich erkennbar viele
Versetzungszellen vorhanden. Vergleichbar mit der Mikrostruktur, die nach einer Verformung
bei 200 °C vorliegt (vgl. Abbildung 58), ist die Mikrostruktur nach der Ermudung unverandert.

Nach einer Ermidung mit einer Dehnungsamplitude von 0,6 % (Abbildung 78 b)) zeigen sich
zundchst im Vergleich zu einer TEM-Untersuchung nach einer Ermidung mit einer Dehnungs-
amplitude von 0,23 % keine deutlichen Unterschiede. Jedoch werden bei einer genaueren Un-
tersuchung mittels hoherer VergroRerung in Abbildung 78 c) sehr feine Versetzungszellen
sichtbar. Diese feine Zellbildung ist ausgepragt in den Bereichen der Probe, in denen die Ver-
setzungsdichte in einer TEM-Aufnahme mit einer geringeren VergrofRerung hoch ist. Diese
Umstrukturierung der Versetzungen wahrend einer Ermiidungsbeanspruchung mit einer Deh-

nungsamplitude von 0,6 % erklart die deutliche Entfestigung (vgl. Abbildung 67).

Ae/2=0,23 % Ae/2 = 0,6 %
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Abbildung 78: TEM-Aufnahmen fur den X40MnCrAIl19-2 nach einer zyklischen Beanspruchung mit einer Dehnungs-
amplitude von a) 0,23 % und b) 0,6 %, c) Detailaufnahme aus einem Bereich von b); Vorbehandlung der Proben: 45 %
vorverformt bei 200 °C



112 Ergebnisse

Die Ergebnisse der TEM-Untersuchung nach einer zyklischen Beanspruchung von
X40MnCrAI19-2 Proben, die vor der Ermudung um 35 % bei 400 °C vorverformt wurden, sind
in Abbildung 79 dargestellt. Nach einer Ermidungsbeanspruchung mit einer Dehnungs-
amplitude von 0,23 % zeigt sich eine hohe Versetzungsdichte mit mehreren versetzungsfreien
Bereichen. Zudem sind sehr breite Zwillinge zu erkennen, die jedoch schon im vorverformten
sowie im Anlieferungszustand (vgl. Abbildung 23 und Abbildung 59) vorhanden waren und als
Rekristallisationszwillinge definiert werden konnten. Jedoch lasst sich auch ein Unterschied zu
einem rein verformten Zustand erkennen. In Abbildung 79 c) ist die Bildung von feinen Mik-
rozwillingen zu erkennen, die sich durch die Ermidungsbeanspruchung gebildet haben.

Eine Untersuchung der Mikrostruktur nach einer Ermidung mit einer Dehnungsamplitude von
0,6 % zeigt ebenfalls eine hohe Versetzungsdichte mit teilweise versetzungsfreien Bereichen.
Des Weiteren sind in dieser TEM-Aufnahme stark ausgepragte Rekristallisationszwillinge zu
erkennen, die jedoch schon vor der Ermidung im Anlieferungszustand (Abbildung 23) sowie
nach einer Vorverformung (Abbildung 59) nachgewiesen werden konnten. Durch eine genauere
Betrachtung konnten ebenfalls wie nach einer Ermiidung mit einer Dehnungsamplitude von
0,23 % vermehrt sehr feine Mikrozwillinge detektiert werden. Wie in Abbildung 79 d) zu er-
kennen, liegen diese fein verteilt zwischen Versetzungszellen vor. Durch die Ausbildung von
Mikrozwillingen werden im Vergleich zu einer Ermiidungsbeanspruchung nach einer VVorver-
formung bei 200 °C eine héhere Lebensdauer sowie eine nicht so ausgepragte Entfestigung
erzielt (vgl. Abbildung 66).

Ae/2=0,23 % Ae/2=0,6 %

Abbildung 79: TEM-Aufnahmen fir den X40MnCrAI19-2 nach einer zyklischen Beanspruchung mit einer Dehnungs-
amplitude von a) 0,23 % und b) 0,6 %, c) und d) Detailaufnahmen aus einem Bereich von a) bzw. b); Vorbehandlung
der Proben: 35 % vorverformt bei 400 °C
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Einfluss einer Tieftemperaturvorbehandlung

X-IP™1000

Die mikrostrukturelle Entwicklung des X-IP™1000 nach einer Ermiidungsbeanspruchung mit
einer niedrigen Dehnungsamplitude von 0,23 % und einer hohen Dehnungsamplitude von
0,6 % ist in Abbildung 80 dargestellt. Die Proben wurden vor der Ermidung um 25 % bei einer
Temperatur von -100 °C vorverformt. Eine TEM-Ubersichtsaufnahme in Abbildung 80 a) zeigt
nach der Ermudung mit einer Dehnungsamplitude von 0,23 % eine Vielzahl an Zwillingen aber
auch eine hohe Versetzungsdichte. Des Weiteren konnten Bereiche detektiert werden, in denen
g-Martensit vorhanden ist, welcher durch eine SAD-Aufnahme in Abbildung 80 c) nachgewie-
sen ist. Verglichen mit der Mikrostrukturanalyse nach einer monotonen Vorverformung auf
25 % bei -100 °C (Abbildung 44) sind keine deutlichen Unterschiede nach der Ermiidung mit
einer niedrigen Dehnungsamplitude zu erkennen. Die Ermiudungseigenschaften bei einer Deh-
nungsamplitude von 0,23 % nach einer Vorverformung um 25 % bei einer Temperatur
von -100 °C (Abbildung 68) zeigen dagegen deutliche Unterschiede. Nach einer hohen Vorver-
formung liegen die Spannungsamplitude sowie die Lebensdauer um ein vielfaches niedriger.
Die Ursache konnte ein hoherer Anteil an e-Martensit sein, der sich bei einer hohen Verformung
bei einer Temperatur von -100 °C ausgebildet hat. Wird der Werkstoff nach einer mittleren
Verformung zyklisch belastet, kann der Restanteil an Austenit verzwillingen und dadurch die
sprode Wirkung des e-Martensit, die nach einer mittleren Verformung nicht so stark ausgepragt
ist, kompensieren und den Werkstoff leicht Verfestigen.

Nach einer Ermudungsbeanspruchung mit einer htheren Dehnungsamplitude von 0,6 % (Ab-
bildung 80 b)) kdnnen viele Zwillinge aber auch e-Martensit nachgewiesen werden. Des Wei-
teren ist dieser Probenzustand durch eine hohe Versetzungsdichte gekennzeichnet. Auffallig ist
im Vergleich zum Probenzustand vor der Ermidung (Abbildung 44), dass teilweise Korner
detektiert werden konnen, in denen nur Zwillingsbildung nachgewiesen werden kann (Abbil-
dung 80 d)). In anderen Korner sind Zwillinge und e-Martensit vorhanden. Die reine Zwillings-
bildung, die in einigen Kornern detektiert werden konnte, kénnte in den ersten Zyklen der Er-
muidungsbeanspruchung durch eine hohe Dehnungsamplitude entstanden sein. Bei einer
Beanspruchung des X-IP™1000 bei einer Temperatur nahe 25 °C sollte als hauptsachlicher

Verformungsmechanismus die Zwillingsbildung aktiv sein.
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Abbildung 80: TEM-Aufnahmen fiir den X-IP™1000 nach einer zyklischen Beanspruchung mit einer Dehnungs-
amplitude von a) 0,23 % und b) 0,6 %, c) und d) Elektronenbeugung aus einem Bereich von a) bzw. b); Vorbehandlung

der Proben: 25 % vorverformt bei -100 °C
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TEM-Aufnahmen nach einer Ermudungsbeanspruchung des X-IP™1000 mit Dehnungs-
amplituden von 0,23 % bzw. 0,6 % sind in Abbildung 81 dargestellt. Die Proben wurden zuvor
um eine Verformung von 25 % bei einer Temperatur von -196 °C vorverformt. In der
TEM-Ubersichtsaufnahme (Abbildung 81 a)) nach der Ermidung mit einer Dehnungs-
amplitude von 0,23 % sind viele Zwillinge aber auch eine hohe Versetzungsdichte zu erkennen.
Zudem konnen vermehrt sehr feine Zwillinge detektiert werden (Abbildung 81 c)), in deren
Zwischenrdumen zusatzlich e-Martensit sichtbar ist. Diese Zwillinge sind feiner ausgepragt als
die Zwillinge, die im Probenzustand vor der Ermiidung nachgewiesen werden konnten (vgl.
Abbildung 44). Diese feinen Mikrozwillinge konnten ebenfalls nach einer Ermudungsbean-

spruchung von zuvor bei 25 °C vorverformten Proben nachgewiesen werden.

Die Ermudungsbeanspruchung mit einer hoheren Dehnungsamplitude von 0,6 % zeigt keine
deutlichen Unterschiede in der mikrostrukturellen Entwicklung im Vergleich zum Zustand vor
der Ermidung. In der TEM-Ubersichtsaufnahme in Abbildung 81 b) lasst sich im Vergleich zu
vor der Ermudung eine hohe Anzahl an Zwillingen erkennen, zudem sind eine hohe Verset-
zungsdichte und in vielen Bereichen e-Martensit detektierbar. Abbildung 81 d) zeigt eine
SAD-Aufnahme mit Beugungspunkten, die von der austenitischen Matrix, Zwillingen und zu-

satzlich e-Martensit stammen.

Ae/2 = 0,23 %

Abbildung 81: TEM-Aufnahmen fir den X-IP™1000 nach einer zyklischen Beanspruchung mit einer Dehnungs-
amplitude von a) 0,23 % und b) 0,6 %, c) Detailaufnahme aus einem Bereich von a), d) Elektronenbeugung aus einem
Bereich von b); Vorbehandlung der Proben: 25 % vorverformt bei -196 °C
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X40MnCrAI19-2

In Abbildung 82 sind TEM-Hellfeldaufnahmen nach einer Ermidungsbeanspruchung des
X40MnCrAI19-2 mit einer Dehnungsamplitude von 0,23 % bzw. 0,6 % dargestellt. Die Proben
wurden vor der Ermidung zunéchst bei einer Temperatur von -100 °C auf eine Dehnung von
45 % verformt. Nach einer Ermidungsbeanspruchung mit einer Dehnungsamplitude von
0,23 % (Abbildung 82 a)) ist im Allgemeinen eine hohe Versetzungsdichte zu erkennen. Des
Weiteren sind vermehrt Bereiche sichtbar, in denen o’-Martensit vorhanden ist. In weiteren
Bereichen konnten Zwillinge nachgewiesen werden. Der e-Martensit liegt fein verteilt in beiden
Bereichen vor. Im Vergleich zum Probenzustand vor der Ermudung (Abbildung 48), konnten
zudem feine Zwillinge detektiert werden (Abbildung 82 c)). Diese feinen Zwillinge liegen “fa-
Cherartig® in der Mikrostruktur vor, so dass von einer Ausbildung von Mikrozwillingen bedingt
durch eine Ermidungsbeanspruchung mit einer niedrigen Dehnungsamplitude gesprochen wer-

den kann.

Die Ausbildung von Mikrozwillingen ist ebenfalls nach einer Ermidung mit einer Dehnungs-
amplitude von 0,6 % in Abbildung 82 d) zu erkennen. Des Weiteren sind in der TEM-Uber-
sichtsaufnahme (Abbildung 82 b)) viele breite Zwillinge und eine hohe Versetzungsdichte zu

erkennen.

Ae/2=0,6 %

Abbildung 82: TEM-Aufnahmen fiir den X40MnCrAI19-2 nach einer zyklischen Beanspruchung mit einer Dehnungs-
amplitude von a) 0,23 % und b) 0,6 %, c) und d) Detailaufnahmen aus einem Bereich von a) bzw. b); Vorbehandlung
der Proben: 45 % vorverformt bei -100 °C
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Die mikrostrukturelle Entwicklung nach einer Ermidungsbeanspruchung von Proben, die zu-
vor bei einer Temperatur von -196 °C um 45 % verformt wurden, ist in Abbildung 83 darge-
stellt. Viele Zwillinge, o -Martensit und e-Martensit sind nach einer Ermiidung mit einer Deh-
nungsamplitude von 0,23 % in der TEM-Ubersichtsaufnahme (Abbildung 83 a)) zu erkennen.
Des Weiteren ist eine hohe Versetzungsdichte vorhanden, wobei sich in diesem Zustand nach
der Ermidung eine hohe Anzahl an Versetzungszellen zeigt. Diese konnten nach einer Vorver-
formung bei einer Temperatur von -100 °C und anschlieBender Ermiidung nicht nachgewiesen

werden.

Nach einer TEM-Untersuchung von Proben, die eine Ermidungsbeanspruchung mit einer Deh-
nungsamplitude von 0,6 % erfahren haben, zeigt sich eine deutlich ausgeprégtere Versetzungs-
zellbildung als nach einer Ermidungsbeanspruchung mit einer niedrigen Dehnungsamplitude.
Insgesamt sind die Versetzungszellen nach einer Ermidungsbeanspruchung von Proben, die
bei einer Temperatur von -196 °C vorverformt wurden, im Vergleich zu den Versetzungszellen,
die sich nach einer Ermudungsbeanspruchung von hochtemperaturvorverformten Proben ein-
gestellt haben, sehr groR. Des Weiteren sind nach der Ermiidung mit einer Dehnungsamplitude
von 0,6 % Zwillinge, o -Martensit und e-Martensit wie vor der Ermudung (Abbildung 48) vor-

handen.

Ae/2 = 0,23 %

Abbildung 83: TEM-Aufnahmen fiir den X40MnCrAlI19-2 nach einer zyklischen Beanspruchung mit einer Dehnungs-
amplitude von a) 0,23 % und b) 0,6 %, c) Elektronenbeugung aus einem Bereich von a); VVorbehandlung der Proben:
45 % vorverformt bei -196 °C

Die Spannungsamplitude wéhrend einer Ermidung mit einer Dehnungsamplitude von 0,6 %
liegt nach einer Verformung um 45 % bei -100 °C hoher als bei einer Ermidung mit gleicher
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Dehnungsamplitude von Proben, die bei einer Temperatur von -196 °C um 45 % vorverformt
wurden (Abbildung 70). Erklaren lasst sich dieses vorgeschichtenabhangige Ermidungsverhal-
ten durch die Ausbildung von Mikrozwillingen und damit hohere Verfestigung bei der Erm-
dung von Proben, die bei -100 °C vorverformt wurden. Dahingegen bewirkt eine ausgepragte
Umstrukturierung der Versetzungen zu Versetzungszellen eine Entfestigung des Werkstoffes.
Die gleiche mikrostrukturelle Entwicklung ist ebenfalls bei mittleren VVerformungen bei den
jeweiligen tiefen Temperaturen vorhanden. Dieses zeichnet sich ebenfalls in den Wechselver-

formungskurven (Abbildung 70) ab.
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5 Diskussion der Ergebnisse

In der vorliegenden Dissertation konnte gezeigt werden, dass eine Optimierung der konventio-
nell erhaltlichen TWIP-Stahle X-1P™1000 und X40MnCrAl19-2 durch verschiedene Vorbe-
handlungen moglich ist. Nicht nur die monotonen Eigenschaften nach einer Vorbehandlung
wiesen ein grol3es Potential in der Anwendung dieser Werkstoffe auf, sondern auch die zykli-
schen Eigenschaften konnten verbessert werden. Bei dieser Untersuchung stand immer die Kor-
relation von mikrostruktureller Entwicklung mit einer Eigenschaftsveranderung im Vorder-
grund. Somit konnte eine Zuordnung der Verfestigungsmechanismen je nach
Verformungstemperatur geschaffen werden, und deren Einfluss auf eine nach der jeweiligen

Vorbehandlung folgende Belastung der Werkstoffe dargestellt werden.

5.1  Monotone mechanische Eigenschaften

Eine Zusammenfassung der mechanischen Eigenschaften bei verschiedenen Temperaturen ist
fiir den X-IP™1000 in Abbildung 84 und fir den X40MnCrAIl19-2 in Abbildung 85 aufgetra-
gen. Somit kann ein direkter Vergleich der einzelnen Zustande, je Material, den Einfluss einer
Temperatur auf das Verformungsverhalten hervorheben. Beide TWIP-Stéhle zeigen generell,
dass mit sinkender Verformungstemperatur von 400 °C ausgehend, die Streckgrenze sowie die
Zugfestigkeit ansteigen. Die Bruchdehnung verhdlt sich tber einen grolRen Temperaturbereich
annahernd konstant. Insgesamt liegt der TWIP-Stahl X40MnCrAI19-2 mit seiner maximalen
Festigkeit jedoch unterhalb der des X-1P™1000. Durch die wesentlich geringere KorngroRe des
X-1P™1000 von 3-5 um im Vergleich zum X40MnCrAI19-2, der eine durchschnittliche Korn-
grolle von ca. 20 um aufweist, wird die Bewegung von Versetzungen starker behindert und
dadurch eine hohere Festigkeit erzielt. Diesen Zusammenhang gibt die Hall-Petch-Beziehung
wieder [20, 58, 83, 98]. Des Weiteren ist die verformungsinduzierte Entwicklung der Mikro-
struktur von der Hohe der im einzelnen Korn vorliegenden Schubspannung abhangig. Generell
weist der X-IP™1000 durch seine geringere KorngréfRe im Vergleich zum X40MnCrAI19-2
mehr Kdrner auf, die an einer Umformung beteiligt sind. Zur Aktivierung bestimmter VVorgange
muss eine kritische Schubspannung uberschritten werden. Um dies zu erreichen, muss die je-
weilige Kristallorientierung zur Belastungsrichtung optimal gerichtet sein. In einem vielkristal-
linen Werkstoff sind viele Kérner mit meist stark unterschiedlichen Orientierungen vorhanden.

Bedingt durch diesen Orientierungsunterschied sind zunéchst nicht alle Kdrner direkt an der
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Verformung beteiligt, werden aber durch ihre Nachbarkorner durch die Aktivierung weiterer
Gleitsysteme bei der weiteren Umformung mit eingeschlossen [20, 83]. Eine Betrachtung der
Textur wurde im Rahmen dieser Arbeit jedoch nicht ndher vorgenommen. Nicht allein die
KorngroRe hat einen Einfluss auf das Verfestigungsverhalten, sondern auch die chemische Zu-
sammensetzung des Werkstoffes. Werden die Stéhle einzeln betrachtet zeigt sich, dass eine
Streckgrenzenerhohung bei einer Verformungstemperatur von -196 °C mit einem Faktor von
1,7 bei dem X-IP™1000 und mit einem Faktor von sogar 2 bei dem X40MnCrAI19-2, jeweils
bezogen auf den Anlieferungszustand, erreicht werden kann. Diese Streckgrenzenerh6hung bei
einer Verformung bei tiefen Temperaturen ist, bedingt durch eine niedrige Stapelfehlerenergie
und damit geringere Stabilitat des Austenits, auf verformungsinduzierten Martensit zurlickzu-
fiihren und wurde umfangreich in der Literatur untersucht [11, 21, 25, 28, 87]. Der héhere Fak-
tor der Streckgrenzenerh6hung des X40MnCrAI19-2 im Vergleich zu dem X-IP™1000 ist be-
dingt durch die héhere Neigung zur Bildung von verformungsinduzierten Martensit, welches
die schematische Darstellung in Abbildung 86 verdeutlicht.

Der Einfluss von hohen Temperaturen wahrend einer monotonen Verformung wurde durch ver-
schiedene Autoren flr diverse TWIP-Gliten in der Literatur diskutiert [11, 14, 94]. Hier wurde
gezeigt, dass bei erhdhten Verformungstemperaturen die Festigkeit sowie die erreichbare
Bruchdehnung niedriger sind als bei Raumtemperatur. Als Ursache wird die Abnahme der
Zwillingsbildungsrate und damit verbundene fehlende Verfestigung bei erhéhten Temperaturen
genannt. Gralel [14] untersuchte einen TWIP-Stahl X5MnAISi 25 3 3 zusétzlich zu den hohen
Temperaturen auch im Tieftemperaturbereich bis zu einer Temperatur von -150 °C. In diesem
Bereich wies GrélRel martensitische Anteile nach, wodurch im Vergleich zur Belastung bei
Raumtemperatur eine Erhdhung der Festigkeit bei verminderter Bruchdehnung erreicht wird.
Eine allgemeingiiltige Temperatur, bei der ein Ubergang der einzelnen Verfestigungsmecha-
nismen in TWIP-Stihlen vorliegt, kann jedoch nicht angegeben werden. Die Ubergangstempe-
raturen in hoch manganhaltigen Stahlen sind abh&ngig von der chemischen Zusammensetzung
und deren Einfluss auf die Stabilitat der vorliegenden Phasen sowie der SFE. Zudem wurde
gezeigt, dass nicht nur die Temperatur wéhrend der Verformung von Bedeutung ist, sondern
dass auch durch eine nach der Verformung erfolgende Warmebehandlung die mechanischen

Eigenschaften von TWIP-Stéhlen gezielt eingestellt werden kdnnen [9, 77].
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Abbildung 84: Zusammenfassung der ermittelten mechanischen Eigenschaften fiir den X-1P™1000 bei verschiedenen
Verformungstemperaturen

Abbildung 85: Zusammenfassung der ermittelten mechanischen Eigenschaften fiir den X40MnCrAI19-2 bei verschie-
denen Verformungstemperaturen

Einen allgemeinen Trend der mikrostrukturellen Entwicklung nach einem hohen Verformungs-
grad bei verschiedenen Temperaturen zeigt die schematische Darstellung in Abbildung 86 a)
fir den X-IP™1000 und b) fiur den X40MnCrAl19-2. Die Entwicklung der Mikrostruktur
wurde auf Basis der in dieser Arbeit durchgefiihrten Untersuchungen mittels TEM, XRD-Mes-

sungen und Messungen mit dem Feritscope erstellt. Die schematische Darstellung zeigt, dass
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bei beiden Werkstoffen nach einer hohen Verformung unabhéngig von der Verformungstem-
peratur eine hohe Versetzungsdichte zu erwarten ist. Des Weiteren ist bei beiden Werkstoffen
nach einer hohen Verformung bei hohen Temperaturen eine gleichwertige mikrostrukturelle
Entwicklung zu erkennen. D.h. die Zwillingsbildung nimmt mit steigender Temperatur ab, wo-
hingegen die Verfestigung durch Versetzungsgleiten zunimmt. Bei beiden TWIP-Stéhlen kann
eine Ubergangstemperatur von ca. 300 °C angegeben werden, bei der die verformungsindu-
zierte Bildung von Zwillingen ausbleibt. Nach einer Verformung bei tiefen Temperaturen
konnte bei beiden Werkstoffen, eine unterschiedliche Entwicklung der Mikrostruktur nachge-
wiesen werden. Der X-IP™1000 (Abbildung 86 a)) zeigt eine Abnahme der Zwillingsbildung
und Versetzungsgleiten bei einer sinkenden Verformungstemperatur, wohingegen gleichzeitig
eine Zunahme von hexagonalem e-Martensit beobachtet werden konnte. Der X40MnCrAI19-2
zeigt zusétzlich eine Zunahme an kubisch raumzentriertem a”-Martensit bei sinkender Verfor-
mungstemperatur. Beide TWIP-Stahle sind durch ihr jeweiliges Legierungskonzept rein auste-
nitisch bei Raumtemperatur eingestellt. Da aber beide Stahle einen Mangangehalt von kleiner
als 25 Ma.-% besitzen, ist es nur durch die Zugabe von weiteren Legierungselementen méglich,
eine stabile austenitische Phase bei Raumtemperatur einzustellen [37]. Durch die Zugabe von
einer relativ hohen Kohlenstoffmenge von 0,6 Ma.-% kann die Bildung von verformungsindu-
zierten Martensit, ohne die Bildung von MsC-Karbiden, unterdriickt werden [37]. Diese Grenze
weist annahernd der X-IP™1000 mit einem Kohlenstoffgehalt von 0,52 Ma.-% auf. Die gerin-
gen Zusatze von Chrom (0,2 Ma.-%) und Silizium (0,25 Ma.-%) haben nach Dumay et al. [25]
nur einen geringen Einfluss auf die SFE. Silizium wirkt steigernd auf die SFE wohingegen
gleichermalien die SFE durch das Zulegieren von Chrom gesenkt wird (siehe Abbildung 6). Im
Unterschied zu dem X-1P™1000 besitzt der X40MnCrAl19-2 einen geringeren Anteil an Koh-
lenstoff (0,4 Ma.-%), jedoch einen hohen Anteil an Chrom (2 Ma.-%), welches die SFE stark
senkt [25], sowie einen relativ hohen Anteil an Aluminium (1 Ma.-%), der wiederum steigernd
auf die SFE wirkt [25]. Durch das Legierungskonzept des X40MnCrAI19-2 ist der Austenit
nicht so stabil bei einer Verformung bei tiefen Temperaturen wie im X-1P™21000. Aus diesem
Grund neigt der X40MnCrAI19-2 schneller bei tiefen Temperaturen zur Bildung von verfor-

mungsinduziertem Martensit.
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Abbildung 86: Schematische Darstellung der mikrostrukturellen Entwicklung im a) X-IP™21000 und b)
X40MnCrAIl19-2 nach einer hohen Verformung bei verschiedenen Temperaturen nach [88]

Fir einen industriellen Einsatz der vorverformten Werkstoffzusténde ist es notwendig, die me-
chanischen Eigenschaften abschéatzen zu kdnnen, die nach einer Vorbehandlung der beiden
TWIP-Stéhle noch erreichbar sind. Nur dann ist es méglich, Bauteile aus TWIP-Stahl sicher-
heitsgemal und dem Anwendungszweck entsprechend auszulegen. Aus diesem Grund sind in
Abbildung 87 die mechanischen Eigenschaften bei Raumtemperatur nach einer temperaturab-
hangigen Vorbehandlung des X-IP™1000 und die des X40MnCrAlI19-2 in Abbildung 88 zu-
sammenfassend dargestellt. In den Abbildungen ist fir jeden TWIP-Stahl nach einer VVorbe-
handlung jeweils zunachst die erreichte gesamte Dehnung tber die VVorverformungstemperatur
aufgetragen. Als weiteres ist die nach einer Vorbehandlung erreichte Streckgrenze und Zugfes-
tigkeit Gber die Verformungstemperatur dargestellt. Durch diese Auftragung der Streckgrenze
und Zugfestigkeit wird durch ihren Abstand voneinander je Verformungstemperatur das Poten-
tial an noch moglicher Verfestigung bei einer monotonen Beanspruchung deutlich. Fiir die Er-
stellung der Diagramme wurden die in dieser Arbeit betrachteten VVorverformungen je Werk-
stoff verwendet, somit konnten in einigen Bereichen nur Abschatzungen der Entwicklung von
Restdehnung, erreichbarer Streckgrenze und Zugfestigkeit getroffen werden. Diese Abschét-

zungen sind in den Abbildungen jeweils durch gepunktete Linien dargestelit.
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Abbildung 87: Mechanischen Eigenschaften des X-IP™1000 bei Raumtemperatur nach einer Vorverformung bei ver-
schiedenen Temperaturen: a) Restdehnung bis zum Bruch, b) erreichbare 0,2 % Dehngrenze und Zugfestigkeit

Die Restdehnung bei einer monotonen Zugbelastung bei Raumtemperatur von vorverformten
Proben des X-IP™1000 ist in Abbildung 87 a) dargestellt. Proben, die bei tiefen Temperaturen
vorverformt wurden, erreichen eine Restdehnung von ca. 23 % nach einer VVorverformung um
15 % und ca. 19 % nach einer Vorverformung um 25 %. Eine dhnliche Entwicklung der Rest-
dehnung ist bei Proben zu erkennen, die bei 25 °C vorverformt wurden. Die annahernd gleich-
wertige Restdehnung von Proben, die bei 25 °C und bei tiefen Temperaturen vorverformt wur-
den, ist auf die Mikrostruktur nach einer Vorverformung bei verschiedenen Temperaturen
zurlckzufihren (siehe Kapitel 4.1.3 Mikrostrukturelle Entwicklung nach der Vorbehandlung).
Bei beiden Verformungstemperaturen konnte eine Erhéhung der Versetzungsdichte sowie
Zwillingsbildung nachgewiesen werden. Zusatzlich wurde nach einer Verformung bei tiefen
Temperaturen e-Martensit detektiert. Die Interaktionen von Versetzungen mit Zwillingen sowie

e-Martensit wahrend einer Verformung ermdglicht die hohe Restdehnung bei einer Verformung
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bei Raumtemperatur. Diese mikrostrukturelle Entwicklung ist vergleichbar mit der in der Lite-
ratur, in denen Untersuchungen an unterschiedlichen TWIP-Stahl Giiten durchgefuhrt wurden
[44, 91, 93].

Die nachtragliche Verformung von Proben, die bei hohen Temperaturen vorverformt wurden,
zeigt eine hohere Restdehnung als bei Proben, die bei 25 °C oder tiefen Temperaturen vorver-
formt wurden. Dies ist ebenfalls wie zuvor auf die Mikrostruktur nach einer Vorverformung
bei hohen Temperaturen zurtickzuftihren. Die SFE bei einer Vorverformung bei hohen Tempe-
raturen ist soweit angestiegen, dass nur geringfiigig (200 °C) oder gar keine (400 °C) Verfor-
mungszwillinge entstanden, und der Werkstoff nur durch Versetzungsleiten verfestigte. Diese
Eigenschaft der TWIP-Stahle bei einer Verformung bei hohen Temperaturen ist im Einklang
mit der Literatur [77, 94]. Bei einer nachtréglichen Verformung steht zundchst dem Gleiten von
Versetzungen nichts im Wege, so dass eine hohe Restdehnung erzielt wird. Jedoch ist bei einer
nachtraglichen Verformung bei Raumtemperatur die Bildung von Zwillingen, durch die gerin-
gere SFE, wieder mdglich. Die mikrostrukturelle Entwicklung nach einer nachtraglichen Ver-

formung wurde im Rahmen dieser Arbeit nicht weiter betrachtet.

In Abbildung 87 b) ist die restliche Verfestigung durch die Auftragung der Streckgrenze und
Zugfestigkeit des X-IP™1000 nach einer Vorbehandlung dargestellt. Im Allgemeinen ist eine
hohere Verfestigung des Werkstoffes nach einer Verformung auf niedrige Werte zu erkennen.
Sowie sich insgesamt, wie zu erwarten, hohere Streckgrenzen und Zugfestigkeiten bei einer
Verformung auf hohe Werte zeigen. Die Verfestigung nimmt mit steigender VVorverformungs-
temperatur zu. Dieses ist durch Interaktionen von Versetzungen mit der tibrigen Mikrostruktur
bestimmt. Nach einer mittleren Verformung um 15 % bei tiefen Temperaturen nimmt die Ver-
festigung zuné&chst ab (-100 °C), anschlieBend jedoch wieder zu (-196 °C). Diese Entwicklung
ist auf die Zunahme an e-Martensit, je niedriger die Temperatur bei einer Verformung ist, zu-
riickzufihren. Der e-Martensit bildet zusatzliche Barrieren fur das Gleiten von Versetzungen,
welches bei einer nachtraglichen Verformung bei Raumtemperatur wieder vermehrt moglich

ist.

Die mechanischen Eigenschaften des X40MnCrAl19-2 nach verschiedenen Vorbehandlungen,
die durch monotone Zugversuche bei Raumtemperatur getestet wurden, sind in Abbildung 88
wie zuvor fur den X-IP™1000 dargestellt. Die Restdehnungen des X40MnCrAI19-2 (Abbil-

dung 88 a)) nach einer Vorbehandlung bei verschiedenen Temperaturen sind verglichen mit
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dem X-1P™1000 &hnlich ausgeprégt. Wie zu erwarten wurden hdhere Restdehnungen nach ei-
ner Vorbehandlung mit einer mittleren Verformung als nach einer Vorbehandlung mit einer
hohen Verformung, unabhéngig von der Vorverformungstemperatur, erreicht. Dies ist bedingt
durch das hohere Potential an Verfestigung durch die jeweiligen Verfestigungsmechanismen
bei den verschiedenen Verformungstemperaturen bei einer nachtraglichen Belastung bei Raum-
temperatur. Nach einer VVorbehandlung bei niedrigen Temperaturen und Raumtemperatur wird
bei gleichem Grad der VVorverformung eine geringere Restdehnung erreicht als nach einer Vor-
verformung bei hohen Temperaturen erreicht wird. Die Ursache fiir die geringere Restdehnung
nach einer Vorbehandlung bei tiefen Temperaturen und Raumtemperatur ist durch die im Ver-
gleich zur Vorbehandlung bei hohen Temperaturen stark unterschiedliche Mikrostruktur (siehe
Kapitel 4.1.3 Mikrostrukturelle Entwicklung nach der Vorbehandlung). Das Ausbleiben des
TWIP-Effektes bei einer Verformungstemperatur von 400 °C erklart die bei dieser Temperatur
ermittelten mechanischen Eigenschaften (vgl. Abbildung 36). Durch die zusammenh&ngende
Betrachtung der mechanischen Eigenschaften und der mikrostrukturellen Entwicklung nach ei-
ner Verformung kann bei dem X40MnCrAl19-2 davon ausgegangen werden, dass sich ein
Ubergang vom TWIP-Effekt zum Versetzungsgleiten in einem Temperaturbereich zwischen
200 °C und 400 °C befindet. Dieser Ubergangsbereich ist dhnlich dem beim X-1P™1000, je-
doch wird sich bei einer genaueren Analyse in kleineren Temperaturschritten eine Abgrenzung
bedingt durch die unterschiedlichen Legierungssysteme und die damit verbundenen unter-
schiedlich hohen Stapelfehlerenergien zeigen. Dies war jedoch nicht Ziel der vorliegenden Ar-
beit. Wie schon zuvor im Abschnitt “Temperaturabhangigkeit der Stapelfehlerenergie* betrach-
tet, steigt die Stapelfehlerenergie mit steigender Temperatur an, womit die Bildung von
Verformungszwillingen abnimmt und als Verformungsmechanismus nur noch Versetzungs-
gleiten vorliegt [11, 22]. Die Untersuchungen von Fang et al. [99] und Bouaziz et al. [94] an
hoch manganhaltigen TWIP-Stéhlen verdeutlichen diese Aussage. Erstere Autoren zeigten,
dass eine abnehmende Zwillingsaktivitét bei einer Verformungstemperatur von 300 °C vorhan-
den ist und nach einer Verformung bei einer Temperatur von 500 °C keine Zwillinge mehr
detektiert werden konnten. Die Untersuchung von Bouaziz et al. zeigte schon ein Ausbleiben
von verformungsinduzierten Zwillingen bei einer Temperatur von 400 °C. Eine Verformung
bei hohen Temperaturen hat demnach einen groRen Einfluss auf die mikrostrukturelle Entwick-
lung und damit auch die mechanischen Eigenschaften wahrend der Verformung oder aber auch
darauffolgend. Dieser Aspekt ist in der Literatur intensiv durch verschiedenste Untersuchungen
néher betrachtet worden [100-104].
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Abbildung 88: Mechanischen Eigenschaften des X40MnCrAI19-2 bei Raumtemperatur nach einer Vorverformung bei
verschiedenen Temperaturen: a) Restdehnung bis zum Bruch, b) erreichbare 0,2 % Dehngrenze und Zugfestigkeit nach
[88]

Nach einer Vorbehandlung bei verschiedenen Temperaturen wurden bei einem monotonen
Zugversuch bei Raumtemperatur hohe Streckgrenzen und Zugfestigkeiten erzielt (siehe Abbil-
dung 88 b)). Das hohe Potential an Verfestigung nach einer VVorverformung um 20 % verdeut-
licht auch die erreichbare Restdehnung des X40MnCrAl19-2. Ahnlich wie der X-IP™1000
zeigte, steigt die Verfestigung mit zunehmender Vorverformungstemperatur leicht an. Nach
einer Vorbehandlung bei tiefen Temperaturen nimmt die Verfestigung zunéchst stark ab
(bei -100 °C), anschlieBend mit weiter sinkender Verformungstemperatur auf -196 °C wird
wieder eine hohere Verfestigung erreicht. Dieses unterschiedliche Verhalten nach einer VVorbe-
handlung bei tiefen Temperaturen ist auf die unterschiedlichen Anteile der Mikrostruktur nach
einer Vorverformung zuriickzufiihren (siehe Abbildung 86 b)). Durch die mit der Temperatur
sinkende Stapelfehlerenergie [105], kommt es zusatzlich zur Verfestigung durch Zwillingbil-

dung und Versetzungsgleiten, zundchst zu einer verformungsinduzierten Phasenumwandlung
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zu e-Martensit und bei weiter sinkender Temperatur zu einem steigenden Volumenanteil an
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Abbildung 89: Vergleich von Bruchdehnung und Zugfestigkeit verschiedener Stahlgiiten aus Abbildung 2, Einordnung
der vorbehandelten Werkstoffe X-IP™1000 und X40MnCrAl19-2

Abbildung 89 zeigt einen Vergleich von Bruchdehnung und Zugfestigkeit verschiedener Stahl-
glten. Zusétzlich zu den Anlieferungszustanden des X-IP™1000 und X40MnCrAl19-2 wurden
die Bruchdehnungen und Zugfestigkeiten nach einer VVorbehandlung der Werkstoffe in das Di-
agramm eingetragen. Die einzelnen Punkte stellen die mechanischen Eigenschaften der ver-
schiedenen VVorbehandlungen auf verschieden hohe Verformungen bei verschiedenen Tempe-
raturen je Werkstoff dar. Durch diese Auftragung der Daten kann ein Bereich je Werkstoff
gekennzeichnet werden (gestrichelte Linie), der die mechanischen Eigenschaften nach ver-
schiedenen Vorbehandlungen abdeckt. Deutlich erkennbar ist, dass beide TWIP-Stéhle sich von
den tbrigen Werkstoffen nach einer Vorbehandlung absetzen. Sich aber immer noch in einem
Bereich des Diagramms befinden, der durch eine hohe Zugfestigkeit bei gleichzeitig relativ
hohen Bruchdehnung gekennzeichnet ist. Des Weiteren wird im direkten Vergleich mit einem
héufig in der Automobilindustrie verwendeten Stahl (22MnB5), der fiir hdchstfeste Karosserie-
bauteile verwendet wird, in Abbildung 89 das hohe Potential der in dieser Arbeit untersuchten
TWIP-Stéhle fur den Einsatz zum Beispiel als Chassis- oder Strukturkomponente im Automobil
sichtbar. Erste Untersuchungen wurden in diesem Zusammenhang fiir die Herstellung einer
B-Séule durchgefuhrt. Zu diesem Zweck wurde ein Verfahren entwickelt, welches eine Umfor-

mung des Bauteils bei tiefen Temperaturen ermdglicht und somit sicherheitsrelevante Bauteile



Diskussion der Ergebnisse 129

herstellen kann, die eine erhohte Festigkeit sowie Restduktilitit besitzen [106]. Ein Herstel-
lungsprozess, der eine Bauteilformung bei tiefen Temperaturen ermdglicht, ist in Abbildung 90
schematisch dargestellt. Der grundlegende Herstellungsprozess findet Anlehnung an die bishe-
rige Herstellung von Warmformbauteilen. Die Heizofenanlage wird dazu durch ein Kiihlsystem
sowie das Warmformwerkzeug gegen ein Kaltformwerkzeug ausgetauscht. Der Prozess bein-
haltet somit das Zuschneiden der Platinen, welche anschlieBend auf bestimmte tiefe Tempera-
turen im Kuhlsystem gekihlt werden. Mit der Hilfe eines Roboters kénnen die gekihlten Pla-
tinen in das Kaltformwerkzeug eingelegt werden. Ein grofRer Vorteil im Vergleich zum
Warmformen sind die enorm Kiirzere Prozesszeiten [107].

1
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1 ] —
blank cooling transfer (transfer-)press
system

Abbildung 90: Schematische Darstellung eines méglichen Herstellungsprozesses eines Formbauteiles bei tiefen Tempe-
raturen [107]

Fur erste Tests wurden Miniatur-B-S&ulen, die eine Lange von ca. 600 mm besitzen, in flussi-
gem Stickstoff gekihlt und anschlieRend auf -90 °C bzw. -70 °C erwéarmt und bei diesen Tem-
peraturen in einem Werkzeug geformt. Um das Crashverhalten eines seitlichen Aufpralls zu
testen wurden dynamische Versuche an einem Fallturm mit Miniatur-B-S&ulen aus pressgehér-
tetem 22MnB5 Stahl sowie kaltgeformten TWIP-Stahl durchgefiihrt (Abbildung 91). Als Er-
gebnis dieser Untersuchung kann gezeigt werden, dass aus TWIP-Stahl gefertigte Minia-
tur-B-Saulen im Vergleich zu einem pressgeharteten 22MnB5 auf einem niedrigerem
Kraftlevel verformen, wobei sie aber wie erwartet, durch das noch verfligbar hohe Verfesti-
gungsverhalten nach einer Formung bei tiefen Temperaturen (siehe Abbildung 87), ein hdheres

Energieaufnahmevermdogen besitzen als der pressgehartete 22MnB5 [106].
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Abbildung 91: Simulierung des Aufprallverhaltens einer Miniatur-B-Séaule aus kaltgeformten (-70 °C bzw. -90 °C)
TWIP-Stahl und pressgeharteten 22MnB5 Stahl mit der Hilfe eines Fallturmprufstandes [106]

Zudem konnte gezeigt werden, dass ein Bauteil, das bei tiefen Temperaturen aus TWIP-Stahl
geformt ist, im Vergleich zu einem Bauteil aus pressgeharteten 22Mn5B, bessere Eingeschalten
bezlglich der Anlassbestandigkeit vorweist [107]. Der Einfluss verschiedener Anlasstempera-
turen auf die Harte nach Vickers ist in Abbildung 92 dargestellt. In dieser Abbildung sind zwei
Temperaturbereiche gekennzeichnet, bei denen tblicherweise Korrosionsbeschichtungen wie
die kathodische Tauchlackierung bzw. die Stiickverzinkung durchgefiihrt werden. Deutlich zu
erkennen ist, dass der pressharte 22MnB5 schon bei einer Temperatur von 200 °C beginnt seine
Hérte zu verlieren. VVon einer Anfangshérte von ca. 500 HV verringert sich diese bei einer An-
lasstemperatur von 500 °C auf nur noch 300 HV. Der kaltgeformte (-100 °C) TWIP-Stahl zeigt
hingegen einen Verlust der Harte erst ab einer Anlasstemperatur von >500 °C. Diese Untersu-
chungen stehen im Einklang mit den in dieser Arbeit untersuchten Anlassbestandigkeiten der
TWIP-Stahle X-IP™1000 und X40MnCrAlI19-2 (Kapitel 4.3). Es konnte gezeigt werden, dass
beide Stahle nach Vorbehandlungen bei verschiedenen Temperaturen (hohe sowie niedrige)
eine gute Anlassbestandigkeit aufweisen und erst ab einer Anlasstemperatur von ca. >500 °C
einen Abfall der Harte und damit der Festigkeit zeigen (siehe Abbildung 61und Abbildung 63).
Der Festigkeitsverlust erfolgt durch eine Erholung bzw. Rekristallisation der Werkstoffe in-
folge einer Warmebehandlung [9, 10, 103]. Durch diese gute Anlassbestandigkeit der
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TWIP-Stéhle konnen diese bedenkenlos mit einer Korrosionsbeschichtungen mittels Stlickver-

zinkung oder kathodischer Tauchlackierung versehen werden kénnen.
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Abbildung 92: Harte uber verschiedene Anlasstemperaturen fur kaltgeformten (-100 °C) hoch manganhaltigen
TWIP-Stahl (blau) fur Anlassdauern von 30 Minuten bzw. 2 Minuten im Vergleich zu Anlasskurven fir pressgeharte-
ten 22MnBS5 fur Anlassdauern von 30 Minuten bzw. 2 Minuten [107]

5.2  Ermudungseigenschaften

Fir einen direkten Vergleich der Ermidungseigenschaften des X-IP™1000 abhangig von der
in dieser Arbeit betrachteten Probenvorbehandlungen wurden die Wechselverformungskurven
einer Ermudungsbeanspruchung mit einer Dehnungsamplitude von 0,23 % in Abbildung 93 a)
und in b) fur eine Ermidungsbeanspruchung mit einer Dehnungsamplitude von 0,6 % aufge-
tragen. In Abbildung 93 sind jeweils flr eine Ermidung mit einer niedrigen und hohen Deh-
nungsamplitude zwei Bereiche gekennzeichnet. Diese stehen zunéchst fur die jeweiligen Tem-
peraturen wéhrend der Vorverformung der Proben und kennzeichnen dementsprechend die
resultierende Spannungsamplitude bei einer dehnungsgeregelten Ermudungsbeanspruchung.

Der gelbe Bereich steht fiir eine Probenvorbehandlung, die bei einer Temperatur von 25 °C,
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200 °C oder 400 °C stattgefunden hat. Infolgedessen steht der blaue Bereich fir eine Proben-
vorbehandlung, die bei einer Temperatur von -100 °C oder -196 °C stattgefunden hat. Durch
diese Einteilung werden Bereiche abgegrenzt, die eine VVorverformung bei Temperaturen von
25 °C bis 400 °C sowie von -196 °C bis 25 °C abdecken. Durch die Zuordnung der Vorverfor-
mungstemperaturen auf die verschiedenen Bereiche in Abbildung 93, kann somit eine Prognose
getroffen werden, wie sich die Spannungsamplitude wahrend einer zyklischen Belastung mit
einer hohen oder niedrigen Dehnungsamplitude nach einer Vorverformung der Proben bei ver-

schiedenen Temperaturen verhélt.
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Abbildung 93: Vergleich der Wechselverformungskurven des X-1P™1000 von Proben, die bei verschiedenen Tempe-
raturen vorbehandelt wurden, a) ermudet mit einer Dehnungsamplitude von 0,23 % und b) mit einer Dehnungs-
amplitude von 0,6 %

Durch die mikrostrukturelle Untersuchung nach einer Vorverformung bei verschiedenen Tem-
peraturen (Kapitel 4.1.3) konnen die farbigen Bereiche auch hinsichtlich ihrer mikrostrukturel-
len Entwicklung, die vor einer Ermudungsbeanspruchung vorliegt, zugeordnet werden. Im gel-
ben Bereich liegen alle Wechselverformungskurven, die vor einer Ermudungsbeanspruchung
Zwillinge sowie eine hohe Versetzungsdichte in der Mikrostruktur zeigen. Der blaue Bereich
schlielt alle Kurven ein, die durch eine Vorverformung vor einer Ermidungsbeanspruchung

Zwillinge, eine hohe Versetzungsdichte und zusétzlich Martensit aufweisen.

Des Weiteren ist in Abbildung 93 im direkten Vergleich mit der Wechselverformungskurve des
Anlieferungszustandes die Entwicklung der Wechselverformungskurven nach einer VVorverfor-
mung bei verschiedenen Temperaturen zu erkennen. Bei einer Ermiidung des X-IP™1000 mit

einer Dehnungsamplitude von 0,23 % liegt nach einer Vorverformung bei 25 °C, 200 °C und
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400 °C eine héhere Spannungsamplitude vor als bei einer Ermidung des Anlieferungszustan-
des. Nach einer Ermiidungsbeanspruchung mit einer hohen Dehnungsamplitude von 0,6 % (Ab-
bildung 93 b)) ist dieses Verhalten besonders ausgepragt zu erkennen. Eine Erhdéhung der Deh-
nungsamplitude auf 0,6 % verursacht im Vergleich zu einem Probenzustand vor der Ermiidung
(Abbildung 56) eine deutliche Zunahme an Zwillingen, wie in Abbildung 77 zu erkennen ist.
Diese Zunahme ist bedingt durch die Temperaturabhéngigkeit der Stapelfehlerenergie, d.h. eine
Vorverformung bei einer Temperatur von 400 °C zeigt als Verformungsmechanismus durch
eine hohe Stapelfehlerenergie vor allem Versetzungsgleiten. Wird der Werkstoff anschlie3end
wieder bei 25 °C verformt, liegt bei dieser Temperatur eine niedrigere Stapelfehlerenergie vor,
so dass als Verformungsmechanismus zuséatzlich verformungsinduzierte Zwillingsbildung ak-
tiv ist. Eine hohe Dehnungsamplitude bewirkt ein Uberschreiten der nétigen Spannung, die zur
Bildung von Zwillingen notwendig ist, so dass diese nach einer Ermidungsbeanspruchung
nachgewiesen werden kdnnen. Dieses Verhalten stellten auch Guo et al. in ihrer Arbeit fest
[108]. Diese untersuchten einen TWIP-Stahl Fe22Mn-0,6C im LCF-Bereich und wiesen eine
Wechselverfestigung in den ersten 10 % der Lebensdauer nach, die durch eine verformungsin-
duzierte Zwillingsbildung in den ersten Zyklen bei héheren Amplituden begriindet ist. Die Aus-
bildung der Zwillinge kénnte auch schon in den ersten Zyklen der Ermiidungsbeanspruchung
verursacht worden sein, so dass eine weitere VVorverformung vor der eigentlichen Ermiidung
stattgefunden haben kdénnte (vgl. [109]). Dieser Aspekt wurde in dieser Arbeit nicht weiter be-
trachtet.

Des Weiteren kann in Abbildung 93 b) eine zyklische Entfestigung der vorverformten Proben,
unabhéngig von der Verformungstemperatur, erkannt werden. Im Allgemeinen wird bei einer
Ermidungsbeanspruchung das Materialverhalten weitestgehend von der Mikrostruktur be-
stimmt, die vor der Ermiidung im Material vorliegt. Des Weiteren ist das Ermudungsverhalten
von der Mikrostrukturdnderung wéhrend der zyklischen Beanspruchung bestimmt, dabei ist be-
sonders die Bildung und Annihilation von Versetzungen [110] sowie deren Interaktionen mit
anderen mikrostrukturellen Hindernissen von Bedeutung. Bezogen allein auf Versetzungsbe-
wegungen werden in der Literatur zwei Vorgange angegeben, die eine dynamische Erholung
wéhrend einer Ermidungsbeanspruchung in kaltgeformten Materialien verursacht [110]. Zum
einen findet diese statt, wenn die Annihilationsrate der Versetzungen groRer ist als die Bil-
dungsrate, welches eine Verringerung der Versetzungsdichte verursacht. Und zum anderem
kann eine Umstrukturierung von vor der Ermudung durch eine Verformung eingebrachten Ver-
setzungen stattfinden. Nach einer Ermiidungsbeanspruchung von Proben, die bei Raumtempe-

ratur bzw. hohen Temperaturen vorverformt wurden ist vorzugsweise eine Umstrukturierung
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von Versetzungen zu Versetzungszellen zu erkennen (Kapitel 4.2.2). Diese Umstrukturierung
ist besonders nach einer Ermidungsbeanspruchung mit hohen Dehnungsamplituden (0,6 %) zu
detektieren, welches sich auch in den Wechselverformungskurven (Abbildung 93) durch eine

Entfestigung wiederspiegelt.

Eine Probenvorbehandlung bei tiefen Temperaturen bewirkt keine ausgepragte Anderung des
Wechselverformungsverhaltens bei einer Ermudungsbeanspruchung mit einer Dehnungs-
amplitude von 0,23 % im Vergleich zum ermudeten Anlieferungszustand (Abbildung 93 a)).
Lediglich nach einer hohen Vorverformung bei einer Temperatur von -100 °C liegt die Wech-
selverformungskurve geringfligig niedriger. Aus diesem Grund kann zunédchst davon ausgegan-
gen werden, dass die martensitischen Anteile, die durch eine Vorverformung der Proben bei
tiefen Temperaturen eingebracht wurden, keinen bzw. einen geringen Einfluss auf die Hohe der
Spannungsamplitude bei einer Ermidung mit einer Dehnungsamplitude von 0,23 % haben. Des
Weiteren lasst sich eine enorme Abnahme der Lebensdauer nach einer Vorbehandlung der
Probe bei einer Temperatur von -100 °C erkennen. Dies lasst weiterhin darauf schlieen, dass
der e-Martensit durch seine versprédende Wirkung [51, 55, 56], negativ auf die Ermidungsei-
genschaften wirkt. Die Lebensdauer der verschiedenen Werkstoffzustande wird im weiteren
Verlauf der Diskussion naher betrachtet. Ein anderes Wechselverformungsverhalten der Pro-
ben, die bei tiefen Temperaturen vorverformt wurden, ist bei einer Ermidungsbeanspruchung
mit einer Dehnungsamplitude von 0,6 % zu erkennen (Abbildung 93b)). Hier liegt das Niveau
der resultierenden Spannungsamplitude zwischen dem ermideten Anlieferungszustand und den
Proben, die bei Raumtemperatur bzw. hohen Temperaturen vorverformt wurden. Die Ursache
fiir die Erhéhung der Spannungsamplitude liegt zunéchst in der generell hoheren Spannung, die
bedingt durch eine hohere Dehnungsamplitude resultiert. Des Weiteren ist auffallig, dass die
Ermidungseigenschaften bei einer Dehnungsamplitude von 0,6 % nach einer VVorverformung
der Proben um 25 % bei -100 °C und -196 °C auf einem Niveau liegen. Jedoch zeigt sich in
Abbildung 68 nach einer mittleren Verformung um 15 % ein Unterschied in den Ermidungsei-
genschaften beider Vorverformungstemperaturen (-100 °C und -196 °C). Die durch eine Ermi-
dungsbeanspruchung resultierende Spannungsamplitude nach einer VVorverformung bei einer
Temperatur von -196 °C liegt deutlich niedriger, als die Spannungsamplitude nach einer Vor-
verformung bei einer Temperatur von -100 °C (siehe Abbildung 68). Dies l&sst zundchst ver-
muten, dass eine Zunahme des e-Martensit bei einer tieferen Verformungstemperatur, schlech-
tere Ermuidungseigenschaften verursacht. Jedoch sollten dann die Ermidungseigenschaften bei
einer Steigerung der Verformung sowie Absenkung der Temperatur (Vorverformung um 25 %

bei -196 °C) am schlechtesten ausfallen. Die Ermudungseigenschaften sind jedoch gleichwertig
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wie die Eigenschaften nach einer Verformung um 25 % bei einer Temperatur von -100 °C. Es
konnte durch TEM Untersuchungen gezeigt werden, dass sich nach einer Ermudungsbeanspru-
chung feine Mikrozwillinge gebildet haben (siehe Abbildung 81 c)). Es wurde jedoch nachge-
wiesen, dass durch eine zyklische Beanspruchung des X-IP™1000 keine mechanischen Zwil-
linge gebildet werden sondern nur ein Breitenwachstum der bereits vor der Ermiidung
vorliegenden Zwillinge stattfindet [12]. Aus diesem Grund ist davon auszugehen, dass die Mik-
rozwillinge sich bereits in den ersten Zyklen der Ermidungsbeanspruchung gebildet haben und
somit einen groRBen Einfluss auf das weitere Ermidungsverhalten haben. Des Weiteren konnte
zumeist eine Zunahme der Mittelspannung wéhrend der Ermudungsbelastung beobachtet wer-
den (siehe Abbildung 69), welches auf einen Bauschinger Effekt in den ersten Zyklen zurlck-
zufiihren ist [12]. Zudem konnte gezeigt werden, dass dieser Effekt bei einem vorverformten
TWIP-Stahl im Vergleich zum Anlieferungszustand starker ausgepragt und auf eine
Zug-Druck-Asymmetrie zurlickzufuhren ist [12]. Dieser Aspekt wurde ebenfalls durch Bouaziz
et al. [50] an einem TWIP-Stahl durch monotone Versuche mit Lastumkehrung untersucht.
Auch hier konnte eine starke Zug-Druck-Asymmetrie infolge einer Vorverformung nachgewie-

sen werden.

Dieser Aspekt wurde im Zusammenhang mit einer auf eine Ermidungsbeanspruchung aufge-
brachten Mittelspannung néher betrachtet [109]. Die Entwicklung der Mittelspannung im Be-
trieb eines Bauteiles ist von entscheidender Bedeutung fiir die Lebensdauer einer gesamten
Konstruktion. Wahrend der Belastung eines Bauteiles, wie zum Beispiel einer Achswelle im
Automobil, liegt nicht nur allein eine zyklische Beanspruchung vor, sondern eine statische Be-
anspruchung kann tberlagert sein. Aus diesem Grund wurde der X-IP™1000 im Anlieferungs-
zustand sowie ein um 40 % vorverformter Zustand auf den Einfluss einer Mittelspannung un-
tersucht [109]. Dazu wurde ein Smith Diagramm auf Basis der Daten (Ae/2 = 0,28 % und einer
Lebensdauer von ca. 15000 Zyklen) aus der Arbeit von Niendorf et al. erstellt [12]. Die Unter-
suchung der Mittelspannung wurde kraftgeregelt mit Werten von om =0 MPa bis
om = 500 MPa im Anlieferungszustand und bis zu om = 1200 MPa im vorverformten Zustand
durchgefuhrt. Die Auswertung der Daten im Anlieferungszustand ergab, dass die Mitteldeh-
nung wahrend der Ermiidung ab einer Belastung mit einer Mittelspannung von 200 MPa an-
steigt (Abbildung 94). Dies liegt daran, dass die Oberspannung mit 650 MPa wahrend der Er-
mudung mit einer Mittelspannung von 200 MPa oberhalb der Streckgrenze des X-IP™1000
liegt und damit der Ubergang von elastischer zu plastischer Verformung in den ersten Zyklen

stattgefunden hat. Des Weiteren konnte durch die Auswertung der ersten Hysteresen gezeigt
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werden (Abbildung 95), dass sich bereits im ersten Zyklus eine Art VVorverformung im Material
ausbildet, welche die anschlieende Ermidung stabilisiert, so dass die Wechselverformungs-
kurven auch bei hohen Mittelspannungen zyklisch stabil sind und sogar eine leichte Lebens-
dauererhdhung aufweisen. Weiterhin wurde der Werkstoff nach einer VVorverformung um 40 %
auf den Einfluss einer Mittelspannung wahrend einer Ermudungsbeanspruchung untersucht.
Durch die Erhdhung der Streckgrenze des Materials, bedingt durch eine Vorverformung (vgl.
Abbildung 38), wurden fur die Ermidung héhere Mittelspannungen gewahlt. Auch hier ist das
Verhalten dhnlich wie zuvor fiir den Anlieferungszustand beschrieben. Das Uberschreiten der
Streckgrenze beim Erreichen der Oberspannung bei einer Ermidung mit einer Mittelspannung
von 1200 MPa fiihrte zu einer Erhohung der Mitteldehnung. Auch hier konnte gezeigt werden,
dass schon vor dem ersten Zyklus eine Art VVorverformung stattfindet und dass eine gewisse
hohe vorliegende Mittelspannung nicht kritisch fur die Ermidungsperformance des
X-IP™T1000 ist. Dies gilt sowohl im Anlieferungszustand sowie vorverformt bei Raumtempe-
ratur, und kann sogar zur Verbesserung der Eigenschaften des Materials wahrend einer Belas-

tung fihren.
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Abbildung 94: Wechselverformungsverhalten des X-1P™1000 bei Raumtemperatur fur Mittelspannungsamplituden
im Bereich von em= 0 MPa bis 500 MPa, a) Mitteldehnung tiber die Zyklenzahl sowie b) Dehnungsamplitude tber die
Zyklenzahl aufgetragen [109]
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Abbildung 95: Entwicklung/Aufbau der ersten Hystereseschleifen bei einer Ermidungsbeanspruchung des X-1P™21000
bei Mittelspannungsamplituden von a) em= 100 MPa und b) 6m= 500 MPa [109]

Abbildung 96 zeigt einen Vergleich der Ermidungseigenschaften von dem X40MnCrAl19-2,
der bei verschiedenen Temperaturen vorbehandelt wurde. In dieser Abbildung wird die Be-
trachtung auf die hohen Verformungen bei den jeweiligen Temperaturen beschrankt. Des Wei-
teren findet der Vergleich mit dem ermudeten Anlieferungszustand in Abbildung 96 a) bei einer

niedrigen Dehnungsamplitude (0,23 %) und b) bei einer hohen Dehnungsamplitude (0,6 %)
statt.
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Abbildung 96: Vergleich der Wechselverformungskurven des X40MnCrAI19-2 von Proben, die bei verschiedenen Tem-

peraturen vorbehandelt wurden, a) ermidet mit einer Dehnungsamplitude von 0,23 % und b) mit einer Dehnungs-
amplitude von 0,6 %

Im Gegensatz zum X-IP™1000 zeigen sich Unterschiede in den Wechselverformungskurven
nach einer Vorverformung des X40MnCrAIl19-2 bei verschiedenen Temperaturen. Auch bei

diesem TWIP-Stahl wurde eine Einteilung in farbige Bereiche vorgenommen. Somit kann auch
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hier eine Zuordnung von Verformungstemperatur und Mikrostruktur vor der Ermidung und
deren Einfluss, ahnlich wie es zuvor bei dem X-IP™1000 durchgefiihrt wurde, getroffen wer-
den. Deutlich wird in Abbildung 96 a) und b), dass eine Vorverformung der Proben unabhéngig
von der VVorverformungstemperatur bei einer Ermidungsbeanspruchung mit einer niedrigen o-
der hohen Dehnungsamplitude im Allgemeinen eine Erhéhung der Spannungsamplitude verur-
sacht. Ahnlich wie die Wechselverformungskurven von dem X-1P™1000 (Abbildung 93),
weist der X40MnCrAI19-2 eine geringere Spannungsamplitude bei einer Ermidung mit einer
Dehnungsamplitude von 0,23 % (Abbildung 96 a)) von Proben, die bei tiefen Temperaturen
vorbehandelt wurden, im Vergleich zu Proben, die bei hohen bzw. Raumtemperatur vorbehan-
delt wurden, auf. Jedoch ist der Unterschied nicht so stark ausgepragt, wie es der X-IP™21000
nach einer Ermudungsbeanspruchung zeigt. Des Weiteren zeigt sich eine eindeutige Erhéhung
der Spannungsamplitude von Proben, die bei tiefen Temperaturen vorbehandelt wurden. Dieses
unterschiedliche Wechselverformungsverhalten, von tieftemperatur vorbehandelten Proben des
X-IP™1000, der kaum eine Anderung im Vergleich zum Ausgangszustand zeigt (siehe Abbil-
dung 93), und dem X40MnCrAI19-2, lasst sich durch die vor der Ermidung bzw. wahrend der
Ermudung unterschiedlich vorliegende Mikrostruktur begriinden. Eine zusétzlich verfestigende
Wirkung im Vergleich zum X-IP™21000 ist im X40MnCrAlI19-2 durch a’-Martensit, der sich
durch eine Verformung bei tiefen Temperaturen gebildet hat, vorhanden (siehe Abbildung 86).
Des Weiteren zeigt sich nach einer Ermidungsbeanspruchung von Proben, die bei tiefen Tem-
peraturen vorbehandelt wurden, dass vermehrt Mikrozwillinge durch TEM —Analysen detek-
tiert werden konnten, die ebenfalls eine zusétzliche Verfestigung bewirken [11, 12].

Eine Ermidungsbeanspruchung mit einer hoheren Dehnungsamplitude von 0,6 % bewirkt im
Vergleich zu dem X-IP™1000 keine eindeutige Abgrenzung der farbig markierten Bereiche,
so dass sich diese Uberlagern (Abbildung 96). Des Weiteren zeigt der X40MnCrAI19-2 im Ver-
gleich zum X-IP™1000 im Allgemeinen eine nicht so deutliche Abgrenzung der Wechselver-
formungskurven, von Proben, die bei unterschiedlichen Temperaturen vorbehandelt wurden.
Anders als es der X-IP™1000 zeigt (Abbildung 93), ist die Entwicklung der Spannungs-
amplitude Uber die Zyklenzahl von Proben, die bei tiefen Temperaturen vorverformt wurden,
dem Verhalten von Proben, die bei Raumtemperatur vorbehandelt wurden, zuzuordnen. Jedoch
zeigen diese eine erheblich l&ngere Lebensdauer sowie ein stabileres Wechselverformungsver-
halten. Dieses Verhalten bei einer hohen Dehnungsamplitude lasst sich auf die Interaktionen
der vor der Ermidung, oder in den ersten Zyklen der Ermudung sich bildenden Mikrostruktur

wie Zwillinge (inkl. Mikrozwillinge), Martensit und Versetzungen zuriickfihren. VVor der Er-
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mudung weisen alle Probenzustdande bedingt durch eine Verformung eine hohe Versetzungs-
dichte auf. Interaktionen der brigen Mikrostruktur verhindern zumeist eine Umorientierung
der Versetzungen zu einer energetisch giinstigeren Anordnung, wodurch eine zyklische Entfes-
tigung verhindert wird. Ist jedoch eine Umorientierung der Versetzungen zu einer zellartigen
Struktur zu erkennen, ist auch mit einer Entfestigung wahrend einer Ermidungsbeanspruchung
zu rechnen [110, 111, 112]. Dieses lasst sich deutlich durch die Korrelation der Mikrostruktur
nach der Ermidung mit dem Wechselverformungsverhalten von Proben, die um 45 % bei den
Temperaturen von -100 °C bzw. -196 °C vorverformt wurden, erkennen (Abbildung 96). Die
Proben, die bei -100 °C vorverformt wurden, zeigen ein stabiles Wechselverformungsverhal-
ten, wohingegen Proben, die bei einer Temperatur von -196 °C vorbehandelt wurden, eine deut-
liche zyklische Entfestigung aufzeigen. Im Vergleich zur mikrostrukturellen Entwicklung von
Proben, die bei -100 °C vorverformt wurden, lasst sich eine ausgeprégte Zellbildung der Ver-
setzungen erkennen (Abbildung 83 b)).

Des Weiteren wurden die Mittelspannungen fur jeden Vorverformungszustand nach einer Er-
muidungsbeanspruchung des X40MnCrAl19-2 mit verschiedenen Dehnungsamplituden be-
trachtet, in dieser Arbeit aber nicht weiter aufgefiihrt. Im Allgemeinen l&sst sich aus der Ent-
wicklung, abhéngig von der VVorbehandlung bei verschiedenen Temperaturen, keine eindeutige
Tendenz erkennen. Bei allen Zustdnden baut sich ahnlich wie nach einer Vorverformung um
45 % bei -100 °C (Abbildung 71), eine Mittelspannungen auf. Diese ist jedoch teils positiv und
teils negativ. Bei einer Beanspruchung mit einer positiven Mittelspannung wird eher ein
schlechteres Ermudungsverhalten hinsichtlich der Lebensdauer erwartet. Es wurde jedoch ge-
zeigt, dass sich eine positive Mittelspannung wahrend der Ermiidung eines TWIP-Stahls, auch
positiv auf die Ermidungseigenschaften, durch eine Verfestigung der Mikrostruktur in den ers-
ten Zyklen, auswirken kann [109]. Eine Ursache fiir die Entwicklung/Anderung der Mittelspan-
nung ist zum Beispiel bedingt durch eine Entstehung/Umorientierung von Eigenspannungen,

die durch die jeweiligen VVorbehandlungen eingebracht wurden [89].

Die mikrostrukturelle Entwicklung nach einer Ermuidungsbeanspruchung der zuvor Vorbehan-
delten Werkstoffe X-1P™1000 und X40MnCrAI19-2 ist im Detail im Kapitel 4.3.2 erldutert
und wird im Folgenden zusammenfassend dargestellt. In Tabelle 5 und Tabelle 6 ist die jewei-
lige Mikrostruktur, die nach einer Ermudungsbeanspruchung mit Dehnungsamplituden von
0,23 % und 0,6 % von vorbehandelten Proben detektiert werden konnte, zusammenfassend auf-
getragen. Die Zusammenfassung wird je nach Verformungstemperatur auf die hohen Vorver-
formungsgrade beschrénkt. Die rot markierte Schrift in den Tabellen kennzeichnet die jeweili-

gen erkennbaren Anderungen der Mikrostruktur im Vergleich zur Mikrostruktur die nach einer



140 Diskussion der Ergebnisse

Vorbehandlung bei verschiedenen Temperaturen detektiert werden konnte. Gekennzeichnet
wurde die Anderung auch, wenn die mikrostrukturelle Auspragung schon vorher vorhanden

war, sich aber kenntlich verandert hat.

Bei der Untersuchung konnten im Allgemeinen zumeist hauptsachlich zwei mikrostrukturelle
Anderungen durch eine Ermiidungsbeanspruchung auf die Mikrostruktur nachgewiesen wer-
den. Dazu zahlt zum einen die Anderung der Versetzungsanordnung zu energetisch giinstigeren
Versetzungszellwénden, die teilweise grol} ausgepragt sind, teilweise aber auch sehr fein ver-
teilt ist. Diese Umstrukturierung zeigte der X40MnCrAIl19-2 fast ausschliel}lich, wohingegen
der X-IP™1000 diese nur bei Proben vorwies, die bei positiven Temperaturen vorbehandelt
wurden. Zu beachtet ist bei dieser Betrachtung, dass versetzungsfreie Bereiche schon nach einer
Vorverformung in manchen Probenzustdnden vorhanden waren, jedoch nach der Ermidung um
ein vielfaches ausgeprégter sind. Bei beiden TWIP-Stahlen konnten versetzungsfreie Bereiche
hauptsachlich nach einer Vorverformung bei hohen Temperaturen nachgewiesen werden. Dies
lasst sich auf die geringer deformierte Mikrostruktur nach einer Vorbehandlung der Proben bei
hohen Temperaturen zurickfihren. Versetzungsbewegungen haben kaum Hindernisse, womit
eine leichtere Umstrukturierung der Versetzungen wahrend einer Ermudungsbeanspruchung

stattfinden kann.

Zum anderen konnte in vielen Proben nach der Ermuidung die Bildung von Mikrozwillingen
nachgewiesen werden. Mikrozwillinge konnten vor allem bei dem X-IP™1000 nach einer Er-
midung von Proben, die ebenfalls bei positiven Temperaturen vorbehandelt wurden, detektiert
werden. Wohingegen diese bei dem X40MnCrAIl19-2 auch nach einer Ermidung von Proben,
die bei tiefen Temperaturen vorbehandelt wurden, nachgewiesen werden konnten. Insgesamt
ist deutlich in Abbildung 93 und Abbildung 96 zu erkennen, dass die mikrostrukturelle Ande-
rung durch eine Vorverformung der beiden TWIP-Stahle bei verschiedenen Temperaturen ei-
nen deutlichen Einfluss auf die Ermudungseigenschaften hat. Besonders bei einer Ermidungs-
beanspruchung mit einer hohen Dehnungsamplitude kann von einem ausgeprégten
vorgeschichtenabhangigem Wechselverformungsverhalten der beiden Werkstoffe gesprochen

werden.
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Tabelle 5: Zusammenfassung der mikrostrukturellen Entwicklung fir den X-1P™1000 nach einer Ermudungsbean-
spruchung mit Dehnungsamplituden von 0,23 % und 0,6 % der vorbehandelten Probenzustande, rote Schrift kenn-
zeichnet Anderungen im Vergleich zu vor der Ermiidung

Vorbehandlung | Ag/2 Zwillinge Versetzungsanzahl/- | Martensit
anordnung
35% bei 25°C | 0,23% 1+breite Zw. 1, — freie Bereiche -
0,60% | 1-tbreitet+Mikrozw. 1, 7 freie Bereiche -
45% bei 200°C | 0,23% 1+breite Zw. 1, 7 Zellbildung =
0,60% 1 1, 1 Zellbildung -
35% bei 400°C | 0,23% | - , — Rekrist. Zwill. | 1, — freie Bereiche -
0,60% 2 1, 1 feine Zellen -
25% -100°C | 0,23% i 1, homogen verteilt 7€
0,60% 1 1, homogen verteilt 7
25% 196°C 0,23% 1 + Mikrozw. 1, homogen verteilt 7€
0,60% 1 1, homogen verteilt 7
1 hohe Anzahl, 7 vermehrt, - vereinzelt, - nicht vorhanden

Tabelle 6: Zusammenfassung der mikrostrukturellen Entwicklung fir den X40MnCrAI19-2 nach einer Ermidungsbe-
anspruchung mit Dehnungsamplituden von 0,23 % und 0,6 % der vorbehandelten Probenzusténde, rote Schrift kenn-
zeichnet Anderungen im Vergleich zu vor der Ermidung

Vorbehandlung | Ag/2 Zwillinge Versetzungsanzahl/-anordnung | Martensit
25% bei 25°C | 0,23% 1, — Rekrist. Zwill. 1, — freie Bereiche =
0,60% 1 1, 7 Zellbildung -
45% bei 200°C | 0,23% 1 1, 7 Zellbildung -
0,60% 1 1, 1 Zellbildung + feine Zellen -
35% bei 400°C | 0.23% | -, — Rekrist. Zwill. + 1, 7 freie Bereiche -
Mikrozwillinge
0,60% | -, — Rekrist. Zwill. 4 1, 7 freie Bereiche -
Mikrozwillinge
45% -100°C 0,23% 7 + Mikrozwillinge 1, homogen verteilt 20 .76
0,60% | 1 + Mikrozwillinge, 7 1, homogen verteilt Vals O o
breite Zwillinge
45% 196°C 0,23% 1 1, 7 Zellbildung Zd 5 e
0,60% ) 1, 1Zellbildung 2a’,7 ¢

Eine zusammenfassende Darstellung der Ermidungseigenschaften im LCF-Bereich nach ver-
schiedenen Vorbehandlungen ist fir den X-IP™1000 in Abbildung 97 und fir den
X40MnCrAI19-2 in Abbildung 98 aufgetragen. In a) ist die Entwicklung der Spannungs-
amplitude bei halber Lebensdauer fur eine Dehnungsamplitude von 0,4 % dargestellt, b) zeigt
die erreichbaren Lebensdauern bei einer Ermudungsbeanspruchung mit einer Dehnungs-
amplitude von 0,28 %. Durch diese Auftragung ist es moglich, abzuwagen, welche Vorbehand-
lung der Werkstoffe sinnvoll fiir Bauteile ist, die anschlieRend einer Ermudungsbeanspruchung
ausgesetzt sind. Deutlich zu erkennen ist, dass der X-IP™1000 die hochsten Spannungs-
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amplituden nach einer Vorbehandlung bei Temperaturen von 25 °C bis 200 °C auf hohe Vor-
verformungsgrade aufweist. Der X40MnCrAIl19-2 hingegen zeigt ein Maximum der Span-
nungsamplituden nach einer Vorbehandlung in einem Temperaturbereich von 25 °C bis -

100 °C auf jeweils hohe Vorverformungsgrade.

Die Lebensdauern der vorbehandelten Proben des X-IP™1000 finden ein Maximum im Bereich
von hohen Vorverformungen sowie hohen Vorverformungstemperaturen aber auch ein Maxi-
mum nach einer mittleren Vorverformung bei einer Verformungstemperatur von -100 °C. Im
Zwischenbereich l&sst sich deutlich erkennen, dass sich ein “Tal* ausbildet, welches niedrigere
Lebensdauern kennzeichnet. Der X40MnCrAl19-2 weist hohe Lebensdauern bei hohen Verfor-
mungsgraden in einem Temperaturbereich von 25 °C bis -100 °C auf. Bei diesem Werkstoff
verhalt sich die Lebensdauer kongruent zur Ausbildung der Spannungsamplitude nach einer

Vorbehandlung der Proben.

Eine Erhéhung der Lebensdauer durch eine Vorverformung von TWIP-Stéhlen bei Raumtem-
peratur vor der Ermidungsbeanspruchung konnte bereits gezeigt werden [11, 12, 13]. Interak-
tionen zwischen Zwillinge, die sich durch eine Vorverformung gebildet haben, und Versetzun-
gen wéhrend der Ermidungsbeanspruchung sorgen flr eine zusétzliche Verfestigung, dieses
sorgt fur ein zyklisch stabiles Wechselverformungsverhalten und damit l&ngere Lebensdauern
[12].
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Abbildung 97: Einfluss verschiedener Vorbehandlungen auf die Ermudungseigenschaften von dem X-1P™1000, a) je-
weiligen Spannungsamplituden bei halber Lebensdauer bei einer Dehnungsamplitude von 0,4 %, b) Lebensdauern bei
einer Dehnungsamplitude von 0,28 %
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Abbildung 98: Einfluss verschiedener Vorbehandlungen auf die Ermiidungseigenschaften von dem X40MnCrAlI19-2,
a) jeweiligen Spannungsamplituden bei halber Lebensdauer bei einer Dehnungsamplitude von 0,4 %, b) Lebensdauern

bei einer Dehnungsamplitude von 0,28 % nach [97]
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6 Zusammenfassung

Im Rahmen der vorliegenden Dissertation wurde das Optimierungspotential der mechanischen
sowie zyklischen Eigenschaften von zwei verschiedenen TWIP-Stahlguten (X-IP™1000 und
X40MnCrAlI19-2) betrachtet. Zu diesem Zweck standen Untersuchungen der mechanischen so-
wie der zyklischen Eigenschaften und deren mikrostrukturelle Entwicklung nach verschiedenen
temperatur- und verformungsabhéngigen Vorbehandlungen der Werkstoffe im Vordergrund.
Mit der Hilfe von transmissionselektronenmikroskopischen Aufnahmen konnten die vorbe-
handlungsabhéngigen aktiven mikrostrukturellen Mechanismen aufgedeckt und den resultie-
renden mechanischen und zyklischen Eigenschaften der Werkstoffe zugeordnet werden.

Die Vorbehandlung der Werkstoffe wurde bei den Temperaturen -196 °C, -100 °C, 25 °C,
200 °C und 400 °C durchgefiihrt. Somit war es maglich, die von der Verformungstemperatur
abhangigen Verformungsmechanismen je Legierung zu bestimmen. Zusétzlich wurden zwei
verschieden hohe Verformungsgrade je Verformungstemperatur eingestellt, wodurch der Ein-
fluss des Verformungsgrades auf die darauf folgenden Eigenschaften betrachtet werden konnte.
Die mechanischen bzw. zyklischen Eigenschaften nach der VVorbehandlung konnten anschlie-
Rend durch monotone Zugversuche bzw. zyklische Wechselbeanspruchung im LCF-Bereich

ermittelt werden. Die Ergebnisse dieser Untersuchungen lassen sich wie folgt zusammenfassen:

e Eine Vorverformung der beiden TWIP-Stéhle bei verschiedenen Verformungstempera-
turen bewirkt unterschiedliche mechanische Eigenschaften. Diese Eigenschaftséande-
rung kann den jeweiligen Verformungsmechanismen wie Zwillingsbildung, Verset-
zungsgleiten und  martensitische  Phasenumwandlung, abhangig wvon  der
Verformungstemperatur, zugeordnet werden. Eine Verformung bei tiefen Temperaturen
bewirkt im Vergleich zu einer Verformung bei Raumtemperatur eine Erhéhung von
Streckgrenze bzw. Zugfestigkeit mit lediglich geringen EinbuRen an Bruchdehnung.
Hohe Temperaturen wahrend der Verformung weisen sich in niedrigeren Streckgrenzen

sowie abhéngig von der Hohe der Temperatur in niedrigeren Zugfestigkeiten aus.

e Eine Verfestigung des Werkstoffes findet bei beiden Werkstoffen bei Raumtemperatur
bis 200 °C durch Versetzungsgleiten sowie mechanische Zwillingsbildung statt. Bei ei-
ner héheren Temperatur von 400 °C ist als Verfestigungsmechanismus nur noch die

Verfestigung durch Versetzungsgleiten vorhanden. Nach einer Verformung bei tiefen
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Temperaturen ist eine unterschiedliche Entwicklung der Mikrostruktur im Vergleich der
beiden TWIP-Stahle zu erkennen. Der X-IP™1000 zeigt mit sinkender Temperatur ne-
ben den Verfestigungsmechanismen Zwillingsbildung und Versetzungsgleiten einen
steigenden Anteil an verformungsinduziertem hexagonalen e-Martensit. Wohingegen
der X40MnCrAIl19-2 neben der gleichen mikrostrukturellen Entwicklung wie es der X-
IP™1000 bei tiefen Temperaturen zeigt, zusatzlich mit sinkender Temperatur einen
enorm steigenden Anteil an verformungsinduziertem kubisch raumzentrierten o’-Mar-

tensit aufweist.

e Der X-IP™1000 sowie der X40MnCrAIl19-2 weisen nach einer monotonen Vorverfor-
mung bei verschiedenen Temperaturen ein hohes Potential an Restverformung je nach

Verformungsgrad auf.

e Beide TWIP-Stéhle zeigen nach verschiedenen Vorbehandlungen eine gute Anlassbe-
standigkeit auch bei l&ngeren Anlassdauern bis zu einer Temperatur von ca. 500 °C, so
dass diese einer Oberflachenbehandlung wie einer kathodischen Tauchlackierung un-

terzogen werden kénnen.

e Durch eine Vorverformung der beiden TWIP-Stahle bei verschiedenen Temperaturen
lasst sich eine Verbesserung der Ermiidungseigenschaften im Vergleich zu den Anlie-
ferungszustéanden erzielen. Nicht nur das Wechselverformungsverhalten kann abhéngig
von der Verformungstemperatur sowie dem Grad der Verformung je nach Legierung

stabilisiert werden, sondern auch eine Erhdhung der Lebensdauer kann erreicht werden.

e Die Auswertung der Mikrostruktur nach einer Ermudungsbeanspruchung der beiden
TWIP-Stéhle zeigt eine Tendenz zur Bildung einer zellartigen Anordnung der Verset-
zungen, welches sich zumeist in einer zyklischen Entfestigung wiederspiegelt. Des Wei-
teren konnen haufig Mikrozwillinge detektiert werden, die eine zusétzliche Verfesti-
gung bewirken und zu einer Stabilisierung des Wechselverformungsverhaltens

beitragen.

In der vorliegenden Arbeit wird der grundsétzliche Hintergrund der mechanischen und zykli-
schen Eigenschaften in Korrelation mit der mikrostrukturellen Entwicklung beschrieben. Es

konnte vor allem gezeigt werden, welches Potential TWIP-St&hle in Ihrer Anwendung haben
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koénnen. Zudem liel? sich zeigen, dass die beiden TWIP-Stédhle je nach VVorbehandlung hinsicht-
lich ihres Anwendungszweckes in ihren mechanischen bzw. zyklischen Eigenschaften “mal-
geschneidert werden konnen. Das am hdufigsten betrachtete Einsatzgebiet von TWIP-Stahlen
ist der Automobilbereich. In diesem Bereich ist ein wichtiger Faktor bei der Anwendung von
TWIP-Stéhlen die Streckgrenze. Im Vergleich zu hochfesten Werkstoffen, wie einem pressge-
hérteten MnB-Stahl, fallt die Hohe der Streckgrenze bei TWIP-Stahlen eher gering aus. Aus
diesem Grund werden TWIP-Stéhle, die bei tiefen Temperaturen geformt werden und damit

eine Steigerung der Streckgrenze erfahren, hoch interessant fur den Automobilbereich.

Zu diesem Zweck scheint es sinnvoll noch weitere Aspekte bezlglich der Optimierung von
TWIP-Stéhlen auf der Grundlage der Ergebnisse dieser Arbeit zu erarbeiten. Besonders eine
Optimierung/Definition einer Prozessfuhrung fur die Herstellung von Bauteilen aus
TWIP-Stahl je nach Anwendungsfall ist notwendig, um serienreif den TWIP-Stahl einsetzen zu
kdnnen. Dazu wére es hilfreich weitere Zwischentemperaturen sowie Verformungsgrade je Le-
gierungszusammensetzung zu betrachten, so dass die bestmdglichsten mechanischen sowie
zyklischen Eigenschaften erzielt werden kdnnen. Des Weiteren ware es interessant, den Ein-
fluss einer Druckvorverformung zu untersuchen. Es konnte in der Literatur gezeigt werden,
dass ein TWIP-Stahl eine enorme Zug-/Druck Asymmetrie besitzen kann, dieses Verhalten
kann einen grof3en Einfluss auf die Eigenschaften der Werkstoffe haben. Zudem sind der Ein-
fluss einer Texturanderung sowie Eigenspannungen durch eine Vorverformung der Werkstoffe

von Interesse, da dieses enorme Konsequenzen fiir Konstruktionen haben kénnen.
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