Modellierung der Textur- und Anisotropieentwicklung
beim Walzen — Kopplung der Finite Elemente Methode

mit mikrostrukturbasierten Modellen

Zur Erlangung des akademischen Grades
eines

Doktors der Ingenieurwissenschaften

von der Fakultat fur Maschinenbau
der Universitat Karlsruhe (TH)

genehmigte
Dissertation

von

Dipl.-Phys. Tom Walde
aus Saarburg

Tag der mundlichen Prufung: 21. Dezember 2004
Hauptreferent: Prof. Dr. H. Riedel
Korreferent: Prof. Dr. P. Gumbsch






Inhalt

5.2

5.2.1
5.2.2
5.2.3

Inhalt

Einleitung

Zusammenhang zwischen Verformung, Textur und den mechanischen

Eigenschaften

Mechanische Eigenschaften

Texturen

Grundlagen der Texturbeschreibung

Mechanismen der Texturentstehung

Texturbedingte Anisotropie der mechanischen Eigenschaften
Elastische Eigenschaften

Plastische Eigenschaften

Modelle fiir die Texturentwicklung und Einkristallverfestigung
Einkristallplastizitat

Kristallographische Gleitung

Zwillingsbildung

Verformungstexturmodelle

Taylor-FC Modell

VPSC-Modell

Modell zur Berlcksichtigung der Zwillingsbildung in Polykristallen
Einkristallplastizitats-FEM

Rekristallisationstexturmodelle

Globale Modelle

Orts- und zeitaufgeléste Modelle

Globales Modelle flir hcp-Metalle

Verfestigungsgesetze auf Kristallebene

Halbempirischer Voce-Ansatz

Versetzungsdichtebasiertes Mehr-Parameter-Modell
Berechnung mechanischer Eigenschaften aus der Textur
Elastische und thermische Eigenschaften

Plastische Eigenschaften

Kopplung von Textursimulation und Finite Elemente Methode
Simulation von Texturen im Postprocessing

Kopplung des Taylor-FC Modells mit dem FE-Code ABAQUS/Explicit®
Kopplung des VPSC-Modells mit dem FE-Code ABAQUS/Explicit®

Simulationsergebnisse

Idealisierte Walzverformung

Kaltwalzen der Aluminiumlegierung 5754
Idealisierte Walzverformung

Simulation im Postprocessing einer FE-Rechnung
Vollgekoppelte Textur-Finite-Elemente-Rechnung

©O© oo,

14

17
17

21
21
21
25
28
31
34
47
48
50
51
52
54
57
57
58
63
63
65

67
68
69
72

74
74
75
79
91
99



524
5.3

5.3.1
5.3.2
5.3.3
534
54

5.4.1
5.4.2
54.3
54.4
5.5

5.5.1
5.5.2
5.5.3

6.1
6.2
6.3
6.4

Zusammenfassung und Diskussion der Ergebnisse
Simulation des Kaltwalzens eines IF-Stahls
Idealisierte Walzverformung

Simulation im Postprocessing einer FE-Simulation
Vollgekoppelte Textur-FE-Rechnung
Zusammenfassung und Diskussion der Ergebnisse
Kaltwalzen der Magnesiumlegierung AZ31
Idealisierte Walzverformung

Simulation im Postprocessing einer FE-Walzsimulation
Vollgekoppelte Textur-FE-Rechnung
Zusammenfassung und Diskussion der Ergebnisse
Warmwalzen der Legierung AZ31

Idealisierte Walzverformung

Vollgekoppelte Textur-FE-Simulation
Zusammenfassung und Diskussion der Ergebnisse

Ermittlung mechanischer Kennwerte aus der Textur

E-Modul von IF-Stahl

FlieBort und Verfestigungskurve fur IF-Stahl

FlieRort und Verfestigungskurve fir die Magnesiumlegierung AZ31
R-Wert fir IF-Stahl

Vergleich von Modellrechnungen mit experimentellen Ergebnissen
Texturmessungen

Mechanische Prifung

AbschlieBende Diskussion

Zusammenfassung und Ausblick

Literaturverzeichnis

Liste der Abkiirzungen und Symbole

Danksagung

Veroffentlichungen aus dieser Dissertation

Lebenslauf

104
107
110
121
126
130
133
136
138
143
145
146
151
156
159

160
160
162
166
171
173
173
177
181
187
191
198
207
209

21



1 Einleitung

In den Materialwissenschaften werden heute in zunehmendem Mafie Simulationen einge-
setzt. Ziel ist es, Uber die komplette Prozel3kette von der Herstellung des Werkstoffs, sei-
ner Weiterverarbeitung Uber ein Halbzeug bis hin zum fertigen Bauteil die Eigenschaften
modellhaft beschreiben und vorhersagen zu kénnen. Hintergrund dieser Anstrengungen
sind immer kirzere Produktzyklen und steigende Qualitatsanforderungen, sowie die Ein-
sparung kostenintensiver Versuche bei der Einfihrung neuer Fertigungsprozesse oder bei

der Anderung von ProzeRparametern.

In vielen Bereichen der Materialwissenschaften existieren bereits Modelle, die speziell auf
bestimmte Materialeigenschaften und Prozef3stufen der Werkstoffherstellung oder —
verarbeitung ausgerichtet sind. Je nach ZielgréRe oder Prozeld kann es sich hierbei um
rein phanomenologische oder aber auch physikalisch basierte Modelle handeln. Viele
dieser Modelle haben bereits Einzug in die industrielle Anwendung gehalten und sind zu

einem wichtigen Entwicklungswerkzeug geworden.

Die Eigenschaften eines Bauteils werden durch den Werkstoff und dessen Verarbei-
tungsweise bestimmt. Ein Merkmal des Werkstoffs ist seine chemische Zusammenset-
zung. Entscheidend fir seine Eigenschaften im Bauteil ist jedoch seine Mikrostruktur. Bei
gleicher chemischer Zusammensetzung kann diese im Bauteil je nach ProzefRfiihrung zu
stark unterschiedlichen Eigenschaften fuhren und im Betrieb zwischen Versagen oder
sicherem Verhalten entscheiden. Erweitert man die bisher in Simulationen verwendeten
phanomenologischen Modellansatze um Beschreibungen auf der Mikrostrukturebene, so
ermoglicht dies eine Prozel3kettensimulation, bei der die Mikrostrukturparameter von einer
Herstellungsstufe an die nachste weitergegeben werden. Diese Vorgehensweise ermog-
licht eine Vorhersage der Bauteileigenschaften in Abhangigkeit der jeweiligen ProzelRpa-
rameter in der Fertigungskette, wodurch die Simulation zu einem wichtigen Werkzeug fir

die Verklrzung der Prozel3kette bei gleichzeitiger Steigerung der Bauteilqualitat wird.

Die fiir die elastische und plastische Anisotropie eines Werkstoffs ursachlichen Mikro-
strukturparameter sind seine Kristallstruktur (fcc, bce, hep) und die Orientierungsvertei-
lung der einzelnen Korner im Polykristall, die kristallographische Textur. Die zur Beschrei-

bung der plastischen Anisotropie gebrauchlichen phdnomenologischen Modelle [Hill 1948,
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Barlat 1989] kénnen nicht die Entwicklung der Anisotropie wahrend der Herstellung be-
schreiben. Da es sich hierbei jedoch um eine wichtige makroskopische Werkstoffeigen-
schaft handelt, ist es sinnvoll die Simulation um geeignete Modelle der Texturentwicklung
zu erganzen. Zwar sind die Mechanismen der Texturentstehung je nach Prozel3 (GielRen,
Warmwalzen, Kaltwalzen, Gluhen) teilweise unterschiedlich, jedoch hangt die Texturent-
stehung wahrend eines Prozesses (aufder beim Gielten) stets davon ab, welche Textur
sich wahrend der vorangegangenen Prozelschritte entwickelt hat. Die Textur ist deshalb
der Gefligeparameter, der zur Beschreibung der Anisotropie in der Prozel3kettensimulati-

on zwischen den einzelnen Prozefstufen Ubertragen werden muf3.

Ziel dieser Arbeit ist es, geeignete Modelle zur Simulation der Texturentwicklung beim
Walzen zu entwickeln, in den FE-Code ABAQUS / Explicit® zu implementieren und fiir die
Simulation der Texturentwicklung beim Walzen anzuwenden. Anschlie3end sollen aus der
Textur und den die Verfestigung des Materials beschreibenden Parametern die mechani-

schen Eigenschaften nach dem Walzen berechnet werden.

Die Arbeit ist hierbei folgendermalfien aufgebaut: Nach dieser Einleitung wird in Kapitel 2
der Zusammenhang zwischen Verformung, Textur und den mechanischen Eigenschaften
eines Werkstoffs aufgezeigt. AnschlieRend werden in Kapitel 3 Modelle fir die Simulation
der Texturentwicklung und der Einkristallverfestigung vorgestellt und in Kapitel 4 die Mog-
lichkeiten der Kopplung dieser Modelle mit der Methode der Finiten Elemente beschrie-
ben. Danach werden in Kapitel 5 die Ergebnisse der im Rahmen dieser Arbeit durchge-
fuhrten Textursimulationen vorgestellt. In Kapitel 6 werden aus einigen dieser berechne-
ten Texturen, die resultierenden mechanischen Eigenschaften des gewalzten Halbzeugs
berechnet. Neben der Flielflache und Spannungs-Dehnungskurven werden aulRerdem
der E-Modul und als Anisotropiemal der R-Wert berechnet. Anschlieltend werden in Ka-
pitel 7 einige der Simulationsergebnisse mit experimentellen Daten verglichen. Zum Ab-
schlu® wird in Kapitel 8 eine Zusammenfassung dieser Arbeit und ein Ausblick auf zukunf-

tige Arbeiten gegeben.



2 Zusammenhang zwischen Verformung, Textur
und den mechanischen Eigenschaften

In diesem Kapitel werden die Zusammenhange zwischen Verformung, Textur und den
mechanischen Eigenschaften eines Werkstoffs aufgezeigt. Nachdem einiges Grundle-
gende zu den mechanischen Eigenschaften von Metallen gesagt worden ist, wird auf die
Grundlagen der Texturbeschreibung und —entstehung eingegangen. AnschlieRend wird

der Zusammenhang zwischen Textur und mechanischer Anisotropie genauer betrachtet.

2.1 Mechanische Eigenschaften

Wird auf ein Werkstiick eine Belastung aufgebracht, so wird es sich entweder rein elas-
tisch oder bei hinreichend hoher Beanspruchung auch plastisch verformen. Im Fall einer
rein elastischen Verformung nimmt das Material nach Wegnahme der Belastung wieder
die urspringliche Form an. Bei einem Umformprozel3 soll jedoch die Form des Werk-
stlicks dauerhaft geandert werden, was eine Verformung im plastischen Bereich erfordert.
Ob bei einer bestimmten Belastung, d.h., bei einem bestimmten Spannungszustand plas-
tische Verformung eintritt, ist von den mechanischen Eigenschaften des Werkstoffs ab-

hangig.

Traditionell werden die mechanischen Eigenschaften eines Werkstoffs in einem einachsi-
gen Zug- oder Druckversuch in Form einer Spannungs-Dehnungskurve ermittelt. Ein sol-
cher Versuch liefert den E-Modul, die Fliespannung und die Verfestigung des Werkstoffs

fur eine einachsige Belastung entlang der entsprechenden Raumrichtung.

Gemal dem Hookeschen Gesetz kann flr eine mehrachsige Beanspruchung das elasti-
sche Verhalten durch eine lineare Beziehung zwischen dem Spannungs- und dem Deh-
nungstensor beschrieben werden, wozu im allgemeinen 21 voneinander unabhangige
Materialkoeffizienten notwendig sind. Fur elastisch isotropes Materialverhalten kénnen
jedoch alle diese Koeffizienten auf den E-Modul und die Poisson-Konstante zurlickgefuhrt

werden.



2 Zusammenhang zwischen Verformung, Textur und den mechanischen
Eigenschaften

Die Beschreibung des plastischen Materialverhaltens erfordert eine komplexere mathe-
matische Beschreibung. Fur einen mehrachsigen Spannungszustand wird der Beginn
plastischer Verformung durch ein FlieRkriterium beschrieben, welches alle sechs Kompo-
nenten des Spannungstensors bertcksichtigt. Dies geschieht durch die Definition einer

Vergleichsspannung o, als Funktion des allgemeinen Spannunstensors. Plastische Ver-
formung tritt nun genau dann auf, wenn die Vergleichsspannung o, den Wert erreicht,

den man in einem einachsigen Zugversuch bei gleichem Materialzustand als FlieRspan-
nung messen wurde. Bei dieser Vorgehensweise kann man das FlieRkriterium als Flache
in einem sechsdimensionalen Spannungsraum interpretieren. Punkte auf dieser Flache
beschreiben Belastungszusténde, bei denen plastische Verformung auftritt. Die gebrauch-
lichste Formulierung der Vergleichsspannung fiir isotropes Materialverhalten ist die Hypo-
these nach von Mises. Stellt man die von Mises Vergleichsspannung als 2-D Schnitte im

Hauptspannungsraum dar, so ergeben sich elliptische Flie3ortkurven.

Eine Definition der Vergleichsspannung fur anisotropes Materialverhalten hat beispiels-
weise Hill 1948 vorgeschlagen [Hill 1948]. Ein Vorteil dieser Formulierung ist, daf sie den

experimentell relativ einfach zu bestimmende R-Wert als Anisotropiefaktor enthalt.

Der Verlauf der Spannungs-Dehnungskurve und die Gestaltsdnderung der Fliel¥flache
werden entscheidend von der Mikrostrukturentwicklung, d.h., von den im Materialinneren
ablaufenden Verformungsmechanismen bestimmt. Im Folgenden sollen nur die wichtigs-
ten Effekte kurz umrissen werden. Fir eine ausfuhrliche Darstellung sei auf die einschla-

gige Literatur verwiesen [Gottstein 1998].

Der wichtigste Mechanismus der plastischen Verformung ist die kristallographische Glei-
tung durch Versetzungsbewegung. Bringt man eine Spannung auf eine Probe auf und
erreicht hierbei die auf eine kristallographische Ebene wirkende Schubspannung einen
kritischen Wert, so gleiten die durch die kristallographische Ebene getrennten Bereiche

durch das Durchwandern von Versetzungen gegeneinander ab.

Ein anderer mit den kristallographischen Eigenschaften des Materials verbundener Ver-
formungsmechnismus ist die mechanische Zwillingsbildung. Hierbei handelt es sich um
eine Scherverformung, bei der ein Kristallbereich in eine zur Ausgangslage spiegelsym-

metrische Lage uUberfuhrt wird.

Die kristallographische Gleitung und die mechanische Zwillingsbildung sind die zwei Me-
chanismen zur Gestaltsanderung, die fur diese Arbeit entscheidend sind, weshalb auf sie

in einem spateren Abschnitt noch genauer eingegangen wird. Der Vollstandigkeit wegen
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sei noch erwahnt, dal® bei hohen Temperaturen, die in dieser Arbeit keine Rolle spielen,
Diffusionsvorgange eine weitere Mdglichkeit der Gestaltsdnderung darstellen, bei der die

Kristallstruktur erhalten bleibt (Hochtemperaturkriechen).

Verschiedene Mechanismen beeinflussen die Festigkeit eines Werkstoffs, was eine Modi-
fikation der Materialeigenschaften innerhalb bestimmter Grenzen ermdglicht. Kornfeinung,
Mischkristall-, Dispersions- und Ausscheidungshartung stellen Mechanismen dar, die die
Bewegung von Versetzungen behindern und hierdurch festigkeitssteigernd wirken. Die
Verfestigung der Werkstoffs wahrend der Verformung kann durch die Wechselwirkung der
Versetzungen untereinander und mit den festigkeitssteigernden Mechanismen erklart
werden [Gottstein 1998].

Wahrend der Warmumformung kénnen jedoch auch Mechanismen auftreten, die eine
Entfestigung des Materials bewirken. Beispielhaft hierfir seien die dynamische Erholung

und Rekristallisation erwahnt, die auch fur diese Arbeit von Bedeutung sind.

Ein weiterer Gefligeparameter, der einen wichtigen Einfluy auf die mechanischen Eigen-
schaften eines Werkstoffs hat, ist die kristallographische Textur. Sie ist die wichtigste Ur-
sache fur die Anisotropie der mechanischen Eigenschaften eines Werkstoffs. Mit dem
Begriff der kristallographischen Textur, den Mechanismen ihrer Entstehung und ihre Aus-

wirkungen auf die Materialeigenschaften beschaftigen sich die nun folgenden Abschnitte.
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2.2 Texturen

Die meisten metallischen Halbzeuge sind Polykristalle, d.h., sie bestehen aus einer gro-
Ren Zahl einzelner Kristallite (Kérner), von denen jeder einzelne eine dreidimensionale,
periodische Gitterstruktur besitzt. Die Lage der Achsen eines Kristallits relativ zu den Ach-
sen eines auleren Probenkoordinatensystems wird als die Orientierung des Korns be-
zeichnet. Die Gesamtheit aller Kornorientierungen eines Polykristalls bezeichnet man als
kristallographische Textur, die durch die Orientierungsverteilungsfunktion (OVF) quantita-

tiv beschrieben werden kann.

Eine regellose (graue) Textur liegt dann vor, wenn alle Orientierungen gleichmafig in der
Orientierungsverteilung vorliegen. Besitzen einzelne Orientierungen einen hohen Volu-

menanteil, so spricht man von einer scharfen oder ausgepragten Textur.

In nahezu allen Prozef3schritten bei der Herstellung metallischer Halbzeuge bilden sich
charakteristische Texturen. Beim Stranggie3en wachsen wahrend der Erstarrung manche
Orientierungen schneller als andere. Beim anschlieBenden Walzen andern sich diese
Kornorientierungen aufgrund von kristallographischer Gleitung und Zwillingsbildung auf
vorgegebenen Gleit- und Zwillingssystemen. Wahrend einer anschlieBenden Glihung
wachsen im verformten Geflige entstandene Rekristallisationskeime mit bevorzugter Ori-

entierung schneller als andere und zehren so das verformte Geflige auf.

Jeder dieser ProzeRschritte bewirkt typische Anderungen der OVF, wobei die Anderungen

jedoch von den vorangegangenen ProzeRschritten beeinflufl3t werden.

Die Eigenschaften eines kristallinen Festkdrpers sind von der betrachteten Richtung im
Kristall abhangig und damit anisotrop. Bei einem Polykristall mit einer regellosen Textur
mitteln sich die anisotropen Eigenschaften der einzelnen Kérner, und der Polykristall be-
sitzt makroskopisch isotrope Materialeigenschaften. Im Fall einer ausgepragten Textur
erscheinen die anisotropen Kristalleigenschaften auch im makroskopischen Materialver-
halten, was in der technischen Anwendung sowohl zu gewlinschten (z.B. geringere Um-
magnetisierungsverluste bei Elektroblechen) als auch zu unerwiinschten (z.B. Zipfelbil-
dung beim Tiefziehen von Aluminiumblechen) Effekten fUihren kann. Bei der Blechherstel-
lung mufd deshalb darauf geachtet werden, solche Texturen zu erreichen, die fur die wei-

tere Verarbeitung oder die Gebrauchseigenschaften vorteilhaft sind.
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Im Folgenden wird zunachst auf die Darstellung von Orientierungen und Orientierungsver-
teilungen eingegangen. Anschlielend werden die Mechanismen der Texturentwicklung
erlautert.

2.2.1 Grundlagen der Texturbeschreibung

Die Einzelorientierung

Als Orientierung eines Korns bezeichnet man die geometrische Beziehung zwischen dem
Kristall- und einem Referenzkoordinatensystem.

So wahlt man z.B. im Fall einer kubischen Kristallsymmetrie Ublicherweise die Einheits-
vektoren 1; entlang der <001>-Kristallrichtungen des Kristalls als Basisvektoren des Kris-
tallkoordinatensystems. Das Probenkoordinatensystem wird durch die Einheitsvektoren
X, aufgespannt, wobei flr den Fall einer Walzsymmetrie Ublicherweise x, die Walzrich-
tung (WR) x, die Querrichtung (QR) und x; die Blechnormalenrichtung (BN) bezeichnet.

Es ist nun moglich, die Orientierung eines Kristalliten im Walzkoordinatensystem durch
die Angabe der Miller-Indizes (hkl)[uvw] zu beschreiben. Das Miller-Indize Tripel (hkl) stellt
die ganzzahligen, reziproken Achsenabschnitte der Walzebene im Kristallkoordinatensys-
tem dar. Sie beschreiben also die kristallographische Richtung, die senkrecht zur Walz-

ebene ist, d.h. die Blechnormale x,. Das Tripel [uvw] beschreibt die kristallographische
Richtung der Walzrichtung X, . Die kristallographische Richtung [grs] der Querrichtung X,
ergibt sich aus dem Vektorprodukt der anderen beiden Richtungen: [grs]= (hkl) x [uvw]

Nach einer Normierung bilden die drei Richtungen [uvw], [grs] und (hkl) die Spalten der

Orientierungsmatrix [Bunge 1982]:

uoq N
g1 &1 &1 Nvl A}]f A]?
= =77 — Gl.2.21
€=18xn 82 82 N, N, N,
831 &3 833 w s /
Ny N, N
mit den Normierungsfaktoren:
N, =vu®> +v? +w? Gl.2.2.2

N, =+q* +r* +5° Gl.2.23
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Ny =R + k> +1° Gl.2.2.4

Die Orientierungsmatrix g Uberfihrt das Probenkoordinatensystem X, in das Kristallkoor-

dinatensystem &, . Es gilt also: &, =g¥, und %, =gk,

1

1

g kann auch als Drehmatrix interpretiert werden und g~ stellt die inverse Orientierungs-

matrix bzw. die inverse Drehmatrix da. Da die Spalten von g zueinander orthogonal und

normiert sind, gilt: g;' =g .

Zur Beschreibung der Kristallorientierung reichen drei GroRen aus. Etabliert sind hierflir
z.B. die sogenannten Eulerwinkel ¢,, @, ¢,. Sie beschreiben eine Abfolge von drei nach-
einander durchzuflihrenden Rotationen, die das Probenkoordinatensystem ins Kristallko-
ordinatensystem uberfiihren: ¢, entspricht der Drehung um die Blechnormale ND (%, ), ®
der Drehung um die neu entstandene Walzrichtung RD’ (%) und ¢, der Drehung um die
dann neu entstandene Blechnormale ND” (%} ). Die Orientierungsmatrix g ergibt sich aus
den drei Eulerwinkeln gemaf:

g(¢laq)a¢2):

cos @ cos@, —sing, sing, cos®  sin¢g, cos@, +cos¢@, sing, cos®  sin @, sin O Gl 225

—cos @, sing, —sin @, cos @, cos® —sin @, sing, +cos@ cos@, cos® cos¢@, sin D
sin @, sin ® —cos ¢, sin® cos®

Die Orientierungsverteilungsfunktion (OVF)

Der vorherige Abschnitt beschéaftigte sich mit der Darstellung einzelner Orientierungen.
Zur quantitativen Beschreibung einer kristallographischen Textur ist jedoch die Betrach-
tung einer Vielzahl von Einzelorientierungen notwendig. Dies erfolgt Uber die Orientie-

rungsverteilungsfunktion (OVF) f(g). Sie gibt an, welcher Volumenbruchteil dV/V einer

Probe eine Orientierung besitzt, die im Bereich g bis g +dg liegt:

avv
flg=——. Gl.2.2.6
dg

Durch die Normierung der Form

fg?@=1 Gl.227
2 T

10
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wird gewahrleistet, dal fir Vorzugsorientierungen f(g)>1 gilt, wahrend fir eine Orientie-
rung, die genauso haufig vorkommt wie in einer grauen Textur, f(g)=1 gilt. Die Scharfe

einer Textur wird durch den héchsten auftretenden Funktionswert f;

max

(g) beschrieben.

Fir die vollstandige Darstellung einer Textur wird oftmals, so auch in dieser Arbeit, die
Orientierungsverteilungsfunktion im Eulerraum nach Bunge verwendet [Bunge 1969]. Der
Eulerraum ist ein dreidimensionaler Raum, der durch die drei im vorherigen Anschnitt ein-
geflhrten Eulerwinkel ¢;, ®, ¢, aufgespannt wird. Fir die Wertebereiche der drei Winkel

gilt: ¢, €[0,27), ®<[0,7), ¢, € [0,27). Fiir spezielle Proben- und Kristallsymmetrien reicht

es jedoch zur vollstandigen Darstellung der OVF aus, nur einen Teil des Eulerraums zu

verwenden, der als reduzierter Eulerraum bezeichnet wird.

Eine zweidimensionale Darstellung einer Textur im Eulerraum, erfolgt mit Hilfe von Schnit-

ten durch den Eulerraum (beispielsweise fur ¢, = const ). Bild 2.2.1 zeigt ein Beispiel einer

solchen Darstellung.

Neben der vollstandigen Darstellung einer Textur durch die OVF sind noch weitere Dar-
stellungsformen wie Polfiguren, inverse Polfiguren sowie Faser- und Skelettlinien ge-

brauchlich, die deshalb im Folgenden kurz beschrieben werden.

Polfigurdarstellung

Gemessene oder durch stereographische Projektion aus OVFs zurlickgerechnete Polfigu-
ren sind zur qualitativen Darstellung einer Orientierungsverteilung geeignet. In der Polfigur
werden Bereiche gleicher Poldichte durch Isointensitatslinien verbunden. Der Nachteil der
Polfigurdarstellung liegt darin, daf3 im Allgemeinen nur einzelne Richtungen im Kristall und

nicht die kompletten Orientierungen der Kristalle dargestellt werden kdénnen.

Darstellung durch inverse Polfiguren

Bei einer Polfigur wird die Lage der Kristallachsen in Bezug zum Probenkoordinatensys-
tem dargestellt. Im Gegensatz dazu wird bei der inversen Polfigur die Lage des Proben-
koordinatensystems in Bezug zu einem festen Kristallkoordinatensystem angegeben. Bei
einer rotationssymmetrischen Probengeometrie kann die Darstellung der inversen Polfigur

auf das Standarddreieck reduziert werden.

Darstellung durch Faser- und Skelettlinien
In vielen Fallen bilden sich im Eulerraum Belegungsschlauche entlang bestimmter Linien

(Fasern). Diese kdnnen dargestellt werden, indem f(g) gegen einen der drei Eulerwinkel

aufgetragen wird, wahrend die anderen beiden Winkel konstant bleiben (Faserdiagram-

11
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me). Bei den Skelettlinien wird der Faserverlauf nicht entlang fest vorgegebener Linien im
Eulerraum dargestellt. Zur Darstellung einer Skelettlinie werden deshalb zwei Diagramme
bendtigt. Eins um den Intensitatsverlauf zu beschreiben und ein anderes um den genauen

Verlauf der Faser im Eulerraum darzustellen.

Im Folgenden werden wichtige Fasern in fcc- und bcc-Metallen zusammen mit den enthal-
tenen Ideallagen aufgeflhrt. Hierbei wird die Position dieser Ideallagen auf 5° genau an-
gegeben. Diese Genauigkeit wird bei den in dieser Arbeit spater vorgestellten Simulati-
onsrechnungen nicht erreicht werden, da hierfir eine gréRere Anzahl von Einzelorientie-
rungen betrachtet werden mifite, was einen erheblich héheren Rechenaufwand zur Folge
hatte.

Ein Beispiel fur eine Faserdarstellung der OVF ist in Bild 2.2.1 gezeigt.

Wichtige Faser in fcc-Metallen die auch in dieser Arbeit zur Texturdarstellung verwendet
werden, sind die a-Faser und die t-Faser. Die a-Faser verlauft im ¢,=0°-Schnitt entlang
®=45° im Bereich 0°< ¢$1<90°. Sie enthalt alle Orientierungen mit <110>-Richtung parallel

zur Blechnormalenrichtung. Die o-Faser beinhaltet folgende wichtige Lagen:

Goss-Lage: {110}<001> (0°,45°,0°)

Messing-Lage: {110}<112> (35°,45°,0°)
P-Lage: {110}<111> (55°,45°,0°)
Inverse Goss-Lage: {110}<011> (90°,45°,0°)

Die t-Faser verlauft im ¢,=45°-Schnitt entlang ¢$:=90° im Bereich 0°<®<90°. Sie enthalt

alle Orientierungen, deren <110>-Achse parallel zur Querrichtung liegt. Hierzu gehéren

die Lagen:
45°-BN-gedrehte Wirfellage: {001}<110> (90°,0°,45°)
Taylor-Lage (oder D-Lage): {1111 8}<44 11>  (90°,27°,45°)
Kupfer-Lage (Cu-Lage): {112)<111> (90°,35°,45°)
Y-Lage: {111}<112> (90°,55°,45°)
Zwilling der Cu-Lage: {225})<511> (90°,75°,45°)
Goss-Lage: {110}<001> (90°,90°,45°)
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2.2 Texturen

Zur Darstellung der Textur in bcc-Metallen werden in dieser Arbeit unter anderem die o-
Faser und die y-Faser verwendet. Bei bcc-Metallen verlauft die o-Faser im ¢4=0°-Schnitt
entlang ¢,=45° im Bereich 0°<®<54,7°. Sie enthalt die Orientierungen mit einer <110>-

Achse parallel zur Walzrichtung:

45°-BN-gedrehte Wirfellage: {001}<110> (0°,0°,45°)
{115}<110> (0°,16°,45°)

A- oder inverse Ms-Lage: {112}<110> (0°,35°,45°)

Ubergangslage: {111}<110> (0°,55°,45°)

Die bis ®=90° verlangerte a-Faser enthalt bei ®=90° die inverse Goss Lage {110}<110>.

Die eigentliche o-Faser endet jedoch in der Ubergangslage, die gleichzeitig der Beginn
der y-Faser ist, welche alle Orientierungen {111}<uvw> enthalt. Wegen der dreizahligen
Rotationsymmetrie um <111> kommen alle Orientierungen auf dieser Faser dreimal vor,
weshalb man sich bei der Darstellung auf den Bereich 60°<¢1<90° bei ®=54,7° und

0,=45° beschranken kann.

a) b)
al5754 801000
Levels 8
j 150.0 -Faser
@ @ 1000 74
70.0
200 6 Va
1 a [ o
5.0 Vs
40
3. = 44 e
Eh = ) s 2 \
10 3
0.5
@ @ @ Max=64.568 2 / \

Min=0.000

2004/05/28 1] \

) 0 T T T T r T T T

0 10 20 30 40 50 60 70 80 90
(<) s 0.)
‘;(;

Bild 2.2.1: Beispiele fiir die Darstellung von Texturen: a) Eulerraumdarstellung nach Bun-

ge einer fiir eine Aluminiumlegierung simulierten OVF, b) zugehérige o-Faser.
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2 Zusammenhang zwischen Verformung, Textur und den mechanischen
Eigenschaften

2.2.2 Mechanismen der Texturentstehung

Die zwei wesentlichen Mechanismen der Texturentstehung sind die Verformung und die
Rekristallisation des Polykristalls. Im Folgenden werden diese beiden Mechanismen ge-

nauer betrachtet.

Abgesehen von Gestaltsanderungen durch Diffusionsvorgange besitzt ein Einkristall zwei
Méglichkeiten sich ohne Anderung der Kristallstruktur plastisch zu verformen. Der wich-
tigste Mechanismus ist die kristallographische Gleitung, daneben kommt vor allem bei

Kristallen niedriger Symmetrie die Zwillingsbildung als wichtiger Mechanismus hinzu.

Die kristallographische Gleitung und die Zwillingsbildung sind somit die zwei wesentlichen
Mechanismen, die der Entstehung der Verformungstextur zugrunde liegen. Beide werden

im Folgenden erlautert.

Unter kristallographischer Gleitung versteht man die Bewegung von Versetzungen auf
einer kristallographischen Ebene, was zu einer relativen Verschiebung der durch diese
Ebene getrennten Volumenanteile des Kristalls fuhrt. Die dieser Verschiebung entspre-

chende gemittelte, makroskopische Scherung 6y kann mit dem Betrag » des Burgervek-

tors der Versetzung, dem von der Versetzung durchlaufenen Flacheninkrement 64 und
dem Volumen des Einkristalls V' geschrieben werden als [Kocks 1998a]:

5}/=b5—;. Gl.2.2.8

Die kristallographische Gleitung wird Ublicherweise durch Gleitsysteme, die je aus einer
Gleitebene {hkl} und einer Gleitrichtung <uvw> bestehen, charakterisiert. Im Fall einer
makroskopischen plastischen Verformung von Ein- und Polykristallen wirken im allgemei-
nen viele Gleitsysteme zusammen. Die kristallographische Gleitung auf einem einzelnen
Gleitsystem bewirkt eine einfache Scherverformung, bei der der Verschiebungsgradien-
tentensor die folgende Form besitzt und in einen symmetrischen und eine antisymmetri-

schen Anteil zerlegt werden kann:

0 0 1 0 0 1/2 0 0 1/2
dj/(s) 0 0 0 =d7(s) 0O 0 0 |+ d;/(“) 0 0 O Gl. 2.2.9
0 00 1/2 0 0 -1/2 0 0

Der antisymmetrische Anteil bewirkt eine Rotation, was den Grund fur die Entstehung von
Texturen durch plastische Verformung darstellt. Dies ist in Bild 2.2.2 am Beispiel einer

Zugverformung eines symmetrischen Bikristalls illustriert. Die Versetzungsgleitungen auf
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2.2 Texturen

den eingezeichneten Gleitsystemen fuhren zu identischen Deformationen der beiden Kris-

talle, wobei jedoch die Rotationen in zueinander entgegengesetzten Richtungen stattfin-

den.
-f\_‘
A |
9 AIN . _;/ .‘\
/ 7
AAX ’T b
‘,.'/ § 5 4 ,,-"/ A
: *
| g 1 N
Py | " A
i | 5
-
(a) ) v

Bild 2.2.2: Zur Erkldrung der Texturentwicklung durch Verformung. Aus [Kocks 1998a].

Bei der mechanischen Zwillingsbildung handelt es sich um eine Scherverformung, bei der
ein Kristallbereich in eine zur Ausgangslage der sogenannten Matrix spiegelsymmetrische
Form transformiert wird. Die zu Zwilling und Matrix gehérende Spiegelebene wird als Zwil-
lingsebene oder auch koharente Zwillingsgrenze bezeichnet. Inkoharente Zwillingsgren-
zen sind alle anderen Grenzflachen zwischen Zwilling und Matrix. Die mechanische Zwil-
lingsbildung wird durch die Zwillingsebene {hkl} und die Verschiebungsrichtung <uvw>
beschrieben. Die Verschiebungsrichtung ist parallel zur Schnittgeraden von Zwillings- und
Verschiebungsebene, die zueinander orthogonal sind. In der Verschiebungsebene kon-
nen die Versetzungsbewegungen und die hiermit verbundene Scherung verfolgt werden.
Im Gegensatz zur kristallographischen Gleitung ist der Betrag der Scherung y, bei der
Zwillingsbildung fest vorgegeben, so dal die Formanderung der gesamten Probe nur vom
Volumenanteil 6V /V des Zwillings abhangt. Die makroskopische Scherung dy der Probe
betragt somit [Kocks 1998a]:
5},:%ﬂ_ Gl. 2.2.10
14

Im Gegensatz zur kristallographischen Gleitung hinterlat die Zwillingsbildung neue
Grenzflachen, die die Bewegung von Versetzungen behindern kdnnen und dadurch in der

Regel zu einer Verfestigung der Probe flihren.
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2 Zusammenhang zwischen Verformung, Textur und den mechanischen
Eigenschaften

Auf die genaue mathematische Beschreibung eines Zwillings wird in Abschnitt 3.1.2 ein-

gegangen.

Im Vergleich zu den Verformungstexturen sind die Mechanismen der Rekristallisationstex-
turentstehung noch weit weniger gut verstanden. So kénnen aus einer ausgepragten Um-
formtextur vollkommen unterschiedliche Rekristallisationstexturen entstehen, wobei die
Entstehung der Rekristallisationstextur von einer Vielzahl von Parametern beeinfluft wird.
Es herrscht inzwischen jedoch weitgehend Einigkeit darliber, dal? die Rekristallisations-
texturentwicklung durch orientiertes Wachstum aus einem begrenzten Keimspektrum be-

stimmt wird. Im Folgenden werden diese Ansatze kurz erlautert.

Die Theorie der orientierten Keimbildung beruht auf der Annahme, daf} bestimmte Orien-
tierungen schneller Keime bilden als andere und hierdurch die Rekristallisationstextur
dominieren, wobei der Keim die Orientierung des Ausgangskorns besitzt. Diese Theorie
wurde bereits 1931 von Burgers vorgeschlagen [Burgers 1931] und spéater vor allem von
britischen Forschern um Dillamore vertreten [Dillamore 1978]. Ausgehend von einer regel-
losen Textur fuhrten Dillamore und Katoh Verformungstextursimulationen fir Aluminium
durch [Dillamore 1974]. Hierbei zeigte sich, dal} sich die Orientierungen in der Umgebung
entlang bestimmter Skelettlinien ansammeln und sich dann entlang dieser Skelettlinien zu
einer stabilen Endorientierung weiterbewegen. Diese Orientierungsschlauche verglichen
sie mit bekannten Rekristallisationstexturkomponenten, wobei sich zeigte, dal% ein grolRer
Anteil der Rekristallisationstexturkomponenten in den Orientierungsschlauchen lag. Inzwi-
schen gilt es als sicher, dal® die Ausbildung von Wirfelbandern wahrend des Umformens
von groRRer Wichtigkeit fur die Entstehung einer ausgepragten Wirfeltextur wahrend einer
anschliefenden Rekristallisation ist [Ridha 1982].

Die Theorie des orientierten Keimwachstums basiert auf der von Beck 1953 gemachten
Beobachtung, daf in Aluminium Kérner mit einer 40°<111>-Orientierungsbeziehung zur
Verformungstextur bei der Rekristallisation schneller als alle anderen wachsen [Beck
1954]. Die aus dieser Beobachtung gewonnene Theorie besagt, dal} sich die Rekristalli-
sationstexturen durch das bevorzugte Wachstum von Keimen mit spezieller Orientie-
rungsbeziehung zur verformten Matrix entwickeln. Liicke et al. fanden in zahlreichen Ex-
perimenten heraus, dall in Aluminium immer Korner mit einer 40°<111>-
Orientierungsbeziehung zur verformten Matrix durch Wachstumsauslese aus einer regel-
losen Keimtextur hervorgehen [Ibe 1970]. Die Wiurfellage hat eine 40°<111>-Beziehung
zur S-Lage ({123}<634>), die in Aluminium eine wichtige Verformunsgtexturkomponente

ist. Mikrostrukturuntersuchungen haben ergeben, dal® Kérner mit Wirfelorientierung tat-
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2.3 Texturbedingte Anisotropie der mechanischen Eigenschaften

sachlich schneller wachsen und Uberdurchschnittliche Grofen erreichen, was bedeutet,
dafld das Auftreten der Wiirfellage in der Rekristallisationstextur von Aluminium auch mit

der Theorie des orientierten Keimwachstums erklart werden kann.

2.3 ;I'exturbedingte Anisotropie der mechanischen Eigenschaf-
en

Die kristallographische Textur des Polykristalls fihrt im allgemeinen zu einer Anisotropie
der Materialeigenschaften. Hiervon sind u.a. die elektromagnetischen (Mangnetisierbar-
keit), die thermischen (z.B. thermische Ausdehnung), vor allem aber die mechanischen
Eigenschaften (E-Modul, FlieBspannung) betroffen. In den folgenden zwei Abschnitten

wird die texturbedingte Anisotropie dieser Eigenschaften beschrieben.
2.3.1 Elastische Eigenschaften

Die Anisotropie der elastischen Materialeigenschaften duf3ert sich z.B. darin, daf3 an Pro-
ben, die aus einem texturierten Werkstoff unterschiedlich entnommen wurden, unter-
schiedliche E-Moduli gemessen werden kénnen. Im allgemeinen sind die Eigenschaften

eines solchen Werkstoffs tensoriell:
0, = Cz_‘/klgkl Gl. 2.3.1

o; sind hier die Komponenten des Spannungstensors, C,, die des Polykristall-

Elastizitatstensors und ¢,, die des Dehnungstensors.

Der Elastizitatstensor des Polykristalls hangt bei einem texturierten Werkstoff im wesentli-
chen von den elastischen Eigenschaften der korrespondierenden Einkristalle sowie von

seiner Textur ab. C;,, ist somit eine Funktion der OVF f(g) und des Einkristallelastizi-

tatstensors C*. Wie aus diesen zwei Groften der makroskopische Tensor Cy;, berechnet

werden kann, wird in Abschnitt 3.5.1 erlautert.

2.3.2 Plastische Eigenschaften

Die Anisotropie der plastischen Eigenschaften eines Werkstoffs zeigt sich in zwei unter-
schiedlichen Phanomenen. So weisen Proben unterschiedliche FlieRspannungen auf,

wenn sie mit verschiedenen Orientierungen aus einem Werkstoff enthommen worden
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2 Zusammenhang zwischen Verformung, Textur und den mechanischen
Eigenschaften

sind. Das zweite und fir die Praxis oftmals relevantere Phanomen wird bei Umformpro-
zessen beobachtet, bei denen das Werkstlick keinem vollstdndigen Formzwang unterwor-
fen ist. LaRt man die Formanderung teilweise frei, so kbnnen anisotrope plastische Mate-
rialeigenschaften in anisotropen Formanderungen resultieren. Das klassische Beispiel

hierfur ist die Zipfelbildung beim Tiefziehen, wie sie in Bild 2.3.1 dargestellt ist.

Bild 2.3.1: Beispiel fiir die Zipfelbildung beim Tiefziehen. Aus [Mecking 1998].

Das plastisch anisotrope Verhalten eines Werkstoffs unter verschiedenen Belastungszu-
standen wird durch die FlieRflache beschrieben und ist experimentell nur bedingt be-
stimmbar. Die FlieRflache ist der ,geometrische Ort* aller méglichen Spannungskombina-
tionen, bei denen plastisches Flieen einsetzt. Mit einachsigen Zug- oder Druckversuchen
erhalt man Punkte der Flief3flache in Zug- und Druckrichtung. Torsionexperimente liefern
die Schnittpunkte mit den Achsen, die den Schubspannungskomponenten entsprechen.
Mit grolRem Aufwand ist es auch mdglich, aus mehrachsigen Experimenten (z.B. biaxialer
Zug oder Druck, kombinierte Zug-/Druckverformung, Torsion mit Gberlagertem Zug oder
Druck) Punkte der Flief3flache in zweidimensionalen Schnitten zu erhalten. Eine vollstan-

dige Abdeckung des Spannungsraums ist jedoch nicht moglich.

Ein in der Praxis sehr gebrauchlicher Kennwert fir die plastische Anisotropie eines Blechs
ist der R-Wert (auch senkrechte Anisotropie oder Lankford Parameter), der durch Zugver-
suche an Flachzugproben bestimmt wird. Wird an den Zugproben der Umformgrad in der

Blechebene senkrecht zur Zugrichtung ¢, und in Dickenrichtung ¢, bestimmt, so kann
hieraus der R-Wert durch

R, — Gl.23.2

Q4
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2.3 Texturbedingte Anisotropie der mechanischen Eigenschaften

berechnet werden. In der Regel wird der R-Wert fir mehrere unterschiedlich zur Walzrich-
tung orientierte Flachzugproben bestimmt, wobei & den Winkel zwischen Zugachse und

Walzrichtung angibt. Fir den Fall isotropen Materialverhaltens gilt R(a)=1.

Eine gute Tiefziehqualitat zeichnet sich durch einen hohen mittleren R-Wert und eine ge-
ringe Schwankung des R-Wertes unter der Variation von o« aus. Der mittlere R-Wert ist
durch

Ry + 2R 50 + Ry
4

R= Gl.2.3.3

gegeben. Ein Mal} fir die Variation des R-Wertes ist die ebene Anisotropie AR die defi-
niert ist als
Ry — 2R, + Ry

AR =
4 _ Gl.2.34

Diese Definitionen haben den Vorteil, da® zur Ermittlung des mittleren R-Wertes und der
ebenen Anisotropie nur drei Zugversuche notwendig sind. Gleichzeitig haben diese Defini-

tionen jedoch den Nachteil, dal die R(«)-Verlaufe nicht immer fur o= 0°, 45° und 90°

Extrema aufweisen.

Vergleiche von Napfchenziehversuchen und R-Wert-Bestimmungen zeigen, dal® meist
Zipfel- und R-Wert-Profile qualitativ Gbereinstimmen. Beiden Versuchen liegen jedoch
unterschiedliche Spannungszustande zugrunde, wodurch eine direkte Vergleichbarkeit

der Ergebnisse beider Versuche nicht gegeben ist [Hirsch 1978, Hosford 1964].

Bei Napfchenziehversuchen an Aluminiumblechen mit Kaltwalztextur erhalt man Zipfel
unter 45° zur Walzrichtung. Bei Blechen, die eine Rekristallisationstextur aufweisen, er-
folgt die Zipfelbildung hingegen in Walz- und Querrichtung. Bei teilrekristallisierten Ble-
chen erhalt man eine achtzahlige Zipfeligkeit als Resultat der Uberlagerung der Walz- und

der Rekristallisationstexturkomponenten.

Diese Beispiele zeigen, dall die kristallographische Textur offensichtlich stark mit den
plastischen Anisotropieerscheinungen korreliert ist. In meist viel geringerem Maf3e kénnen
jedoch auch andere Faktoren wie beispielsweise die Kornform, die Form von Materialein-
schlussen oder -bei porésen Werkstoffen- die Porenform und —orientierung die Anisotro-

pie beeinflussen.

Die Anisotropie der Einkristalleigenschaften ist in der Struktur der Metalle begriindet. lhre

Kenntnis bildet die Grundlage der Einkristallplastizitat, die zusammen mit dem Verstand-
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2 Zusammenhang zwischen Verformung, Textur und den mechanischen
Eigenschaften

nis der Wechselwirkung der Kristallite im Polykristall wiederum die Grundlage fir die Ver-
formungstextur- und Anisotropiemodellierung bildet. Die plastische Anisotropie eines
Werkstoffs ist also eine Funktion der OVF und der plastischen Eigenschaften der ihn kon-

stituierenden Einkristalle.
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3 Modelle fur die Texturentwicklung und Einkris-
tallverfestigung

Im vorherigen Kapitel wurde der Zusammenhang zwischen den mechanischen Eigen-
schaften metallischer Werkstoffe und deren Textur aufgezeigt. Dieses Kapitel handelt nun
davon, wie die Textur- und Anisotropieentwicklung wahrend der Verformung des Werk-

stoffes modelliert werden kann.

Bevor auf die Verformung der Polykristalle und damit auf die Simulation von Verformungs-
texturen naher eingegangen wird, wird zunachst die Plastizitat von Einkristallen betrach-
tet. Nach den Verformungstexturmodellen werden Modelle zur Rekristallisationstexturent-
wicklung erldutert. Danach werden Methoden zur Berechnung der mechanischen Eigen-

schaften aus der Textur vorgestellt.

3.1 Einkristallplastizitat

Im Folgenden werden die zwei wichtigsten Mechanismen bei der Deformation von Einkris-

tallen namlich die kristallographische Gleitung und die Zwillingsbildung genauer erlautert.

3.1.1 Kristallographische Gleitung

Bei Zugversuchen an unterschiedlich orientierten Einkristallen beobachtet man, dal} zur
plastischen Verformung der Probe unterschiedliche duRere Spannungen benétigt werden.

Fir jedes Gleitsystem der Probe 143t sich mit der Gleichung
T =COSKCOSA0 =mo Gl. 3.11

die in der Gleitebene in Gleitrichtung wirkende Schubspannung t berechnen, wobei o
die angelegte Zugspannung und x und A die in Bild 3.1.1 eingezeichneten Winkel sind.
Erreicht 7 einen kritischen Wert, so setzt auf dem entsprechendem Gleitsystem kristal-
lographische Gleitung ein, die zu einer bleibenden (plastischen) Verformung des Einkris-
talls fuhrt.
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3 Modelle fur die Texturentwicklung und Einkristallverfestigung

| — Gleitebene

Gleitrichtung

(@) F

Bild 3.1.1: Zur Definition des Schmid-Faktors. Aus [Beckers 2000].

Fir einen beliebigen Spannungszustand o, berechnet sich die an einem Gleitsystem s

anliegende Schubspannung 7* durch die Gleichung:

s ) (Summenkonvention,
n; )O'i/ =m;0o Gl.3.1.2

Y77 keine Summation (iber s )

Hierbei ist l;l:‘ der normierte Gleitrichtungsvektor, 7; der normierte Gleitebenennormalen-
vektor und m; der sogenannte Schmidtensor des Gleitsystems s. Wie bereits erwahnt,

setzt kristallographische Gleitung und damit die plastische Verformung des Einkristalls
dann ein, wenn auf einem Gleitsystem die Schubspannung 7z* einen kritischen Wert z;
erreicht:

N

m;o,; =1, (Gleiten auf einem Gleitsystem s ) Gl. 3.1.3

Man bezeichnet 7. als die kritische Schubspannung (engl.: critical resolved shear stress,

CRSS) des Gleitsystems s. GIl. 3.1.3 wird als ,verallgemeinertes Schmid-Gesetz" be-
zeichnet. Es sollte erwahnt werden, dal} die in diesem Kapitel dargestellte Betrachtungs-
weise und insbesondere das Schmidsche Schubspannungsgesetz davon ausgehen, daf®

das Materialverhalten ratenunabhangig ist.

Im allgemeinen findet die plastische Verformung eines Kristalls auf mehreren seiner Gleit-

systeme gleichzeitig statt. Es gilt deshalb:

(Fur alle Gleitsysteme s des Kristalls) Gl.3.14

22



3.1 Einkristallplastizitat

Das ,<“ bedeutet, dal} auf allen inaktiven Gleitsystemen die aufgeléste Schubspannung

7* kleiner ist als die kritische Schubspannung 7. .

Geometrisch 1alt sich das (verallgemeinerte) Schmidsche Schubspannungsgesetz in ei-
nem flinfdimensionalen Raum darstellen, in welchem Spannungs- und Dehnungskompo-

nenten Uberlagert aufgetragen werden. Teil a in Bild 3.1.2 zeigt das durch die Aktivierung

des Gleitsystems s verursachte Dehnungsinkrement de® an. Die Richtung von de* ist
also durch die Gleitrichtung gegeben. Die durchgezogene Linie stellt eine zur Gleitrich-

tung senkrechte Ebene dar. lhr Abstand zum Ursprung ist proportional der entsprechen-
den kritischen Schubspannung 7. . Alle Spannungszustande, die in dieser Darstellung auf

dieser Ebene enden, flhren zu einer Aktivierung des Gleitsystems. In Bild 3.1.2 b sind
drei Gleitsysteme (a, b, c) einer Gleitebene (koplanare Gleitsysteme) sowie die jeweils in

Gleitrichtung wirkende Schubspannungskomponente (o, o, , o, ) dargestellt. Jedes

dieser drei Gleitsysteme kann in zwei Richtungen aktiviert werden, daher enthalt die dar-
gestellte Ebene ein Sechseck, das von den zur jeweiligen Gleitrichtung senkrechten Ebe-
nen eingehdllt wird. Gegenuberliegende Seiten im Sechseck gehdren jeweils zum glei-
chen Gleitsystem, wobei eine Seite jeweils eine Richtung der Aktivierung reprasentiert.
Mit einem Spannungszustand in einer Ecke des Sechsecks lassen sich durch die gleich-
zeitige Aktivierung der zwei angrenzenden Gleitsysteme alle Dehnungszustande realisie-
ren, die durch eine Linearkombination der entsprechenden Gleitrichtungen dargestellt
werden konnen. Eine dreidimensionale Darstellung, die zusatzlich zu den in Bild 3.1.2 b
dargestellten Schubspannungskomponenten auch die Hauptspannungskomponenten

senkrecht zu den Gleitebenen enthalt, ist in Teil c von Bild 3.1.2 dargestellt.
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Bild 3.1.2: a) Sédmtliche Spannungszustdnde deren Spannungsvektoren auf der Ebene s

enden, fiihren zu einer Aktivierung des Gleitsystems. So fiihrt der Spannungszustand o,
im Gegensatz zu o, nicht zu einer Aktivierung des Gleitsystems. b) 2D-Darstellung der
drei koplanaren Gleitsysteme a, b, c. Ein Spannungszustand dessen Spannungsvektor in
einer auf einer Ecke des Sechsecks endet, fiihrt zu einer Aktivierung der beiden zugeh6-
rigen Gleitsysteme (im eingezeichneten Fall werden die Systeme a und c aktiviert). c) 3D-
Darstellung von b. Aus [Kocks 1998a].

Aus den FlieRortdarstellungen des Einkristalls erkennt man die Anisotropie der plasti-
schen Verformbarkeit eines einzelnen Kristallits. Ein Polykristall besteht aus einer gro3en
Anzahl solcher einzelner Kristallite und nur, wenn diese verschiedenste regellos verteilte

Orientierungen aufweisen, sind die Eigenschaften des Polykristalls quasiisotrop. Besitzt
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3.1 Einkristallplastizitat

der Polykristall jedoch eine nicht-regellose Textur, so sind auch seine Materialeigenschaf-

ten als Folge der Textur und der Einkristalleigenschaften anisotrop.

Die in diesem Abschnitt behandelte Einkristallplastizitat bildet zusammen mit geeigneten
Annahmen uber die Wechselwirkung der einzelnen Kristallite im Polykristall die Grundlage

fur die Simulation von Verformungstexturen, was Gegenstand des folgenden Kapitels ist.

3.1.2 Zwillingsbildung

Zwillingsbildung stellt neben der kristallographischen Gleitung den zweiten wichtigen Me-
chanismus fur die plastische Verformung von Metallen dar. Insbesondere bei hcp-
Metallen wie Magnesium oder Zirkonium ist die Zwillingsbildung fir das mechanische
Verhalten und die Texturentstehung von entscheidender Bedeutung. Die Modellierung der
Texturentwicklung mull deshalb oftmals auch die Zwillingsbildung quantitativ berticksich-

tigen, wobei sich folgende Unterschiede zur kristallographischen Gleitung zeigen:

e Die Bildung eines Zwillings bewirkt eine finite Orientierungsanderung des Zwil-

lingsvolumens und keine inkrementelle wie die kristallographische Gleitung.

e Die Zwillingsbildung erfolgt nur in eine Richtung und ist irreversibel, im Gegensatz
zur Gleitung, bei der die Verformung auf einem Gleitsystem in zwei Richtungen

ablaufen kann.
Quantitave Beschreibung eines Zwillings
Bild 3.1.3 zeigt einen Schnitt durch einen einfachen Kristall (offene Symbole). Die Schnitt-
ebene stellt gleichzeitig auch die sogenannte Verschiebungsebene dar. Der Normalen-

einheitsvektor der Verschiebungsebene wird im Folgenden mit SY* bezeichnet. Oberhalb

der gestrichelt dargestellten Ebene K, stellen die geschlossenen Symbole einen Zwilling
dar. Man bezeichnet die Ebene K, als (koharente) Zwillingsgrenze und ihr Normalenein-
heitsvektor wird im Folgenden mit K, bezeichnet. Die Schnittgerade der Ebenen K, und
SY* liefert die Verschiebungsrichtung deren Richtungsvektor mit n, bezeichnet wird. Der

in Bild 3.1.3 dargestellte Zwilling kann auf verschiedene Weise aus dem urspringlichen
Kristall der sogenannten Matrix abgeleitet werden: (a) durch eine Spiegelung an der Ebe-

ne K, oder (b) durch eine 180° Rotation um die Normale der Ebene K, .
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3 Modelle fur die Texturentwicklung und Einkristallverfestigung

Bild 3.1.3: Beispiel fiir einen einfachen Fall der Zwillingsbildung. Die Papierebene bildet die

VE

»Scherebene« (S7"), K, ist die kohérente Zwillingsgrenze und n; ist die Verschiebungsrich-

tung. Aus [Kocks 1998b].

Im allgemeinen (d.h. fir eine beliebige Kristallstruktur) definieren entweder (a) oder (b)
eine Beziehung zwischen Matrix und Zwilling, wobei im Fall von (a) von einem Typ 1 und
im Fall von (b) von einem Typ 2 Zwilling gesprochen wird. Die Falle (a) und (b) kdnnen
nur dann wie in Bild 3.1.3 gleichzeitig erfiillt sein, wenn die Ebene SY* eine Spiegelebene

darstellt.

Die Vektoren n,, S¥* und K, definieren das Zwillingskoordinatensystem, dessen Orien-

tierung im Koordinatensystem der Matrix geschrieben werden kann als:

n,
R™ =| S"* Gl.3.15
l(1

Die Orientierungsanderung durch Zwillingsbildung kann mit Hilfe einer Transformations-
matrix beschrieben werden. Im Zwillingskoordinatensystem lauten diese fur einen Zwilling

vom Typ 1 bzw. 2:

0
t'=[0 1 0 Gl. 3.1.6
0 -1
1 0 0
t2=/0 -1 0 Gl. 3.1.7
0 0 -1
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3.1 Einkristallplastizitat

Im Probenkoordinatensystem kann die Orientierung eines Zwillings g™ aus der Matrixori-
entierung g berechnet werden durch:

g™ =R™  oteR™ og Gl.3.1.8

In dieser Arbeit spielen ausschlie3lich Zwillinge eine Rolle, die gleichzeitig vom Typ 1 und
2 sind. Damit die neue Orientierungsmatrix ein Rechtssystem bildet, wird jedoch aus-
schlieRlich die Transformationsmatrix fur Typ 2 Zwillinge verwendet.

Physikalisch bewirkt die Zwillingsbildung eine Scherverformung 7,, die im Gegensatz zur
kristallographischen Gleitung fest vorgegeben ist. Ist u, die Verschiebung in Richtung von
n, und d, der Abstand von der kohdrenten Zwillingsgrenze, so ergibt sich die Scherung

aus [Kocks 1998b]:

=4 Gl.3.1.9
r=g

Die Gesamtformanderung des Kristalls wird jedoch nicht allein durch y, bestimmt, son-

dern ist auch vom Volumen des Zwillings abhangig. Wirde die ganze Probe verzwillingen,

so ware die Scherverformung des ganzen Kristalls y,. Verzwillingt ein kleinerer Volumen-

anteil, so ist die Scherung entsprechend geringer.

Zur Beschreibung eines Zwillingssystems reicht die Angabe der Verschiebungsrichtung

1, sowie des Vektors der Ebene K, . Die charakteristische Scherung des Zwillings kann

hieraus berechnet werden [Barrett 1980].

27
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3.2 Verformungstexturmodelle

Die Theorie der Verformungstexturentwicklung und die hierdurch entstehenden Anisotro-
pieerscheinungen sind bereits seit den 20er Jahren des 20. Jahrhunderts Gegenstand
wissenschaftlicher Forschungstatigkeit. Im einfachen Modell von Sachs [Sachs 1928] wird
angenommen, daf in jedem Korn eines Polykristalls das Gleitsystem mit der hdchsten
aufgelésten Schubspannung aktiviert wird und die Spannungsverteilung im Polykristall
homogen ist. Flr den Fall einer unsymmetrischen Orientierung eines Kristallits erreicht so
zunachst auch nur ein Gleitsystem die kritische Schubspannung. Nur, wenn die Bean-
spruchungsrichtung mit einem Symmetrieelement der Elementarzelle zusammenfallt, wird
mehr als ein Gleitsystem aktiviert. Im Sachs-Modell befinden sich die einzelnen Kristallite
im mechanischen Gleichgewicht, dafur ist jedoch die Dehnungskompatibilitdt zwischen
den einzelnen Kornern im Polykristall verletzt. In seiner urspringlichen Form eignet sich
dieses Modell gut fur die Einkristallverformung und nur sehr bedingt zur Anwendung auf
die Verformung von Polykristallen. Modifizierte Sachs-Modelle wurden jedoch auch als

Polykristallmodelle erfolgreich eingesetzt [Leffers 1968].

Wahrend beim Sachs-Modell der Spannungszustand fir die Bestimmung der aktiven
Gleitsysteme malfgeblich ist, geht die Gruppe der Taylor-Modelle von der Vorgabe der
Formanderung aus. Das urspringlich von Taylor entwickelte Modell [Taylor 1938] besagt,
dal ein Zusammenhalt der Kristallite im Polykristall dann mdglich ist, wenn alle Korner die
gleiche Verformung wie der Polykristall erhalten. Diese Form der Dehnungskompatibilitat
wird als Taylor Full Constraints oder Taylor FC Modell bezeichnet. Um jede beliebige
Formanderung zu erreichen, sind funf voneinander unabhangige Gleitsysteme notwendig.
Die Anzahl funf resultiert daraus, dal® der Dehnungstensor bei inkompressibler Verfor-
mung funf unabhangige Komponenten hat [von Mises 1928]. Das Taylor FC Modell erfiillt
die Forderung nach Dehnungskompatibilitdt und verletzt dabei allerdings das mechani-
sche Gleichgewicht, da der Spannungsverlauf an den Korngrenzen Unstetigkeiten auf-

weist.

Das Sachs und das Taylor FC Modell stellen zwei Extrema dar, die jeweils nur eine der
beiden Bedingungen des mechanischen Gleichgewichts (Sachs) und der Dehnungskom-
patibilitdt (Taylor FC) erfillen.

Das Taylor FC Modell wird heute in einer Vielzahl von Varianten verwendet, von denen

die wichtigsten im Folgenden vorgestellt werden sollen:
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3.2 Verformungstexturmodelle

e Bei hohen Umformgraden (z.B. bei Walzverformung) ist es sinnvoll, die strikten
Randbedingungen des Taylor FC Modells zu lockern und Scherdehnungsdifferen-
zen zwischen den grof3en Kontaktflichen der einzelnen Kdrner zuzulassen. Diese
Modellvarianten werden als Taylor Relaxed Constraints (Taylor RC) [Kocks 1982]
bezeichnet und eignen sich insbesondere dann, wenn beim betrachteten Um-

formprozell besonders flache Korner entstehen.

o Bei den neuesten Weiterentwicklungen des Taylor-Modells werden Kristallaggre-
gate aus zwei (LAMEL-Modell von van Houtte [van Houtte 2002]) bzw. acht Kor-
nern (grain interaction Modell (GIA) von Wagner [Wagner 1994]) betrachtet. Hier-
bei unterliegt das Aggregat selbst FC Bedingungen, wahrend bestimmte Deh-
nungsinkompatibilitdten zwischen den einzelnen Kdrnern des Aggregats relaxiert
werden. Diese neueren Taylor-Modelle liefern wesentlich genauere Texturvorher-
sagen als das Taylor FC und RC Modell [van Houtte 2002].

Das Taylor-Modell und seine neueren Weiterentwicklungen wurden sehr erfolgreich fur
die Texturvorhersage bei Metallen mit kubischer Kristallstruktur insbesondere fiir Walz-

prozesse eingesetzt [Raabe 1995, Aretz 2000].

Allerdings weisen auch die Weiterentwicklungen des Taylor-Modells eine Reihe von signi-
fikanten Schwachen auf. So nimmt die Taylorhypothese fiir jedes Korn bzw. jedes Aggre-
gat von Kdrnern die gleiche Verformung an. Dies ist insbesondere bei mehrphasigen
Werkstoffen, bei denen die einzelnen Phasen deutlich unterschiedliche Festigkeitseigen-
schaften aufweisen, sowie bei Werkstoffen niedriger Kristallsymmetrie (z.B. hcp, triklin)
wie z.B. Magnesium, Titan, Zirkonium, Zink und Zinn, bei denen nur wenige primare Gleit-
systeme vorliegen, nicht zulassig. Eine weitere Schwache ist der Umstand, dal® die meis-
ten Weiterentwicklungen des Taylor-Modells fur Walzverformung optimiert sind. Fir ande-
re Umformprozesse wie beispielsweise ECAE (equal channel angular extrusion) sind die-

se Modelle deshalb schlechter geeignet [Beyerlein 2003].

Eine andere Gruppe von Modellen sind die sogenannten selbst-konsistenten Modelle. Bei
dieser Gruppe wird jedes fir eine Orientierung reprasentative Korn als ellipsoider Ein-
schlul} in einer Matrix mit effektiven mechanischen Eigenschaften betrachtet. Die Matrix
reprasentiert die gemittelten mechanischen Eigenschaften der tbrigen Kérner, wobei sich
Matrix und Einschluf® im mechanischen Gleichgewicht befinden. Die Dehnungskompatibi-
litdt wird dadurch gewahrleistet, dal} eine vom makroskopischen Formanderungszustand
abweichende Verformung eines Korns durch eine Akkomodationsverformung der Matrix

ausgeglichen wird. Die selbstkonsistenten Modelle gehen zurlck auf die Arbeiten von
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3 Modelle fur die Texturentwicklung und Einkristallverfestigung

Eshelby [Eshelby 1957], Kroner [Kroner 1961] und Hutchinson [Hutchinson 1976] und
wurden fir die Verformungstextursimulation bei kubischen Metallen erstmals 1987 von
Molinari und Mitarbeitern verwendet [Molinari 1987]. Die Eignung der selbstkonsistenten
Modelle fir die Texturvorhersage bei hcp-Metalle wurde 1993 von Lebensohn und Tomé

am Beispiel einer Zirkonium-Legierung demonstriert [Lebensohn 1993].

Wird nur ein Korn als Einschluf® in der Matrix betrachtet, so bezeichnet man dies als
»one-site self-consistent« Modell. Betrachtet man einen Einschluf3, der aus zwei bzw. n
Kdérnern besteht, so spricht man von einem two-site bzw. n-site Modell. Gegentber dem
one-site Ansatz besitzen diese Modelle den Vorteil, dal3 sie eine genauere Betrachtung
der Korn-Korn Wechselwirkungen gestatten. Sie sind dadurch bei der Textursimulation
mehrphasiger Werkstoffe, bei denen sich stets ein Korn einer Phase in Nachbarschaft zu
einem Korn der anderen Phase befindet, genauer als die one-site Modelle [Lebensohn
1997]. Auch bei der Textursimulation von einphasigen Werkstoffen konnen diese Modelle

in manchen Fallen bessere Ergebnisse liefern als die one-site Modelle [Tomé 2002].

Eine weitere Mdglichkeit Dehnungskompatibilitdt und mechanisches Gleichgewicht in der
Polykristallplastizitdt gleichzeitig zu erreichen, besteht darin, die Einkristallplastizitat als
konstitutives Gesetz in eine Finite Elemente Formulierung einzubauen (Einkristallplastizi-
tats-FEM). In diesem Zusammenhang seien die Arbeiten von Dawson als richtungswei-
send erwahnt [Dawson 1992, Dawson 1994, Sarma 1996]. Neuere Arbeiten in dieser
Richtung stellt die Texturkomponenten-Einkristallplastizitats-FEM von Zhao et al. dar, bei
der nicht mehr die gesamte OVF, sondern nur noch einzelne Komponenten in der FE-
Rechnung betrachtet werden [Zhao 2001, Roters 2003, Zhao 2004].

Fir die Simulation der Texturentwicklung in einphasigen Aluminiumlegierungen liefern
Weiterentwicklungen des Taylor-Modells wie z.B. das GIA- [Wagner 1994] und das LA-
MEL-Modell [van Houtte 2002] die bislang besten Resultate. Fir die Simulation des Wal-
zens erlaubt eine Kombination dieser Modelle mit statistischen Ansatzen fiir die Abwei-
chung der Verformung vom ebenen Dehnungszustand eine sehr gute Texturvorhersage
fur die Walzgutmitte, die sogar eine Prozefl3kettensimulation mit mehreren Walzstichen

und Warmebehandlungen ermoglicht.

Einen Schwerpunkt dieser Arbeit bildet die Simulation der Texturentwicklung in Magnesi-
um, weswegen sich die Modellentwicklung in erster Linie auf selbstkonsistente Ansatze
konzentriert. Diese sind fur die Texturentwicklung in hcp-Metallen wesentlich besser ge-
eignet als die Taylor-Modelle, da hcp-Metalle in der Regel nur Uber eine begrenzte Anzahl

primarer Gleitsysteme verfligen und fir die Erflllung der Taylor-Bedingung im allgemei-
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nen funf voneinander unabhangige Gleitsysteme erforderlich sind. Um die Eignung des
verwendeten selbstkonsistenten Textur-Modells fur Metalle kubischer Kristallsymmetrie
besser einordnen zu koénnen, werden in dieser Arbeit neben dem one-site selbstkonsi-
stenten Textur-Modell auch das Taylor-FC Modell und die Einkristallplastitzitats-FEM ver-
wendet, weshalb diese drei Modelle im Folgenden detaillierter behandelt werden sollen.
Grundsatzlich geht es immer darum, die aktiven Gleitsystem und deren Abscherraten fir
jedes Korn zu ermitteln. Kennt man diese, kann man die Orientierungsanderung der Kor-

ner und damit die Texturentwicklung berechnen.

3.21 Taylor-FC Modell

Das in dieser Arbeit verwendete Taylor-Modell geht von einem verallgemeinerten Taylor-
ansatz aus. D.h. die von Taylor vorgeschlagene Verwendung des auf3eren Dehnungsten-
sors wird durch die Vorgabe eines Dehnungsgeschwindigkeitenzustandes ersetzt [z.B.
Bunge 1970, Kocks 1970, van Houtte 1975]. Im Folgenden wird nun erlautert wie man

diesen Ansatz fir die Simulation von Verformungstetxuren verwendet.

Geht man vom Verschiebungsgeschwindigkeitsgradiententensor des Polykristalls E* im

Probenkoordinatensystem aus, so kann dieser mit Hilfe der Orientierungsmatrix g und

ihrer Transponierten g" in das Koordinatensystem eines Korns tiberfiihrt werden:
E¢=geE’ eg" Gl. 3.2.1

Man kann E°¢ additiv in einen symmetrischen Anteil E{ und einen antisymmetrischen

Anteil ES zerlegen:

ES=E} +Eg Gl. 322
mit

ES =%(Ec +ET) Gl. 323
und

£ =%(Ec _ET) Gl.3.24

Der symmetrische Anteil E§ kann als Dehngeschwindigkeitstensor und der antisymmetri-

sche Anteil E¢ als Tensor der Starrkdrperrotationsgeschwindigkeit interpretiert werden.
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Die Taylorhypothese besagt, dal® in einem Polykristall jedes Korn die gleiche Formande-

rung ¢° wie der Polykristall erfahrt:
& =K Gl. 3.2.5

Die Verformung eines Kristalliten wird durch Versetzungsgleitung auf dessen Gleitsyste-
men realisiert. Man erhalt unter Verwendung von Gl. 3.2.5 und Annahme von Volumen-

konstanz (&,; =—(¢,, +£,,)) das folgende Gleichungssystem:

&= mh7" Gl. 3.2.6
€, =2 mny’ Gl. 327
& =2 iy’ Gl. 328
& =2 ms7" Gl 3.2.9
€= 2 mas7’ Gl. 3.2.10
mit
S 1 AS ~S AS nS
m; =5(b,~ it + b ) Gl 3.2.11

Hierbei ist m; der Schmidtensor des Gleitsystems s, der aus dessen Gleitrichtungsnor-

malenvektor 5° und aus dessen Gleitebenennormalenvektor 7#* bestimmt wird. 7* ist die

Abscher- bzw. Gleitrate auf dem Gleitsystem s .

Das aus Gl. 3.2.6 - Gl. 3.2.10 bestehende Gleichungssystem ist im allgemeinen nicht ein-
deutig nach den Abgleitraten 7° auflésbar. So gibt es beispielsweise bei einer fcc-

Kristallstruktur mit ihren Ublicherweise betrachteten zwolf Gleitsystemen vom Typ
{1 11}<1 1 0> 384 Linearkombinationen funf unabhangiger Gleitsysteme [Bishop 1951],
die alle eine beliebige Formanderung realisieren kdnnen. Taylor schlug deshalb vor, die
Gleitsystemkombination auszuwahlen, die zu einer mdglichst geringen dissipierten Um-
formenergie innerhalb des Kristalliten fihrt. Man erhalt hierdurch eine Nebenbedingung,

unter der das Gleichungssystem zu I6sen ist:

P-3

Y|t = Minimum Gl. 3.2.12
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7, ist hierbei die kritische Schubspannung des Gleitsystems s .

Das Gleichungssystem Gl. 3.2.6 - Gl. 3.2.10 stellt zusammen mit der Nebenbedingung Gl.
3.2.12 ein typisches Problem der linearen Optimierung dar und kann unter Verwendung
einiger formaler Modifikationen mit Hilfe des Simplex-Algorithmus gelést werden [van
Houtte 1975].

Sehr oft erhalt man jedoch auch unter der Nebenbedingung GI. 3.2.12 keine eindeutige
Lésung. In diesem Fall werden in dieser Arbeit alle mit dem Simplex-Algorithmus erhalte-
nen Lésungen zu einer endgiiltigen superponiert. Eine Ubersicht (iber andere Méglichkei-

ten, das Problem der Mehrdeutigkeit zu I6sen, findet sich in [Beckers 2000].

Aus den mit diesem Absatz bestimmten Gleitraten 1aRt sich schlieRlich die Orientierungs-

anderung des Korns ermitten. Hierzu bestimmt man zunéachst die Orientierungs-

anderungsmatrix Q:

Q=K% -H Gl. 3.2.13
mit
1 AY"Y AS"S -8
H; :ZE( iy b )i Gl. 3.2.14

Da Q ein antisymmetrischer Tensor ist (Q” :—Qﬁ ), laRt sich die Orientierungsanderung

auch als Vektor 7~ darstellen:
_st

Pl =] Qp Gl. 3.2.15
_le

Der Normierungsfaktor 6 mit

S= )+ )+ ) Gl. 32.16

kann hierbei als Drehwinkel um die Drehachse

i) (-Qy /68
F=liy |=| Qu/6 Gl. 3.2.17
i) | -Q, /6

interpretiert werden.
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Die neue Orientierung g’ 1aRt sich schlieRlich durch Mulitplikation der Drehmatrix D mit

der alten Orientierung g nach

g =Dg Gl. 3.2.18

berechnen, wobei sich D aus

D=
(1-72)cosd + 7] iy (1—cos &)+ 7y sind 775 (1—cosd) —7, sin §
;7 (1—cosd) — 7y sin o (1-77)cosd + 7y FyFy (1= cosd) + 7, sind Gl.3.2.19

iy (1=cos8) + 7, sind  iyiy(1—cosd)—rsind  (1—74)cosd + 7y

ergibt.

3.2.2 VPSC-Modell

In dieser Arbeit wird ein von Lebensohn und Tomé entwickeltes viskoplastisches selbst-
konsistentes Texturmodell (VPSC-Modell) verwendet [Lebensohn 1993]. Seine Implemen-
tierung in den FE-Code ABAQUS/Explicit® ist ein wesentlicher Bestandteil dieser Arbeit.
Um die Methode der Implementierung zu verstehen, ist eine genaue Kenntnis des Modells

notwendig, weshalb dieses im Folgenden detailliert dargestellt wird.

Fir den Zusammenhang zwischen den Spannungen und Dehnraten in einem Korn des

Polykristalls wird der folgende Zusammenhang angenommen:

S s o\
& = 702,”;[%} Gl. 3.2.20
_ i|

s=1 c

Hierbei ist ¢, der deviatorische Dehnratentensor, 7, eine Referenzgleitrate, m; ist der

’

Schmidtensor, 7 ist die kritische Schubspannung, o} sind die deviatorischen Spannun-

gen, s ist der Index des jeweiligen Gleitsystems, S ist die Anzahl der Gleitsysteme und
der Exponent n beschreibt die Ratenabhangigkeit. Nach Hutchinson [Hutchinson 1976]

kann man GI. 3.2.20 in einer pseudo-linearen Form schreiben:

n—1
S s s ’
. ( ;)_ . mg‘/’mkl mmpo-mp ’
£,0") =172 = s o
s=1 Tc 7

c

Gl. 3.2.21

=M (6')o,
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M ;,S“) bezeichnet man als viskoplastischen Nachgiebigkeits-Tensor (»secant visco-plastic
compliance«) des jeweiligen Kristallits. Man kann Gl. 3.2.21 in einer Taylorreihe um den
Entwicklungspunkt & entwickeln und erhalt hieraus die Definition des Tangenten-Tensors
M

€,

0)=2] (e-a),+&)60)
k| g'=g

o(seo) (=Y _» — (se60) (—\— Gl. 3.2.22
:”Mg/'zgl )(6)(6 _G)kl +Mg/1£1 )(G)O-kl

= M;}Sg) (E)O-l/d + Eg/(') (E)

Die Definitionen fiir den Tangenten-Modul des Kristalliten M*® und fiirz°(¢) lauten so-

mit:
0¢ _
M (5)=— =M (5) Gl. 3.2.23
Jo .
£'(6)=(1-n)MC9(5): 5

Gl. 3.2.24

=(1-n)(o)

Analog zu Gl. 3.2.21 und GI. 3.2.22 schreibt man fiir die makroskopischen Spannungen
¥’ und Dehnraten E die folgenden Beziehungen mit dem makroskopischen Sekanten-

M® und Tangenten-Tensor M®:

E; =M5P(Z)E), Gl.3.2.25
E,=M®(E), + E(T) Gl. 3.2.26
mit
—, OE,
) (37 2T
g‘/kl( ) x| Gl. 3.2.27

X’ entspricht bei der Entwicklung dem Entwicklungspunkt & in GI. 3.2.22.

Hutchinson [Hutchinson 1976] hat gezeigt, daf} fur den makroskopischen Sekanten- und
Tangentenmodul die gleiche Beziehung gilt wie fur die entsprechenden Grofien eines
Kristalliten:

M® = ;v S0 Gl. 3.2.28
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Man beachte, daf3 fur n=1 der Sekanten- und Tangentenmodul (makroskopisch wie mik-
roskopisch) Funktionen des Spannungszustandes sind. Dies verdeutlicht, dal diese Gro-
Ren keine intrinsischen Materialeigenschaften darstellen, sondern Eigenschaften repra-

sentieren, die vom Spannungszustand abhangig sind.
Die Gleichung Gl. 3.2.26 beschreibt das Verhalten eines homogenen Mediums, das an
seinem Rand T, mit einer Spannung X’ belastet wird. Betrachtet man nun einen inho-

mogenen Einschlul Q (z.B: ein Kristallit) in diesem Medium, dessen Verhalten durch
Gleichung GI. 3.2.22 beschrieben wird, so wird die Anwesenheit der Inhomogenitat zu
einer Stérung des ansonsten homogenen Spannungsfelds flhren. Es wird also eine loka-

les Spannungsfeld ¢’(x) erzeugt, welches eine Funktion des Ortes X ist. Fiir eine Lineari-

sierung des Problems ist es nun notwendig anzunehmen, daf} in der Umgebung der In-

homogenitat das Verhalten des Mediums linear ist und mit der gleichen viskoplastische

Steifigkeit M und der gleiche Referenzdehnrate E° beschrieben werden kann wie das
makroskopische Materialverhalten. Die lokalen Spannungen ¢’(x¥) sind dann gegeben
durch die Gleichungen Gl. 3.2.22 und Gl. 3.2.26:

o=@ [£F)-7] na Gl. 3.2.29

o'(¥)=[M®[":[EE)-E] i v-Q Gl. 3.2.30

Fur die Randflachen T, des Mediums gilt:
o =M@ k-] in Ty Gl. 3.2.31
Weiter miissen alle Spannung o(x) sich im mechanischen Gleichgewicht befinden:

o, =0 Gl. 3.2.32

ij.j
Das durch Gl. 3.2.29 — Gl. 3.2.32 beschriebene Problem ist identisch mit dem fur einen
inhomogenen elastischen Einschluf3, wie es von Eshelby behandelt wurde [Eshelby
1957], wobei der Tensor der viskoplastischen Steifigkeit die elastischen Konstanten und
die Dehnraten die Dehnungen ersetzen. Als Folge sind die Losungen identisch: Innerhalb
des Bereichs Q sind Spannungen und Dehnraten homogen und ihre Abweichungen von

den makroskopischen Groé3en werden durch die Gleichung

E=—A°:M® ;5 Gl. 3.2.33
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mit
£é=¢-E Gl. 3.2.34
¢'=¢-1' Gl. 3.2.35

und dem ,accommodation tensor*
A =(1-8)":S Gl. 3.2.36

beschrieben. S ist der viskoplastische Eshelby-Tensor auf dessen Berechnung spater

eingegangen wird und I der Einheitstensor. Der Tensor A bestimmt das Ausmaf, wie
sich Abweichungen der Spannungen auf die der Dehnraten Ubertragen. Er ist von zentra-

ler Bedeutung fur das Aufstellen und Lésen einer Selbstkonsistenzbedingung.

Fir das weitere Vorgehen ist es nutzlich einen ,Wechselwirkungstensor* M€ zu definie-

ren:

M¢=A°:M®
=I1-8)":8:M®@ Gl. 3.2.37
=n(I-8)" :S:M®

mit Hilfe von M¢ Ia8t sich Gleichung GI. 3.2.33 schreiben als:
e=-M*":5 Gl. 3.2.38

Da GI. 3.2.33 und Gl. 3.2.38 das Verhalten des (homogenen) Mediums bei Abweichungen
der Spannungen um den Durchschnittswert beschreiben, ist es wichtig zu beachten, dal}
hierfir eine Tangenten- und keine Sekantenndherung verwendet wird. Hierauf und auf
andere Mdoglichkeiten diese Wechselwirkung zu approximieren, wird am Ende dieses Ab-

schnitts noch naher eingegangen.

Kombiniert man nun die Gl. 3.2.21 und GI. 3.2.25 mit der GI. 3.2.38, so erhalt man eine
Beziehung zwischen den makroskopischen Spannungen und den Spannungen im Ein-
schlufd:

¢’ =B°:Y Gl. 3.2.39
mit
B = (M 4 N¢ ) (MO 1 ¢ Gl. 3.2.40
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Anschaulich kann B° als ein Tensor interpretiert werden, der die lokale Verteilung der
makroskopischen Spannungen beschreibt. Seine Abweichung vom Einheitstensor ist ein

Maf fur die Heterogenitat zwischen homogenem Medium und Korn.

Um nun das mechanische Verhalten eines Polykristalls zu ermitteln wird im Folgenden
jedes einzelne Korn als inhomogener Einschluf? in einer Matrix (homogeneous embedded
medium — HEM) betrachtet, die die gemittelten Eigenschaften der tbrigen Kdérner des

Polykristalls beschreibt. Neu gegeniiber dem bisher behandelten Problem ist hierbei, dal

der makroskopische Sekantenmodul M®** des HEM unbekannt ist und aus den Eigen-
schaften der einzelnen Kdérner des Polykristalls bestimmt werden muf. Jedoch liefert die
Bedingung, dal die Uber alle Kérner gewichtet gemittelten Spannungen und Dehnraten
mit den makroskopischen Grof3en Ubereinstimmen missen, einen Ausdruck, aus dem der
makroskopische Sekantenmodul selbstkonsistent durch Iteration ermittelt werden kann.
Unter Verwendung von Gleichung (Gl. 3.2.39) erhalt die Sekantenformulierung (Gl.
3.2.21) die Form:

§=M“9 B Y Gl. 3.2.41

Die Bedingung (¢)=E, wobei ( ) fir das gewichtete Mittel Uber alle Kérner steht, fihrt
zusammen mit Gl. 3.2.25 und GI. 3.2.41 zu:

(M B ) 2 =M o 2 Gl. 3.2.42
Gl. 3.2.42 ist erflillt, wenn

M €0 =<Mc<sec> :B°> | Gl. 3.2.43

Gl. 3.2.43 stellt die Bedingung fur Selbstkonsistenz dar. Es sei bereits an dieser Stelle

angemerkt, dal® Gl. 3.2.43 nur glltig ist, wenn man fur alle Kémer den gleichen Tensor
M*® annimmt, was voraussetzt, daB fiir alle Kérner das gleiche Ellipsoid als Einschluf3 in
der Matrix betrachtet wird. Ist M® fur jedes Korn verschieden, weil man z.B. die Kornform
eines jeden Korns separat beriicksichtigt, so sind die Bedingungen (¢) =E und (¢”) =X’

nicht mehr aquivalent und man mul} eine allgemeinere Selbstkonsistenzbedingung auf-

stellen, um beide Bedingungen gleichzeitig zu erfullen [Lebensohn 1996, Tomé 1999].

Da B¢ eine Funktion von M ist, stellt Gl. 3.2.43 eine implizite Gleichung fiir M®* dar,

aus der M® iterativ gewonnen werden muR.
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Lésen von Gl. 3.2.43:

Die Lésung von Gl. 3.2.43 muR durch zwei verschachtelte Iterationen gewonnen werden.

Hierzu geht man wie folgt vor:
Am Anfang eines Verformungsschritts:
e FUr die Dehnrate jedes einzelnen Korns wird eine Taylor FC Annahme gemacht.

e Aus den Dehnraten werden die Spannungen ¢’ in jedem Korn mit Hilfe von Glei-
chung Gl. 3.2.20, sowie die Steifigkeiten M**® und M‘‘® mit den Gleichungen
Gl. 3.2.21 bzw. Gl. 3.2.23 berechnet.

e Der Startwert fir M wird durch eine Voigt Mittelung (iber die Steifigkeiten der

einzelnen Korner ermittelt:
(MO = (M) ) Gl. 3.2.44

e Mit diesen Werten geht man nun direkt in die innere Iterationsschleife.

AuBere Schleife (erster Teil):

’

e Es werden mit Hilfe der durch Lésen von Gl. 3.2.46 neu gewonnenen ¢’ neue
Werte fir die Steifigkeiten M“**? und M**® (GI. 3.2.21 bzw. Gl. 3.2.23) berechnet.

Mit diesen und den im vorherigen Iterationsschritt gewonnenen Werten fiir M®

geht man in die innere lterationschleife.
Innere Schleife:
e Der Eshelby-Tensor S wird als Funktion der Ellipsoidachsen und der Steifigkeit

M® berechnet.

e Mit Hilfe von S bestimmt man M® und B¢ unter Benutzung von Gl. 3.2.37 und Gl.
3.2.40.

e Unter Bericksichtigung der neuen GréRen berechnet man mit Gl. 3.2.43 einen

neuen Tensor M®9 . Stimmt dieser mit dem alten Tensor (innerhalb gewisser

Grenzen — typischerweise 1%) Uberein, so beendet man die innere Schleife. Ist

dies nicht der Fall, so beginnt man mit dem neu gewonnenen Wert fir M® eine

weitere Iteration in der inneren Schleife.

Ende der inneren Schleife
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AuBere Schleife (zweiter Teil):

Man erhalt aus der inneren Schleife einen Steifigkeitstensor M® der konsistent mit den

Steifigkeiten der einzelnen Kérner M“*? ist. Die Tensoren M‘**® hangen wiederum vom
Spannungszustand im jeweiligen Korn ab. Nun muf3 man sicherstellen, daf mit den Span-

nungszustanden der einzelnen Kdérner GI. 3.2.38 erfllt ist.

e Um dies zu prifen, rechnet man zunachst die makroskopische Spannung aus:
= (M) R Gl. 3.2.45

e Gl. 3.2.38 liefert unter Verwendung von Gl. 3.2.34, GI. 3.2.35 und Gl. 3.2.20 ein
nichtlineares Gleichungssystem, aus dem die Spannungen der einzelnen Kdrner

beispielsweise mit einem Newton-Raphson Algorithmus ermittelt werden konnen:

T

s=1

S s mS O-/ ' - %, ’ ’
702’”}/[ kls klj -E; :_Mg‘/‘kl(o-kl _Ekl) Gl. 3.2.46

c

e Um die Verformung in jedem einzelnen Korn zu ermitteln, benutzt man die aus Gl.

3.2.46 neu ermittelten Spannungen ¢’ und GlI. 3.2.20.

e Das selbstkonsistente Problem ist gelést, wenn die folgenden zwei Abbruchbedin-

gungen simultan erfillt sind:

Kc’(”)) _ 2" < Fehler Gl. 3.2.47

<

(n) bezieht sich hierbei auf den Iterationsschritt.

o’ - c’(”*”b < Fehler Gl. 3.2.48

e Ist M* fiir jedes Korn verschieden, so muR eine dritte Abbruchbedingung erfillt

sein:
‘(é")) —E‘ < Fehler Gl. 3.2.49

e Bei Nichterfullen der Konvergenzkriterien geht man wieder zum Anfang der dul3e-

ren lterationsschleife.

Ende der dul3eren Schleife
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e Sind alle erforderlichen Konvergenzbedingungen simultan erfillt, so kdnnen mit

Hilfe der Gleichung

o [merY
V=7, — Gl. 3.2.50
=

c

aus den Spannungen fur jedes Korn die zugehdrigen Gleitraten bestimmt werden.

Aus diesen kann die Orientierungsanderung berechnet und die Kornorientierung korrigiert
werden. Die Orientierungsdnderung eines Korns setzt sich dabei im allgemeinen aus drei

Anteilen zusammen:

o Dem antisymmetrischen Anteil des Verschiebungsgeschwindigkeitengradienten-

tensors (makroskopische Starrkdrperrotation):

o Dem Anteil der Drehung des Ellipsoids im HEM (mikroskopische Starrkérperrotati-
on): m:S™ :¢, wobei II der Eshelby-Rotationstensor ist.

o Einem Anteil durch die kristallographische Gleitung auf den Gleitsystemen (anti-

symmetrischen Anteil des plastischen Verschiebungsgeschwindigkeitengradien-

tentensors des Korns):

Es ergibt sich somit die Orientierungsanderungsmatrix Q :

) ~ 1(A .
- -1 SAS
Q= @y + Ty S = Db =b

5 ; )y Gl. 3.2.51

N

Der Eshelby-Tensor S und der Eshelby-Rotationstensor II ergeben sich dabei aus:

1 -1
S iimn =Z(Aik/‘l F Ay A A )[M([g)]klmn Gl. 3.2.52
1 -1
I, :E<Alk/1 F A =N — A )[M([g) ]klmn Gl. 3.2.53
wobei A als
1 V4 2
Ay =Efsin Hdefftfkﬂw Gl. 3.2.54
0 0
mit
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At :Kg;lfkgz Gl. 3.2.55
K, (E): [M([g) ];,1;1 é:_/é:z Gl. 3.2.56
und

_sinfcosy | £ _ sin@sing | £ _ cosf
- 2 ’ 3 =

¢ Gl. 3.2.57

a, a, a;
definiert istund q,, a,, a, die Hauptachsen des Ellipsoids sind.

Art der Approximation der Wechselwirkung zwischen Spannungen und Dehnungen:

Wie bereits erlautert wird die Starke der Wechselwirkung zwischen Korn und HEM durch

den Tensor M® bestimmt. Fiir den Fall einer Tangenten-Naherung ist dieser durch die Gl.
3.2.37 bestimmt:

M =n(I-8)" :S:M® Gl. 3.2.58

Durch die Anderung von = ist es moglich, die Art der Wechselwirkung zu bestimmen.
Weshalb man GI. 3.2.37 allgemeiner schreiben kann als:

M =n?% (1-8)" :S: M6 Gl. 3.2.59

Fir n¥ =1 geht Gl. 3.2.59 beispielsweise in die Sekantennaherung Uber, die Steifigkeit
von M°® ist geringer als im Fall der Tangentennaherung. Betrachtet man den Grenzfall
n? =0, so gilt £=0, was heilt, daR die Dehnraten der einzelnen Kémer nicht mehr fluk-
tuieren und sich genau wie die makroskopische Dehnung verhalten, was der Taylor FC
Annahme entspricht. Betrachtet man den anderen Extremfall n?¥ — o so muB fiir die
Spannungsfluktuationen gelten 6" — 0, damit die Dehnraten endlich bleiben. Dieser
Grenzfall entspricht damit dem Sachs-Modell. Fur die Form der Wechselwirkung in Ab-

hangigkeit von »% gilt also:

0 Taylor
g |1 Sekant
n® = Gl. 3.2.60
n  Tangent
"oo" Sachs

Zur Verdeutlichung, welchen EinfluR n®" auf den Zusammenhang zwischen Spannungen
und Dehnungen hat, ist dieser in Bild 3.2.1 flr verschiedene Naherungen graphisch dar-

gestellt.
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In dieser Arbeit wird, falls nicht anders erwahnt, mit n=20 und »¥ =10 gearbeitet, was

einen Kompromif zwischen Sekanten- und Tangentenformulierung darstellt.

Sachs / tangent

Bild 3.2.1: Zur Erlduterung des Zusammenhangs zwischen Spannungen und Dehnungen in

Abhé&ngigkeit der verwendeten Approximation. Aus [Tomé 1999].

Selbstkonsistenzbedingung fiir individuelle Kornformen:
Wie bereits erwéhnt, sind die Bedingungen (¢)=E und (¢')=X" nur aquivalent, wenn

man fur alle Kérner den gleichen Tensor M*® annimmt. Ist diese Voraussetzung nicht er-
fullt, weil beispielsweise die Kornform fur jedes einzelne Korn individuell bertcksichtigt
wird, so ist die Selbstkonsistenzbedingung Gl. 3.2.43 nicht mehr zulassig. Sie mul} ersetzt

werden durch eine Bedingung der Form [Lebensohn 1996]:
MO = (M Be): (B) Gl. 3.2.61

In dieser Arbeit wird, falls nicht anders erwahnt, mit einer fir alle Korner identischen Korn-
form gerechnet.

Berechnung der neuen Kornform:

Im VPSC-Modell wird die Kornform durch einen Ellipsoiden angenahert, dessen Entwick-

lung in Abhangigkeit von der Verformung kontinuumsmechanisch beschrieben werden
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kann. Das Ellipsoid ist charakterisiert durch seine Hauptachsen 4, und seine Orientierung

g" . Transformiert man nun die Dehnrate des Ellipsoids bzw. des Korns ¢ in das lokale

Koordinatensystem des Ellipsoids, dann gilt fiir die Anderung der Hauptachsen [Kocks
1998al:

a,=éa, Gl. 3.2.62

i i

wobei & fur die Dehnrate im lokalen Koordinatensystem steht. Die Rate der Orientie-

rungsanderung des Ellipsoiden lalt sich mit

Gl. 3.2.63
GE = WE o oF

berechnen [Kocks 1998a]. W* bestimmt sich dabei aus dem antisymmetrischen Anteil
des Verschiebungsgeschwindigkeitengradiententensors W, den Dehnraten und den Lan-
gen der Hauptachsen [Kocks 1998a]:

St

L g Gl. 3.2.64

2 20
J

E
Wy =W;—

Berticksichtigung von Korn-Korn Wechselwirkungen:

Korn-Korn Wechselwirkungen kénnen im selbstkonsistenten Texturmodell auf verschie-
dene Weise berucksichtigt werden [Lebensohn 2001]. In dieser Arbeit findet nur eine ein-
fache heuristische Vorstellung Anwendung, die jedoch den Vorteil kurzer Rechenzeiten
bietet.

Wie bereits erwahnt, setzt sich die Orientierungsanderung eines Korns aus drei Anteilen

zusammen und 1aRt sich als Summe dieser drei Anteile darstellen als:

- . -1 = 1 LS AS LsAs |es
&, =0, +11,,57 2. —Za(b; it —bit Gl. 3.2.65

N

Fir die folgende Betrachtung schreiben wir fir die lokale Fluktuation des antisymmetri-

schen Anteils des Verschiebungsgeschwindigkeitengradiententensors:
@ =11,,,87 € Gl. 3.2.66

ij ij

und fur den plastischen Anteil der Orientierungsanderung des Korns:
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o = it b )i Gl. 3.2.67

Am Beispiel einer idealisierten und in Bild 3.2.2 dargestellten Scherverformung wird erlau-

tert, wie die drei Rotationsanteile miteinander korreliert sind:

Die Teile (a) und (f) in Bild 3.2.2 zeigen den Zustand am Beginn bzw. Ende des Verfor-
mungsinkrements. In Teil (b) ist der ellipsoide Einschluf} (der das Korn reprasentiert) von

seiner direkten Umgebung getrennt worden. Das Stadium, nachdem Einschluf und Matrix

mit (a) +a)l°k“l)At gedreht worden sind, ist in Teil (c) dargestellt. Hiernach werden das
Korn und seine Umgebung um £,A¢ verformt, was in Teil (d) zu sehen ist. Da die Verfor-

mung des Korns durch kristallographische Gleitung erfolgt, erfahren die Hauptachsen des

Ellipsoids eine Orientierungsanderung @At . Damit das Ellipsoid seine Umgebung nicht

verlalst, mul er mit einer Rotation —@; At in diese zuriickgedreht werden (Teil e). Hiermit

ergibt sich die gesamte Gitterrotation gemaR Gl. 3.2.65. Betrachtet man nun zwei unter-

schiedlich orientierte Kérner ,1“ und ,2% so gilt im allgemeinen:
(@0, + @l At # (o, +2 ol e Gl. 3.2.68

Nimmt man an, daf die beiden Koérner 1 und 2 miteinander benachbart sind, so wiirde
man intuitiv erwarten, daf® die Rotationen der beiden Ellipsoide miteinander korreliert sind.

Zur Berucksichtigung der Wechselwirkung zweier Kérner miteinander fihrt man deshalb

korr WW

einen Term Aw,;” ein, der die Rotationstensoren ' ; o) WW der lokalen Starrkoérperro-

tation der beiden Ellipsoide koppelt:

lwil//VW —1(0 + wlokal +Ad)§orr GI 3269

Zwil//VW_Za) +2wlokal Aw;;ol‘r GI 3270
Die Orientierungsanderung der Kristallgitter ergibt sich dann aus:

'Q='a" ol Gl. 3.2.71

Q=" ol Gl.3.2.72
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rotation stretch
o =@+ ¢ g®

(a)
() © @ (©

Bild 3.2.2: Idealisierte Darstellung der Dehnung und Rotation eines Korns wéhrend eines Ver-
formungsinkrements. Die Verschiebung des Korns und seiner Umgebung werden einzeln be-
schrieben: (a) und (b) Ausgangszustand, (c) Starrkérperrotation des Korns und seiner Umge-
bung ohne Verformung, (d) die Verformung des Korns und seiner Umgebung fiihrt zu einer
MiBorientierung zwischen Korn und Umgebung, wie eine Gegenrotation des Koms beseitigt
die MiBorientierung und fiihrt zum Endzustand (f). Aus [Tomé 2002].

Der Wechselwirkungsterm Aa')fj””’ kann unterschiedlich gestaltet werden. Eine relativ all-

gemeine Form, die die Wechselwirkung durch lokale Fluktuationen der Starrkdrperrotatio-

-_Jokal

nen @; +@;"" als auch der plastischen Rotationen @, bericksichtigt, ist beispielsweise:
2 - lokaly,2 1 - lokaly,1 2 - 2 1 . plyrl
) @V =V oV =V
Ad)iljmr — aéokal i 1 2!/ _a[;) ) 1 2!/ GI 3273
' ' V o+ ' Vo+v

wobei es sich bei 7' und > um die Volumenanteile der jeweiligen Kérner handelt.

In dieser Arbeit wird in allen Fallen ¢ =1 und o =0 gewahlt. D.h. nur die Wechsel-

wirkung der lokalen Fluktuationen der Starrkérperrotationen wird zur Berticksichtigung der
Korn-Korn-Wechselwirkung verwendet. Die Auswahl der Korner, zwischen denen eine

Wechselwirkung stattfindet, erfolgt zufallig und in jedem Verformungsinkrement neu.

Eine weitere Moglichkeit die Bedingungen Dehnungskompatibilitat und mechanisches
Gleichgewicht gleichzeitig zu erflllen, stellt die Implementierung eines konstitutiven Ein-
kristallplastizitatsgesetzes in einen Finite-Elemente Code dar. Diese auch Einkristallplasti-

zitats-FEM genannte Methode wird in einem der folgenden Abschnitte vorgestelit.
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3.2.3 Modell zur Beriicksichtigung der Zwillingsbildung in Polykristallen

In dieser Arbeit wird das ,Predominat Twin Reorientation“ Modell zur Beschreibung der
Zwillingsbildung im Polykristall verwendet [Tomé 1991], welches im Folgenden beschrie-

ben wird.

Wie bereits erwahnt, ist bei der Zwillingsbildung die Verformung auf einen bestimmten

Volumenanteil

A yn,t,
V.

Ag"' = Gl.3.2.74

des Korns beschrankt. Hierbei ist Ay"" die Scherverformung, die das Zwillingssystem ¢,
im Korn n zur Verformung beitragt und y, ist die charakteristische Scherung des Zwil-

lings. Dieser Volumenanteil des Korns entspricht einem Anteil

Afn,t, :angl’l,l, GI 3275

am Volumen des Polykristalls, wobei /" der Volumenanteil der gesamten Orientierung »

am Polykristall ist.

Im ,Predominat Twin Reorientation“ Modell kann nun die Verformung jedes Korns durch
Gleitung und Zwillingsbildung gleichermaBen erfolgen und der Anteil Ag™" des Zwillings-
systems 7, am Korn »n wird wahrend des Umformprozesses aufsummiert.

gn,t, — ZAgn,t,

Umform—
schritte

Gl. 3.2.76

Addiert man uber alle Zwillingssysteme und alle Korner, so erhalt man den Anteil F, der

Zwillinge am Gesamitkristall:
Fp=2.0"2.8"" Gl. 3.2.77
n t;

AulBerdem wird fur alle Kérner, die bereits vollstandig durch Zwillingsbildung umorientiert

sind, die Summe

Fp=>/" Gl. 3.2.78
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gebildet, wobei nur Gber die bereits umorientierten Kérner summiert wird.

In jedem Recheninkrement wird fiir jedes Korn n der Volumenanteil des Zwillings g™ mit
einem Schwellenwert F, verglichen. Dieser Schwellenwert ergibt sich aus der empiri-

schen Gleichung:

F =o,25+o,25%. Gl. 3.2.79

R

Ist g"* groRer als F,, so wird das Ko in die Orientierung des Zwillings mit Hilfe von GI.

3.1.8 uberfihrt.

Der PTR-Ansatz fihrt dazu, dal sich Uberwiegend die Kérner umorientieren, die die

hoéchste Umformaktivitat zeigen. Ein weiteres Merkmal dieses Ansatzes ist, daR, falls F,
schneller wachst als F,, der Schwellenwert F, steigt und so die Umorientierung der Kor-

ner durch Zwillingsbildung verlangsamt wird.

3.2.4 Einkristallplastizitats-FEM

Bei der Einkristallplastizitats-FEM wird in jedem GaufRpunkt der FE-Rechnung die Infor-
mation eines Kristalliten (Orientierung, Gleitsysteme, kritische Schubspannungen etc.)
hinterlegt. Durch die Einbindung der auf der Kristallebene angesiedelten Verformungsme-
chanismen als konstitutive Gesetze der FEM, bietet diese Methode die Mdglichkeit, unter
gleichzeitiger Erfillung der Kompatibilitatsbedingung und des mechanischen Gleichge-
wichts Kristallverformung und Gitterrotation zu berechnen. Die Einkristallplastitéats-FEM
erlaubt es, die Korn-Korn-Wechselwirkung zu beschreiben, sowie bestimmte experimen-
tell beobachtete Orientierungsbeziehungen in die Rechnung einflieBen zu lassen. Sie ist
somit geeignet, im Geflige auftretende Orientierungsgradienten zu berechnen. Hierbei
gibt es zwei Moglichkeiten. Bei der einen wird ein Kristallit durch viele Finite-Elemente
ersetzt, bei der anderen reprasentiert ein Finites Element genau einen Kristall. Auf beide

Methoden wird im Folgenden kurz eingegangen.

Wird ein Kristallit durch eine Vielzahl Finiter Elemente reprasentiert, so ist es mdglich die
Wechselwirkung der einzelnen Kristallite mit ihnrer Umgebung zu bericksichtigen. Es las-
sen sich bei hinreichend hohen Vernetzungsgraden auch Verformungsinhomogenitaten

wie Scherbandbildung und Kornaufspaltung innerhalb einzelner Kérner abbilden [Becker
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1991]. Die hierfir notwendigen hohen Vernetzungsgrade erlauben jedoch nur die Betrach-

tung relativ kleiner Volumina und einer begrenzten Anzahl von Kristalliten.

Reprasentiert ein Finites Element genau einen Kristallit, so sind grébere Vernetzungsgra-
de mdglich und es kann eine Vielzahl von Orientierungen betrachtet werden. Den einzel-
nen Elementen bzw. Kérnern sind unterschiedliche Verformungszustande erlaubt. Durch
die Verknipfung der einzelnen Elemente ist trotz der auftretenden Verformungsinhomo-
genitaten die Gesamtkompatibilitat bei gleichzeitiger Erfillung des mechanischen Gleich-
gewichts gewahrleistet. Diese Methode wird auch in dieser Arbeit zur Durchfiihrung von

Vergleichsrechnungen verwendet.

Eine neuere Entwicklung die Bereich der Einkristallplastizitats-FEM ist die sogenannte
Texturkomponenten Einkristallplastizitats-FEM [Zhao 2001, Roters 2003, Zhao 2004]. Die
Grundidee hierbei besteht darin, dal® eine OVF in ihre Haupttexturkomponenten zerlegt
wird. In jedem GaulRpunkt des FE-Netzes wird jede Haupttexturkomponente hinterlegt und
fur jede einzelne Komponente das konstitutive Materialgesetz unter der Taylorannahme
fur die Verformung geldst. Zur Ermittlung des makroskopischen Materialverhaltens wer-
den in jedem Integrationspunkt die Eigenschaften der einzelnen Texturkomponenten ent-
sprechend ihrer Gewichtung gemittelt. Die Zipfelbildung beim Tiefziehen konnte mit dieser

Methode erfolgreich simuliert werden.
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3.3 Rekristallisationstexturmodelle

In diesem Abschnitt wird auf die Modellierung von Rekristallisationstexturen eingegangen.
Nachdem etwas Allgemeines zur Rekristallisation gesagt wurde, wird zur Vollstandigkeit
auf die verschiedenen gebrauchlichen Modelle zur Simulation von Rekristallisationstextu-
ren eingegangen. Anschliefdend wird das in dieser Arbeit verwendete Modell zur Simulati-

on von Rekristallisationstexturen bei Magnesium vorgestellt.

Phanomenologisch versteht man unter dem Begriff der Rekristallisation die Gefugeneubil-
dung bei der Warmebehandlung umgeformter Metalle, wobei man zwischen der wahrend
des Umformprozesses stattfindenden dynamischen und der statischen Rekristallisation
unterscheidet, welche wahrend einer sich an die Verformung anschliellenden Warmebe-
handlung stattfindet. Die physikalische Ursache der Rekristallisation liegt darin, daf3 die in
einem stark verformten Gefiige vorliegenden Kdérner hohe Versetzungs- und damit auch
hohe Energiedichten aufweisen. Die Neubildung und das Wachstum versetzungsarmer
Kdrner bewirkt eine Verringerung der Gesamtenergie und lauft dann ab, wenn einerseits
die Bedingung fir die Keimbildung erflllt ist und andererseits eine ausreichende Mobilitat
der Korngrenzen zwischen den verformten und den neu gebildeten Kérnern vorliegt. Pha-
nomenologisch lalt sich die Kinetik der statischen Rekristallisation durch die Avrami-

Johnson-Mehl-Kolmogorov-Gleichung beschreiben [Gottstein 1998]:

q
X:I—exp{— [%j } Gl. 3.3.1
R

Hierbei ist X der rekristallisierte Volumenbruchteil zur Zeit t und tz und g sind Modellpara-

meter.

Die traditionelle Unterscheidung zwischen statischer und dynamischer Rekristallisation
bezieht sich auf die ProzeRfihrung und nicht auf die zu Grunde liegenden physikalischen
Mechanismen. In dieser Arbeit wird deshalb bei der Modellentwicklung nicht zwischen

diesen beiden Arten der Rekristallisation unterschieden.

Zur Vollstandigkeit sei aullerdem noch der mit dem Begriff der Erholung bezeichnet Vor-
gang erwahnt, bei welchem hohe Versetzungsdichten durch kontinuierliche Prozesse wie
Versetzungsannihilation abgebaut werden, ohne dall das verformte Gefluge aufgezehrt

wird.

Im Vergleich zu den Modellen zur Verformungstextur sind die Modelle zur Rekristallisati-

onstextur weniger weit entwickelt und mussen meist fir jede Legierung neu CJompromi
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werden. Der Grund hierfur ist, da® bei der Rekristallisation sehr viel mehr Mechanismen
zur Texturentstehung beitragen kénnen als bei der Umformung [Humphreys 1995]. So
sind z.B. die Mechanismen der Keimbildung, die MiRorientierungen der Kdrner, die Korn-
grenzenmobilitdt und die treibenden Krafte von entscheidender Bedeutung fir die Ent-

wicklung der Rekristallisationstextur.

Bei Kupfer beobachtet man beispielsweise, dall die Rekristallisationstexturen keine Kom-
ponenten mit der Ausgangstextur gemeinsam haben [Schmidt 1979, Gottstein 2000]. In
anderen Fallen bleiben Komponenten der Verformungstextur weitgehend erhalten [Barrett
1980]. Aufgrund dieser Komplexitat sind in den vergangenen Jahren eine Vielzahl von
Simulationsansatzen entwickelt worden, von denen die wichtigsten im Folgenden kurz

vorgestellt werden.

3.3.1 Globale Modelle

Bei dieser Klasse von Ansatzen wird die Mikrostruktur homogenisiert und die Rechnungen
erfolgen flr durchschnittliche Keime in einer typischen Umgebung. Dies stellt fur spatere
Wachstumsphasen einen guten Kompromif3 zwischen Genauigkeit und Rechenaufwand
dar. Jedoch sind globale Ansatze nicht geeignet, um lokale Aussagen Uber die Entwick-
lung der Mikrostruktur zu machen. Die zwei wichtigsten Varianten dieses Typs werden

nun vorgestellt.

Texturtransformationsmodelle

Diese Gruppe von Modellen basiert auf der Idee, die Rekristallisationstexturen aus den
Verformungstexturen zu transformieren. So versuchte Pospiech [Pospiech 1978], die Re-
kristallisationstextur von Aluminium durch eine 40°<111>-Transformation der Verfor-
mungstextur zu bestimmen, was teilweise erfolgreich war. Jedoch tauchten bei der Simu-
lation auch Texturkomponenten auf, die experimentell nicht beobachtet werden konnten.
Dieser Mangel wurde durch eine Variantenselektion behoben, bei der die verschiedenen
Varianten mit Wahrscheinlichkeiten verknipft wurden, welche an die Messungen ange-
passt wurden. Ein ahnliches Modell wurde auch von Jonas und Mitarbeitern entwickelt
[Jonas 1994], wobei auch sie ihr Modell mit einer Variantenselektion versehen mufiten,
welche bei Jonas und Mitarbeitern auf der Grundlage einer Kristallplastizitatsrechnung

nach der Taylor-Bishop-Hill Theorie getroffen wurde.
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KompromiBwachstum

Dieses erstmals von Liicke vorgeschlagene Konzept [Licke 1972] basiert auf der Idee,
dass ein Rekristallisationskeim in mehrere unterschiedlich orientierte Koérner hinein
wachst und hierbei die Keime, die zu vielen sie umgebenden Kornern gunstig orientiert
sind, eine hohere Wachstumsrate besitzen als solche, bei denen die Korngrenzen nur
eine geringe Beweglichkeit haben. Hierdurch werden sich die Rekristallisationstexturkom-
ponenten beim Wachstum durchsetzen, welche dem glinstigsten Kompromil der ver-

schiedenen Wachstumsraten entsprechen.

Kéhler und Bunge [Bunge 1992, Kéhler 1995] verfeinerten diesen Ansatz, indem sie die
durchschnittichen Wachstumsraten aus den lokalen Wachstumsraten der verschiedenen

Verformungstexturkomponenten berechneten.

3.3.2 Orts- und zeitaufgeloste Modelle

Im Gegensatz zu den globalen Ansatzen eigenen sich diese Modelle, um in einem sehr
frihen Stadium die Rekristallisation in einer inhomogenen Umgebung zu simulieren und
die Texturentwicklung lokal zu betrachten. Die wichtigsten Modelle dieses Typs werden im

Folgenden beschrieben.
Avrami Maschine

Die ersten Simulationen dieser Art wurden von Mahin und Mitarbeitern durchgefihrt
[Mahin 1976]. Dabei werden Keime zufallig im Raum verteilt und fir jeden Punkt wird be-
stimmt, welcher Keim diesen zuerst erreicht. Die Wachstumsgeschwindigkeiten werden
hierzu vorgegeben. Marthinsen und Mitarbeiter erweiterten diesen Ansatz durch verschie-
dene Keimklassen mit unterschiedlichen Wachstumsgeschwindigkeiten und konnten mit
dieser sogenannten Avrami Maschine die experimentell bestimmten logarithmischen

Normalverteilungen fur die Korngré3e nachbilden [Marthinsen 1989].

Juul Jensen und Mitarbeiter [Juul Jensen 1992] erweiterten den Ansatz von Mahin durch
die Berucksichtigung von Texturkomponenten mit unterschiedlichen Wachstumsraten,
was eine Bestimmung der Volumenanteile der verschiedenen Rekristallisationstexturkom-

ponenten erlaubt und eine ortsaufgeldste Simulation ermdglicht.

Trotz aller Erweiterungen, die an dieser Art von Modellen vorgenommen wurden (z.B.

Teilchen zweiter Phase, kontinuierliche Keimbildung), bleibt der Nachteil, daf? die Wachs-
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tumsraten vorgeben werden mussen, wodurch lokale treibende Krafte und von den Mif3o-

rientierungen abhangige Mobilitaten unbericksichtigt bleiben.
Netzwerkmodelle (Vertexmodelle)

Bei diesen Modellen werden nur die Grenzflachen der Kérner betrachtet und als Netzwerk
von Knoten zwischen diesen dargestellt. Zur Bestimmung der Mobilitaten und treibenden
Krafte fur die Knoten wird u.a. die Orientierungsinformation genutzt. Auf diese Weise ist

es maoglich, die Orientierungsverteilung in der Simulation mitzuberechnen.
Monte-Carlo-Modelle

Bei der Monte-Carlo-Methode, wie sie beispielsweise von Srolovitz und Mitarbeitern
[Srolovitz 1986] angewandt wurde, wird das Material mit einem Punktgitter Uberzogen.
Jedem Punkt werden Eigenschaften und damit ein Energiezustand zugeordnet. Der Zu-
stand des Systems wird geandert, indem sequentiell an zuféllig ausgewahlten Punkten
eine Zustandsanderung vorgenommen wird. Nimmt die Energie des Systems dadurch ab,
wird die Anderung akzeptiert; sonst wird die Anderung mit einer durch den Boltzmann-
Faktor gegebenen Wahrscheinlichkeit akzeptiert. Fur die Simulation der Rekristallisation
mussen einzelne Punkte als Keime ausgewahlt werden. Berlcksichtigt das Modell mif3o-
rientierungsabhangige Korngrenzen- und Volumenenergien, so ermoglicht es die Simula-
tion von Rekristallisationstexturen. Allerdings ist die Voraussagefahigkeit solcher Modelle
begrenzt und ein Teil der Ergebnisse erscheint unplausibel und steht im Widerspruch zu

Experimenten.
Zelluldre Automaten

Bei der Rekristallisationstextursimulation mit zellularen Automaten wird die Mikrostruktur
in einzelne Zellen mit bestimmten Eigenschaften (Energie, Orientierung) aufgeteilt. Eini-
gen dieser Zellen werden die Eigenschaften von Rekristallisationskeimen (niedrige Ener-
gie, Keimtextur) zugewiesen. Bei der Simulation der Rekristallisation ist eine Zustandsan-
derung einer Zelle nur dann zulassig, wenn eine rekristallisierte Zelle neben einer ver-
formten Zelle mit hoher Versetzungsdichte liegt. In diesem Fall wird die verformte Zelle
mit den Eigenschaften der rekristallisierten Zelle versehen. Ein Problem hierbei ist, daf3
die Wachstumsrate nicht von den lokalen Bedingungen wie beispielsweise der Mif3orien-
tierung abhangt. Will man diese berlicksichtigen, um beispielsweise inhomogene Systeme
zu simulieren, so muR die Ubergangsregel um lokale Einfliisse erweitert werden, was die
Rechenzeit jedoch deutlich erhdht. Beispiele flur solche Anséatze, bei denen die Wachs-

tumsraten lokal verschieden sind, sind der probabilistische zellulare Automat von Raabe
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[Raabe 1999] oder das Modell von Marx und Mitarbeitern [Marx 1999]. Auch bei den zellu-
laren Automaten und ihren Weiterentwicklungen handelt es sich wie bei der Avrami-
Maschine, den Vertex-Modellen und den Monte-Carlo-Methoden um reine Wachstums-

modelle, bei denen die Keimbildung von auf3en vorgegeben werden muf3.

3.3.3 Globales Modelle fiir hcp-Metalle

In Kapitel 5.5 dieser Arbeit wird versucht, die Texturentwicklung beim Warmwalzen von
Magnesium unter Berucksichtigung der dynamischen Rekristallisation zu simulieren. Hier-
zu ist es notwendig, das Verformungstexturmodell mit einem geeigneten Modell zur Be-

schreibung der Rekristallisationstextur zu koppeln.

Die Modellierung der Rekristallisationstexturen bei hcp-Metallen vereinfacht sich durch die
gegeniber kubischen Metallen geringere Kristallsymmetrie und die Tatsache, dal} bei der
Rekristallisation in der Regel Komponenten der Verformungstextur erhalten bleiben
[Humphreys 1995]. So haben Perez-Prado und Ruano [Pérez-Prado 2002] an extrudier-
ten Platten aus der Magnesiumlegierung AZ31 beobachtet, dass die basale (0002)-
Komponente der Verformungstextur wahrend der Rekristallisation zwar schwacher und
die prismatische (1120)-Komponente starker wird, dass aber beide Komponenten weiter-
hin vorhanden sind. Von dieser Beobachtung kann man bei der Formulierung von Model-
len fur die Rekristallisationstextur Gebrauch machen, wie bei den Modellen von Wenk et
al. fir verschiedene geologische Materialien [Wenk 1997] und Lebensohn et al. fur Kalk-
spat [Lebensohn 1998].

In dieser Arbeit wird ein Ansatz fir die Rekristallisationstexturentwicklung von Magnesium

verwendet, der von zwei stark vereinfachten Annahmen ausgeht [Walde 2004]:

e Durch die Rekristallisation entstehen keine neuen Texturkomponenten, lediglich
die Gewichtung der einzelnen durch Verformung entstehenden Komponenten an-
dert sich.

e Als Kriterium fir die Bildung eines Keims mit einer bestimmten Orientierung wird
ausschlielich die in dieser Orientierung gespeicherte Verformungsenergie ver-

wendet. Ubersteigt diese einen kritischen Wert, so bildet sich ein Keim.

Von diesen Annahmen ausgehend wurde ein Modell entwickelt, welches auf dem VPSC-

Verformungstexturmodell aufbaut und im Folgenden genauer beschrieben wird.
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Unter der Annahme, dal der verformungsbedingte Anteil der Verfestigung proportional

zur Quadratwurzel der Versetzungdichte p ist und die Energiedichte proportional zur

Versetzungsdichte, laflt sich die Energiedichte E, der Orientierung n berechnen als:
) s 2
E,=4Y (0 -7) . Gl. 3.3.2

N

7. ist hierbei die kritische Schubspannung des Gleitsystems s der Orientierung n, 7, ist
die kritische Schubspannung des Gleitsystems im unverformten Zustand und A ist eine

Proportinalitadtskonstante, die in dieser Arbeit auf den Wert 1,0/MPa gesetzt wird.

Das Kriterium dafir, dal® die Orientierung n einen Keim bildet, lautet:
En 2 Ekrit ) GI 333

Die einfachste Modellannahme geht nun davon aus, dal3, wenn die Bedingung GlI. 3.3.3
erfullt ist, die kritischen Schubspannungen und alle Gbrigen Variablen im Verfestigungs-
gesetz fur die Orientierung n auf die Werte fur ein nicht verformtes Korn zurtickgesetzt
werden. Mit dieser Vereinfachung kann bei der Berechnung von Spannungs-
Dehnungskurven oftmals nicht das experimentell beobachtete Entfestigungsverhalten
beschrieben werden. Deshalb werden die Variablen des Verfestigungsgesetzes mit Hilfe

von zwei zusatzlichen Parametern B und C auf die folgende Weise modifiziert:

7, = Brt, Gl.3.34

r.=cCr, Gl. 3.3.5

new

Hierbei ist T" die Dehnung, wie sie im Voce-Gesetz verwendet wird, welches im sich an-

schlieRenden Abschnitt dargestellt ist.

Die Wachstumsrate der Orientierungen wird im Anschluf3 an die Nukleation berechnet als:

w, =D(E

n

—E, w2} Gl. 336

av n

w, ist hierbei der Volumenanteil der Orientierung n am gesamten Polykristall und w, ist

n

die zeitliche Ableitung dieses Anteils. D ist eine Konstante und E_, ist der Mittelwert der

Energiedichten aller Orientierungen, d.h. die mittlere Energiedichte des Polykristalls:

E,=>Ew,. Gl. 337
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Die Kopplung dieses Rekristallisationstexturmodells mit dem VPSC-Modell erfolgt durch
die Ubergabe der Verfestigungsvariablen und der Volumenanteile der einzelnen Orientie-
rungen. Nach jedem Verformungsinkrement Ubergibt das VPSC-Modell diese an das RX-
Modell und erhalt von diesem die neuen Werte zuriick. Zur Berechnung der neuen Volu-
menanteile wird in dieser Arbeit ein Runge-Kutta-Verfahren mit fester Schrittweite ver-

wendet, da einfachere Verfahren (Euler, Heun) zu kleine Schrittweiten erfordern wirden.
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3.4 Verfestigungsgesetze auf Kristallebene

Um das Verformungsverhalten und damit auch die Texturentwicklung wahrend der Ver-
formung richtig beschreiben zu kénnen, ist ein Modell erforderlich, das die Verfestigung
der einzelnen Koérner des Polykristalls beschreibt. Hierzu bieten sich unterschiedliche
Ansatze an, von denen in dieser Arbeit zwei verwendet werden. Zum einen ein halbempi-
rischer Voce-Ansatz und zum anderen ein vesetzungsdichtebasiertes Mehr-Parameter
Modell. Ersteres bietet die Vorteile kurzer Rechenzeiten und die Mdglichkeit es fir nahezu
alle Metalle anpassen zu kénnen. Das Mehr-Parameter Modell erlaubt es, mikrostrukurell
bedingte Effekte wie den Bauschinger- und den Cross-Effekt beschreiben zu kénnen. Al-
lerdings sind die erforderlichen Rechenzeiten deutlich lAnger und in seiner urspringlichen
Form ist das Modell fur IF-Stahle entwickelt worden. Beide Ansatze zur Beschreibung der

Verfestigung werden im Folgenden vorgestellt.

3.4.1 Halbempirischer Voce-Ansatz

Bei dem in dieser Arbeit verwendeten modifizierten Voce-Ansatz [Tomé 1984] ergibt sich

die Anderung der kritischen Schubspannung Az° des Gleitsystems s in einem Zeitschritt

aus:

df

AT =
dl

> Ay” Gl. 3.4.1

Ay* ist hierbei die Scherung auf dem Gleitsystem s’ im entsprechenden Zeitschritt. Die

empirischen Koeffizienten #** beschreiben hierbei den Effekt der Selbstverfestigung bzw.

N

der latenten Verfestigung. Die GroRRe 7° ist als Funktion der akkumulierten Scherung des

Kristalls ' gemaR der Gleichung:

_%r

zf;s :T(; +(TIS +01S l—e 7 Gl. 34.2

definiert, wobei es sich bei 7;, 7/, §; und 6 um Parameter handelt, die empirisch be-

stimmt werden mussen.
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3.4.2 Versetzungsdichtebasiertes Mehr-Parameter-Modell

AuBer dem im vorherigen Abschnitt vorgestellten Voce- Ansatz wird in dieser Arbeit ein
statistisches Drei-Parameter Modell verwendet. Dieses ist urspringlich von B. Peeters et
al. [Peeters 2002] zur Beschreibung der Verfestigung in IF-Stahlen entwickelt worden. Im
Gegensatz zu dem im vorherigen Abschnitt vorgestellten Voce-Ansatz erlaubt dieses Mo-
dell auch die Beschreibung des Bauschinger- und des Cross-Effekts. Im Folgenden wird

das Modell kurz aber vollstandig dargestellt.

(b}

Bild 3.4.1: Zur Erlduterung der Begriffe Versetzungszellen und Versetzungszellblécke. a)
TEM-Aufnahme eines einzelnen Korns einer Zugprobe. Die Zugrichtung und die Orien-
tierung der Zellblockgrenzen sind eingezeichnet. b) Schematische Darstellung der Mik-
rostruktur: Zellblockgrenzen (cell block boundaries CBB) parallel zu den {110}-Ebenen
der aktivsten Gleitsysteme; regellose Zellgrenzen (cell boundaries CB). Aus [Peeters
2002].

Das Modell setzt eine bereits existierende Mikrostruktur aus Zellen und Zellblocken vor-
aus, wie sie in Bild 3.4.1 dargestellt ist. Die Zellblécke besitzen ebene, aus Versetzungen
gebildete Grenzen, wahrend die Versetzungszellen ein regelloses »Versetzungsmosaik«
zwischen den Zellblockengrenzen bilden. Diese Versetzungsstruktur wird im Modell idea-
lisiert durch drei Gruppen von Versetzungen beschrieben: (a) Versetzungen in Zellblock-
grenzen, (b) in regellos verteilten Zellgrenzen und (c) Versetzungen im Zellinneren. Hier-

aus ergeben sich drei interne Variablen zur Beschreibung der Mikrostruktur:

e Die Versetzungsdichte p beschreibt die Versetzungsdichte im Zellinneren und in

den Zellwanden.

e Die Dichte der immobilen Versetzungen in den Zellblockwanden wird durch den

Parameter p"? beschrieben.
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e Der Parameter p"” beschreibt die Dichte der beweglichen Versetzungen in den
Zellblockwanden. Es wird angenommen, dal} diese Versetzungen eine Polaritat
besitzen, d.h. der Parameter p"” kann auch negative Werte annehmen.

Die fir jeden dieser drei Parameter existierenden Entwicklungsgleichungen werden im

Folgenden vorgestellt:

Das Modell konstruiert wahrend der Verformung zwei Arten von Zellblockgrenzen nach
experimentell validierten Kriterien [Fernandes 1983, Nesterova 2001, Peeters 2001]. Die
erste Familie von Zellblockgrenzen entsteht parallel zur {110}-Ebene des aktivsten Gleit-

systems. Die zweite Familie entsteht in gleicher Weise parallel zur {110}-Ebene des Gleit-
systems mit der zweithGchsten Aktivitat. Mit u;” und u; werden im Folgenden die Norma-

leneinheitsvektoren dieser beiden Ebenen bezeichnet. In Anlehnung an eine Formulie-
rung von Holt [Holt 1970] wird die Entwicklung der Zellblockgrenzen durch die Entwick-

lungsgleichung

] wd wd ) '
—p’wd =1 p’—W—RW"’p’—W L, (=12 Gl.3.43
Pe b P Peut

beschrieben. Hierbei ist » die Amplitude des Burgersvektors, I, und T, sind die Summen

wd
sat

der Gleitraten auf den Ebenen des aktivsten bzw. zweitaktivsten Gleitsystems und p

der Sattigungswert der Versetzungsdichte p"¢. Der Koeffizient 1" beschreibt die Wahr-
scheinlichkeit, dal} eine Versetzung in der Zellblockwand gespeichert wird und der Koeffi-

zient der Erholung R"* skaliert mit dem kritischen Abstand fiir Annihilation.

Fir jede sich aufbauende Zellblockgrenze wird der FluR @, der Versetzungen berechnet,

die Gleitsystemen zuzuordnen sind, die nicht parallel zur Grenze i sind:
j oy Gl. 3.4.4

n steht hierbei fur die Zahl der Gleitsysteme, 7, ist die Gleitrate auf dem Gleitsystem s
und u’ der Gleitrichtungseinheitsvektor des Gleitsystems s . Die Entwicklung der Dichte

der beweglichen Versetzungen in den Zellblockwanden p"” wird durch die Gleichung

= wp
Pi

wp

psat

Gl. 345
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beschrieben. Hierbei beschreibt /" die Speicherung von Versetzungen in der Zellwand
und R" die Erholung. p!” ist der Betrag des Sattigungswerts der Dichte der bewegli-
chen Versetzungen in den Zellblockwanden.

Die Entwicklung der Versetzungsdichte p in den Zellwanden und im Zellinneren wird

durch eine Gleichung in Anlehnung an das Modell von Kocks und Mecking [Kocks 1976]

beschrieben:

p_1 / P PN
P b [ Pu P JZ

hierbei beschreiben 7 und R die Speicherung und Erholung der Versetzungen und p_,

Vsl Gl. 3.4.6

die Sattigungsdichte.

Eine Anderung des Verformungspfades oder eine Rotation des Kristalls kann zu einer
Aktivierung anderer Gleitsysteme fuhren. Dies fuhrt zu einem Aufbau neuer Versetzungs-
zellblockwande und zu einer Auflésung der bestehenden Versetzungszellstrukturen. Die-

se Auflésung wird mit Hilfe der Gleichungen:

= wd wd
Pi Rncg Pi i
=— I
P;Zf b SVZ, new Gl. 347

p‘wp Rncg pwp -
i —_ i 1"
P b p Gl. 3438

beschrieben. Hierbei sind T',,, die Summen der Gleitraten auf den Ebenen der beiden
neuen aktivsten Gleitsysteme und R, der Annihilationskoeffizient fir die latenten, d.h.,

nicht mehr augenblicklich generierten Zellblockwande.

Andert sich die Richtung der Gleitung auf bereits aktiven Gleitsystemen, wie dies bei-
spielsweise bei einer Umkehr der Belastungsrichtung der Fall ist, so l6sen sich die beste-
henden Zellblockwande nicht auf, sondern die an diesen Wanden aufgestauten bewegli-
chen Versetzungen entfernen sich von den Zellblockwanden und werden annihiliert von
Versetzungen entgegengesetzten Vorzeichens, wie sie beispielsweise in den Zellwanden
vorhanden sind. Dies hat zur Konsequenz, daf® die Entwicklungsgleichung fiir die Verset-

zungsdichte p um einen Annihilationsterm erweitert werden muf3 und aus Gl. 3.4.6 wird:
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p 1 p p - - p pbausch < '
P [P R Py |~y L Lo 3 Gl.3.4.9
P b [{ Pt P }Z; " P 2P0 2 }

Die Werte fur v und p,,,.., bestimmen sich wie folgt:

Fir den Fall, daR kein FluR sein Vorzeichen andert, gilt w =0. Andert nur der Fluk einer

. Werden die Flisse der

Zellblockfamilie i das Vorzeichen, so gilt w =1 und p, .., =|p;”

beiden sich gerade aufbauenden Zellblockwande umgekehrt, so ist =1 und
Phavseh =‘p{”’7‘+‘p§””‘. R, ist ein Koeffizient, der den EinflulR der Wechselwirkung zwischen

den regellosen Versetzungen in den Zellwdnden bzw. im Zellinneren und den bewegli-

chen Versetzungen in den Zellblockwanden auf die Annihilation beschreibt.
Andert sich die Richtung der Gleitung auf den bereits aktiven Gleitsystemen, so werden
aulerdem die beweglichen Versetzungen in den Zellblockwéanden annihiliert. Die Veran-

derung der korrespondierenden Versetzungsdichte p"” wird dann beschrieben durch:

piwp —_R piwp |(I)i|

wp rev wp
p sat p sat

Gl. 3.4.10

wobei R, ein Koeffizient zur Beschreibung der Versetzungsannihilation ist.

Sind die Versetzungsdichten bekannt, so kénnen die kritischen Schubspannungen der
Gleitsysteme berechnet werden. Die kritische Schubspannung 7z des Gleitsystems s

ergibt sich dann aus:

6
TSC =70 +(1—f)7,'CB +fZT[§BB Gl. 3.4.11
i=1
mit
7% = aGb,[p Gl. 3.4.12
(e =aGb(( p;” uf ~u?’sign(pl~”’”)j+\/piwd u ~u?’j Gl. 3.4.13

Hierbei beinhaltet z° alle Einfliisse der Mikrostruktur auf die Verfestigung, die nicht durch
die inneren Variablen beschrieben werden, dies kdnnen beispielsweise Ausscheidungsef-

fekte sein. Die Konstante o reprasentiert den Wechselwirkungsparameter der Versetzun-
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gen, G ist der Schubmodul des Materials und f ist der Volumenanteil der Zellblockwan-

de.
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3.5 Berechnung mechanischer Eigenschaften aus der Textur

Aufgrund der kristallographischen Textur besitzen Polykristalle in der Regel anisotrope
elastische und plastische Eigenschaften. Isotrope Eigenschaften liegen nur dann vor,
wenn entweder eine regellose Textur vorliegt oder aber die entsprechenden Eigenschaf-

ten der Einkristalle isotrop sind.

In den nun folgenden Abschnitten wird auf die Berechnung der anisotropen Eigenschaften

des Polykristalls aus der Textur eingegangen.

3.5.1 Elastische und thermische Eigenschaften

In einem Einkristall gilt das Hooke’sche Gesetz, welches besagt, dal® zwischen Spannun-

gen ¢ und Dehnungen ¢ eine lineare Beziehung gilt:

0, = C;klgkl Gl. 3.5.1

wobei C°¢ der Elastizitatstensor des Einkristalls ist. Mit S¢ :C"*1 lakt sich Gl. 3.5.1 schrei-

ben als:
& = S;klo-kl Gl. 3.5.2

und S° wird als Nachgiebigkeitstensor des Einkristalls bezeichnet wird.

Betrachtet man nun einen Polykristall, so gilt auch hier eine lineare Beziehung zwischen
dem Spannungstensor £ und dem Dehnungstensor E. Hill hat gezeigt [Hill 1967], dal}
die Uber das Volumen gemittelten lokalen Spannungen und Dehnungen mit den entspre-

chenden makroskopischen GréRen lGbereinstimmen:

E =(g(x)) s% j g(x)dV Gl. 353

X= <0(X)> =

1
;JG(X)@’V Gl. 354

Zur Berechnung des makroskopischen Elastizitatsmoduls C aus der Textur gibt es ver-
schiedene Mittelungsverfahren. Die Voigt-Mittelung nimmt ausschlieBlich Dehnungskom-

patibilitdt an, d.h., es gilt £ =E und man erhalt eine obere Naherung fiir C:
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C’ :<CC>_ Gl. 355

Des weiteren liefert die Annahme der Dehnungskompatibilitdt eine Naherung fir den Ten-

sor der thermischen Ausdehnung a :

Gl. 3.5.6

Die Mittelung nach Reuss hingegen, setzt keine Dehnungskompatibilitdt sondern Span-
nungshomogenitat voraus, d.h. es gilt 6 =X. Sie liefert eine untere Schranke fur den E-

lastizitatstensor:
R -1\
C =<CC > Gl. 357

AuRerdem erhalt man unter der Annahme der Spannungshomogenitat fiir den Tensor der

thermischen Ausdehnung den Ausdruck:
a* =(a) Gl. 358

Im Gegensatz zur Voigt-Naherung, sind in der Reuss-Naherung die thermischen Eigen-

schaften unabhangig von den elastischen Eigenschaften des Einkristalls.

Da die Voigt- und die Reuss-Naherung fir die meisten Polykristalle Ergebnisse liefern, die
nicht sehr stark voneinander abweichen, schlug Hill [Hill 1952] vor, das arithmetische Mit-
tel der Werte von Reuss- und Voigt-Mittelung als Naherung fir die tatsachlichen Werte zu

verwenden:

ol :%{<CC>+<CCI>I} Gl.359

s# =%{<SC>+<SCI>I} Gl. 3.5.10

Formal betrachtet, erflllt diese Mittelung weder die Bedingungen (Gl. 3.5.3) und (Gl
3.5.4), noch die Voraussetzung, dal} der Steifigkeitstensor gleich dem inversen Elastizi-

tatstensor ist.

Der nun kurz vorgestellte selbstkonsistente Ansatz erfiillt diese beiden Bedingungen und
erfordert aullerdem keine homogene Verteilung von Spannungen und Dehnungen. Eine
selbstkonsistente Ableitung liefert fir den makroskopischen Elastizitatstensor und den

Tensor der thermischen Ausdehnung die beiden Gleichung [Tomé 1998]:
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C:<(CC+C:R)’1:(C+C:R):C> Gl. 3.5.11

— 71 —
a:<(C"+C:R)1:C> :<(CC+C:R)1:C":(1"> Gl. 3.5.12
mit dem Wechselwirkungstensor R, der eine Funktion des elastischen Eshelbytensors

EEshelby ISt:

R= (I _EEshelby )3 E;hezby Gl. 3.5.13

I stellt hierbei den Einheitstensor dar. Der elastische Eshelby-Tensor berechnet sich ana-
log zum viskoplastischen Eshelby-Tensor (Gl. 3.2.52 — Gl. 3.2.57) mit dem einzigen Un-
terschied, daR statt des Tangentennachgiebigkeitstensors M“®) der elastische Nachgie-
bigkeitstensor S =C™' verwendet wird. Der mit Hilfe von Gl. 3.5.11 iterativ berechnete
Wert fur den Elastizitatstensor weicht meist jedoch nur minimal von der Hill-Mittelung GI.

3.5.9 ab, weshalb die in dieser Arbeit aus der Textur berechneten elastischen GrofRen

ausschlieRlich mit Hilfe von GI. 3.5.9 ermittelt werden.

3.5.2 Plastische Eigenschaften

Neben den elastischen Materialeigenschaften kénnen auch plastische Eigenschaften aus
der Textur berechnet werden. In dieser Arbeit werden zum einen Flief3flachen, zum ande-
ren R-Werte berechnet. Die hierzu jeweils angewendeten Methoden werden im Folgen-

den vorgestellt.
Flie3flachenberechnung

Die Grundidee bei der FlieRflachenberechnung mit Hilfe des VPSC-Modells besteht darin,
auf den Polykristall verschiedene Dehnungszustande aufzubringen und die zugehdrige
Spannung zu berechnen. An die so ermittelten einzelnen Punkte der FlieRflache kénnen
dann beispielsweise phdnomenologische Anisotropiebeschreibungen wie z.B. [Hill 1948,

Barlat 1989] angefittet werden.
Berechnung von R-Werten

Bei der Berechnung von R-Werten mit dem VPSC-Modell besteht die Idee darin, die Deh-
nungen in Quer- und Blechnormalenrichtung zu relaxieren und eine einachsige Zugver-
formung auf die Probe aufzubringen, wobei zunachst die Orientierung der Kristallite um

den gewilnschten Winkel o um die Blechnormale gedreht wird. Aus den anschlieflend
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berechneten Formanderungen der beiden relaxierten Komponenten des Dehnungsten-

sors 13t sich dann der Wert fir R, nach Gl. 2.3.2 berechnen.
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mente Methode

Die Entwicklung der Textur hangt entscheidend vom Verformungspfad ab. So ist es bei-
spielsweise mdglich, da® zwei gewalzte Bleche trotz identischer Ausgangs- und Endfor-
men dennoch deutliche Unterschiede in ihren Texturen aufweisen kénnen. Dies ist vor
allem dann der Fall, wenn die Bleche auf Prozefyrouten mit unterschiedlichen Verfor-

mungsgeschichten hergestellt wurden.

Dies verdeutlicht, dal} eine Textursimulation die Verformungsgeschichte mdglichst genau
berlcksichtigen sollte. Zur Ermittlung und modellhaften Beschreibung des Verformungs-
pfades sind eine Reihe von Ansatzen entwickelt worden, wobei grundsatzlich drei Grup-
pen unterschieden werden kénnen: (a) die empirisch-analytischen Verfahren wie bei-
spielsweise die Ahnlichkeitstheorie und die visioplastische Methode [Kopp 1998], (b) die
analytischen Verfahren zu denen z.B. die Gleitlinientheorie [Kopp 1998] zahlt und (c) die
numerischen Verfahren. Zur Gruppe der numerischen Verfahren gehort u.a. die Methode
der Finiten Elemente (FE), die eine der universellsten Methoden zur Simulation von Um-
formprozessen darstellt. Die Ergebnisse einer FE-Simulation sind jedoch abhangig von
den Materialgesetzen, die in den Integrationspunkten des FE-Netzes hinterlegt sind, also
davon, wie gut das elastische und plastische Materialverhalten beschrieben wird. Dieses
aber wird wiederum signifikant von der verformungspfadabhangigen Texturentwicklung
beeinfluft.

Aus diesen Grinden namlich (a) der Abhangigkeit der Texturentwicklung vom Verfor-
mungspfad und (b) der Texturabhangigkeit der Materialeigenschaften bildet eine gekop-
pelte Textur-FE-Simulation eine der besten Mdglichkeiten, die Texturentwicklung wahrend

eines realen Umformprozesses zu beschreiben.

Die in dieser Arbeit verwendeten Ansatze, ein Texturmodell mit der Methode der Finiten-
Elemente zu koppeln, werden in diesem Abschnitt erldutert. Alle FE-Rechnungen dieser
Arbeit werden mit dem kommerziellen FE-Code ABAQUS / Explicit® durchgefiihrt. Dieser
erlaubt die Implementierung benutzerdefinierten Materialverhaltens in Form einer soge-
nannten »user supplied material subroutine« (VUMAT). Uber eine Schnittstelle ibergibt
ABAQUS die Dehnungsinkremente zusammen mit anderen GroRen (z.B. Deformati-
onsgradiententensor, alte Spannungen) in jedem Integrationspunkt an die VUMAT. In

dieser werden hieraus die neuen Spannungen im Integrationspunkt berechnet und an
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ABAQUS zurtickgegeben. In jedem Gaulipunkt wird die OVF durch einen Satz von Ein-
zelorientierungen dargestellt, von denen jede einzelne durch die drei Eulerwinkel sowie
ihren relativen Volumenanteil in der VUMAT als innere Variablen gespeichert werden
mul. Zusatzlich mussen fir jede Einzelorientierung die Variablen des Verfestigungsge-
setzes (z.B. akkumulierte Scherung und kritische Schubspannungen der Gleitsysteme) in
der VUMAT hinterlegt werden. Zerlegt man die OVF in 1000 Einzelorientierungen, so
ergibt dies bei zwdlf Gleitsystemen im allgemeinen bereits 17000 innere Variable in der
VUMAT.

4.1 Simulation von Texturen im Postprocessing

Die Simulation von Texturen im Postprocessing einer FE-Analyse ist keine gekoppelte
Textur-FE-Simulation im eigentlichen Sinne, da der Einflu der Texturentwicklung auf die
FlieRspannung nicht berlcksichtigt wird. Vielmehr wird der Umformprozel} (z.B. Walzen)
mit einem einfachen Materialgesetz (z.B. von Mises) simuliert und der Verformungspfad
fur die einzelnen Elemente wahrend der Simulation ausgegeben. Es wird also nur der
EinfluR der Verformungsgeschichte auf die Texturentwicklung bericksichtigt, nicht aber
der Einflul® der Textur auf die mechanischen Eigenschaften. Da nur der Verformungspfad
aus der FE-Rechnung gewonnen wird, kdnnen im Anschluf? hieran verschiedenste Model-
le verwendet werden. In dieser Arbeit erfolgt die Ermittlung des Verformungspfades mit
Hilfe einer VUMAT in ABAQUS / Explicit®, diese bestimmt das FlieRkriterium nach von
Mises und addiert alle Komponenten des Dehnungstensors auf. Ist eine Vergleichsdeh-
nung von 0,1% erreicht, so wird der so gewonnene Dehnungstensor zusammen mit dem
Zeitinkrement in eine Datei geschrieben und die Ermittlung des Dehnungstensors beginnt
von neuem. Um die Starrkorperrotation der Elemente in der Textursimulation korrigieren
zu kénnen, werden aulRerdem der Deformationsgradienten- und der Verschiebungstensor

mit ausgegeben.

Ein Vorteil dieses Ansatzes besteht in den fir die FE-Simulation wesentlich kirzeren Re-

chenzeiten gegenuber einer vollgekoppelten Rechnung.
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4.2 Kopplung des Taylor-FC Modells mit dem FE-Code ABA-
QUS/Explicit®

Zur Kopplung des Taylor-FC Modells wird in dieser Arbeit eine von Beckers [Beckers
2000] vorgeschlagene Methode verwendet. Bei dieser erfolgt die Kopplung Uber einen

sogenannten mittleren Taylorfaktor. Die Methode wird in diesem Abschnitt vorgestellt.

Der Taylorfaktor eines einzelnen Korns ist in seiner skalaren Form definiert als

dr
M= , Gl.4.2.1
de,,
wobei dI" definiert ist als
dr=>3dy". Gl.422

Hierbei ist dy* das Scherinkrement auf dem Gleitsystem s und de,, ist das Vergleichs-

dehnungsinkrement nach von Mises. Als mittlerer Taylorfaktor wird der Uber alle Kérner

entsprechend ihres Volumens gemittelte Taylorfaktor bezeichnet:
M=% M,w, Gl.4.23

w, ist dabei der Volumenanteil der Orientierung n mit dem Taylorfaktor A7, .
In einer konventionellen FE-Simulation wird die dissipierte Leistung P*° gemaR

PX = 0,;dé; =k dé,, Gl.4.24
bestimmt. &, steht hierbei flr die FlieBspannung nach von Mises.

In der Taylor-Theorie ergibt sich die bei der Umformung eines Polykristalls dissipierte Lei-

stung P* unter der Annahme 7! =7, nach:
P =33 wdy,w, =T Mdé,, =k dé,, Gl. 425

Aus Gl. 4.2.4 und GI. 4.2.5 folgt:

k, =1,M Gl. 426
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Welchen Einflu® der Beanspruchungsmodus auf den mittleren Taylorfaktor und damit auf
die einzubringende Umformenergie hat, ist in Bild 4.2.1 fur drei verschiedene Beanspru-
chungsarten am Beispiel eines bcc-Metalls (48 Gleitsysteme und 7 =7, ist fur alle Gleit-
systeme identisch) dargestellt. Fur eine vollgekoppelte Textur-FE-Rechnung mit dem Tay-
lor-Modell wird nun eine experimentell bestimmte FlieRspannung in jedem Integrations-

punkt Uber einen »effektiven Taylorfaktor« M ™ /M #¢ korrigiert:

FE MFE Zi
— ug
ky (SvM)——MZug(SVM)kf (€r) Gl. 427

Hierbei wird M durch den aktuellen Beanspruchungsmodus und die Textur im Finiten
Element bestimmt. M ¢ beriicksichtigt iber eine Berechnung mit idealisierter Forménde-
rungsbeschreibung (siehe Bild 4.2.1) die Texturentwicklung wahrend des Zugversuchs,
bei welchem das Verfestigungsverhalten des Werkstoffs ermittelt wurde. Durch Gl. 4.2.7

werden im Vergleich zur Zugprobe unterschiedliche Texturen, Texturentwicklungen und

Formanderungen der Elemente der FE-Rechnung berlcksichtigt und korrigiert.

3,3
3,21

3,11
3,0+
2,94

2,84

2,74 . .
] —=—einachsiger Zug
2,64 —e— einachsiger Druck

05 1 —— idealisierte Walzverformung
"0 1 2 3 4 5

mittlerer Taylorfaktor

8vM

Bild 4.2.1: Mittlerer Taylorfaktor M als Funktion der plastischen Vergleichsdehnung ¢,,, fir

eine regellose Ausgangstextur und unterschiedliche Beanspruchungsmodi. Es wurde fiir eine
bce-Kristallstruktur mit 48 Gleitsystem gerechnet, wobei angenommen wurde, dal3 die kriti-

schen Schubspannungen aller Gleitsysteme identisch sind.
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Die mit Hilfe von GI. 4.2.7 ermittelte FlieRspannung k_fE(gvM) wird in der FE-Rechnung als
Vergleichsspannung verwendet und mit dem von Mises Flielkriterium ausgewertet.

Eine der Schwachen dieser Art von Implementierung besteht darin, dal® die skalare Defi-
nition des mittleren Taylorfaktors fordert, da® die kritischen Schubspannungen aller Gleit-
systeme identisch sind (7] =7.). Diese Bedingung ist jedoch bei den meisten Metallen

nicht erfullt. Dieser Nachteil entfallt, bei der im folgenden Abschnitt dargestellten Imple-

mentierung des VPSC-Modells.
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4.3 Kopplung des VPSC-Modells mit dem FE-Code ABA-
QUS/Explicit®

Wie im vorherigen Abschnitt erwahnt, tbergibt ABAQUS den Tensor der Dehnungsinkre-
mente AE und die Spannungstensoren X in jedem Integrationspunkt an die VUMAT. In
dieser werden die neuen Spannungstensoren berechnet und an den FE-Code zuriickge-
geben. Wahrend im vorherigen Abschnitt unter Verwendung des Taylor-Modells ein Flief3-
kriterium ermittelt wurde, das wie das Vergleichsspannungskriterium nach Mises ausge-
wertet werden kann, handelt es sich beim VPSC-Modell um ein viskoplastisches Materi-
almodell, bei dem die Implementierung auf eine andere Weise erfolgen muf3. Die in dieser
Arbeit angewendete Implementierungsmethode [Walde 2003] wird im Folgenden vorge-

stellt. Die Aufgabe bei der Implementierung besteht grundsatzlich darin, den Tensor der

’
t+At

plastischen Dehnungsinkremente AE® und den neuen Spannungsdeviator ¥’ ,, aus den

deviatorischen Dehnungsinkrementen AE’ und den alten SpannungenX’ zu berechnen.
Gl. 3.2.45 und das Hooke’sche Gesetz liefern zwei tensorielle Gleichungen, die die zwei

Unbekannten X’ und AE® enthalten:

t+At

-1 AE”
Z/ — M(sec) 1 GI 431
t+At ( ) At
¥, =%, + C(AE' - AE") Gl. 4.3.2

¢ steht hierbei fur die Zeit zu Beginn des Inkrements, At ist die Dauer des Zeitinkrements

und C ist der Elastizitatstensor. Gl. 4.3.1 und GI. 4.3.2 bilden ein Gleichungssystem, das

nach AE” aufgeldst werden kann:

-1
AEP = [(M““) '+ Ath () + CAE)A? . Gl. 433

Aus AE™ und Ar kénnte mit Hilfe von GI. 4.3.1 der neue Spannungsdeviator berechnet
werden, wenn der aktuelle Wert fir M®9 bekannt ware. M® ist jedoch selbst eine

’
t+At "

Funktion von des Spannungsderivators X Deshalb wird folgendermafien zur Ermitt-
lung von AEP' /At vorgegangen: Zu Beginn eines Zeitschritts in der VUMAT wird mit dem
alten Wert fir M® aus dem vorherigen Zeitschritt und Gl. 4.3.3 ein erster Wert fir

AE" /At ermittelt. Mit diesem beginnt man die Lésung der Selbstkonsistenzbedingung Gl.
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3.2.43 des VPSC-Modells. Jedesmal, wenn nun die Innere Iterationsschleife beendet

wird, wird mit dem neugewonnenen Wert M®° und GI. 4.3.3 ein neues AEP /At be-

stimmt. Mit diesem wird in der auf3eren Iterationsschleife weitergerechnet. Auf diese Wie-

se wird AE”/Ar wahrend der Lésung der Rechnung selbstkonsistent mitberechnet.

Nachdem auf diese Weise eine Ldsung fur das selbstkonsistente Problem gefunden ist,

’
t+At

kann der neue Spannungsdeviator X mit Hilfe von Gl. 4.3.1 aus den aktuellen Werten

fir M®9 und AEP /At berechnet werden. Der an ABAQUS =zuriickzugebende neue

Spannungstensor ergibt sich dann aus:

=X ., *tP, Gl.4.34

t+At

X

t+At

wobei P der Tensor der hydrostatischen Spannung ist, der sich aus

1
P, =§(tr()2t) +3K tr(AE))S, Gl.4.35

ergibt. tr(A) steht hierbei fur die Spur des Tensors A, K ist der Kompressionsmodul und
AE ist der Tensor des Dehnungsinkrements, der von ABAQUS and die VUMAT Uberge-
ben wird.

Da die Berechnungen mit Hilfe des VPSC-Modells sehr rechenintensiv sind, werden in
dieser Arbeit die plastischen Dehnungsinkremente mit dem M® eines friheren Zeit-
schritts nach Gl. 4.3.3 berechnet und aufaddiert. Die neuen Spannungen werden hierbei
mit dem ,alten® M®° mit Hilfe von GIl. 4.3.2 ermittelt. Erst, wenn die plastische Ver-
gleichsdehnung einen Wert von 0,1% erreicht hat, wird das VPSC-Modell aufgerufen und
in der oben beschriebenen Weise ein neuer Wert fir M®® bestimmt. Eine Ausnahme
stellt der Fall dar, dal® eine Komponente des Spannungs- oder Dehnungstensors ihr Vor-
zeichen andert. In diesem Fall muf3 direkt das VPSC-Modell aufgerufen und ein neuer
Wert fur M®9 berechnet werden, da sich in diesem Fall M® als eine Funktion des

Spannungstensors stark andern kann.

73



5 Simulationsergebnisse

In diesem Kapitel werden die in den vorherigen Kapiteln vorgestellten Methoden zur Mo-

dellierung von Texturen fur die Simulation von Walztexturen angewendet.

Hierzu wird zunachst der Begriff der idealisierten Walzverformung eingefuhrt. Danach wird
die Simulation des Kaltwalzens der Aluminiumlegierung 5754, eines IF-Stahls und der
Magnesiumlegierung AZ31 betrachtet. Der letzte Abschnitt dieses Kapitels beschaftigt
sich mit der Simulation des Warmwalzens von AZ31.

Die Eulerraumdarstellung der Textur erfolgt mit dem kommerziellen Softwarpaket Labo-

tex®.

5.1 Idealisierte Walzverformung

Unter einer idealisierten Walzverformung versteht man eine Formanderung, bei welcher
das Walzgut keine Breitenanderung erfahrt und die Scherkomponenten des Deh-
nungstensors null sind. Ist x; die Walzrichtung, x, die Querrichtung und x, die Dicken-
richtung des Walzguts, dann a3t sich der Gesamtverschiebungsgradiententensor flr das

Flachwalzen folgendermalen schreiben:

nach
—In i;vor 0
3
E" = 0 0 0 . Gl. 511
0 0 In=

Hierbei sind d;”" und d;*" die Walzgutdicken vor und nach dem Walzen.

Bei einer Zerlegung in hinreichend kleine Umforminkremente laf3t sich breitungsfreies

Walzen mit £ Umformschritten bei einer Dehnungsschrittweite Ae beschreiben mit

1 0 0
EP=kl0 0 0 |Ac. Gl.5.1.2
0 0 —1

Der reale Prozel® des Walzens ist jedoch komplizierter und die beschriebene idealisierte
Formanderung beschreibt allenfalls in der Walzgutmitte den Verformungszustand hinrei-

chend genau.
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5.2 Kaltwalzen der Aluminiumlegierung 5754

In diesem Abschnitt wird die Texturentwicklung wahrend des Kaltwalzens der Aluminium-
legierung 5754 mit unterschiedlichen Ansatzen simuliert. Zunachst wird die Texturentwick-
lung unter der Vorgabe einer idealisierten Walzverformung untersucht. Hierbei kommen
das Taylor-FC Modell, das VPSC-Modell mit und ohne Korn-Korn Wechselwirkung, sowie

die Einkristallplastizitats-FEM zum Einsatz.

AnschlieRend wird die Texturentwicklung im Postprocessing einer FE-Walzsimulation mit
Hilfe des Taylor-FC und des VPSC-Modells berechnet.

Um den Einflu® der sich mit der Textur entwickelnden Anisotropie auf die Texturentwick-
lung zu untersuchen, wird auRerdem eine vollgekoppelte Textur-FE-Simulation mit dem
Taylor-FC und dem VPSC-Modell durchgefihrt.

AbschlieRend werden die Ergebnisse der verschiedenen Simulationsmethoden miteinan-

der verglichen und einer Bewertung unterzogen.

Als Ausgangstextur dient, falls nicht anders erwahnt, bei allen Rechnungen ein Datensatz
von 1000 regellosen Einzelorientierungen. Die Verformung der Koérner erfolgt ausschlief3-

lich Gber Gleitung auf den zwolf Gleitsystemen des Typs {111}<110>.

Die Verfestigung des Materials wird in allen Rechnungen mit dem in Abschnitt 3.4.1 vor-
gestellten Voce-Ansatz beschrieben, wobei die hierzu notwendigen Materialparameter der

Literatur entnommen wurden [Tomé 2002] und in Tabelle 5.2.1 wiedergegebenen sind.

Legierung To [MPa] T [MPa] 0, [MPa] 0, [MPa]

5754 53 97 617 18

Tabelle 5.2.1: Verfestigungsparameter der Aluminiumlegierung 5754 aus [Tomé 2002].

Das Verfestigungsverhalten ist in Aluminium jedoch nicht der einzige Einfluf3faktor auf die
Texturentwicklung. So ist es flr die Texturentwicklung beispielsweise ganz entscheidend,
welche Scherverformungen die einzelnen Kérner ausfihren kénnen, was u.a. von den
Korn-Korn Wechselwirkungen und damit von den Nachbarschaftsbeziehungen in der je-
weiligen Legierung abhangt. Bei all diesen Gré3en handelt es sich um EinfluRfaktoren, die
in den in dieser Arbeit verwendeten Modellen nicht oder nur unzureichend bertcksichtigt

sind.

Im Rahmen dieser Arbeit wurden keine Versuche an Aluminium durchgefiihrt. Da keine

geeigneten Literaturdaten fir die Legierung 5754 zur Verfligung stehen und da der jewei-
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lige Legierungseinflu® auf die Texturentwicklung nur unzureichend in den Modellen be-
ricksichtigt werden kann, werden die Simulationsergebnisse dieses Abschnitts mit expe-
rimentell ermittelten Texturen von Reinaluminium aus der Arbeit von Mao [Mao 1988] und
Texturen der Aluminiumlegierung AlMg4,5Mn0,4 aus der Arbeit von Beckers [Beckers
2000] verglichen, die bis auf einen etwas hoheren Magnesiumanteil eine dhnliche chemi-

sche Zusammensetzung wie die Legierung 5754 hat.

Bild 5.2.1 zeigt die an Reinaluminium experimentell ermittelte OVF als ¢,-Schnitte im Ab-
stand von 5° fur verschiedene Walzgrade, wobei wahrend des Walzens darauf geachtet
wurde, eine nahezu homogene Walzverformung zu erreichen. Die Ausgangstextur des
Walzguts war nahezu regellos. In Bild 5.2.2 sind die resultierenden t-Fasern fir einen
Walzgrad von 70% dargestellt. Das linke Diagramm zeigt die t-Faser fir eine homogene
Walzverformung (ls/d=3,12, |4: gedrickte Lange, d: Walzgutdicke) fir verschiedene Positi-
onen Uber die Walzgutdicke. Das rechte Diagramm zeigt eine analoge Darstellung fir
eine sehr inhomogene Walzverformung (l4/d=0,87). Man erkennt, daf} sich bei einer ho-
mogenen Walzverformung kein Gradient Uber die Blechdicke ausbildet, wahrend bei der
inhomogenen Verformung die Belegung der Kupferlage abnimmt und sich deren Maxi-

mum nach (®=0°) hin verbreitert.

Bild 5.2.3 zeigt die o- und P-Faser flr verschiedene Walzgrade der Legierung
AlMg4,5Mn0,4, wobei die Ausgangstextur des Walzguts eine deutliche Belegung der Wr-
fellage und der walzrichtungsgedrehten Wirfellage aufwies. Wahrend des Walzens wurde
auf eine mdglichst homogene Walzverformung geachtet. Bei der B-Faser handelt es sich
im eigentlichen Sinne nicht um eine Faser, sondern um eine Skelettlinie, d.h. es sind zwei
Diagramme fur ihre Darstellung notwendig. Am Anfang der B-Faser befindet sich die Kup-
fer- und an ihrem Ende die Messing-Lage. Man erkennt, wie sich die Belegung der Kup-
fer- und der Messing-Lage mit steigender Walzverformung erhdht, wobei die Belegung

der Messing-Lage hoher ist als die der Kupfer-Lage.
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Bild 5.2.1: Bei verschiedenen Walzgrade aus einer nahezu regellosen Ausgangstextur

entstehende Walztexturen in reinem polykristallinem Aluminium. Aus [Mao 1988].
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Bild 5.2.2: Fasern von Reinaluminium nach einer Walzverformung von 70% fiir ver-
schiedene Positionen lber die Walzgutdicke (s=1 Walzgutoberfldche, s=0 Walzgutmitte)
und unterschiedliche Walzbedingungen. Links: homogene Walzverformung (l/d=3,12);
rechts: inhomogene Walzverformung (I#d=0,87). Aus [Mao 1988].
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Bild 5.2.3: Texturentwicklung der Legierung AIMg4,5Mn0,4 wéhrend des Kaltwalzens.
Gemessen wurden die Texturen integrierend (ber die gesamte Walzgutdicke. Darstellung
als o~ und p-Faser. Aus [Beckers 2000].
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5.2 Kaltwalzen der Aluminiumlegierung 5754

5.2.1 Idealisierte Walzverformung

Taylor-FC Modell

Mit dem Taylor-FC Modell wird die Walztextur fir verschiedene Walzgrade zwischen 5%
und 95% unter der Annahme einer idealisierten Walzverformung berechnet. Die Dehnung
in Walzrichtung betragt bei jedem Umforminkrement 10, Bild 5.2.4 und Bild 5.2.5 zeigen
die Ergebnisse der Simulationen als OVF in der Eulerraumdarstellung nach Bunge in
Form von ¢,-Schnitten im Abstand von 10°. Wie sich die o- und t-Faser wahrend der

Stichabnahme entwickeln, ist in Bild 5.2.6 dargestellt.
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Bild 5.2.4: Mit dem Taylor-FC Modell gerechnete Walztexturentwicklung der Aluminiumle-

gierung 5754 fiir verschiedene Walzgrade zwischen 5% und 50%.
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Bild 5.2.5: Mit dem Taylor-FC Modell gerechnete Walztexturentwicklung der Aluminium-
legierung 5754 fiir verschiedene Walzgrade zwischen 60% und 95%.

Die Scharfe der in Bild 5.2.4 und Bild 5.2.5 dargestellten Texturen nimmt mit steigendem
Umformgrad kontinuierlich zu, bis die OVF bei einem Walzgrad von 95% einen Maximal-
wert von fast 160 erreicht. Die Darstellung der a-Fasern zeigt, dafl? das Taylor-FC Modell
nur sehr geringe Werte fir die Messing-Lage liefert, wahrend die Darstellung der t-Fasern

eine starke Auspragung im Bereich der Kupfer-Lage aufweist.
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Bild 5.2.6: Faser-Darstellung der Texturentwicklung der Aluminiumlegierung 5754 bei

Verwendung des Taylor-FC Modells. a) o~-Faser und b) -Faser.
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VPSC-Modell ohne Korn-Kom-Wechselwirkung

Mit dem VPSC-Modell ohne Korn-Korn-Wechselwirkung wird die Entwicklung der Walz-
textur fur Walzgrade zwischen 5% und 95% unter der Annahme einer idealisierten Walz-
verformung untersucht. Die Dehnung in Walzrichtung betragt bei jedem Umforminkrement
107 bei einer Dehnrate von 10 s™'. Die Ergebnisse der Rechnungen sind in Bild 5.2.7 und
Bild 5.2.8 als OVF dargestellt. Bild 5.2.9 zeigt, wie sich die o- und die 1-Faser wahrend

der Stichabnahme entwickeln.
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Bild 5.2.7: Mit dem VPSC-Modell unter der Annahme idealisierter Walzverformung ge-
rechnete Texturentwicklung der Aluminiumlegierung 5754 fiir unterschiedliche Walzgrade

zwischen 5% und 50%. Es wurde ohne Korn-Korn-Wechselwirkung gerechnet.
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Bild 5.2.8: Mit dem VPS
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C-Modell unter der Annahme idealisierter Walzverformung ge-

rechnete Texturentwicklung der Aluminiumlegierung 5754 fiir unterschiedliche Walzgra-

de zwischen 60% und 95%. Es wurde ohne Korn-Korn-Wechselwirkung gerechnet.

Man erkennt, dal} sich die Textur im VPSC-Modell zunachst etwas schneller entwickelt als
im Taylor-FC Modell. Erst ab einem Walzgrad von 40% liefert das VPSC-Modell niedrige-

re Maximalwerte der OVF als das Taylor-FC Modell und die Texturentwicklung verlauft

langsamer als im Taylor-FC Modell. Bei einem Walzgrad von 95% ist dann der Maximal-

wert der mit dem VPSC-Modell ermittelten OVF nur noch ungefahr halb so hoch wie der

entsprechende Wert der mit dem Taylor-FC Modell ermittelt wird. Die Faserdarstellungen

verdeutlichen, dafl das VPSC-Modell eine starkere Belegung der Messing-Lage und eine

schwachere der Kupfer-Lage voraussagt als das Taylor-Modell.
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Bild 5.2.9: Faser-Darstellung der Texturentwicklung der Aluminiumlegierung 5754 bei
Verwendung des VPSC-Modells ohne Korn-Korn Wechselwirkung. a) o-Faser und b) -

Faser.
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VPSC-Modell mit Korn-Kom-Wechselwirkung

Mit dem VPSC-Modell mit Korn-Korn-Wechselwirkung wird die Walztexturentwicklung fir
Walzgrade zwischen 5% und 95% unter der Annahme einer idealisierten Walzverformung
berechnet, wobei jedem Korn ein Nachbar zugeordnet wird. Die Dehnung in Walzrichtung
betragt hierbei bei jedem Umforminkrement 10 bei einer Dehnrate von 10 s™. Bild 5.2.10
und Bild 5.2.11 zeigen die Simulationsergebnisse als OVF. Die Entwicklung der o~ und t-
Fasern ist in Bild 5.2.12 dargestellt.
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Bild 5.2.10: Mit dem VPSC-Modell unter der Annahme idealisierter Walzverformung ge-
rechnete Texturentwicklung der Aluminiumlegierung 5754 fiir unterschiedliche Walzgra-

de zwischen 5% und 50%. Es wurde mit einem Nachbarn pro Korn gerechnet.

85



5 Simulationsergebnisse
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Bild 5.2.11: Mit dem VPSC-Modell unter der Annahme idealisierter Walzverformung ge-

rechnete Texturentwicklung der Aluminiumlegierung 5754 fiir unterschiedliche Walzgra-

de zwischen 50% und 95%. Es wurde mit einem Nachbarn pro Korn gerechnet.

Wie in Bild 5.2.10 und Bild 5.2.11 zu erkennen ist, wird durch die Einflihrung der Korn-

Korn Wechselwirkung die Texturentwicklung im VPSC-Modell verlangsamt. Allerdings

andert sich hierdurch das Verhaltnis zwischen der Belegung der Kupfer- und der Messing-

lage nicht wesentlich, was durch die Faserdarstellungen in Bild 5.2.12 verdeutlicht wird.
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Bild 5.2.12: Faser-Darstellung der Texturentwicklung der Aluminiumlegierung 5754 bei
Verwendung des VPSC-Modells mit Korn-Korn Wechselwirkung (ein Nachbar pro Korn).

a) o-Faser und b) r-Faser.
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Einkristallplastizitats-FEM

Mit der Methode der Einkristallplastizitats-FEM wird die Walztexturentwicklung fur ver-
schiedene Walzgrade zwischen 5% und 95% unter der Annahme einer idealen Walzver-
formung berechnet. Hierzu wird auf ein Aggregat von 1000 Elementen mit je einer indivi-
duellen Orientierung ein ebener Dehnungszustand aufgebracht. Zur Beschreibung des
Materialverhaltens wird eine vorhandene Einkristall-Materialroutine von Huang und Rice
verwendet, die fir ABAQUS / Explicit® umgeschrieben und mit dem Voce-
Verfestigungsgesetz erganzt wurde. Die Einkristallplastizitats-FEM berlcksichtigt im Ge-
gensatz zum Taylor-FC und VPSC-Modell auch die elastischen Eigenschaften des Ein-
kristalls. Die aus diesem Grund bendtigten elastischen Einkristallkonstanten wurden der
Literatur entnommen [Hearmon 1961] und sind in Tabelle 5.2.2 wiedergegeben. Fir das
Elementaggregat werden symmetrische Randbedingungen wahrend der Verformung an-
genommen. Das verwendete FE-Netz ist im ursprunglichen Zustand und nach einer idea-
lisierten Walzverformung mit einem Walzgrad von 60% in Bild 5.2.13 dargestellt. Die Er-
gebnisse der Rechnungen sind in Bild 5.2.14 und Bild 5.2.15 als OVF dargestellt und die
Entwicklung der a- und die t-Fasern zeigt Bild 5.2.16.

C11 [GPa] C12 [GPa] Cus [GPa]

95 49 28

Tabelle 5.2.2: Elastische Einkristallkonstanten von Aluminium aus [Hearmon 1961].

Aus Bild 5.2.14 und Bild 5.2.15 ist zu erkennen, daf} bei Verwendung der Einkristallplasti-
zitdts-FEM die OVF-Maxima zwischen den entsprechenden Werten des VPSC-Modells
mit und ohne Korn-Korn Wechselwirkung liegen. Ein Vergleich der Faserdarstellungen

zeigt, dal das Verhaltnis der Belegung von Kupfer- und Messinglage ungefahr gleich ist.

88




5.2 Kaltwalzen der Aluminiumlegierung 5754

Bild 5.2.13: Zur Durchfiihrung der Einkristallplastizitdts-FEM verwendetes FE-Netz. a)
urspriinglicher Zustand und b) Zustand nach einer idealisierten Walzverformung mit 60%

Walzgrad.
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Bild 5.2.14: Mit der Methode der Einkristallplastizitdts-FEM unter der Annahme idealisier-
ter Walzverformung gerechnete Texturentwicklung der Aluminiumlegierung 5754 fiir un-

terschiedliche Walzgrade zwischen 5% und 50%.
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Bild 5.2.15: Mit der Methode der Einkristallplastizitdts-FEM unter der Annahme idealisier-
ter Walzverformung gerechnete Texturentwicklung der Aluminiumlegierung 5754 fiir un-
terschiedliche Walzgrade zwischen 50% und 95%.
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Bild 5.2.16: Faser-Darstellung der Texturentwicklung der Aluminiumlegierung 5754 bei
Verwendung der Methode der Einkristallplastizitdts-FEM. a) o~Faser und b) r-Faser.

5.2.2 Simulation im Postprocessing einer FE-Rechnung

In diesem Abschnitt werden einige der im vorherigen Abschnitt verwendeten Modelle im
Postprocessing einer FE-Rechnung angewendet. D.h. der Walzvorgang wird mit einem
einfachen Plastizitdtsgesetz (von Mises) berechnet und der Verformungspfad, der an-
schlieRend zur Berechnung der Textur mit dem jeweiligen Modell verwendet wird, wird fir

die entsprechenden Elemente ausgegeben.

Da einerseits keine experimentellen FlieBkurven fur den Werkstoff AA5754 vorliegen und
damit andererseits eine gute Vergleichbarkeit mit den Ergebnissen der in Abschnitt 5.2.4
durchgefiihrten vollgekoppelten Textur-FE Simulationen gegeben ist, werden mit Hilfe des
auch im vorherigen Abschnitt verwendeten Parametersatzes (siehe Tabelle 5.2.1) aus der
Literatur [Tomé 2002] und dem VPSC-Modell die in Bild 5.2.17 dargestellten FlieRkurven
unter Verwendung einer aus 1000 zuféllig orientierten Einzelorientierungen bestehenden
Ausgangstextur berechnet. Die unterschiedlichen FlieRkurven fir Zug- oder Druckbelas-
tung sind ein Resultat der sich unterschiedlich entwickelnden Textur. In der FE-Simulation
wird die Verfestigungskurve fur Zugbelastung verwendet, wobei die elastischen Eigen-
schaften des Polykristalls als isotrop mit einem E-Modul von E = 71,0 GPa und einer
Querkontraktionszahl v = 0,34 [Demtréder 1994] angenommen werden. Fur den Coulomb-

Reibkoeffizienten wird ein Wert von y = 0,2 angenommen.
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Bild 5.2.17: Mit Hilfe des VPSC-Modells und Literaturdaten berechnete Verfestigungs-
kurven fiir die Legierung AA5754. Der Unterschied zwischen der Zug- und der Druckkur-

ve ist das Resultat der sich unterschiedlich entwickelnden Texturen.

Bild 5.2.18 zeigt das FE-Netz fur eine Stichabnahme von 40% und einem Verhaltnis zwi-
schen Walzendurchmesser und der Ausgangsdicke des Walzgutes von 7,88. Hieraus
ergibt sich ein Verhaltnis von gedruckter Lange zur Einlaufdicke des Walzguts von unge-
fahr 1,27. Das Verhaltnis zwischen Walzgutbreite und —dicke betragt 10,0 und aus Sym-
metriegrinden wird nur ein Viertel des Walzgutes simuliert. Die Walze wird bei den Rech-
nungen als starr angenommen und das Walzgut mit dem Elementtyp C3D8R vernetzt. Ein
Ausschnitt aus der Mitte des FE-Netzes nach dem Walzen ist in Bild 5.2.19 dargestellt. In
diesem ist eine relativ starke Krummung in der Walzgutmitte zu erkennen, welche durch
das FE-Netz des Walzguts bedingt ist. Bei einem feineren Vernetzungsgrad, auf den in
dieser Arbeit aus Griinden der Rechenzeit verzichtet wird, ware die Krimmung in der

Walzgutmitte deutlich geringer.
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Symmetrie-
ebenen

Bild 5.2.18: Geometrie der durchgefiihrten FE-Walzsimulationen.

11011

11012 11060 11108 / 11156 / 112
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/ 11063 / EVRTRTE / Lidl 59 3/ 11207
,Z 11064 [ 11112 [ 11160 / ‘},m/ f

Bild 5.2.19: Ausschnitt des FE-Netzes nach dem Walzen.

Fir einen Satz von Elementen Uber die Blechdicke wird die Texturentwicklung berechnet.
Die Nummern dieser Elemente sind zusammen mit den zugehdrigen Schichtparametern
in Tabelle 5.2.3 aufgefiihrt. Der Schichtparameter s ist dabei definiert als das Verhaltnis
zwischen dem Abstand des Integrationspunkts zur Walzgutmitte und der halben Blechdi-

cke.
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Elementnummer

Schichtparameter s

11107 0,9427
11108 0,8177
11109 0,6719
11110 0,5052
11111 0,3177
11112 0,1094

Tabelle 5.2.3: Nummern und Schichtparameter der Elemente fiir die die Texturentwick-

lung berechnet wird.

Im Folgenden wird der fur die in Tabelle 5.2.3 aufgefuhrten Elemente mit Hilfe der FE-
Simulation bestimmte Verformungspfad verwendet, um die Texturentwicklung in diesen

Elementen mit dem Taylor-FC und dem VPSC-Modell (ohne Korn-Korn Wechselwirkung)

Zu berechnen.
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5.2 Kaltwalzen der Aluminiumlegierung 5754

Taylor-FC Modell

Das Taylor-FC Modell wird verwendet, um die Walztextur fir die in Tabelle 5.2.3 angege-

benen Elemente mit Hilfe des Verformungspfads aus der FE-Simulation zu berechnen.

Der Vergleichsumformgrad betrégt bei jedem Umforminkrement 107, Die Ergebnisse der

Rechnungen sind in Bild 5.2.20 als OVF dargestellt. Bild 5.2.21 zeigt die zugehdrigen o-

und t-Fasern.

Element 11107

Element 11110

Bild 5.2.20: Mit dem ?aylor—FC Modell berechnete Texturen d

5754 im Postprocessing einer FE-Rechnung fiir verschiedene Elemente (iber die Blech-

dicke.
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Bild 5.2.21: Faser-Darstellung der mit dem Taylor-FC Modell im Postprocessing berech-
neten Texturen des Werkstoffs AA5754 fiir verschiedene Elemente (iber die Blechdicke.

a) o-Fasern und b) r-Fasern.

Die OVF-Darstellungen und die o~ und 1-Fasern zeigen einen deutlichen Texturgradienten
Uber die Blechdicke. Dies betrifft sowohl die Lage als auch die Hohe der Maxima der
OVF. Nur fur die beiden Elemente, die der Blechmitte am nachsten sind, kann deutlich die
Bildung einer Messing- und einer Kupferlage beobachtet werden. Interessant ist hierbei,
daR fur das der Blechmitte nachste Element die Messinglage im Verhaltnis zur Kupferlage

starker belegt ist, als in der Rechnung fur eine idealisierte Walzverformung.
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5.2 Kaltwalzen der Aluminiumlegierung 5754

VPSC-Modell ohne Korn-Kom-Wechselwirkung

Mit dem VPSC-Modell wird fir die in Tabelle 5.2.3 angegebenen Elemente die Textur mit
Hilfe des Verformungspfads aus der FE-Simulation berechnet. Der Vergleichsumformgrad
betragt bei jedem Umforminkrement 10 und die zugehérige Dehnrate wird mit Hilfe des
ebenfalls aus der FE-Simulation gewonnenen Zeitinkrements berechnet, wobei 10 s™" eine
typische Groflenordnung darstellt. Die Ergebnisse der Rechnungen sind in Bild 5.2.22 als

OVF in der Eulerraumdarstellung nach Bunge in Form von ¢,-Schnitten im Abstand von

10° wiedergegeben und Bild 5.2.23 zeigt die zugehdrigen o— und 1-Fasern.
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Bild 5.2.22: Mit dem VISSC-ModeII berechnete Textur;n der Aluminiumlegierung 57§4 im

Postprocessing einer FE-Rechnung fiir verschiedene Elemente (iber die Blechdicke.
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Bild 5.2.23: Faser-Darstellung der mit dem VPSC-Modell ohne Korn-Korn Wechselwir-
kung im Postprocessing berechneten Texturen des Werkstoffs AA5754 flir verschiedene

Elemente (ber die Blechdicke. a) a-Fasern und b) r-Fasern.

Auch hier sieht man wie bei der Anwendung der Taylor-FC Modells in den Darstellungen
der OVF und der o- und t-Fasern einen deutlichen Texturgradienten tber die Blechdicke.
Die Textur des Elements in der Blechmitte zeigt eine hohe Ahnlichkeit mit der Textur, die
man unter der Annahme einer idealisierten Walzverformung erhalt. Bis auf die zwei Ele-
mente, die der Blechmitte am nachsten sind, weist kein Element eine deutliche Belegung

der Kupfer-Lage auf.

Nachdem in diesem Abschnitt der EinfluR der Verformungspfades und damit der Effekt
durch die Abweichung von einem ebenen Dehnungszustand auf die Texturentwicklung
betrachtet wurde, wird im folgenden Abschnitt neben dem EinfluR des Verformungspfades
auf die Texturentwicklung auch der Einflu der Textur auf den Verformungspfad selbst

mitbertcksichtigt. Es werden also vollgekoppelte Textur-FE Simulationen durchgefihrt.
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5.2 Kaltwalzen der Aluminiumlegierung 5754

5.2.3 Voligekoppelte Textur-Finite-Elemente-Rechnung

In die diesem Abschnitt werden die Ergebnisse vollgekoppelter Textur-FE-Rechnungen
vorgestellt. Zum Einsatz kommen hierbei sowohl das Taylor-FC als auch das VPSC-
Modell. Das FE-Modell ist hierbei identisch mit dem Modell, welches im vorherigen An-
schnitt verwendet wird, was eine Vergleichbarkeit der Ergebnisse der verschiedenen

Kopplungsansatze zwischen Texturmodell und FE-Programm gewahrleistet.

Taylor-FC Modell

Mit der in Kap. 4.2 vorgestellten Methode zur Kopplung des Taylor-FC Modells an eine
FE-Rechnung wird ein Walzstich mit einer Stichabnahme von 40% simuliert. Diese Kopp-
lungsmethode bendtigt eine FlieRkurve mit der zugehdrigen Entwicklung des mittleren
Taylorfaktors. Da fir den hier behandelten Werkstoff keine FlieRkurve vorliegt, wird die
mit dem VPSC-Modell im vorherigen Abschnitt berechnete Kurve benutzt. Die Entwick-
lung des Taylorfaktors wird mit dem Taylor-FC Modell unter der Annahme einer idealisier-
ten Druck- bzw. Zugverformung berechnet. Als Ausgangstextur wird hierbei wie spater
auch in der FE-Rechnung ein Satz von 1000 regellos verteilten Einzelorientierungen ver-
wendet. Die FlieRkurven sind zusammen mit der zugehérigen Entwicklung des Taylorfak-
tors in Bild 5.2.24 dargestellt.

Die Ergebnisse bei einer Verwendung der Kurven fir Zugverformung sind in Bild 5.2.26

als OVF dargestellt und Bild 5.2.25 zeigt die zugehdrigen o~ und t-Fasern.
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Bild 5.2.24: a) Mit dem VPSC-Modell berechnete FlieBkurven der Aluminiumlegierung
5754 fiir einen Zug- bzw. Druckversuch. b) Mit dem Taylor-FC Modell berechnete Ent-

wicklung des mittleren Taylorfaktors fiir Zug- bzw. Druckverformung.
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Bild 5.2.25: Faser-Darstellung der mit einer vollgekoppelten FE-Taylor-FC Modell Simu-
lation berechneten Texturen des Werkstoffs AA5754 fiir verschiedene Elemente (iber die

Blechdicke. a) o-Fasern und b) r-Fasern.
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Bild 5.2.26: Mit einer vollgekoppelten FE-Taylor-FC fexturmodel/ Simulation berecI;nete

Texturen der Aluminiumlegierung 5754 fiir verschiedene Elemente (iber die Blechdicke.

Auch in dieser vollgekoppelten Taylor-FC FE-Simulation ist ein deutlicher Texturgradient
Uber die Blechdicke zu erkennen. Jedoch gibt es zu den Ergebnissen der Taylor-FC
Rechnungen im Postprocessing bemerkenswerte Unterschiede. So liegt in allen Elemen-
ten eine deutliche Belegung der Kupferlage vor, deren Starke zur Blechoberflache hin
abnimmt. Auch im Bereich der Messinglage weist die OVF bei der vollgekoppelten Rech-
nung hoher Werte auf als bei der Rechnung im Postprocessing. Auflerdem sind bei eini-
gen Elementen die Maximalwerte der OVF bei der vollgekoppelten Rechnung signifikant

hoher als bei den entsprechenden Elementen der Rechnung im Postprocessing.
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VPSC-Modell ohne Korn-Kom-Wechselwirkung

Mit der in Kapitel 4.3 vorgestellten Methode zur Kopplung des VPSC-Modells an einen
expliziten FE-Code wird eine vollgekoppelte Textur FE-Simulation eines Walzstichs mit
einer Stichabnahme von 40% durchgeflhrt. Fur die in Tabelle 5.2.3 aufgeflihrten Elemen-

te zeigt Bild 5.2.27 die jeweilige OVF. Bild 5.2.28 zeigt die zugehdrigen a- und t-Fasemn.
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Bild 5.2.27: Mit einer V:JIlgekoppelten FE-VPSC-Moddéll Simulation berechnete Tex;uren

der Aluminiumlegierung 5754 fiir verschiedene Elemente (iber die Blechdicke.
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Bild 5.2.28: Faser-Darstellung der mit einer vollgekoppelten FE-VPSC-Modell Simulation

berechneten Texturen des Werkstoffs AA5754 fiir verschiedene Elemente (iber die Blech-

dicke. a) o-Fasern und b) t-Fasern.

Auch bei dieser Rechung ergibt sich ein deutlicher Texturgradient Uber die Blechdicke,

der sich jedoch wiederum von dem Ergebnis der entsprechenden Rechnung im Postpro-

cessing unterscheidet. So weisen die Texturen aller Elemente eine starkere Belegung

sowohl der Kupfer- als auch der Messinglage auf. Zudem liegen die OVF Maxima teilwei-

se erheblich Gber den Werten der Simulation im Postprocessing.
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5.2.4 Zusammenfassung und Diskussion der Ergebnisse

In diesem Abschnitt ist die Texturentwicklung beim Kaltwalzen der Aluminiumlegierung

5754 simuliert worden. Die Simulation unter der Annahme einer idealen Walzverformung

ermdglicht im Hinblick auf die verwendeten Modelle die folgenden Schlisse:

Das Taylor-FC Modell sagt eine sehr schnelle Entwicklung der Textur voraus, was
zu hohen Maximalwerten der OVF flihrt. AulRerdem ergibt das Taylor-FC Modell

nur eine schwache Belegung der Messing- im Verhaltnis zur Kupferlage.

Bei Verwendung des VPSC-Modells erfolgt die Entwicklung der Textur bei niedri-
gen Walzgraden zunachst schneller bei hohen Walzgraden schlieRlich langsamer
als beim Taylor-FC Modell. Zudem ist die Belegung der Messing- im Verhaltnis zur

Kupferlage deutlich starker als beim Taylor-FC Modell.

Durch die Einfihrung von Korn-Korn Wechselwirkungen 1aRt sich die Entwicklung
der Textur im VPSC-Modell weiter verlangsamen. Das Verhaltnis der Belegung
von Kupfer- und Messinglage andert sich im Vergleich zum VPSC-Modell ohne

Korn-Korn Wechselwirkung nur wenig.

Verwendet man die Methode der Einkristallplastizitats-FEM, so liegt die Ge-
schwindigkeit der Texturentwicklung zwischen denen des VPSC-Modells mit und
ohne Korn-Korn Wechselwirkung. Das Verhaltnis der Belegung von Messing- und

Kupferlage ist mit dem bei Verwendung des VPSC-Modells vergleichbar.

Vergleicht man die drei angewendeten Methoden zur Simulation von Walztexturen, so

sind die folgenden Schlisse mdglich:

Die Annahme einer idealisierten Walzverformung ist eine Vereinfachung, die am

besten auf die Umformbedingungen in der Walzgutmitte zutrifft.

Die Simulationen der Texturentwicklung im Postprocessing und die vollgekoppel-
ten Textur-FE Simulationen liefern einen deutlichen Texturgradienten Uber die
Blechdicke. Die Ergebnisse der Rechnungen im Postprocessing unterscheiden
sich erheblich von denen der vollgekoppelten Rechnungen. Dies gilt sowohl bei

der Verwendung des Taylor-FC als auch bei der des VPSC-Modells.

Vergleicht man die Simulationsergebnisse dieses Abschnitts mit den experimentell ermit-

telten Texturen an Reinaluminium, so ist zu erkennen, dal} alle verwendeten Modelle eine

Belegung der OVF in den Bereichen der wichtigen Walztexturlagen der fcc-Metalle liefern.

Alle Modelle sagen aulRerdem die Lage des Maximum der t-Faser bei ®=30° voraus, wie
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5.2 Kaltwalzen der Aluminiumlegierung 5754

es auch in den Experimenten an Reinaluminium zu beobachten ist. Das experimentell
beobachtete lokale Maximum der 1-Faser bei ®=90° sagen alle Modelle voraus. Betrach-
tet man fur einen Walzgrad von 70% das Verhéltnis die Absolutwerte der t-Faser bei
®=30° und ®=90°, so liefert hierfirr die Einkristallplastizitats-FEM die besten Ergebnisse.
So betragt der experimentelle Wert bei ®=30° ca. 10,0 und bei ®=90° ungefahr 5,0. Die
entsprechenden Werte der Einkristallplastizitdts-FEM betragen ca. 12,0 und 5,0 (Taylor-
FC Modell 15,0 und 3,0, VPSC-Modell ohne Korn-Korn-Wechselwirkung 17,0 und 4,0,
VPSC-Modell mit Korn-Korn-Wechselwirkung 7,0 und 3,0). Betrachtet man die Belegung
der Messing-Lage im Verhaltnis zur Kupfer-Lage, so erkennt man, daf die Belegung der
Messing-Lage in allen Modellen zu niedrig bzw. die der Kupfer-Lage zu hoch vorherge-
sagt wird. So betragt das Verhaltnis zwischen der Belegung der Kupfer- zu der der Mes-
sing-Lage bei einem Walzgrad von 70% in der Einkristallplastizitats-FEM ungefahr 3,0,
beim VPSC-Modell mit Korn-Korn Wechselwirkung 2,0, beim VPSC-Modell ohne Korn-
Korn-Wechselwirkung ca. 3,5 und beim Taylor-FC Modell ungefahr 5,0. Bei diesem Walz-

grad betragt das experimentell ermittelte Verhaltnis flr Reinaluminium ungefahr 1,0.

Vergleicht man die experimentellen Ergebnisse fir die Legierung AlIMg4,5Mn0,4 mit den
Ergebnissen der Simulation, so zeigt sich auch flir diese Legierung, dal} die Belegung der
Messinglage von allen Modellen zu niedrig vorhergesagt wird. Nach einer Dickenreduzie-
rung von 77,5% weist die Messing-Lage einen OVF-Wert von ca. 8,0 und die Kupfer-
Lage von etwas Uber 6,0 auf. Hieraus ergibt sich ein Verhaltnis der Belegung der Kupfer-
zu der der Messing-Lage von ungefahr 0,75. Dieses Verhaltnis betragt bei einem Walz-
grad von 80% beim Taylor-FC Modell ca. 8,0, beim VPSC-Modell und der Einkristallplasti-
zitats-FEM ungefahr 2,5.

Auch wenn keines der verwendeten Modelle das Verhaltnis der Belegung von Kupfer- zu
Messing-Lage richtig vorhersagen kann, so liefern dennoch das VPSC-Modell und die
Einkristallplastizitats-FEM deutlich bessere Ergebnisse als das Taylor-FC Modell. Der
Grund hierfur liegt darin, dafl fir eine ungefahr gleiche Belegung der Kupfer- und der
Messinglage eine Scherverformung der Koérner in Querrichtung notwendig ist [Hirsch
1988], was beim VPSC-Modell und der Einkristallplastizitats-FEM im Gegensatz zum Tay-
lor-FC Modell in einem gewissen Umfang mdglich ist. Allerdings ist auch bei diesen Mo-
dellen eine Beeinflussung des Malies der Scherung in Querrichtung nur in einem sehr
begrenzten Umfang maoglich, weshalb sich die bei unterschiedlichen Aluminiumlegierun-
gen auftretenden Unterschiede in der Texturentwicklung mit den in dieser Arbeit ange-

wendeten Modellen nicht zufriedenstellend wiedergeben lassen. Dies ware jedoch mit
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dem GIA-Modell [Wagner 1994] moglich, da bei diesem die Scherung eines Korns in
Querrichtung durch Korrekturfaktoren in einem hohen Male beeinfluRbar ist. Dieses Mo-
dell ist jedoch nicht Gegenstand dieser Arbeit, weswegen hierzu auch keine Simulations-

ergebnisse vorgestellt werden.

Vergleicht man die Ergebnisse der vollgekoppelten Textur-FE-Simulation mit den experi-
mentellen Ergebnissen in Bild 5.2.2, so erkennt man, dal® sowohl die Rechnungen mit
dem Taylor-FC Modell als auch die mit dem VPSC-Modell eine Verringerung der Bele-
gung der Kupfer-Lage mit steigendem Abstand von der Walzgutmitte vorhersagen, was
auch in den Experimenten zu beobachten ist. Allerdings erscheint dieser Effekt beim

VPSC-Modell starker ausgepragt zu sein als beim Taylor-FC Modell.

Zusammenfassend lalt sich sagen, dal3 unter der Annahme eines ebenen Dehnungszu-
stands die Einkristallplastizitats-FEM die besten Ergebnisse liefert, jedoch keiner der ver-
wendeten Modellansatze die Texturentwicklung in Aluminium gut vorhersagen kann, da
die verschiedenen EinfluRgrofien, die entscheidend dafir sind, welche Scherverformun-
gen die einzelnen Kémer wahrend der Walzverformung ausfuhren kénnen, nicht hinrei-
chend in den Modellen berucksichtigt sind. Was die Entwicklung von Texturgradienten
Uber die Walzgutdicke betrifft, so kdnnen die vollgekoppelten Textur-FE-Rechnungen trotz
der Mangel der verwendeten Modelle zumindest einige der experimentell beobachteten

Merkmale wiedergeben.
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5.3 Simulation des Kaltwalzens eines IF-Stahls

In diesem Abschnitt wird die Texturentwicklung wahrend des Kaltwalzens eines IF-Stahls
(0,0006% Kohlenstoff, 0,16% Mangan, 0,038% Titan, 0,024% Aluminium, 0,0015% Silizi-
um, 0,005% Phosphor und 0,004% Schwefel) untersucht. Hierbei wird zunachst die Tex-
tur unter der Vorgabe einer idealisierten Walzverformung simuliert, wozu das Taylor-FC
Modell, das VPSC-Modell mit und ohne Korn-Korn Wechslwirkung, sowie die Einkristall-

plastizitats-FEM verwendet wird.

AnschlieRend wird die Texturentwicklung im Postprocessing einer FE-Walzsimulation mit
Hilfe des Taylor-FC und des VPSC-Modells berechnet. Um den Einflul® der sich mit der
Textur entwickelnden Anisotropie auf die Texturentwicklung zu untersuchen, werden au-
Rerdem vollgekoppelten Textur-FE-Simulationen mit dem VPSC-Modell durchgefiihrt. Da
bei einem bcc-Metall die fur die Ableitung des mittleren Taylorfaktors notwendige Bedin-
gung, dal alle Gleitsysteme die gleiche kritische Schubspannung aufweisen, nicht erflllt
ist, wird von einer vollgekoppelten Textur-FE Simulation mit dem Taylor-Modell abgese-

hen.

AbschlieRend werden die Ergebnisse der verschiedenen Simulationsmethoden miteinan-

der verglichen und einer Bewertung unterzogen.

Die Verfestigung des Materials wird mit dem in Abschnitt 3.4.2 vorgestellten versetzungs-
dichtebasierten Verfestigungsmodell beschrieben. Die Parameter hierzu werden der Lite-
ratur entnommen [Peeters 2002] und sind in Tabelle 5.3.1 wiedergegeben. Fur bestimmte
Rechnungen werden diese Parameter variiert, um den Einflul} des Bauschingereffekts auf
die Texturentwicklung untersuchen zu kénnen. Hierauf wird an den entsprechenden Stel-
len im Text hingewiesen. Als Ausgangstextur dient, falls nicht anders erwahnt, bei allen
Rechnungen ein Datensatz von 1000 regellosen Einzelorientierungen. Die Verformung
der Koérner erfolgt Uber Gleitung auf insgesamt 48 Gleitsystemen. Namlich zwdlf Gleitsys-
temen des Typs {110}<111>, zwolf des Typs {112}<111> und 24 Gleitsystemen des Typs
{123}<111>.

Im Rahmen dieser Arbeit werden keine Kaltwalztetxuren an einem IF-Stahl bestimmt. Um
dennoch eine Aussage Uber die Simulationsergebnisse im Vergleich zu experimentellen
Ergebnissen machen zu kdnnen, werden experimentelle Daten aus der Literatur hinzuge-
zogen, welche in Bild 5.3.1 in Form der o~ und y-Fasern fir verschiedene Walzgrade und
Schichtparameter dargestellt sind. Diese Ergebnisse wurden von Raabe [Raabe 1992] an

einem |F-Stahl mit einer ahnlichen chemischen Zusammensetzung wie der des hier simu-
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lierten IF-Stahls gewonnen. Fir s=0 (Walzgutmitte) erkennt man das Maximum der o-
Faser im Bereich zwischen ®=35° und ®=45°. Dieses Maximum verschiebt sich fur s=1
hin zu ®=50°. In der Walzgutmitte ist die y-Faser bei Walzgraden von 70% und 80%
gleichmaRig belegt. Erst ab einem Walzgrad von 85% beginnt diese y-Faser nach ¢4=90°
hin abzufallen. Auch an der Walzgutoberflache (s=1) ist bei einem Walzgrad von 70% die
v-Faser gleichmaRig belegt. Bei den Walzgraden 80% und 85% hingegen steigt sie nach
$1=90° hin an. Bei einem Walzgrade von 90% verlauft sie wieder analog zur y-Faser in der
Walzgutmitte und fallt nach ¢s=90° hin ab. Ahnliche experimentelle Ergebnisse an Stahlen
mit einer ahnlichen chemischen Zusammensetzung werden auch von Sudo et al. [Sudo

1981] beschrieben, wobei sich diese Untersuchungen auf die Walzgutmitte konzentrier-

ten.
I (m) 7" (m) 77 (m) R (m) R" (m) R" (m)
8,5x 1071 26x10°% 2,1x10° 8,5x 1071 26x10°% 3,8x10°
R, (M) R, (M) R, (M) pud (P | pre (1m?) | p (1/m?)
2.3x10° 1,0x 108 1,0x 108 1,3x10™ 58x10™ 6,7x 10™
b (m) G (MPa) o 7 7° (MPa)
248 x10™ | 8,16 x 10* 0,2 0,2 42,0

Tabelle 5.3.1: Verwendete Parameter des versetzungsdichtebasierten Verfestigungsge-

setzes. Aus [Peeters 2002].
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Bild 5.3.1: Fiir verschiedene Walzgrade und Schichtparameter (s=0 Blechmitte, s=1
Blechoberfldche) experimentell bestimmte o- und y-Fasern eines kaltgewalzten IF-Stahls.
Aus [Raabe 1992].
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5.3.1 Idealisierte Walzverformung

Taylor-FC Modell

Mit dem Taylor-FC Modell wird die Walztextur flr verschiedene Walzgrade zwischen 5%
und 95% unter der Annahme einer idealisierten Walzverformung berechnet. Die Dehnung
in Walzrichtung betrégt bei jedem Umforminkrement 107, Bild 5.3.2 und Bild 5.3.3 zeigen
die resultierenden Texturen als OVF in der Eulerraumdarstellung nach Bunge in Form von
02-Schnitten im Abstand von 10°. Die entsprechenden o~ und die y-Fasern sind in Bild

5.3.4 dargestellt.

5% 20%
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Levels Levels Levels
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80.0 80.0 80.0
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5.0 5.0 5.0
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Bild 5.3.2: Mit dem Taylor-FC Modell unter der Annahme einer idealisierten Walzverfor-
mung gerechnete Texturentwicklung eines IF-Stahls fiir verschiedene Walzgrade zwi-
schen 5% und 50%.

Man erkennt eine kontinuierliche Entwicklung der Textur, wobei die OVF bei einem Walz-
grad von 95% einen Maximalwert von ungefahr 80 erreicht. In den Darstellungen der o-
und die y-Fasern ist zu erkennen, daf} das Taylor FC Modell eine starke Belegung der

inversen Messinglage und nur eine schwache Belegung der Ubergangslage voraussagt.
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60% 70% 80%
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BiIJ 5.3.3: Mit dem Ta;lor-FC Modell unter der Annaq}lme einer idealisierten Walzverfor-

mung gerechnete Texturentwicklung eines IF-Stahls fiir verschiedene Walzgrade zwi-
schen 60% und 95%.
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a) b)
60 10
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Bild 5.3.4: Faser-Darstellung der Texturentwicklung eines IF-Stahls bei Verwendung des
Taylor-FC Modells. a) o-Faser und b) y-Faser.
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VPSC-Modell ohne Korn-Kom-Wechselwirkung

Mit dem VPSC-Modell ohne Korn-Korn-Wechselwirkung wird die Walztextur fiir verschie-
dene Walzgrade zwischen 5% und 95% unter der Annahme einer idealisierten Walzver-
formung berechnet. Die Dehnung in Walzrichtung betragt bei jedem Umforminkrement
107 bei einer Dehnrate von 10 s™'. Die Ergebnisse der Rechnungen sind in Bild 5.3.5 und
Bild 5.3.6 als OVF dargestellt. Bild 5.3.7 zeigt die Entwicklung der o- und y-Faser.
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Bild 5 3.5: Mit dem VPSC-Modell unter der Annahme einer idealisierten Walzverformung
gerechnete Texturentwicklung eines IF-Stahls fiir verschiedene Walzgrade zwischen 5%
und 50%.
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Bild 5.3.6: Mit dem VPSC-Modell unter der Annahme einer idealisierten Walzverformung ge-

rechnete Texturentwicklung eines IF-Stahls fiir verschiedene Walzgrade zwischen 60% und
95%.
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Bild 5.3.7: Faser-Darstellung der Texturentwicklung eines IF-Stahls bei Verwendung des

VPSC-Modells ohne Korn-Korn Wechselwirkung. a) c-Faser und b) yFaser.

Mit dem VPSC-Modell erhalt man bei 95% Walzgrad einen Maximalwert der OVF von
107, der damit hoher liegt als bei Verwendung des Taylor-FC Modells. In der Darstellung
der o- und die y-Fasern erkennt man, daR die Belegung der Ubergangslage groRer ist, als
die der inversen Messinglage, was einen weiteren Unterschied zum Taylor-Modell dar-

stellt.
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VPSC-Modell mit Korn-Kom-Wechselwirkung

Mit dem VPSC-Modell mit Korn-Korn-Wechselwirkung wird die Walztextur fur Walzgrade
zwischen 5% und 95% unter der Annahme einer idealisierten Walzverformung berechnet,
wobei in jedem Recheninkrement jedem Korn ein neuer Nachbar zugeordnet wird. Die
Dehnung in Walzrichtung betrégt bei jedem Umforminkrement 107 bei einer Dehnrate von
10 s™". Die Ergebnisse der Rechnungen sind in Bild 5.3.8 und Bild 5.3.9 als OVF darge-
stellt. Bild 5.3.10 zeigt die zugehdrigen a- und die y-Fasern.
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Bild 5.3.8: Mit dem VPSC-Modell gerechnete Texturentwicklung eines IF-Stahls fiir ver-
schiedene Walzgrade zwischen 5% und 50%. Es wurde mit einem Nachbar pro Korn

gerechnet.
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Bild 5.3.9: Mit dem Vq.;DSC-ModeIl gerechnete Texturentwicklung eines IF-Stahls ver-

schiedene Walzgrade zwischen 60% und 95%. Es wurde mit einem Nachbar pro Korn

gerechnet.

Die Verwendung der Korn-Korn Wechselwirkung im VPSC-Modell verlangsamt die Tex-
turentwicklung signifikant. So betragt der Maximalwert der OVF nach einem Walzgrad von
95% lediglich 17,6, was eine GroRenordnung ist, die im Taylor- und im VPSC-Modell ohne
Korn-Korn Wechselwirkung schon bei einem Walzgrad von 50% erreicht wird. In den Dar-
stellungen der o- und die y-Fasern erkennt man eine etwa gleichstarke Belegung der in-

versen Messing- und der Ubergangslage.
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Bild 5.3.10: Faser-Darstellung der Texturentwicklung eines IF-Stahls bei Verwendung
des VPSC-Modells mit Korn-Korn Wechselwirkung (ein Nachbar pro Korn). a) o-Faser
und b) yFaser.

Einkristallplastizitats-FEM

Mit der Methode der Einkristallplastizitats-FEM wird die Walztextur fiir verschiedene Walz-
grade zwischen 5% und 95% unter der Annahme einer idealen Walzverformung berech-
net. Hierzu wird auf ein Aggregat von 1000 Elementen mit je einer individuellen Orientie-
rung ein ebener Dehnungszustand aufgebracht. Zur Beschreibung des Materialverhaltens
wird eine vorhandene Einkristall-Materialroutine von Huang und Rice fur ABAQUS / Expli-
cit® umgeschrieben und mit dem Voce-Verfestigungsgesetz ergédnzt. Die fiir die Einkri-
stallplastizitats-FEM bendtigten elastischen Einkristallkonstanten sind der Literatur ent-
nommen [Oliver 2004] und sind in Tabelle 5.3.2 aufgefihrt. Wahrend der Verformung
werden flr das Elementaggregat symmetrische Randbedingungen angenommen. Die
Ergebnisse der Rechnungen sind in Bild 5.3.11 und Bild 5.3.12 als OVF dargestellt. Bild
5.3.13 zeigt die Entwicklung der o- und y-Faser.

C11 [GPa] C12 [GPa] Cu [GPa]

237 141 116

Tabelle 5.3.2: Elastische Einkristallkonstanten eines ferritischen Stahls [Oliver 2004].
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Bild 5.3.11: Mit der Moéthode der inkristallplastizitéq;‘s-FEM berechnete WalztextJrent-

wicklung eines IF-Stahls fiir verschiedene Walzgrade zwischen 5% und 50%.

Die Textur entwickelt sich kontinuierlich mit zunehmender Walzverformung, wobei die
OVF nach einem Walzgrad von 95% einen Maximalwert von ungefahr 37 aufweist. In den
Darstellungen der a- und y-Fasern erkennt man eine Belegung sowohl der inversen Mes-
sing- als auch der Ubergangslage, wobei letztere sich erst ab einem Walzgrad von 90%

deutlich zu entwickeln beginnt.
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Bild 5.3.12: Mit der Methode der Einkristallplastizitéiq;‘s-FEM berechnete Walztexturent-

wicklung eines IF-Stahls fiir verschiedene Walzgrade zwischen 50% und 95%.
a) b)
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Bild 5.3.13: Faser-Darstellung der Texturentwicklung eines IF-Stahls bei Verwendung
der Kristallplastizitdts FEM. a) o-Faser und b) y-Faser.
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5.3 Simulation des Kaltwalzens eines IF-Stahls

5.3.2 Simulation im Postprocessing einer FE-Simulation

In diesem Abschnitt werden das Taylor-FC und das VPSC-Modell im Postprocessing ei-
ner FE-Rechnung angewendet. Um eine maoglichst gute Vergleichbarkeit mit den Ergeb-
nissen der im folgenden Abschnitt vorgestellten vollgekoppelten Textur-FE Rechnungen
zu erhalten, wird zur Ermittlung der in den FE-Rechnungen verwendeten Flie3kurven in
gleicher Weise wie in Abschnitt 5.2.2 verfahren. Da keine experimentellen FlieRkurven fur
den Werkstoff vorliegen, werden mit Hilfe des Parametersatzes aus der Literatur [Peeters
2002] und dem VPSC-Modell die in Bild 5.3.14 Teil a dargestellten FlieRkurven unter Ver-
wendung einer aus 1000 zuféllig orientierten Einzelorientierungen bestehenden Aus-
gangstextur berechnet. Die unterschiedlichen FlieRkurven fur Zug- oder Druckbelastung
sind ein Resultat der sich unterschiedlich entwickelnden Textur und der damit verbunde-
nen unterschiedlichen Aktivitdt der einzelnen Gleitsysteme. Der Beitrag der einzelnen
Gleitsystemfamilien zur Verformung ist in Bild 5.3.14 Teil b fir eine Zug- und in Teil c fur
eine Druckverformung dargestellt. In der FE-Simulation wird die Verfestigungskurve fir
Zugbelastung verwendet, wobei die elastischen Eigenschaften des Polykristalls als isotrop
mit einem E-Modul von E = 208,0 GPa und einer Querkontraktionszahl u= 0,28

[Demtréder 1994] angenommen werden.

Das in diesem Abschnitt benutzte FE-Modell ist mit dem in Abschnitt 5.2.2 verwendeten
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Bild 5.3.14: a) Mit Hilfe des VPSC-Modells berechnete wahre Spannungs-Dehnungskurve
fur die einen IF-Stahl unter Verwendung der in Tabelle 5.3.1 aufgefiihrten Parameter. Der
Unterschied zwischen Zug und Druckverformung ist durch die Ausbildung unterschiedli-
cher Texturen und damit verbunden unterschiedlicher Aktivitdt der einzelnen Verfor-
mungsmoden wéhrend der Umformung zu erkldren. Die Aktivitét der einzelnen Verfor-
mungsmoden wéahrend des Umformprozesses ist in Teil b fiir Zug- und in Teil ¢ fiir Druck-

belastung dargestellt.
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5 Simulationsergebnisse

Taylor-FC Modell

Mit dem Taylor-FC Modell wird die Walztextur fur die in Tabelle 5.2.3 angegebenen Ele-
mente berechnet. Der Vergleichsumformgrad betragt hierbei bei jedem Umforminkrement
107. Bild 5.3.15 zeigt die OVFs der in Tabelle 5.2.3 angegebenen Elemente. AuRerdem
sind die o-Faser und die y-Faser in Bild 5.3.16 dargestellt.
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Bild 5.3.15: Mit dem Taylor-FC Modell berechnete Texturen eines IF-Stahls im Postpro-

cessing einer FE-Rechnung fiir verschiedene Elemente Uiber die Blechdicke.
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Bild 5.3.16: Faser-Darstellung der mit dem Taylor-FC Modell im Postprocessing berech-
neten Texturen eines IF-Stahls fiir verschiedene Elemente (iber die Blechdicke. a) o-

Faser und b) yFaser.
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VPSC-Modell ohne Korn-Kom-Wechselwirkung

Mit dem VPSC-Modell wird die Walztextur flr verschiedene Elemente Uber die Blechdicke

berechnet. Der Vergleichsumformgrad betriagt bei jedem Umforminkrement 1073, Bild

5.3.17 zeigt die resultierenden OVFs. AuRerdem sind die a-Faser und die y-Faser in Bild
5.3.18 dargestellit.
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Bild 5.3.18: Faser-Darstellung der mit dem VPSC-Modell im Postprocessing berechneten

Texturen eines IF-Stahls fiir verschiedene Elemente liber die Blechdicke. a) o-Faser und

b) »Faser.

Sowohl bei der Verwendung des Taylor-FC als auch bei der des VPSC-Modells liegt nur

bei den blechmittennahen Elementen eine deutliche Belegung der inversen Messing- und

der Ubergangslage vor. Bei diesen (berwiegt bei Verwendung des Taylor-Modells die

inverse Messinglage, wahrend bei der Verwendung des VPSC-Modells die Ubergangsla-

ge starker ausgepragt ist.
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5.3.3 Vollgekoppelte Textur-FE-Rechnung

In diesem Abschnitt werden die Ergebnisse vollgekoppelter Textur-FE Walzsimulationen
vorgestellt. Als Texturmodell dient bei allen Rechnungen das VPSC-Modell, welches mit
der in Abschnitt 4.3 vorgestellten Methode mit dem FE-Code gekoppelt ist. Da das Verfes-
tigungsverhalten des IF-Stahls mit dem in Abschnitt 3.4.2 beschriebenen versetzungsba-
sierten Verfestigungsmodell beschrieben wird, besteht die Mdglichkeit, den Einflu} des
Bauschingereffekts auf die Texturentwicklung zu untersuchen. Deshalb werden vier an-
sonsten identische Rechnungen mit verschiedenen Werten des Parameters R, durchge-
fuhrt, der im Verfestigungsmodell die Grofle des Bauschingereffekts bestimmt. Um die
Auswirkung des Parameters R, auf den Bauschingereffekt zu illustrieren, sind die in Bild
5.3.19 dargestellten zyklischen Spannungs-Dehnungskurven aus einer grauen Ausgangs-
textur fur einachsige Zug-Druckbelastung mit den gleichen Werten fir R, berechnet wor-
den, wie sie in diesem Abschnitt auch zur Simulation des Walzens verwendet werden.
Man erkennt, dall der Parameter R, praktisch keinen EinfluR auf die Verfestigung des
Werkstoffs wahrend einer einachsigen Zugbelastung hat, aber bei einer Lastumkehr fir

die Starke des Bauschingereffekts mafigeblich ist.

Bild 5.3.20 zeigt fir die in Tabelle 5.2.3 angegeben Elemente die resultierenden OVFs flr
eine Simulation mit R, = 0, d.h. ohne Bauschingereffekt. Die zugehdrigen o- und y-Fasern
finden sich in Bild 5.3.21. Analog hierzu sind die Ergebnisse fir R, = 10 (starker Bau-
schingereffekt) in Bild 5.3.22 und Bild 5.3.23 dargestellt.

Vergleicht man die Ergebnisse der vollgekoppelten Rechnungen untereinander, so fallt
auf, dal} diese sich nur minimal unterscheiden. Dies gilt auch flr die oberflachennahen
Elemente, die einen relativ hohen Anteil an Wechselplastizitat unter Scherung im Walz-
spalt erfahren. Der Bauschingereffekt spielt also fur die Texturentwicklung beim Walzen
keine wesentliche Rolle, weshalb auf eine Darstellung der Ergebnisse der ebenfalls im
Rahmen dieser Arbeit durchgefilhrten Rechnungen fiir R,=10® und R,=5*107 verzichtet

wird.

Vergleicht man die mit einer vollgekoppelten Textur-FE-Simulation berechneten Texturen
mit denen, die mit dem VPSC-Modell im Postprocessing berechnet wurden (Bild 5.3.17
bzw. Bild 5.3.18), so erkennt man deutliche Unterschiede. Beispielsweise sind die OVF-
Maxima fir die Elemente 11111 und 11112 hdher bei der vollgekoppelten Rechnung als

bei der Rechnung im Postprocessing. Fir die oberflachennahen Elemente ist die Hohe
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der OVF-Maxima zwar ungefahr vergleichbar, jedoch ist die Belegung der OVF entlang

der o~ und y-Faser starker.
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Bild 5.3.19: Mit Hilfe des VPSC-Modells aus einer grauen Ausgangstextur berechnete
Spannungs-Dehnungskurven fiir einachsige Zug-Druckbelastung bei verschiedenen Wer-

ten des Parameters R..
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Bild 5.3.20: Mit einer vollgekoppelten FE-VPSC-Modell Simulation
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Bild 5.3.21: Faser-Darstellung der mit einer vollgekoppelten FE-VPSC-Modell Simulation

flir R, = 0 (kein Bauschingereffekt) berechneten Texturen eines IF-Stahls fiir verschiede-

ne Elemente (iber die Blechdicke. a) a-Fasern und b) -Fasem.
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dl_11107 ol_11108 ol_11109
- Levels Lovels , Levels
- 200 200 200
180 180 180
. 160 160 160
: ~ Q- 120 120 - 120
100 100 100
80 80 80
70 70 70
60 60 60
50 50 50
40 40 40
30 30 30
20 20 20
10 10 10
Max=6.407 N Max=5 871 Max=6.763
Min=0.000 Min=0.000 Min=0.000
2004/08/28 2004/08/28 2004/08/28
T w0 h T w0 h T w0 h
40090 40090 40090
A'=10.00 A'=10.00 A'=10.00

% % %

n - - o (| (3
dl_11110 11111 11112
Levels Levels Levels

200 200 200
180 " 4 180 . 180
0 60
i « i < i
120 120 - 120
100 100 - 100
80 - 80 80
70 70 70
60 60 60
50 ) 50 50
10 4.0 4.0
30 30 30
20 20 20
10 10 10
Max=8.240 Max=12.561 N Max=14.337
Min=0.000 m Min=0.000 & -‘yb Min=0.000
2004/08/28 ") 2004/08/28 =S () 2004/08/28
T w0 h T w0 h T w0 h
40090 40090 40090
o000 o000 o000
% % %

BI/d 5. 3 22: Mit einer vollgekoppelten FE-VPSC- Modell Simulation fiir R, = 10 (groBer

Bauschingereffekt) berechnete Texturen eines IF-Stahls fiir verschiedene Elemente liber

die Blechdicke.
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Bild 5.3.23: Faser-Darstellung der mit einer vollgekoppelten FE-VPSC-Modell Simulation
fiir R, = 10° (groBer Bauschingereffekt) berechneten Texturen eines IF-Stahls fiir ver-

schiedene Elemente (iber die Blechdicke. a) o-Fasern und b) y~Fasem.
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5.3.4 Zusammenfassung und Diskussion der Ergebnisse

In diesem Abschnitt ist die Texturentwicklung beim Kaltwalzen eines IF-Stahls simuliert
worden. Die Simulation unter der Annahme einer idealen Walzverformung ermdglicht im

Hinblick auf die verwendeten Modelle die folgenden Schlisse:

e Das Taylor-FC Modell sagt eine starkere Belegung der inversen Messing- als der

Ubergangslage voraus.

e Bei Verwendung des VPSC-Modells erfolgt die Entwicklung der Textur etwas
schneller als beim Taylor-FC Modell. Im Gegensatz zu diesem sagt es eine starke

Belegung der Ubergangs- und nicht der inversen Messinglage voraus.

e Die Einfuhrung von Korn-Korn Wechselwirkungen im VPSC-Modell fihrt zu einer
starken Verzogerung der Texturentwicklung im Vergleich zum Taylor und dem
VPSC-Modell ohne Korn-Korn Wechselwirkung.

e Die Methode der Einkristallplastizitats-FEM liefert bei geringen Walzgraden eine
deutliche Belegung der inversen Messinglage, die sich bei héheren Walzverfor-

mungen zur Ubergangslage hin verbreitert.

Vergleicht man die drei angewendeten Methoden zur Simulation von Walztexturen, so

sind die folgenden Schlisse mdglich:

e Die Annahme einer idealisierten Walzverformung ist eine Vereinfachung, die am

besten auf die Umformbedingungen in der Walzgutmitte zutrifft.

e Die Simulationen der Texturentwicklung im Postprocessing und die vollgekoppel-
ten Textur-FE Simulationen liefern einen deutlichen Texturgradienten Uber die
Blechdicke. Die Ergebnisse der Rechnungen im Postprocessing unterscheiden

sich erheblich von denen der vollgekoppelten Rechnungen.

Die vollgekoppelten Textur-FE Simulationen haben gezeigt, dal® der Bauschingereffekt

keinen signifikanten Einflul auf die Texturentwicklung beim Kaltwalzen besitzt.

Vergleicht man die Ergebnisse dieses Abschnitts mit denen von Raabe experimentell er-
mittelten Texturen, so ist zu erkennen, daf} das Taylor-FC Modell und die Einkristallplasti-
zitats-FEM die Lage des Maximums der a-Faser (®=40°) richtig voraussagen. Das VPSC-
Modell hingegen sagt das Maximum der o-Faser um 10° zur Ubergangslage hin verscho-
ben voraus (®=50°). Vergleicht man die Héhe des Maximums der o-Faser mit den expe-

rimentell ermittelten Werten, so zeigt sich, da® die Einkristallplastizitats-FEM hierfur die
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besten Ergebnisse liefert. So betragt beispielsweise der Wert des Maximums bei einem
Walzgrad von 70% im Experiment ca. 9,0 und in der Simulation ungeféhr 10,0. Die Bele-
gung der y-Faser wird in der Einkristallplastizitadts-FEM etwas zu niedrig vorhergesagt (Bei
einem Walzgrad von 70% liegt der experimentelle Wert zwischen 6,0 und 7,0, der der
Simulation zwischen 4,0 und 5,0.), wobei die Simulation auch den im Experiment beo-
bachteten Abfall der y-Faser ab einem Walzgrad von 90% vorhersagt. Diesen Abfall der -
Faser zeigt von den ubrigen verwendeten Modellen sonst nur noch das VPSC-Modell
voraus. Ein leichter Abfall wird hier jedoch schon bei relativ niedrigen Walzgraden (30%)
vorhergesagt, da das VPSC-Modell das Maximum der a-Faser zu dicht an der Uber-

gangslage vorhersagt.

Betrachtet man die Ergebnisse der vollgekoppelten Textur-FE-Simulationen, so erkennt
man, dal} diese Rechnungen die Lage des Maximums der a-Faser in der Walzgutmitte
wie experimentell beobachtet bei ®=40° vorhersagen. In den Experimenten kann auler-
dem beobachtet werden, dall sich das Maximum der a-Faser an der Oberflache des
Walzguts nach ®=50° hin verschiebt. Dieser Effekt ist auch in den Simulationen zu beo-
bachten. Diese Ubereinstimmung zwischen der Simulation und dem Experiment (iber-
rascht etwas, da in den vollgekoppelten Simulationen das VPSC-Modell verwendet wird,
welches sowohl in den Rechnungen im Postprocessing, als auch unter der Annahme ei-
nes ebenen Dehnungszustands eine falsche Lage des Maximums der o-Faser vorher-

sagt.

Alle in diesem Abschnitt verwendeten Modelle sagen im Vergleich zu den experimentellen

Beobachtungen eine zu schwache Belegung der 45°-BN-gedrehte-Wrfellage voraus.

Zusammenfassend 1alt sich sagen, dal3 unter der Annahme eines ebenen Dehnungszu-
stands die Einkristallplastizitats-FEM die besten Ergebnisse liefert. Die Ergebnisse der
Simulationen liegen deutlich ndher an den experimentellen Beobachtungen, als dies flr
Aluminium der Fall ist. Eine Ursache hierflr kdnnte sein, daf3 in den Simulationen fir den
IF-Stahl drei Gleitsystemfamilien mit jeweils unterschiedlichem Verfestigungsverhalten
berlcksichtigt sind. Dieses Verfestigungsverhalten ist durch die Verwendung des verset-
zungsdichtenbasierten Ansatzes deutlich genauer modelliert, als es mit einem Voce-
Ansatz mdglich waére. In der Einkristallplastizitdts-FEM kénnen die Wechselwirkungen der
einzelnen Koérner miteinander und dadurch die Festigkeitseigenschaften der jeweiligen
Gleitsystem gut bertcksichtigt werden, was eine Erklarung dafir sein kdénnte, dal} diese

Methode in diesem Abschnitt die besten Ergebnisse liefert.
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5 Simulationsergebnisse

Die vollgekoppelten Textur-FE-Simulationen scheinen den Einflu® der Lage im Walzgut
auf die Texturentwicklung zumindest qualitativ beschreiben zu kénnen. Um dies zu prifen
und quantitative Aussagen Uber die Qualitat der vollgekoppelten Textur-FE-Simulationen
machen zu kdnnen, ware eine Reihe von Versuchen notwendig, bei denen man die Walz-
parameter systematisch verandern und mit den entsprechenden Simulationsergebnissen

vergleichen mufte.
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5.4 Kaltwalzen der Magnesiumlegierung AZ31

Im Folgenden wird die Texturentwicklung wahrend des Kaltwalzens der Magnesiumlegie-
rung AZ31 untersucht. Zunachst wird unter der Annahme einer idealen Walzverformung
die Texturentwicklung mit dem VPSC-Modell simuliert. Hiernach wird das VPSC-Modell
im Postprocessing einer FE-Walzsimulation angewendet. Um den Einfluf3 der sich mit der
Textur entwickelnden Anisotropie auf die Texturentwicklung selbst zu untersuchen, wird
anschlief3end eine vollgekoppelten Textur-FE Simulation durchgefihrt. Aufgrund der hcp-
Kristallstruktur des Werkstoffs ist eine Verwendung des Taylor-FC Modells nicht sinnvoll.
Auerdem wird auf eine Anwendung der Einkristallplastizitadts-FEM verzichtet, da dies den
Einbau der Zwillingsbildung in die EinkristalFUMAT erfordern wirde, was einen erhebli-

chen Aufwand darstellen wirde.

Die Verformung erfolgt in allen Rechnungen durch kristallographische Gleitung auf den

basalen Ebenen und den Pyramidalebenen zweiter Ordnung sowie durch Zwillingsbildung
auf dem System {0112} <011 1>. Die Verfestigung des Materials wird bei allen Rech-

nungen mit dem in Abschnitt 3.4.1 eingefiihrten Voce-Ansatz beschrieben. Die notwendi-
gen Materialdaten hierfur sind der Literatur entnommen [Agnew 2001] und in Tabelle 5.4.1
wiedergegeben. Die Elemente der Verfestigungsmatrix h*s werden alle auf den Wert eins
gesetzt. AuRer wenn es sich bei s’ um eine Zwillingsmode handelt; dann erhlt h** den
Wert 1,4.

Als Ausgangstextur dient bei allen Rechnungen —falls nicht anders erwahnt- ein Datensatz

von 1000 regellosen Einzelorientierungen.

Da im Rahmen dieser Arbeit keine Kaltwalztexturen von AZ31 experimentell bestimmt
wurden, werden zum Vergleich der in diesem Abschnitt abgeleiteten Simulationsergebnis-
se experimentelle Daten aus der Literatur verwendet. Styczynski et al. haben Proben der
Magnesiumlegierung AZ31 bis zu einer Dickenabnahme von 40% kaltgewalzt und an-
schlieBend die Textur in der Mitte des Walzguts bestimmt [Styczynski 2004]. Als Proben-
material wurde hierbei einerseits ein warmgewalztes kommerzielles AZ31-Blech mit einer
starken basalen Ausgangstextur und andererseits eine druckgegossene Probe mit einer
nahezu regellosen Ausgangstextur verwendet. Die Kaltwalztexturen sind nach einer Di-
ckenabnahme von 40% in Bild 5.4.1 fur die basale Ausgangstextur und in Bild 5.4.2 fir
die regellose Ausgangstextur dargestellt. Im Fall der basalen Ausgangstextur ist zu er-
kennen, das sich die Maxima der OVF im Bereich ¢1=90°, ®=15° und 0°<¢,<60° bilden
und flr Werte von ®>40° praktisch keine Belegung der OVF mehr vorhanden ist. Die Pro-
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be mit der regellosen Ausgangstextur zeigt ebenfalls keine signifikante Belegung der OVF

fur ®>40°. Allerdings handelte es sich bei dieser Probe um ein Material mit einer Aus-

gangskorngrofie von ungefahr 350 um, wodurch bei den réntgenographischen Texturen-

messungen nur eine schlechte MeRstatistik erreicht werden konnte.

Verfestigungsparameter % [MPa] 7 [MPa] &6 [MPa] 6, [MPa]
Verformungsmode

Basal 30 30 300 0
Pyramidal zweiter Ordnung 90 80 800 0
{0112} <011 1 >-Zwilling 15 0 30 30

Tabelle 5.4.1: In den Simulationen des Kaltwalzens der Legierung AZ31 verwendete Pa-

rameter des Voce-Gesetzes. Aus [Agnew 2001].
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Levels: 1.0 1.5 2.0 3.0 5.0 7.0 9.0 11.0

maximum: 11.04
Bild 5.4.1: OVF eines kaltgewalzten AZ31 Blechs nach einer Dickenreduzierung von

40%. Die drei Winkel des Eulerraums sind in einem Polarkoordinatensystem dargestellt.
Als Walzgut diente ein kommerzielles AZ31 Blech mit einer ausgepragten Basaltextur.
[Aus Styczynski 2004].

Levels: 1.0 1.5 20 3.0 50 7.0

maximum: 8.06
Bild 5.4.2: OVF eines kaltgewalzten AZ31 Blechs nach einer Dickenreduzierung von

40%. Die drei Winkel des Eulerraums sind in einem Polarkoordinatensystem dargestellt.
Eine druckgegossene Probe mit nahezu regelloser Ausgangstextur diente als Walzgut.
[Aus Styczynski 2004].
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5.4.1 Idealisierte Walzverformung

VPSC-Modell ohne Korn-Kom-Wechselwirkung

Mit Hilfe des VPSC-Modells ohne Korn-Korn-Wechselwirkung wird die Endtextur fir un-
terschiedliche Walzgrade zwischen 5% und 80% berechnet. Die Dehnung in Walzrichtung
betragt bei jedem Umforminkrement 107 bei einer Dehnrate von 10 s™". Fiir die Simulation
der Zwillingsbildung werden zwei Varianten des PTR-Modells untersucht. In einer Varian-
te kann sich jede Orientierung nur einmal durch Zwillingsbildung umorientieren, wahrend
es in der anderen Variante hierfir keine Beschrankung gibt. Die Ergebnisse fir die erste
Variante sind in Bild 5.4.3, die der zweiten in Bild 5.4.4 als OVF in der Eulerraumdarstel-

lung nach Bunge in Form von ¢,-Schnitte im Abstand von 10° dargestellit.
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Levels
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|
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Bild 5.4.3: Mit dem VPSC-Modell unter der Annahme idealer Walzverformung gerechl;ie-
te Texturentwicklung der Magnesiumlegierung AZ31 fiir Walzgrade zwischen 5% und

80%. Jedes Korn konnte nur einmal durch Zwillingsbildung seine Orientierung &ndern.
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Bild 5.4.4: Mit dem VPSC-Modell unter der Annahme idealer Walzverformung gerechne-
te Texturentwicklung der Magnesiumlegierung AZ31 fiir Walzgrade zwischen 5% und

80%. Jedes Korn konnte mehrmals durch Zwillingsbildung seine Orientierung &ndemn.

Man sieht, daf sich die Textur sehr rasch entwickelt und die OVF bei einem Walzgrad von
80% ein Maximum von ungefahr 85 im Bereich ¢4=80°, ®=20°, ¢,=50° erreicht.

Weiter ist zu erkennen, dal} der Unterschied zwischen den Texturen in Bild 5.4.3 und Bild
5.4.4 minimal ist. Aus diesem Grund werden im Folgenden alle Texturen fiir Magnesium
nur in der Variante gerechnet, bei der jede Orientierung beliebig oft ihre Orientierung
durch Zwillingsbildung andern kann. Um zu verdeutlichen, welchen geringen EinfluR® die
jeweilige Variante des PTR Modells auf die Texturentwicklung hat, zeigt Bild 5.4.5 fur die
in Bild 5.4.3 und Bild 5.4.4 dargestellten Texturen den Verlauf der OVF entlang einer Fa-
ser (0°<¢$1<90°,0=20°,0,=40°).
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a) b)
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Bild 5.4.5: Darstellung der mit dem VPSC-Modell fiir verschiedene Walzgrade berechne-
ten Textur entlang der Faser 0°<¢:<90°,@=20°,¢,=40° fiir zwei Varianten des PTR Mo-

dells: Umorientierung durch Zwillingsbildung ist a) nur einmal und b) beliebig oft méglich.

5.4.2 Simulation im Postprocessing einer FE-Walzsimulation

Mit Hilfe eines Parametersatzes aus der Literatur und dem VPSC-Modell werden fur die
Magnesiumlegierung AZ31 die in Bild 5.4.6 dargestellten FlieBkurven aus 1000 zufallig
orientierten Einzelorientierungen berechnet. Die unterschiedlichen FlieR3kurven fir Zug-
oder Druckbelastung sind ein Resultat der sich unterschiedlich entwickelnden Textur, wo-
bei die Unterschiede zwischen Zug- und Druckkurve sehr viel grof3er sind als bei Alumini-
um (Bild 5.2.17). Die Ursache fir dieses Materialverhalten liegt wie bei Aluminium und IF-
Stahl in der sich unterschiedlich entwickelnden Textur wahrend des jeweiligen Verfor-
mungsprozesses. Hinzu kommt, dal® bei AZ31 die kritischen Schubspannungen der ein-
zelnen Verformungsmoden grofRe Unterschiede aufweisen und im Laufe der Verformung
je nach Beanspruchungsmodus unterschiedliche Beitrage zur Verformung liefern. Dieser
Sachverhalt ist in den Teilen b und c von Bild 5.4.6 dargestellt. In beiden Fallen tragen
anfangs nur Gleitung auf den Basalebenen sowie Zwillingsbildung zur Verformung bei.
Durch Zwillingsbildung wird jedoch nur zu Beginn der Verformung ein grofRer Anteil an
Verformung realisiert, da die Scherung auf einem Zwillingssystem nur in einer Richtung
ablaufen kann und sich mit fortschreitender Verformung immer mehr Kémer so umorien-
tiert haben, dal} die Zwillingsbildung keinen Beitrag zur Verformung mehr leisten kann.
Unter Zugbeanspruchung nimmt dann aber der Anteil der Gleitung auf den Pyramidalebe-

nen rascher zu als bei Druckbeanspruchung.
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Bild 5.4.6: Mit Hilfe des VPSC-Modells berechnete Spannungs-Dehnungskurve fiir die
Magnesiumlegierung AZ31 (Teil a). Der Unterschied zwischen Zug und Druckverformung
ist durch die Ausbildung unterschiedlicher Texturen und damit verbunden unterschiedli-
cher Aktivitdt der einzelnen Verformungsmoden wéhrend der Umformung zu erkléren.
Die Aktivitdt der einzelnen Verformungsmoden wéhrend des Umformprozesses ist in Teil
b fiir Zug- und in Teil c fiir Druckbelastung dargestellt. Im Verlauf der Verformung orien-
tieren sich immer mehr Kérner so um, dal3 die Zwillingsbildung keinen Beitrag zur Ver-
formung mehr leisten kann, weshalb ihr Beitrag zur Verformung des Polykristalls mit stei-

gender Verformung abnimmt.

Mit den in Bild 5.4.6 dargestellten Spannungs-Dehnungskurven wird jeweils eine FE-
Walzsimulation mit dem Mises FlieRkriterium durchgefihrt. Das FE-Modell selbst ist hier-

bei identischen dem in Abschnitt 5.2.2 vorgestellten.

AnschlieRend wird mit dem VPSC-Modell die Texturentwicklung fir die in Tabelle 5.2.3
aufgefihrten Elemente berechnet, wobei der Vergleichsumformgrad in jedem Umformin-
krement 107 betragt. Die Ergebnisse fiir die FE-Rechnung mit der Spannungs-
Dehnungskurve fir Druck sind in Bild 5.4.7, die entsprechenden Ergebnisse der Rech-
nung mit der Zugkurve in Bild 5.4.8 als OVF dargestellt. Bild 5.4.9 zeigt diese Texturen
entlang der Faser 0°<¢4<90°,0=20°,0,=40°.
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Bild 5.4.7: Mit dem VPSC-Modell berechnete Texturen der Magnesiumlegierung AZ31
flir verschiedene Elemente (iber die Blechdicke. Die Berechnung erfolgt im Postproces-
sing einer FE-Walzsimulation, bei der die Verfestigung des Materials mit der in Bild 5.4.6
dargestellten Spannungs-Dehnungskurve fiir Druckbelastung beschrieben wird.
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Elemet 1110
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Bild 5.4.8: Mit dem VPSC-Modell berechnete Texturen der Magnesiumlegierung AZ31

flir verschiedene Elemente (iber die Blechdicke. Die Berechnung erfolgt im Postproces-

Max-25.484
1in=0.000

sing einer FE-Walzsimulation, bei der die Verfestigung des Materials mit der in Bild 5.4.6

dargestellten Spannungs-Dehnungskurve fiir Zugbelastung beschrieben wird.

Beide Rechnungen zeigen einen Texturgradienten Uber die Blechdicke, wobei in allen
Elementen die OVF in denselben Bereichen eine Belegung aufweist und sich nur die In-
tensitaten innerhalb dieser Bereiche unterscheiden. Die Maximalwerte der OVF sind in

beiden Rechnungen fur alle Elemente ungefahr gleich.

Vergleicht man die Ergebnisse der beiden Rechnungen miteinander, so sind nur kleine
Unterschiede zu erkennen. Dieses Ergebnis Uberrascht etwas, da sich die verwendeten

Verfestigungskurven deutlich unterscheiden.

Man konnte hieraus schlielen, dal demnach auch die sich mit der Textur andernden pla-
stischen Eigenschaften nur einen geringen Einflu auf die Texturentwicklung besitzen.
Um dies zu prufen, wird im folgenden Abschnitt eine vollgekoppelte Textur-FE Walzsimu-

lation durchgeflihrt, deren Ergebnisse mit denen aus diesem Abschnitt verglichen werden.
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a) b)
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Bild 5.4.9: Darstellung der mit dem VPSC-Modell im Postprocessing berechneten Textur
entlang der Faser 0°<¢;<90°,®=20°,¢$,=40° fiir verschiedene Elemente (iber die Blechdi-
cke. In der FE-Rechnung wurde in a) die FlieBkurve fiir Druck und in b) die FlieBkurve fiir

Zug verwendet.

142



5.4 Kaltwalzen der Magnesiumlegierung AZ31

5.4.3 Vollgekoppelte Textur-FE-Rechnung

In diesem Abschnitt werden die Ergebnisse einer vollgekoppelten Textur-FE-
Walzsimulation vorgestellt, bei der das VPSC-Modell verwendet wird. Das FE-Modell und
die Stichabnahme sind identisch mit dem in Abschnitt 5.2.2 verwendeten Modell, was eine
gute Vergleichbarkeit zwischen der Textursimulation im Postprocessing und der in diesem
Abschnitt verwendeten Methode ermdglicht. Die Kopplung des VPSC-Modells mit dem
FE-Code erfolgt mit der in Abschnitt 4.3 beschriebenen Methode. Die Ergebnisse sind in
Bild 5.4.10 als OVF dargestellt. Bild 5.4.11 zeigt diese Texturen entlang der Faser
0°<¢$1<90°, ®=20°, ¢,=40°.

Element 11107 Element 11108 Element 11109

TEXTUR0801 TEXTUR0801
Levels Levels

°-

Element 11110

TEXTUR0801 TEXTUR0801 TEXTUR0801
Levels Levels Levels

Bild 5.4.10: Mit einer vollgekoppelten FE-VPSC-Modell Simulation berechnete Texturen

der Magnesiumlegierung AZ31 fiir verschiedene Elemente (iber die Blechdicke.

Die Texturen zeigen bei dieser vollgekoppelten Rechnung einen deutlicheren Gradienten
Uber die Blechdicke als die zuvor vorgestellten OVF, die im Postprocessing berechnet
sind. So liegen die Maxima der OVF der oberflachennahen Elemente in einem Bereich

des Eulerraums, wo die OVF des Elements in der Walzgutmitte nahezu keine Belegung
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5 Simulationsergebnisse

aufweist. AuRerdem unterscheiden sich die Maximalwerte der OVFs der einzelnen Ele-

mente teilweise bis zu einem Faktor zwei.

Vergleicht man diese Ergebnisse mit denen der Rechnungen im Postprocessing, so erge-
ben sich signifikante Unterschiede. Dies betrifft sowohl die der OVF-Maxima als auch de-
ren Lage. So betragt beispielsweise bei Element 11109 die maximale Intensitat der OVF
bei der vollgekoppelten Simulation ca. 42, wahrend sie bei den Rechnung im Postproces-

sing nur ungefahr 24 betragt.

40
—=— 11107
—e— 11108
—a— 11109
30 —v— 11110
—e— 11111
—a— 11112
520 P
= /‘
PR SN <
.
10 <
v g .
0 RS Se ST o

0 10 20 30 40 50 60 70 80 90
¢,(°)
Bild 5.4.11: Darstellung der mit einer vollgekoppelten VPSC-FE Walzsimulation berechne-

ten Textur entlang der Faser 0°<¢;<90°,®@=20°, ,=40° fiir verschiedene Elemente (ber die
Blechdicke.
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5.4 Kaltwalzen der Magnesiumlegierung AZ31

5.4.4 Zusammenfassung und Diskussion der Ergebnisse

In diesem Abschnitt ist die Texturentwicklung beim Kaltwalzen der Magnesiumlegierung
AZ31 simuliert worden. Die Simulation unter der Annahme einer idealen Walzverformung

liefert folgende Ergebnisse:

o Die Textur entwickelt sich sehr rasch, schon bei einem Walzgrad von 5% erreicht

die OVF einen Maximalwert von Uber sechs.

e Ob im PTR Modell eine Orientierungsanderung durch Zwillingsbildung nur einmal
oder beliebig oft erfolgen kann, spielt flr die Simulation der Texturentwicklung

beim Walzen nur eine untergeordnete Rolle.

Vergleicht man die drei angewendeten Methoden zur Simulation von Walztexturen, so

sind die folgenden Schlisse mdglich:

¢ Die Annahme einer idealisierten Walzverformung ist eine Vereinfachung, die am

besten auf die Umformbedingungen in der Walzgutmitte zutrifft.

e Die Simulationen der Texturentwicklung im Postprocessing und die vollgekoppel-
ten Textur-FE Simulationen liefern beide einen Texturgradienten tGber die Blechdi-
cke. Die Ergebnisse der Rechnungen im Postprocessing unterscheiden sich er-

heblich von denen der vollgekoppelten Rechnungen.

Vergleicht man die Ergebnisse mit den experimentellen Untersuchungen [Styczynski
2004], so erkennt man, daf® auch in der Simulation die OVF die meiste Belegung in den
Bereichen fur ®<40° hat. Fir einen Walzgrad von 40%, wie er im Experiment realisiert
wurde, weist die simulierte OVF allerdings auch signifikante Belegungen im Bereich
®>40° auf. Das Maximum der OVF ist in der Simulation ungefahr doppelt so hoch wie der
experimentell bestimmte Wert. Obwohl in der Simulation von einer regelosen Ausgangs-
textur ausgegangen wird, zeigt sich auch hier, daf3 sich die Orientierungen im Polykristall
im Bereich von ®=20° anhaufen, was insbesondere bei héheren Walzgraden gut zu beo-

bachten ist.

Neben den unterschiedlichen Ausgangstexturen konnte eine weitere mogliche Ursache
fur die Abweichungen zwischen Simulation und Experiment darin bestehen, dal die drei
aus der Literatur entnommenen Verformungsmechanismen nicht alle sind, die bei einer so
massiven Kaltverformung, wie sie im Experiment ohne Zwischenglihung realisiert wurde,
zur Verformung beitragen. Eine andere Ursache kdnnten die ebenfalls aus der Literatur

entnommenen Werte fir die Verfestigung dieser Verformungsmoden sein.
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5 Simulationsergebnisse

5.5 Warmwalzen der Legierung AZ31

Die meisten Magnesiumbleche werden durch Warmwalzen hergestellt und somit in einem

Temperaturbereich, in dem dynamische Rekristallisation stattfindet.

Dies bedeutet, daR fur die Simulation des Warmwalzens das VPSC-Modell um ein Rekris-
tallisationstexturmodell erweitert werden muf3. In diesem Abschnitt wird das VPSC-Modell
um den in Abschnitt 3.3.3 dargestellten Ansatz zur Beschreibung der dynamischen Re-
kristallisation ergénzt. Die Beschreibung der Verfestigung erfolgt mit dem in Abschnitt
3.4.1 beschriebenen Voce-Ansatz. Falls nicht anders erwahnt, wird die Ausgangstextur

bei allen Rechnungen durch 1000 zuféllig orientierte Einzelorientierungen reprasentiert.

Zur Bestimmung der Modellparameter wurden am Institut fir Metallformung der TU-
Bergakademie Freiberg Warmstauchversuche bei unterschiedlichen Temperaturen und
einer Dehnrate von 10 s™' durchgefiihrt. Die Ergebnisse dieser Versuche sind in Form von
Spannungs-Dehnungskurven in Bild 5.5.1 a wiedergegeben. Deutlich ist zu erkennen, daf}

das Material ab einer bestimmten kritischen Dehnung zu entfestigen beginnt.

a)
mgstrangpress1
Levels

250 1200

90.0

70.0

—~ 2004 e LTI 50.0
g =" e-® 0000, 4, = g a0
e aaaay e, d00

e a s, %o, Eg

E L) AA, o LS R 200
< 4504 Aaa, o eay " 10.0

o vy, Ahay s oeeees s

& ¥ vyy ey SN 40

v

g VVVVV 3.0

S 100+ VYV Yy vyyy 20

AAAAAA 1.0

g —=—280°C 0.5
0N g 7:7 300°C Max-6.163
—a— 32006 Min=0.000
—v—350°C 2004/08/28

105"
0 T T T T
0,0 s 0,4 0,6 0,8 1,0
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Bild 5.5.1: a) Bei verschiedenen Temperaturen und einer Dehnrate von 10s”’ gemessene
StauchflieBkurven der Magnesiumlegierung AZ31. b) Fiir die Berechnung der FlieRkur-

ven angenommene Ausgangstextur der stranggeprel3ten Stauchproben.
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5.5 Warmwalzen der Legierung AZ31

Die Simulation des Warmwalzens wird fir eine Temperatur von 280°C durchgefiihrt. Die
hierzu bendtigten Parameter des Voce-Verfestigungsgesetzes und des Rekristallisations-
texturmodells werden durch die Anpassung berechneter Stauchkurven an die entspre-
chende experimentell bestimmte Stauchkurve ermittelt. Hierbei werden zwei verschiedene
Kombinationen von Verformungsmechanismen getestet. Die erste Kombination besteht
aus Gleitung auf den Basalebenen und den Pyramidalebenen zweiter Ordnung sowie

Zwillingsbildung auf dem System {0112} <011 1 >. In der zweiten Kombination wird zu-

satzlich Gleitung auf den prismatischen Systemen zugelassen. Da fir die Ausgangstextur
der Stauchproben keine experimentellen Daten vorliegen, wird eine fur den Verformungs-
zustand (stranggepref3t) typische Ausgangstextur angenommen, die in Bild 5.5.1 als OVF
dargestellt ist. Diese wird in den Modellrechnungen des Stauchversuchs durch 1000 Ein-

zelorientierungen reprasentiert.
a) b)

250 250

200+
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o
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o
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Bild 5.5.2: a) Ohne Berticksichtigung prismatischer Gleitung berechnete FlieBkurven mit
und ohne Rekristallisation zusammen mit der bei 280°C gemessenen Stauchkurve. b) Mit
Berticksichtigung prismatischer Gleitung berechnete Flie3kurven mit und ohne Rekristal-

lisation zusammen mit der bei 280°C gemessenen Stauchkurve.

Die Stauchkurven, die mit dem fiir die Warmwalzsimulation verwendeten Parametersatz
berechnet sind, sind zusammen mit der bei 280°C experimentell ermittelten Stauchkurve
in Bild 5.5.2 dargestellt. Die Teile a und b zeigen die berechnete Stauchkurve ohne bzw.
unter Bericksichtigung prismatischer Gleitung. Zusatzlich enthalten beide Teils auch je-
weils die Kurve, die man erhalt, wenn man den Stauchversuch ohne Rekristallisation si-
muliert. Die berechneten Stauchkurven zeigen eine gute Ubereinstimmung mit den expe-

rimentell ermittelten. Ein Vergleich mit den ohne Rekristallisation berechneten Stauchkur-
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5 Simulationsergebnisse

ven bestatigt die Annahme, dal} die Entfestigung des Materials tberwiegend durch die
dynamische Rekristallisation verursacht wird und Umorientierungseffekte hierfir von un-
tergeordneter Bedeutung sind. Die entsprechenden Parameter des Verfestigungs- und
Rekristallisationstexturmodells sind in Tabelle 5.5.1 (keine prismatische Gleitung) bzw. in

Tabelle 5.5.2 (prismatische Gleitung) aufgefuhrt.

Voce Parameter % [MPa] 71 [MPa] 6 [MPa] 6, [MPa]

Verformungsmode

Basal 9. 10 150 0

<ct+a> 45, 40 250 0

Zwilling 14. 0 16.5 16.5

RX Parameter Eit [MPa™] B C D [MPa's™]
2.2e4 1.3 2.5e-3 0.09

Tabelle 5.5.1:Materialparameter zur Beschreibung der in Bild 5.5.2 dargestellten Stauch-

kurve ohne prismatische Gleitung.

Voce Parameter % [MPa] 7 [MPa] 6 [MPa] 6, [MPa]

Verformungsmode

Basal 13 10 150 0

Prismatisch 17 15 150 0

<c+a> 45 50 330 0

Zwilling 18. 0 11 11

RX Parameter Eit [MPa™] B C D [MPa's]
2.35e4 1.3 2.1e-3 0.09

Tabelle 5.5.2: Materialparameter zur Beschreibung der in Bild 5.5.2 dargestellten

Stauchkurve mit prismatischer Gleitung.

Zusatzlich zu den Parametersatzen fir 280°C wird au3erdem noch jeweils ein Parameter-
satz fur die drei anderen in Bild 5.5.1 angegebenen Temperaturen unter Berticksichtigung
prismatischer Gleitung bestimmt. Alle Anpassungen der in diesem Abschnitt verwendeten
Modellparameter werden durch die Methode von »Versuch und Irrtum erzielt, da eine au-
tomatische, numerische Anpassung wegen des iterativen Verfahrens zur Lésung der
Selbstkonsistensbedingung des VPSC-Modells eine aufwendige Software erfordern wur-
de.

Bild 5.5.3 zeigt alle gemessenen Stauchkurven zusammen mit den berechneten. Das Mo-
dell kann das Ver- und Entfestigungsverhalten des Materials Gber den gesamten Tempe-
raturbereich gut beschreiben. Die Modellparameter fiir die Temperaturen 300°C, 320°C

und 350°C sind in Tabelle 5.5.3 aufgelistet. Flir den gesamten Temperaturbereich werden
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5.5 Warmwalzen der Legierung AZ31

die Elemente der Verfestigungsmatrix h** alle auf den Wert eins gesetzt, auRer wenn es

sich bei s’ um eine Zwillingsmode handelt, dann erhalt h* den Wert 1,8.

©
o
=
(@)
[
5
c
= 280°C
@®©
o ‘ e 300°C
%) 50 A 320°C
v 350°C
berechnet
0 T T T T T T T T T T
0,0 0,2 0,4 0,6 0,8 1,0

Dehnung

Bild 5.5.3: Gemessene (Symbole) und berechnete (Linien) StauchflieBkurven der Legie-

rung AZ31 bei unterschiedlichen Temperaturen.

Im folgenden Abschnitt werden die fir 280°C bestimmten Parameter zur Simulation des

Warmwalzens unter der Annahme einer idealisierten Walzverformung verwendet.
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5 Simulationsergebnisse

T=300°C
Voce Parameter % [MPa] 7 [MPa] 6 [MPa] 6, [MPa]
Verformungsmode
Basal 12 9 150 0
Prismatisch 16 14 150 0
<c+a> 41 46 330 0
Zwilling 17. 0 11 11
RX-Parameter Eit [MPa™] B C D [MPa's™]
2.0e4 2.8e-3 1.225 0.075
T=320°C
Voce Parameter % [MPa] 7 [MPa] 6 [MPa] 6, [MPa]
Verformungsmode
Basal 8.5 9 140 0
Prismatisch 13 14 140 0
<cta> 35 45 280 0
Zwilling 15. 0 10 10
RX-Parameter Eit [MPa™] B C D [MPa's™]
1.95e4 3.1e-3 1.225 0.075
T=350°C
Voce Parameter % [MPa] 7 [MPa] 6 [MPa] 6, [MPa]
Verformungsmode
Basal 7 5 100 0
Prismatisch 12 10 110 0
<cta> 30 40 250 0
Zwilling 10. 0 11 11
RX-Parameter Eit [MPa™] B C D [MPa's™]
1.75e4 3.8e-3 1.1 0.09

Tabelle 5.5.3: Materialparameter zur Beschreibung der in Bild 5.5.3 dargestellten Stauch-
kurven bei 300°C, 320°C und 350°C.
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5.5 Warmwalzen der Legierung AZ31

5.5.1 Idealisierte Walzverformung

Zur Prifung, welchen EinfluR die Berlcksichtigung prismatischer Gleitung auf die Textur-
entwicklung hat, wird unter der Annahme einer idealisierten Walzverformung unter Be-
ricksichtigung der Rekristallisation die resultierende Warmwalztextur fur Walzgrade zwi-
schen 5% und 80% ohne und mit Berlicksichtigung der prismatischen Gleitung berechnet.
Hierbei werden jeweils die in Tabelle 5.5.1 und in Tabelle 5.5.2 aufgeflihrten Materialpa-
rameter verwendet. Die Umformung findet bei einer Dehnrate von 10 s statt und die Deh-

nung in Walzrichtung betrégt bei jedem Recheninkrement 107

Bild 5.5.4 zeigt die Ergebnisse der Rechnungen ohne prismatische Gleitsysteme als OVF
in Form von ¢,-Schnitten im Abstand von 10° in der Eulerraumdarstellung nach Bunge. In
Bild 5.5.5 sind analog die Texturen dargestellt, die man mit Bertcksichtigung der prismati-

schen Gleitung erhalt.

Vergleicht man die Ergebnisse der Rechnungen ohne und mit Bertcksichtigung der pris-
matischen Gleitung, so ist auffallig, dal® im letzteren Fall sich die Orientierungen im Euler-
raum sehr schnell in einem Bereich zwischen ®=0° und ®=20° anordnen, wahrend im

anderen Fall die OVF auch eine starke Belegung im Bereich von ®=80° aufweist.
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5% 10%

mgAZ31_05% mgAZ31_10% mgAZ31_20%
Levels — Levels Levels
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300 300 300
200 200 200
100 100 100
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40 40 40
30 9 30 30
20 /9 20 20
10 10 10
05 05 05
Max-5.682 Max-10.993 Max-26.587
Min=0.000 Min-0.000 Min-0.000
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Max-45.905 Max=50.864 Max=95.776
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6,=0-60 14 4= 0-60 0.7 0-60
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mgAZ31_60% mgAZ31_70% o= mgAZ31_80%
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700 70.0 70.0
500 500 500
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Bild 5.5.4: Mit dem VPSC-Modell gerechnete Texturentwicklung der Magnesiumlegie-
rung AZ31 fiir Walzgrade zwischen 5% und 80% unter der Annahme einer idealisierten
Walzverformung und ohne Beriicksichtigung der prismatischen Gleitung.
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5%

mgAZ31_05% mgAZ31_20%
Levels Levels

- ! Max-4.690
Min-0.000
2004/08/17

Max Max-30.663
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Bild 5.5.5: Mit dem VPSC-Modell gerechnete Texturentwicklung der Magnesiumlegie-
rung AZ31 filir Walzgrade zwischen 5% und 80% unter der Annahme einer idealisierten
Walzverformung und mit Berticksichtigung der prismatischen Gleitung.

Betrachtet man die aus der OVF berechneten und — fiir einige ausgewahlte Walzgrade —
in Bild 5.5.6 dargestellten (0002)-Polfiguren, so erkennt man, da® die ohne prismatische
Gleitung berechneten Texturen einen hohen Anteil nicht basaler Texturkomponenten auf-
weisen, wahrend die mit prismatischer Gleitung berechneten Texturen Uberwiegend basal
sind. Auch bei einer anschlielenden Simulation einer statischen Rekristallisation, bei der
im Texturmodell keine Verformung und Nukleation mehr stattfindet, bildet sich bei den
Simulationen ohne prismatische Gleitsysteme keine Basaltextur aus. Bei den Simulatio-
nen mit prismatischer Gleitung bleibt die Basaltextur hingegen erhalten und verstarkt sich.
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5 Simulationsergebnisse

Die Anderung der (0002)-Polfigur wahrend der Simulation einer Warmebehandlung ist in
Bild 5.5.6 am Beispiel eines Walzgrads von 50% dargestellt.

30% 50% 70%
RD RD
- 002 - 002
Levels APF Levels APF Levels
50.0 / \ 50.0 / \ 50.0
32.0 32.0 32.0
16.0 \ 16.0 16.0
8.0 8.0 =9 8.0
. - o) U (@: &3 @:TD !
I:U / I:U / I:U
0.5 0.5 0.5
Min=0.000 Min=0.000 Min=0.000
Max=11.720 / Max=21.251 / Max=25.554
2004/08/27 ~—_ 2004/08/27 ~—_ 2004/08/27
ohne prismatische Gleitung ohne prismatische Gleitung ohne prismatische Gleitung
RD RD
T 002 T 002
Levels Levels Levels
50.0 50.0 50.0
32.0 32.0 32.0
i \ 16.0 m 16.0 _ \ 16.0
Al | 8.0 =) 8.0 @ | 8.0
| & D <€f%;¢> OTD 80 ( < TDH
\ " / 2.0 \ W ‘ 2.0 \ N / 2.0
1.0 1.0 1.0
\\ / 0.5 \\ / 0.5 \\ / 0.5
Min=0.000 Min=0.000 Min=0.000
\\\;/// Max=32.528 ~__ Max=37.194 ~__ Max=66.816
mit prismatischer Gleitung mit prismatischer Gleitung mit prismatischer Gleitung

Bild 5.5.6: Fiir einige ausgewéhlte Walzgrade aus den in Bild 5.5.4 und Bild 5.5.5 darge-
stellten OVFs berechnete (0002)-Polfiguren. Es ist deutlich zu kennen, dal3 die Verwen-
dung prismatischer Gleitsysteme zur Entstehung der Basaltextur notwendig ist.
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RD
- 002
Levels APF Levels
50.0 50.0
32.0 32.0
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2.0 v\f*’\/ | 2.0
1.0 1.0
0.5 0.5
Min=0.000 Min=0.000
Max=21.251 Max=20.608
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002 - 002
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Bild 5.5.7: (0002)-Polfigur vor (links) und nach (rechts) einer statischen Rekristallisation.

Als Ausgangszustand diente eine 50% idealisierte Walzverformung ohne (oben) und mit

(unten) Berticksichtigung prismatischer Gleitsysteme. Es ist deutlich zu erkennen, dal3
sich ohne prismatische Gleitsysteme auch mit einer Rekristallisationsgliihung keine ba-
sale Textur erreichen I&[3t.

Ein Vergleich mit Texturen bzw. Polfiguren, die an warmgewalzten AZ31-Blechen gemes-
sen wurden, wie es z.B. auch in Kapitel 7 dieser Arbeit geschieht, zeigt, dal} diese eine
ausgepragte Basaltextur aufweisen.

Aus diesem Grund, wird die im folgenden Abschnitt durchgefiihrte vollgekoppelte Textur-

FE Simulation ausschlieRlich mit Berlicksichtigung prismatischer Gleitung durchgefihrt.
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5.5.2 Vollgekoppelte Textur-FE-Simulation

In diesem Abschnitt werden die Ergebnisse einer vollgekoppelten Textur-FE-
Walzsimulation vorgestellt, bei der das VPSC-Modell mit der in Abschnitt 4.3 beschriebe-
nen Methode mit dem FE-Code gekoppelt ist. Betrachtet wird diesmal eine Stichabnahme
von 60%. Ansonsten ist das FE-Modell identisch mit dem in Abschnitt 5.2.3 vorgestellten.
Da es sich bei der Rekristallisation um einen Vorgang handelt, der auch nach Beendigung
der Deformation eine gewisse Zeit weiterlauft, wird die OVF zu zwei verschiedenen Zeiten

betrachtet.

Bild 5.4.10 zeigt die jeweilige OVF fur die in Tabelle 5.2.3 angegebenen Elemente kurz
nach dem Austritt aus dem Walzspalt, Bild 5.5.9 zeigt die entsprechenden OVFs zu einem

spateren Zeitpunkt.

Man erkennt, daf} alle Elemente Uber die Blechdicke bereits beim Austritt aus dem Walz-
spalt eine Basaltextur aufweisen. Der basale Charakter der Textur andert sich auch nach
dem Austritt aus dem Walzspalt nicht mehr. Zwar knnte man von einem Texturgradien-
ten Uber die Blechdicke sprechen, da die Maxima der OVFs der einzelnen Elemente an
verschiedenen Stellen im Eulerraum liegen, jedoch ist hierbei zu bedenken, das die Aus-
gangstextur nur von 1000 Einzelorientierungen reprasentiert wurde. Wahrend des Warm-
walzens kdnnen diese 1000 Einzelorientierungen nicht nur wie beim Kaltwalzen ihre Ori-
entierung andern, sondern auch Ihren Anteil am Gesamtvolumen andern. Deshalb bleiben
nach dem Warmwalzen nur noch ca. 250 Einzelorientierungen ubrig, die einen signifikan-
ten Anteil am Gesamtvolumen reprasentieren. Wegen dieser relativ geringen Anzahl von
Einzelorientierungen und der hiermit verbundenen schlechten Statistik ist eine quantitative

Auswertung der OVFs nicht sinnvoll.
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5.5 Warmwalzen der Legierung AZ31
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Bild 5.5.8: Textur fiir die angegebenen Elemente nach 60% Walzverformung mit einem

Reibkoeffizienten u=0,2 unmittelbar nach Austritt aus dem Walzspalt. Es wurde mit dem

VPSC-Model ohne Korn-Korn Wechselwirkung gerechnet.
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5 Simulationsergebnisse

Element 11107

480111107
° Levels
° 1000

Max-260.838

Min=0.000

° Caca]
0,060
=100
5

®

Element 11110

48el_11110
vels

Max=156.210
Min=0.000
2004/08/28

Caca]
0,060
=100

5

®

Element 11108

Element 11111

48el_11108-1

Max=152.733
Min=0.000
2004/08/28

Cacial]
0,060
£-1000

5%

®

48l 11111
vels

Max=165 305
Min=0.000
2004/08/28

Cacial]
0,060
£-1000

5%

®

Element 11109

1* oy e
h LAl ca

Element 11112

48¢1_11109

Max~187.815
Min=0.000
2004/08/28

Cacial]
0,060
£-1000

5%

®

48el_11112
vels

Max=226.548
Min=0.000
2004/08/28

Cacial]
0,060
£-1000

5%

®

Bild 5.5.9: Textur fiir die angegebenen Elemente nach 60% Walzverformung mit einem

Reibkoeffizienten p=0,2 und ca. 0,1 s nach Austritt aus dem Walzspalt. Es wurde mit

dem VPSC-Model ohne Korn-Korn Wechselwirkung gerechnet.
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5.5 Warmwalzen der Legierung AZ31

5.5.3 Zusammenfassung und Diskussion der Ergebnisse

In diesem Abschnitt ist die Texturentwicklung beim Warmwalzen der Magnesiumlegierung
AZ31 simuliert worden. Die experimentell ermittelten Warmstauchkurven lassen sich in
einem Temperaturbereich zwischen 280°C und 350°C mit dem VPSC-Modell und dem in
Abschnitt 3.3.3 vorgeschlagenen Rekristallisationstexturmodell beschreiben. Die Simulati-
on einer idealisierten Walzverformung zeigt, dal® prismatische Gleitung berlcksichtigt
werden muf3, um die typische Basaltextur warmgewalzter AZ31 Bleche zu erhalten. Ohne
Berucksichtigung prismatischer Gleitung laf3t sich auch durch die Simulation einer sich an

das Walzen anschlieBenden Rekristallisationsglihung keine Basaltextur erzeugen.

Die vollgekoppelte Textur-FE Simulation liefert eine Basaltextur fir alle Elemente Uber die
Blechdicke. Eine quantitative Aussage Uber einen Texturgradienten ist in diesem Fall nicht
moglich, da hierzu die Ausgangstextur von deutlich mehr Einzelorientierungen reprasen-
tiert werden mufte, als dies mit vertretbarem Aufwand mdglich ist. Dennoch bestatigt die
Simulation die auch in dieser Arbeit gemachte experimentelle Beobachtung, daf} in ho-
mogen gewalzten Magnesiumblechen praktisch kein Texturgradient Uber die Blechdicke

beobachtet werden kann (siehe Kapitel 7.1).

Das Phanomen der sogenannten »rotation recrystallization« [lon 1982, Humphreys 1995]
kann von dem in dieser Arbeit entwickelten Rekristallisationstexturmodell noch nicht er-
fallt werden. Hierbei handelt es sich um die Bildung von Rekristallisationskeimen im Be-
reich von Scherbandern. Da dieser Mechanismus eine Abschwéachung der Basaltextur
bewirken kann [del Valle 2003] und daher von grof’em technologischen Interesse ist, soll-
te eine Erweiterung des Modells auch diesen Effekt beinhalten. Die gekoppelten Textur-
FE-Simulationen mit diesem erweiterten Modell kdnnten dann als Werkzeug fir die Be-
stimmung geeigneter ProzelRparameter dienen, um bei groRen Stichabnahmen eine mog-

lichst schwache Basaltextur zu erhalten.
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6 Ermittlung mechanischer Kennwerte aus der
Textur

In Abschnitt 2.3 dieser Arbeit wurde der Zusammenhang zwischen kristallographischer
Textur und der mechanischer Anisotropie aufgezeigt. In Kapitel 3 wurden Modelle zur
Simulation der Texturentwicklung dargestellt, welche in Kapitel 5 angewendet wurden.
Dieser Abschnitt beschaftigt sich nun damit, die in Kapitel 5 berechneten Texturen zur

Ermittlung mechanischer Eigenschaften zu verwenden.

6.1 E-Modul von IF-Stahl

In Kapitel 3.5 ist gezeigt, wie der Elastizitatstensor eines Polykristalls (z.B. eines gewalz-
ten Blechs) aus dessen Textur und den zugehdrigen Einkristallkonstanten berechnet wer-
den kann. Eine experimentell leichter zugangliche und in der Praxis haufiger gebrauchte
Grole ist jedoch der in der Blechebene als Funktion des Winkels o zur Walzrichtung ge-
messene E-Modul E(a). Der E-Modul wird in einem einachsigen Zugversuch aus dem

Verhaltnis der gemessenen Spannung und Dehnung entlang der Probenachse bestimmt,

womit gilt:
o] 1
E(O{):—:;: —, Gl. 6.1.1
& Sin
mit
St :RSRS‘RliRSSg/kl- Gl. 6.1.2

Hierbei sind Sjiq die Komponenten des Nachgiebigkeitstensor im Koordinatensystem des
Blechs und R” ist die Rotationsmatrix um die Blechnormale. Die x4-Achse ist hier die

Walzrichtung, die x,-Achse die Querrichtung und die x;-Achse die Blechnormale.

Mit Hilfe der GI. 6.1.1 und den in Tabelle 5.3.2 wiedergegeben Einkristallkonstanten, wird
der E-Modul E(a) als Mittelwert der beiden Hill-Mittelungen (Gl. 3.5.9 und GI. 3.5.10) aus
den in Bild 5.3.5 und Bild 5.3.6 dargestellten Texturen berechnet. Die Ergebnisse sind in
Bild 6.1.1 a dargestellt. Man erkennt, wie die elastische Anisotropie als Folge der Textur-
entwicklung mit dem Walzgrad zunimmt. Zum Vergleich ist in Teil b von Bild 6.1.1 die

Richtungsabhangigkeit des E-Moduls wiedergegeben, die man fir Einkristalle mit einer
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bestimmten Orientierung erhalten wirde. Fir eine graue Textur erhalt man mit der ange-
wandten Hill-Mittelung einen E-Modul von 208,6 GPa (Reuss-Mittelung: E=193,9 GPa,

Voigt-Mittelung: E=226,8 GPa).
a) b)

300

250
200+

1501

4
100 1—— (60°,60°,45°
4

E-Modul (GPa)
E-Modul (GPa)

50+ —e—( 0°,90°,45°

—»— (45°,80°,80°
10 20 30 40 50 60 70 80 90
Winkel zur Walzrichtung (°)

0 10 20 30 40 50 60 70 80 90 0
Winkel zur Walzrichtung (°)

Bild 6.1.1: a) Abhdngigkeit des E-Moduls in der Blechebene vom Winkel zur Walzrich-
tung fiir verschiedene Walzgrade. b) Abhéngigkeit des E-Moduls in der Blechebene vom

Winkel zur Walzrichtung fiir Einkristalle unterschiedlicher Orientierung (angegeben durch

Tripel von Eulerwinkeln).
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6 Ermittlung mechanischer Kennwerte aus der Textur

6.2 FlieRort und Verfestigungskurve fur IF-Stahl

Aus den in Bild 5.3.5 und Bild 5.3.6 abgebildeten Texturen wird zusammen mit den ent-
sprechenden Versetzungsdichten und Verfestigungsparametern (siehe Tabelle 5.3.1) die
FlieRflache in der Blechebene bei einer Dehnrate von 10 s berechnet. Die Ergebnisse
sind in Bild 6.2.1 a dargestellt.

Um den Einflu des Bauschingereffekts und den der kristallographischen Textur auf die
FlieRflache zu vergleichen, sind in Bild 6.2.1 b die FlieRflachen fir unterschiedliche Werte
des Parameters R, aufgetragen, die man nach einer idealisierten Walzverformung von
40% erhalt. Alle anderen Parameter des Verfestigungsgesetzes sind mit denen in Tabelle
5.3.1 aufgefuihrten identisch. Es ist zu erkennen, daf} fir kleine Werte von R, die Abwei-
chung der aus der Textur berechneten FlieRflache von der Fliel3¢flache nach von Mises nur
gering sind und die von Mises Hypothese eine gute Naherung darstellt. Mit zunehmendem
Bauschingereffekt beginnt sichdie FlieRflache dann stark zu verandern. Besonders deut-
lich ist der EinfluR des Bauschingereffekts bei biaxialer Belastung und bei einachsigem
Druck in der Walzrichtung, wo Teile der Flief3flache konkav werden, was Konsequenzen

fur die Stabilitat der Verformung bei nachfolgenden Formgebungsschritten haben wird.

a) b)
600 —F0.0
_ 400—LE8 /f‘\\
400 17ey / i
i 5E-7
2004+—+£-
200 : ~
© ] : ] ‘ © T
a / , ‘ a
= 0 S 0
Fago. j w8 // /
©O ——10%
-200 —a20% -200 _‘Q

] —v—30% L r
400 D ' ——
N

] ——70% -400
-600 ¥t % . . . .
-600 -400 -200 O 200 400 600 -400 -200 0 200 400
(511(MPa) 611(Mpa)

Bild 6.2.1: a) Aus der Textur berechnete Flie3fldchen eines IF-Stahls fiir verschiedene
Walzgrade. b) Flielflachen fiir verschiedene Werte des Parameters R, nach einer ideali-

sierten Walzverformung von 40%.
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6.2 Flielort und Verfestigungskurve fur IF-Stahl

Um zu untersuchen, wie sich die Flie3flache wahrend eines Zugversuchs in Walz- bzw.
Querrichtung entwickelt, wird auf die Probe nach einer idealisierten Walzverformung von
40% eine Dehnung von 0,5 in Walz- bzw. Querrichtung aufgebracht und die FlieRflache
fur verschiedene Stadien wahrend der Verformung berechnet. Hierbei werden wiederum
die in Tabelle 5.3.1 aufgefiihrten Materialparameter verwendet. Die Verfestigungskurven
sind fur einachsigen Zug entlang der Walz- bzw. Querrichtung in Bild 6.2.2 a dargestellt.
In Teil b ist die Entwicklung der Flielflache wahrend der Zugverformung in Walzrichtung
dargestellt. In Bild 6.2.3 a sind die entsprechenden Ergebnisse flr die Querrichtung wie-
dergegeben. Um einen besseren Vergleich zu ermdglichen, sind in Bild 6.2.3 b die Fliel3-
flachen nach einer Dehnung von 0,5 in Walz- bzw. Querrichtung zusammen dargestellit.
Die Unterschiede sind recht gering, jedoch zeigt sich auch hier, dall die gréRten Unter-

schiede bei einer biaxialen Belastung vorliegen.
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6 Ermittlung mechanischer Kennwerte aus der Textur
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Bild 6.2.2: a) Mit dem VPSC-Modell berechnete Spannungs-Dehnungskurven eines IF-
Stahls in Walz- (WR) und Querrichtung (QR) nach einer Walzverformung von 40%. b)

FlieBflachen fiir verschiedene Zugdehnungen in Walzrichtung.
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Bild 6.2.3: a) FlieRflachen fiir verschiedene Zugdehnungen in Querrichtung. b) Fliel3fl&-

chen nach einer Zugdehnung von 0,5 in Walz- bzw. Querrichtung.
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6.2 Flielort und Verfestigungskurve fur IF-Stahl

Eine gebrauchliche Methode, die Starke des Bauschingereffekts bei einem Material zu
bestimmen, ist der Zug-Druck-Versuch. Hierbei wird das Material zunachst einachsig (z.B.
in Zug) belastet und beim Erreichen einer bestimmten Dehnung die Belastungsrichtung

umgekehrt.

Um den Einflul der Textur zu untersuchen, werden die Spannungs-Dehnungskurven im
Zug-Druckversuch eines Blechs nach einer 40% Walzverformung fur zwei verschiedene
Werte von R, (R;=10® und R,=5*10") berechnet. Die Ergebnisse sind in Bild 6.2.4 a
dargestellt. Fiir R,= 5*107 werden die FlieRflaichen an ausgewahlten in Bild 6.2.4 a ge-
kennzeichneten Punkten berechnet. Bei der Betrachtung dieser in Bild 6.2.4 b dargestell-
ten Ergebnisse erkennt man, wie die durch den Bauschingereffekt bedingte Asymmetrie
der FlieRflache (Punkt B) zunachst weitgehend verschwindet (Punkt C) und sich danach

im Laufe der Druckbelastung in veranderter Form wieder entwickelt (Punkte D-F).

a) b)
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/ / 4008
T 300 _:8 /%
= —— WR R2=1.E-8 200+ E
o — QR R2=1.E-8 P —F
g 04 — WRR2=5.E-7 ©
E — QR R2=5.E-7 D_ o
g =
& -300 F N
F%% © 200
-600 F T T : D T 1 LE/
00 01 02 03 04 05 06 -400 j
Dehnung _
-600 +— - . . . .
-600 -400 -200 0 200 400 600
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Bild 6.2.4: a) Zyklische Spannungs-Dehnungskurven in Walz- und Querrichtung fiir ver-
schiedene Werte des Parameters R,. b) Flie3flache an den in Teil a eingezeichneten Stel-
len in QR mit R, = 5*10”.
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6 Ermittlung mechanischer Kennwerte aus der Textur

6.3 FlieRBort und Verfestigungskurve fur die Magnesiumlegie-
rung AZ31

Am Beispiel des IF-Stahls wurde der Einflu des Bauschingereffekts auf die FlieRflache
untersucht, der hierbei die einzige Ursache fir die Flieflachenasymmetrie darstellt. Ein
weiterer Effekt, der zu einer Asymmetrie der Fliel3flache flhren kann, ist die mechanische
Zwillingsbildung, deren Einflu® nun am Beispiel der Magnesiumlegierung AZ31 untersucht
wird. Als Ausgangspunkt dient die in Bild 5.5.5 dargestellte Warmwalztextur fur eine idea-
lisierte Walzverformung von 40%. Bei allen Rechnungen werden die in Tabelle 5.4.1 auf-
geflhrten Materialparameter verwendet. Zunachst wird die zu dieser Textur gehorige
FlieRflache fiir eine Dehnrate von 10 s™ berechnet, wobei von einem erholten, d.h nicht
verfestigten, Zustand ausgegangen wird. Man erkennt an der in Bild 6.3.1 abgebildeten
FlieRflache eine starke Zug-Druck-Asymmetrie sowohl fur eine Beanspruchung in Walz-

als auch in Querrichtung.

300

AusgangsflieBflache |
200+
- 1004
© i
S o
g N
© -100-
-200
-_{30+—m——rr——F—————7—
-300 -200 -100 0O 100 200 300
o, (MPa)

Bild 6.3.1: Aus der in Bild 5.5.5 fiir 40% Walzverformung dargestellten Textur berechnete
FlieRflache der Legierung AZ31. Bemerkenswert ist die starke Asymmetrie der Fliel3flé-

che.

Dal} diese Asymmetrie durch die mechanische Zwillingsbildung verursacht wird, wird
durch Bild 6.3.2 fur die Walzrichtung und durch Bild 6.3.3 flr die Querrichtung verdeut-
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6.3 Flielort und Verfestigungskurve fur die Magnesiumlegierung AZ31

licht. In den Teilen a dieser Bilder sind die Spannungs-Dehnungskurven fir eine einachsi-
ge Zug- bzw. Druckverformung von 0,1 dargestellt. Fir die beiden Druckkurven ist ein
Verlauf zu erkennen, der sich von den entsprechenden Zugkurven deutlich unterscheidet.
So ist bei der Druckbelastung die anfangliche FlieBspannung nicht nur deutlich niedriger
als bei der Zugkurve, auch das Verfestigungsverhalten zeigt signifikante Unterschiede
und ist bei Druckbelastung ungewdhnlich. Nachdem das Material sich zunachst nur wenig
verfestigt hat, steigt die FlieRkurve stark an und flacht anschlieRend wieder ab. Betrachtet
man die in Bild 6.3.2 b und Bild 6.3.3 b dargestellien Beitrage der einzelnen Verfor-
mungsmoden (basal, pyramidal <c+a>, Zwillingsbildung) zur Umformung, so erkennt man,
daf} die Zwillingsbildung bei Zugbelastung kaum zur Verformung beitragt, wahrend sie zu
Beginn der Druckbelastung den dominierenden Verformungsmechanismus darstellt und
zugleich ursachlich fir das Verfestigungsverhalten des Materials ist. Der Grund hierfur ist,
daR fir den Fall der Druckbelastung die meisten Kérner im Polykristall glnstig fur eine
Verformung durch Zwillingsbildung orientiert sind. Da die Zwillingsgrenzen Barrieren fur
die Bewegung von Versetzungen darstellen, bewirkt die Zwillingsbildung eine starkere
Verfestigung des Materials als die kristallographische Gleitung, was in der Simulation
durch héhere Werte fir die Elemente der Verfestigungsmatrix berlcksichtigt wird. Im Ge-
gensatz zur Druckbelastung sind bei einer Beanspruchung unter Zug die meisten Korner
so orientiert, dal® sie sich nicht durch Zwillingsbildung sondern ausschlieRlich durch kri-
stallographische Gleitung verformen kénnen. Wenn unter Druckbeanspruchung durch
Umorientierung der Anteil der Zwillingsbildung an der Verformung abnimmt, steigt die
FlieBkurve steil an, um mit einer weiteren Verringerung des Verformungsbeitrags der Zwil-

lingsbildung wieder abzuflachen.
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6 Ermittlung mechanischer Kennwerte aus der Textur

500 1,0

400

WR
O —a— Basal
—a— <Cc+a>

3004

—s— Zwilling
0,4 —=— Basal
—— <C+a>
—o— Zwilling

2004

Spannung (MPa)

WR

100 —a— Zug
—o— Druck
10s”

rel. Beitrag zur Verformung
o
[«

0 : : : ‘ el . . .
000 002 004 006 008 010 000 002 004 006 008 010

Dehnung Dehnung

Bild 6.3.2: a) Aus der Textur berechnete Spannungs-Dehnungskurven fiir Zug- und
Druckverformung in Walzrichtung. b) Beitrag der einzelnen Verformungsmoden zur Ver-
formung wéhrend der in Teil a dargestellten Zug- (geschlossene Symbole) bzw. Druckver-

formung (offene Symbole).

Um den EinfluR® der Zwillingsbildung auf die Entwicklung der Fliel3flache zu untersuchen,
wird diese nach einer Dehnung von 0,1 unter Zug- bzw. Druckbelastung in Walz- und
Querrichtung berechnet. Die Ergebnisse sind in Bild 6.3.4 fur die Verformungen in Walz-
richtung und in Bild 6.3.5 fur die in Querrichtung wiedergegeben. Bemerkenswert ist, dal
sich durch die Verformungen unter Zug im Wesentlichen nur die Grof3e der FlieRflache
verandert hat, wahrend deren Form weitgehend erhalten bleibt. Im Gegensatz hierzu fuhrt
eine Druckverformung in der Blechebene auch zu einer signifikanten Formanderung der
FlieRflache, wobei die Verformungen in Walz- oder Querrichtung in deutlich unterschiedli-
chen FlielXflachen resultieren. Die Ursache flr die starke Formanderung der FlieRflache

ist wiederum die schnelle Orientierungsanderung der Kristallite durch Zwillingsbildung.
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6.3 Flielort und Verfestigungskurve fur die Magnesiumlegierung AZ31
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Bild 6.3.3: a) Aus der Textur berechnete Spannungs-Dehnungskurven fiir Zug- und
Druckverformung in Querrichtung. b) Beitrag der einzelnen Verformungsmoden zur Ver-
formung wéhrend der in Teil a dargestellten Zug- (geschlossene Symbole) bzw. Druckver-

formung (offene Symbole).
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6 Ermittlung mechanischer Kennwerte aus der Textur
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Bild 6.3.4: Entwicklung der in Bild 6.3.1 dargestellten Flie3fldche in Abhdngigkeit der Ver-

formung. a) nach einer Dehnung unter Zug von 0,1, b) nach einer Dehnung unter Druck
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von 0,1 in Walzrichtung.
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Bild 6.3.5: Entwicklung der in Bild 6.3.1 dargestellten Flie3fldche in Abhdngigkeit der Ver-

formung. a) nach einer Dehnung unter Zug von 0,1, b) nach einer Dehnung unter Druck

von 0,1 in Querrichtung.
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6.4 R-Wert fur IF-Stahl

6.4 R-Wert fur IF-Stahl

Der vorherige Abschnitt beschaftigt sich mit der Berechnung von FlieRflachen aus der
Textur und damit wie sich die FlieRflache wahrend der Verformung entwickelt. Die expe-
rimentelle Ermittlung von zweidimensionalen Schnitten durch die FlieRflache, wie sie im
vorherigen Abschnitt dargestellt sind, ist bereits extrem schwierig, da hierzu Versuche
unter biaxialer Belastung notwendig sind. Eine vollstandige experimentelle Bestimmung
der FlieRflache kann fur die meisten Materialen als praktisch unmdglich bezeichnet wer-
den, da hierfur eine Vielzahl von Spannungszustanden unterschiedlichster Axialitat not-
wendig waren. Im Vergleich hierzu ist die experimentelle Bestimmung des in Abschnitt 2.3
eingefuhrten R-Wertes einfach. Aus diesem Grund wird in diesem Abschnitt der R-Wert
des IF-Stahls in Abhangigkeit vom Winkel zur Walzrichtung fur die in Bild 5.3.5 und Bild
5.3.6 dargestellten Texturen mit dem VPSC-Modell berechnet. Hierzu wird unter der An-
nahme eines einachsigen Spannungszustands eine Dehnung in Zugrichtung aufgebracht
und die Dehnung in Breiten- und Dickenrichtung der Probe berechnet. Hieraus kann an-
schlieRend mit Gl. 2.3.2 der R-Wert berechnet werden. Die Ergebnisse der R-Wert Be-
rechnungen sind in Bild 6.4.1 wiedergegeben. Man sieht, wie der R-Wert Verlauf sich mit
dem Walzgrad entwickelt, wobei das Maximum flr alle Walzgrade bei einem Winkel von
ungefahr 45° zur Walzrichtung zu finden ist und der Verlauf keine weiteren lokalen Maxi-
ma zwischen 0° und 90° aufweist. Dies bedeutet, dal3 die in Abschnitt 2.3 eingefiihrten
Begriffe des mittleren R-Werts und der ebenen Anisotropie fur diesen Stahl ausreichend
sind, da die Extremstellen des R-Wert Verlaufs bei 0°, 45° und 90° liegen.
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6 Ermittlung mechanischer Kennwerte aus der Textur

R-Wert

0 10 20 30 40 50 60 70 80 90
Winkel (°)

Bild 6.4.1: Aus der Textur berechnete Abhédngigkeit des R-Werts eines IF-Stahls vom

Winkel zur Walzrichtung fiir verschiedene Walzgrade.
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7 Vergleich von Modellrechnungen mit experi-
mentellen Ergebnissen

In diesem Kapitel sollen einige der in dieser Arbeit vorgestellten Simulationsergebnisse
mit experimentellen Daten fir die Magnesiumlegierung AZ31 verglichen werden. Der Ver-
gleich betrifft zunachst die Texturen und dann die Ergebnisse mechanischer Werkstoffpru-

fungen.

71 Texturmessungen

Untersucht wurde ein 2,7 mm dickes, warmgewalztes AZ31 Blech der Firma EKO-Stahl.
Im Leistungsbereich Randschichttechnologien des Fraunhofer-Instituts fir Werkstoffme-
chanik wurde die Textur in der Blechmitte und in einer Tiefe von 0,7 mm gemessen, wobei
die jeweilige Stelle im Blech durch Elektropolieren freigelegt wurde. Mit der Strahlung ei-
ner Chrom-Anode wurden sieben Polfiguren ({100}, {002}, {101}, {102}, {110}, {103} und
{112}) gemessen. Aus diesen wurde mit dem Programm LaboTex® unter der Annahme
einer orthorhombischen Probensymmetrie die OVF im Eulerraum nach Bunge berechnet.
Die Ergebnisse sind in Bild 7.1.1 Teil a fir die Blechmitte und in Teil b fir 0,7 mm Tiefe in
Form von ¢,-Schnitten im Abstand von 10° dargestellt. Um eine bessere Vergleichbarkeit
mit den simulierten Texturen zu ermdglichen, werden auf3erdem inverse Polfiguren (
{100}, {010} und {001}) aus der OVF mit Hilfe von LaboTex® berechnet, die in Bild 7.1.2

fur die Blechmitte und in Bild 7.1.3 fir eine Tiefe von 0,7 mm wiedergegeben sind.

Es sind keine signifikanten Unterschiede zwischen der Textur in der Blechmitte und der in
0,7 mm Tiefe zu erkennen, was sich mit den Ergebnissen der vollgekoppelten Textur-FE-
Simulation (Abschnitt 5.5.2) deckt.

Ein wesentlicher Unterschied besteht darin, da die Maxima der gemessenen OVF deut-
lich niedriger liegen als bei den in Abschnitt 5.5 vorgestellten Ergebnissen. Bereits dort
wird vermutet, dal dies an einer durch zu wenige Einzelorientierungen reprasentierten
Ausgangstextur liegt. Hierdurch ist ein quantitativer Vergleich zwischen der simulierten
und der gemessen OVF nicht mdglich. Um einen qualitativen Vergleich zu erleichtern,
werden fir einige der in Abschnitt 5.5 simulierten Texturen ebenfalls die inversen Polfigu-
ren berechnet. Dies geschieht bei den in Bild 5.5.5 dargestellten OVFs flir die Walzgrade
50%, 60% und 80%, deren zugehdrige inversen Polfiguren in Bild 7.1.4 dargestellt sind.
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7 Vergleich von Modellrechnungen mit experimentellen Ergebnissen

Man erkennt eine gute qualitative Ubereinstimmung der inversen Polfiguren, auch was die
geringen nicht basalen Texturanteile betrifft, die im Zentrum der inversen (010)-Polfigur zu
erkennen sind. Bei den aus der Simulation gewonnen inversen Polfiguren ist bemerkens-
wert, dal} die maximale Intensitat der Polfiguren ab einem Walzgrad von 60% nicht mehr

kontinuierlich zunimmt, sondern fluktuiert.

a) b)

s=0_0 s=0_5
Levels Levels

Max=11.708 Max=11.043

Min=0.098 Min=0.096
2004/08/28 2004/08/28
2 )

Bild 7.1.1: An einem kommerziellen AZ31 Blech gemessene Texturen als OVF an unter-

schiedlichen Stellen (iber die Blechdicke. a) Fiir den Schichtparameter s=0.0 und b) fiir

den Schichtparameter s=0.5.

a) b) c)
100 010 001

INV Levels INV Levels INV Levels
32.0 32.0 32.
16.0 16.0 16.
8.0 8.0 \ 8.0
4.0 4.0 w‘ 4.
100 2.0 100 2.0 j100 2.
1.0 1.0 | 10
0.5 0.5 0.:
0.3 0.3 0..
Min=0.212 Min=0.230 Min=0.]
Max=2.174 Max=2.303 Max=9.'
2004/08/28 2004/08/28 2004/08

S=0_0 S:O_O S:0_0

Bild 7.1.2: Aus der an einem AZ31-Blech gemessenen Textur in der Blechmitte berech-
nete inverse Polfiguren. a) (100), b) (010) und c) (001).
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001

INV Levels Levels INV Levels
32.0 32.0 32.0
16.0 16.0 16.0
8.0 8.0 8.0
4.0 4.0 4.0
2.0 20 20
1.0 1.0

1.0
0.5 0.5 0.5
0.3 03 0.3
Min=0.148 L Min=0.118
Max=2.176 331%2237] Max=9.670
2004/08/28 s
2004/08/2¢ 2004/08/28

s=0_5

s=0_5 s=0_5
Bild 7.1.3: Aus der an einem AZ31-Blech fiir einen Schichtparameter von s=0,5 gemes-
senen Textur berechnete inverse Polfiguren. a) (100), b) (010) und c) (001).

a) b) c)
100 010 001
INV Levels INV Levels INV Levels
32.0 32.0 32.0
16.0 16.0 16.0
8.0 8.0 8.0
4.0 4.0 4.0
100 2.0 100 2.0 100 2.0
1.0 1.0 1.0
0.5 0.5 0.5
0.3 0.3 0.3
Min=0.000 Min=0.000 Min=0.000
Max=8.292 Max=5.219 Max=24.55:
2004/08/31 2004/08/31 2004/08/31
mgAZ31 50% UZ o mgAZ31 50% UZ o mgAZ31 50% UZ o
a) b) c)
100 010 001
INV Levels INV Levels INV Levels
32.0 32.0 32.0
16.0 16.0 16.0
8.0 8.0 8.0
4.0 4.0 4.0
100 2.0 100 2.0 100 2.0
1.0 1.0 1.0
0.5 0.5 0.5
0.3 0.3 0.3
Min=0.000 Min=0.000 Min=0.000
Max=9.349 Max=8.445 Max=60.22
2004/08/31 2004/08/31 2004/08/31
mgAZ31_60% UZ o mgAZ31_60% UZ o mgAZ31_60% UZ o
a) b) c)
100 010 001
INV Levels INV Levels INV Levels
32.0 32.0 32.0
16.0 16.0 16.0
8.0 8.0 8.0
4.0 4.0 4.0
100 2.0 100 2.0 @ 100 2.0
1.0 1.0 7 1.0
0.5 0.5 0.5
0.3 0.3 0.3
Min=0.000 Min=0.000 Min=0.000
Max=7.419 Max=9.227 Max=28.84'
2004/08/31 2004/08/31 2004/08/31
mgAZ31 _80% UZ o mgAZ31 _80% UZ o mgAZ31 _80% UZ o

Bild 7.1.4: Aus den in Bild 5.5.5 dargestellten OVFs (prismatische Gleitung und Rekristal-
lisation sind berticksichtigt) berechnete inverse Polfiguren fiir einen Walzgrad von 50%
(erste Zeile), 60% (zweite Zeile) und 80% (dritte Zeile). a) (100), b) (010) und c) (001).
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7 Vergleich von Modellrechnungen mit experimentellen Ergebnissen

Trotz der Einfachheit des verwendeten Rekristallisationstexturmodells, der geringen Da-
tenbasis zur Bestimmung der Modellparameter, sowie der Tatsache das uber die Herstel-
lungsparameter des AZ31-Blechs keine genauen Kenntnisse vorlagen, konnte zumindest
eine qualitative Ubereinstimmung zwischen den gemessenen und simulierten Warmwalz-
texturen erreicht werden. Dies a3t den Schlull zu, dal® die in dieser Arbeit gemachten
Annahmen zur Simulation der Rekristallisation und der bei der Warmumformung beteilig-

ten Verformungsmechanismen von AZ31 weitgehend richtig sind.

Im folgenden Abschnitt werden die Ergebnisse mechanischer Tests an jenem Blech vor-
gestellt, dessen Textur in diesem Abschnitt mit simulierten Warmwalztexturen verglichen

wurde.
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7.2 Mechanische Prifung

7.2 Mechanische Prifung

Aus dem AZ31-Blech der Firma Eko-Stahl wurden Flachzugproben parallel und senkrecht
zur Walzrichtung mit Hilfe einer Funkenerosionsanlage hergestellt. An diesen wurden im
Leistungsbereich Technische Keramik des Fraunhofer-Instituts fir Werkstoffmechanik
Spannungs-Dehnungskurven unter Zug und Druckbelastung gemessen. Die Ergebnisse
sind in Bild 7.2.1 a fur die Walzrichtung und Bild 7.2.1 b fur die Querrichtung dargestellt.
Mit der in Bild 5.5.5 dargestellten Ausgangstextur fur einen Walzgrad von 80% und Mate-
rialdaten aus der Literatur [Agnew 2001] wird in einem ersten Schritt versucht, diese
Spannungsdehnungskurven mit dem VPSC-Modell zu simulieren. Da die mechanischen
Tests unter quasistatischer Belastung durchgefiihrt wurden, wird bei der Berechnung der
Spannungs-Dehnungskurven ein Dehnrate von 5*10*s™ angenommen. Bild 7.2.2 zeigt
die so berechneten Spannungs-Dehnungskurven zusammen mit den experimentell ermit-
telten. Man erkennt eine akzeptable Ubereinstimmung fiir die Belastung unter Zug aber
eine inakzeptable unter Druckbelastung. Der Umstand, da® bei Druckbelastung im Ge-
gensatz zur Zugbelastung die Zwillingsbildung einen grof3en Beitrag zur Verformung leis-
tet, 1aRt den Schluf zu, dal’ die in der Literatur angegeben Verfestigungsparameter fur die

Zwillingsmode in diesem Fall nicht geeignet sind.

a) b)
500 WR 500 ar
—=—7UG —=—2ZUG
—e— DRUCK —e— DRUCK
E 400+ E 400+
= =
~ 3004 < 3004
2 2
2 2
% 200 % 200+
Q. Q.
D 100- N 400-
0 . . . 0 . . .
0,00 0,05 0,10 0,15 0,20 0,00 0,05 0,10 0,15 0,20
Dehnung Dehnung

Bild 7.2.1: Experimentell ermittelte Spannungs-Dehnungskurven eines AZ31 Blechs. a)

Walzrichtung und b) Querrichtung.
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7 Vergleich von Modellrechnungen mit experimentellen Ergebnissen

a) b)
500 - 500
WR QR
—=— gemessen Zug —a&— gemessen Zug
—o— by hnet Z —e—Db hnet Z
/(E 400 —A— g:::gszzn Durick /(E 4009 g:::gszzn Dur%ck
o —v— berechnet Druck ol —v— berechnet Druck
= =
~ 300+ = 300
2 2
2 2
% 2004 % 2004
Q. Q.
@ 100- D 1001
0 T T T 0 T T T
0,00 0,05 0,10 0,15 0,20 0,00 0,05 0,10 0,15 0,20
Dehnung Dehnung

Bild 7.2.2: Gemessene und aus einer durch Simulation ermittelten Ausgangstextur mit
Hilfe von Literaturparametern berechnete Spannungs-Dehnungskurven. a) Walzrichtung

und b) Querrichtung.

Aus diesem Grund wird ein neuer Satz von Verfestigungsparametern an die gemessenen
Kurven durch schrittweises Variieren angepal3t, wobei die Anpassung fur die Walzrichtung
vorgenommen wird und fur die Zwillingsbildung und die Pyramidalgleitung nur der Wert fur
die anfangliche kritische Schubspannung 1o geandert wird. Als Ausgangstextur dient wie-
derum die fur einen Walzgrad von 80% in Bild 5.5.5 dargestellte OVF. Tabelle 7.2.1 ent-
halt den neuen Parametersatz, auRer den Parametern des Verfestigungsgesetzes mufy
zusatzlich die Verfestigungsmatrix gedndert werden. Dies erfolgt in der Weise, daR, falls
es sich bei s’ um eine Zwillingsmode handelt, h** auf den Wert 4,0 gesetzt wird. Die Glei-
chung, mit deren Hilfe der Schwellenwert Fr fir die Umorientierung der Kristallite im PTR

Modell berechnet wird, wird abgewandelt in die Form:

F
F, :0,95+0,95F—E. Gl.7.2.1

R

Die mit dem neuen Parametersatz berechneten Verfestigungskurven sind in Bild 7.2.3
dargestellt. Durch die neue Anpassung der Modellparameter wird eine sehr gute Uberein-
stimmung fiir die berechneten Kurven in Walzrichtung erreicht. Die Ubereinstimmung in
Querrichtung ist qualitativ ebenfalls gut, quantitativ allerdings deutlich schlechter als in

Walzrichtung. Eine Ursache hierflr kdnnte sein, dal die berechnete Textur nicht genau
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genug mit der gemessenen ubereinstimmt. Eine andere Ursache kdnnte im neu bestimm-

ten Satz von Verfestigungsparametern und in dem neuen Wert fir hss liegen.

a) b)
500 500
WR
—=—gemessen Zug
—e— berechnet Zug — i
400+ —a— gemessen Druck © 400
o —v— berechnet Druck o
o =
3004 < 3001
=3 o
=2 S
S 2004 £ 2001
c g arR
® N —=— gemessen Zug
(%' 1004 100+ —e— berechnet Zug
—a— gemessen Druck
—w¥— berechnet Druck
0 : : : 0 T T T
0,00 0,05 0,10 0,15 0,20 0,00 0.05 0,10 0.15 0.20
Dehnung Dehnung

Bild 7.2.3: Gemessene und aus einer durch Simulation bestimmten Ausgangstextur be-

rechnete Spannungs-Dehnungskurven. a) Walzrichtung und b) Querrichtung.

Verfestigungsparameter % [MPa] 71 [MPa] 6 [MPa] 6, [MPa]
Verformungsmode

Basal 35 25 300 0
Pyramidal zweiter Ordnung 100 80 800 0
{0112} <011 1 >-Zwilling 40 0 30 30

Tabelle 7.2.1: Fir die Berechnung von Spannungs-Dehnungskurven aus der durch Si-

mulation ermittelten Ausgangstextur verwendeter Parametersatz.

Deshalb wird die gemessene, in Bild 7.1.1 dargestellte OVF als Ausgangstextur zur Be-
stimmung eines neuen Parametersatzes verwendet, welcher in Tabelle 7.2.2 wiedergege-
ben ist. Wieder erfolgt die Anpassung der Modellparameter durch ein schrittweises Variie-
ren und einen anschliefenden Vergleich der berechneten mit der gemessenen Kurve. Die
Elemente der Verfestigungsmatrix h** werden auf den Wert 2,8 gesetzt, falls es sich bei s’
um eine Zwillingsmode handelt. AuBerdem erhalt die Formel fir den Schwellenwert F+im
PTR Modell die Form:
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7 Vergleich von Modellrechnungen mit experimentellen Ergebnissen

F
F, :0,55+2,25F—E. Gl.7.2.2

R

Die aus der gemessenen Textur berechneten Spannungs-Dehnungskurven sind zusam-
men mit den experimentell ermittelten Kurven in Bild 7.2.4 dargestellt. Es besteht eine
sehr gute Ubereinstimmung fiir die Kurve von Zug- und Druckbelastung sowohl fiir die
Walz- als auch fir die Querrichtung. In diesem Fall kdnnen die in dieser Arbeit verwende-
ten Modelle die Effekte, die fir die Entwicklung der Anisotropie entscheidend sind richtig
beschreiben. Des weiteren zeigt dies, dal® die zu ungenaue Ausgangstextur eine der Ur-
sachen fur die in Bild 7.2.3 zu beobachtenden Abweichungen ist.

a) b)

500 500

I

o

S
!

©
— o
o <
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%) 100+ —e— berechnet Zug 100+ —e— berechnet Zug
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—v— berechnet Druck —v— berechnet Druck
0 T T T 0 T T T
0,00 0,05 0,10 0,15 0,20 0,00 0,05 0,10 0,15 0,20
Dehnung Dehnung

Bild 7.2.4: Gemessene und aus der experimentell bestimmten Ausgangstextur berechne-

te Spannungs-Dehnungskurven. a) Walzrichtung und b) Querrichtung.

Verfestigungsparameter % [MPa] 7 [MPa] 6 [MPa] 6, [MPa]
Verformungsmode

Basal 40 40 250 0
Pyramidal zweiter Ordnung 100 100 500 0
{0112} <011 1 >-Zwilling 40 0 30 30

Tabelle 7.2.2: Fiir die Berechnung von Spannungs-Dehnungskurven aus der gemesse-

nen Ausgangstextur verwendeter Parametersatz.
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8 AbschlieRende Diskussion

Die vorliegende Arbeit verwendet Modelle zur Beschreibung der Verformungs- und der
Rekristallisationstexturentwicklung, sowie verschiedene Ansatze zur Beschreibung des
Verfestigungsverhaltens der den Werkstoff konstituierenden Einkristalle. Im Folgenden
sollen die mit diesen Modellen erzielten Simulationsergebnisse zusammengefalst und
bewertet werden, sowie Ansatze flir die Weiterentwicklung der in dieser Arbeit vorgestell-

ten Modelle und Methoden aufgezeigt werden.

Ein Vergleich der Ergebnisse der Verformungstextursimulationen fur Aluminium mit expe-
rimentellen Arbeiten [Mao 1988, Beckers 2000] zeigt, dal’ jeder der drei hierflr verwende-
ten Modellansatze (Taylor-FC, VPSC, Einkristallplastizitats-FEM) eine zu starke Belegung
der Kupfer- und eine zu schwache Belegung der Messing-Lage vorhersagt. Die Einkri-
stallplastizitats-FEM und das VPSC-Modell liefern jedoch deutlich bessere Ergebnisse flr
das Verhaltnis der Belegung dieser beiden Ideallagen als das Taylor-FC Modell. In allen
Modellen erfolgt die Entwicklung der Textur im Vergleich zum Experiment zu rasch, wobei
die Einkristallplastizitits-FEM der experimentell beobachteten Texturentwicklung am
nachsten kommt. Vergleicht man das VPSC-Modell mit dem Taylor-FC Modell, so stellt
man fest, da® die Texturentwicklung im VPSC-Modell bei niedrigen Walzgraden schneller,
bei hohen Walzgraden hingegen langsamer verlauft als im Taylor-FC Modell. Im VPSC-
Modell kann der Mangel einer zu raschen Texturentwicklung durch die Berticksichtigung
von Korn-Korn Wechselwirkungen teilweise beseitigt werden, wobei allerdings die Bele-
gung der Kupfer- im Verhaltnis zur Messing-Lage immer noch zu hoch ist. Das Verhaltnis
der Belegung von Kupfer- zu Messing-Lage kann je nach Aluminiumlegierung stark variie-
ren [Engler 1991]. Hirsch und Liicke haben gezeigt, dal® das Verhaltnis der Belegung der
einzelnen Ideallagen bei fcc-Metallen entscheidend davon bestimmt wird, welche Scher-
verformungen die einzelnen Kdérner durchfihren kénnen [Hirsch 1988]. Hierdurch 1aRt sich
auch erklaren, warum das VPSC-Modell und die Einkristallplastizitat-FEM eine deutlich
starkere Belegung der Messing-Lage vorhersagen als das Taylor-FC Modell. Fur ein Ver-
haltnis der Belegung von Kupfer- zu Messing-Lage, wie es experimentell bei Aluminium
beobachtet wird, ist eine Scherverformung der Kérner in die Querrichtung notwendig. Die-
se ist jedoch beim Taylor-FC Modell unter der Annahme eines ebenen Dehnungszustands
nicht moglich, wahrend diese Scherverformung bei der Einkristallplastizitats-FEM und

dem VPSC-Modell in einem begrenzten Umfang realisiert werden kann. Allerdings kann
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8 AbschlieRende Diskussion

auch bei diesen beiden Modellen die Starke der Scherverformung der einzelnen Kérner

nur in einem geringen Umfang beeinfluRt werden.

Die gleichen Modelle, die in dieser Arbeit zur Simulation der Verformungstexturentwick-
lung bei Aluminium verwendet werden, werden auch fir die Simulation eines IF-Stahls
benutzt. Allerdings wird hierbei die Verfestigung des Materials nicht durch einen Voce-
Ansatz beschrieben, sondern durch ein versetzungsdichtenbasiertes Modell. Vergleicht
man die Ergebnisse dieser Verformungstextursimulationen mit experimentellen Untersu-
chungen [Sudo 1981, Raabe 1999], so ist zu erkennen, dal die Einkristallplastizitats-FEM
die besten Ergebnisse liefert. Dies gilt sowohl fir die Lage der Maxima der betrachteten
Fasern als auch fur die Absolutwerte der OVF. Das Taylor-FC Modell sagt ebenfalls, wie
im Experiment beobachtet, das Maximum der 1-Faser im Bereich der inversen Messing-
Lage voraus, wahrend bei Verwendung des VPSC-Modells dieses Maximum im Bereich
der Ubergangslage zu finden ist. In diesen beiden Modellen erfolgt die Texturentwicklung
im Vergleich zum Experiment zu schnell. Alle verwendeten Modelle sagen eine zu schwa-

che Belegung der 45°-BN-gedrehten-Wrfellage voraus.

Far die Simulation der Texturentwicklung wahrend des Kaltwalzens der Magnesiumlegie-
rung AZ31 wird ausschlieBlich das VPSC-Modell benutzt, da durch die starke plastische
Anisotropie der Magnesiumeinkristalle die Verwendung der Taylor-Hypothese nicht zulds-
sig ist. Ein Vergleich der berechneten OVFs mit experimentellen Ergebnissen [Styczynski
2004] zeigt jedoch, daR nur eine teilweise Ubereinstimmung mit dem Experiment erreicht
wird. So liefert die Simulation bei niedrigeren Walzgraden noch eine Belegung der OVF in
Bereichen (®>40°), in denen im Experiment keine Belegung mehr zu erkennen ist. Eine
mogliche Ursache fir diese Abweichung kdnnte sein, dal} fir eine Dickenreduzierung von
40% ohne Zwischengliihung, wie sie im Experiment realisiert wurde, zum Ende der Um-
formung sehr grolte Walzkrafte notwendig sind. Hierdurch kénnten Gleitsysteme aktiviert

werden, die nicht in der Simulation berlcksichtigt sind.

Die im Rahmen der vorliegenden Arbeit entwickelte Methode zur Kopplung des VPSC-
Modells mit einem expliziten FE-Code ermdglicht es, neben dem EinfluR des Verfor-
mungspfads auf die Texturentwicklung auch die Auswirkungen der texturbedingten plasti-
schen Anisotropie auf die Verformung in den FE-Rechnungen zu bertcksichtigen. Da flr
diese Art der Implementierung des VPSC-Modells kein mittlerer Taylorfaktor erforderlich
ist, kann sie flir Werkstoffe beliebiger Kristallstruktur angewandt werden, was gegenlber
den bisherigen, flir das Taylor-Modell verwendeten, Kopplungsansatzen einen grof3en
Fortschritt darstellt.
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Die vollgekoppelten Textur-FE-Simulationen kédnnen einige der experimentell beobachte-
ten Merkmale der Texturentwicklung in Abhangigkeit von der Lage im Walzgut zumindest
qualitativ wiedergegeben. Bei Aluminium ist dies die Reduzierung der Belegung der Kup-
fer-Lage mit zunehmendem Abstand von der Walzgutmitte. Bei den Simulationen fiir den
IF-Stahl kann die Richtung der Verschiebung des Maximums der o-Faser in Abhangigkeit

des Schichtparameters richtig vorhergesagt werden.

Das in dieser Arbeit entwickelte Rekristallisationstexturmodell beruht auf einem Feldan-
satz und kann daher die Rekristallisationstexturentwicklung nur global vorhersagen. Das
Modell ist speziell fir die Rekristallisationstexturentwicklung in der Magnesiumlegierung
AZ31 entwickelt worden. Es sollte jedoch fir alle Werkstoffe niedriger Kristallsymmetrie
anwendbar sein, bei denen die Rekristallisationstextur ausschlieRlich Komponenten ent-
halt, die auch schon in der Verformungstextur vorliegen. Das bei Magnesium unter be-
stimmten Bedingungen auftretende Phanomen der »rotation recrystallization« [lon 1982,
Humphreys 1995] kann das in dieser Arbeit vorgestellte Rekristallisationstexturmodell
nicht erfassen. Dennoch kann das experimentell bei unterschiedlichen Temperaturen er-
mittelte Entfestigungsverhalten richtig beschrieben werden und auch das Auftreten einer
ausgepragten Basaltextur, wie sie fir warmgewalzte AZ31 Bleche typisch ist, kann durch
das Modell erklart werden. Im Gegensatz zu bisher vorgestellten, ahnlichen Rekristallisa-
tionstexturmodellen [Wenk 1997, Lebensohn 1998] hat der in dieser Arbeit vorgestellte
Ansatz den Vorteil, da® die Parameter fir die Keimbildung nicht mehr von der Anzahl der
Zeitschritte abhangen. Dies ermdglicht es, den hier vorgestellten Ansatz in explizite FE-
Codes mit adaptiver Schrittweitensteuerung zu implementieren, was einen grof3en Fort-
schritt im Vergleich zu den anderen Ansatzen darstellt. Da durch die »rotation recrystalli-
zation« die beim Warmwalzen von Magnesium auftretende Basaltextur verringert werden
kann [del Valle 2003], ist sie von grof3er Bedeutung fir die Optimierung des Warmwalzens
in Bezug auf die Halbzeugeigenschaften und die erreichbaren Stichabnahmen. Aus die-
sem Grund mussen Weiterentwicklung des in dieser Arbeit verwendeten Rekristallisati-
onstexturmodells diesen Effekt erfassen und mdglichst quantitativ beschreiben kdnnen,
um die numerische Simulation flr die ProzeRoptimierung des Warmwalzen verwenden zu

koénnen.

In dieser Arbeit wird zur Beschreibung der Verfestigung der Einkristalle neben einem mo-
difizierten Voce-Gesetz auch ein versetzungsdichtenbasierter Ansatz verwendet. Im Ge-
gensatz zu anderen Modellen dieses Typs [Kocks 1976, Mughrabi 1983, Mughrabi 1987,
Roters 1999, Roters 2000, Baik 2003], ist das hier verwendete Modell in der Lage, den

Bauschinger- und den Crosseffekt zu beschreiben. Das Modell wurde flr einen ferriti-
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8 AbschlieRende Diskussion

schen IF-Stahl [Peeters 2002] entwickelt, also flir eine bce-Kristallstruktur. Fir die Modell-
entwicklung war eine genaue Kenntnis der Wechselwirkung zwischen den Gleitsystemak-
tivitdten und der Bildung von Versetzungszellstrukturen erforderlich. Diese Zusammen-
hange konnten mit TEM-Untersuchungen hinreichend gut aufgeklart werden. Die Grund-
struktur des Modells wurde auch auf fcc-Metalle Ubertragen und an Kupfer erprobt
[Mahesh 2004]. Hierbei zeigte sich allerdings, da} der Zusammenhang zwischen Gleit-
systemaktivitdt und Versetzungszellstruktur fur Kupfer nicht eindeutig aufzuklaren war,
weshalb einige Vereinfachungen getroffen werden muften und sich die Genauigkeit des
Modells verringerte. Zudem wurde beobachtet, da} das Modell zur Beschreibung des
Verfestigungsverhaltens nicht fur alle Bereiche der Flielkurve gleich gut geeignet ist. Um
das Potential dieses Modellansatzes richtig beurteilen zu kénnen, werden deshalb weitere
Untersuchungen an anderen Materialien notwendig sein. Ein Nachteil des Modells ist die
grol3e Anzahl von Materialparametern (zwdlf), die an experimentell ermittelte Spannungs-
Dehnungs-Kurven angefittet werden mussen, was eine hinreichende Anzahl von Versu-
chen erfordert und ohne automatisierte Fitprogramme zudem sehr zeitaufwendig ist. Im
Gegensatz hierzu erfordert der Voce-Ansatz nur vier Materialparameter und fur die Be-
stimmung der Materialparameter reichen oftmals einfache Zugversuch aus. Dennoch bie-
tet die in dieser Arbeit vorgestellte Kombination eines versetzungsdichtebasierten Verfes-
tigungsmodells mit dem VPSC-Modell eine erste Mdglichkeit, die Einflisse der Wechsel-
wirkung von kristallographischer Textur und Versetzungsstruktur auf die plastische Ani-

sotropie zu untersuchen.

Durch die Mdglichkeit gemischter Randbedingungen ermdglicht es das VPSC-Modell,
Spannungs-Dehnungs-Kurven fiir unterschiedliche Belastungszustande, R-Werte und
FlieRflachen effizient zu berechnen. Dies ist ein wichtiger Vorteil gegentiber den Taylor-
Modellen, wo dies nur mit groRerem Aufwand und mit Hilfe des mittleren Taylorfaktors
moglich ist [Bunge 1969]. In dieser Arbeit werden die FlieRkurven eines Blechs der Mag-
nesiumlegierung AZ31 mit dem VPSC-Modell fur Druck- und Zugbelastung in Walz- und
Querrichtung berechnet, wobei eine gute Ubereinstimmung zwischen den berechneten
und gemessenen FlieBkurven erreicht wird. Auch die Zug-Druck-Asymmetrie der Span-
nungs-Dehnungs-Kurven in der Blechebene wird von den Modellrechnungen richtig wie-
dergegeben, was die Eignung des VPSC-Modells zur Berechung der plastischen Materi-

aleigenschaften eindrucksvoll illustriert.

Wie bereits oben erwdhnt hangt das Verhaltnis der Belegung der einzelnen Ideallagen bei
fcc-Metallen entscheidend von den Scherverformungen ab, die die einzelnen Kérner aus-

fuhren kénnen, wobei ahnliches auch fiir die Gruppe der bcc-Metalle gilt [HOIscher 1994].
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8 Abschlieflende Diskussion

Da sich beim GIA-Modell [Wagner 1994] die Scherverformungen der Korner durch Korrek-
turterme Uber einen weiten Bereich steuern lassen, sollte fir Metalle mit einer kubischen
Kristallsymmetrie dieses Modell deutlich besser geeignet sein als beispielsweise das
VPSC-Modell, bei dem dies nur in einem sehr begrenzten Umfang maoglich ist. Da das
GIA-Modell jedoch auch auf der Taylorannahme beruht, kann es nicht die Wechselwir-
kung bertcksichtigen, die jene Kdérner aufeinander ausiiben, die sich nicht in direkter
Nachbarschaft zueinander befinden. Fur die Simulation des Walzens kann dieser Mangel
durch einen statistischen Ansatz von Engler teilweise behoben werden [Engler 2003].
Hierzu missen jedoch Einkristallplastizitats-FEM Rechnungen durchgefuhrt werden, bei
denen das Gesamtaggregat einem ebenen Dehnungszustand unterliegt. Aus diesen
Rechnungen wird anschlieBend die Abweichung der Verformung der einzelnen Kérner
vom ebenen Dehnungszustand bestimmt. Hieraus 143t sich eine Verteilungsfunktion fur
die einzelnen Komponenten des Dehnungstensors ableiten, die dann an Stelle des ebe-
nen Dehnungszustandes in der Simulation mit dem GIA-Modell verwendet wird, wodurch
sich die Genauigkeit des GIA-Modells erhdhen laRkt.

Das GIA-Modell ist jedoch ebenso wie das LAMEL-Modell fur die Verformungstextursimu-
lation bei Metallen niedriger Kristallsymmetrie wie Magnesium oder Zink (beide hcp) deut-
lich schlechter geeignet als das VPSC-Modell, da durch die starke plastische Anisotropie
dieser Metalle die auch diesen Modellen letztlich zu Grunde liegende Taylor-Hypothese
nicht angewendet werden kann. Gleiches gilt fur mehrphasige Werkstoffe, bei denen sich
die Festigkeitseigenschaften der konstituierenden Phasen deutlich voneinander unter-
scheiden. Auch hier ist es nicht mehr mdglich von der Taylor-Annahme auszugehen, da
sich die Phasen geringer Festigkeit deutlich starker verformen als die Phasen mit hoher
Festigkeit. Im VPSC-Modell ist es hingegen mdglich, daf} sich eine Phase niedriger Fes-
tigkeit wesentlich starker verformt als eine Phase hoher Festigkeit. Aus diesem Grund ist
das VPSC-Modell bei mehrphasigen Werkstoffen und Werkstoffen niedriger Kristallsym-
metrie dem GIA- und dem LAMEL-Modell Gberlegen. Zudem ist das VPSC-Modell ohne
weitere Annahmen in explizite FE-codes implementierbar und erlaubt es damit, die textur-
bedingte plastische Anisotropie und deren Entwicklung in FE-Rechnungen zu beriicksich-
tigen. Eine Kombination von VPSC- und GIA-Modell sollte es ermdglichen, die Vorteile
beider Modelle miteinander zu kombinieren, indem man fir die acht-Korn-Aggregate des
GIA-Modells nicht mehr die Formanderung des Polykristalls vorgibt, sondern diese Ag-
gregate als Einschlisse in der Matrix des VPSC-Modells betrachtet. Hiermit kdnnte nicht
nur die Texturentwicklung bei einphasigen Werkstoffen beliebiger Kristallsymmetrie ge-

nauer berechnet werden, sondern auf3erdem sollte dieses Modell auch bessere Ergebnis-
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8 AbschlieRende Diskussion

se bei der Simulation der Texturentwicklung mehrphasiger Werkstoffe liefern als das
VPSC- oder das GlA-Modell. Ein wichtiges Anwendungsgebiet fur dieses Modell kénnte
beispielsweise die Gruppe der mehrphasigen Stahle (z.B. Duplex- und Dualphasenstahle)

sein, deren Bedeutung im industriellen Einsatz kontinuierlich zunimmt.
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9 Zusammenfassung und Ausblick

Ziel einer integrierten Werkstoffmodellierung ist die durchgehende Simulation der Materi-
aleigenschaften von der Halbzeugherstellung bis hin zum fertigen Bauteil. In den einzel-
nen Prozel3stufen wird dabei nicht nur die Form des Werkstlicks geandert, sondern auch
seine mechanischen Eigenschaften kdnnen durch Anderung der Mikrostruktur maRgeblich

beeinfluldt werden.

Zu Beginn dieser Arbeit wurde gezeigt, wie sich der Gefligeparameter der kristallographi-
schen Textur auf die mechanischen Eigenschaften des gefertigten Halbzeugs auswirkt. Im
Anschluf® hieran wurden verschiedene Ansatze zur Modellierung der Textur vorgestellt,
wobei der Schwerpunkt auf den Modellen zur Simulation der Verformungstextur lag und
sich die Modellierung von Rekristallisationstexturen auf die Magnesiumlegierung AZ31

beschrankte.

Hiernach wurden die in dieser Arbeit verwendeten Moglichkeiten zur Kopplung von Tex-
turmodellen mit der Methode der Finiten Elemente vorgestellt. Die Kopplung des Taylor-
FC Modells mit einem FE-Code erfordert einige Annahmen, die in der Regel von Werk-
stoffen mit kubisch flachenzentrierter Kristallstruktur erfiillt werden. Universell hingegen ist
der im Rahmen dieser Arbeit entwickelte Ansatz zur Implementierung des VPSC-Modells
in den kommerziellen FE-Code ABAQUS / Explicit®. Dieser Ansatz eignet sich fiir Werk-
stoffe beliebiger Kristallstruktur, die sogar aus verschiedenen Phasen aufgebaut sein

koénnen.

Im sich anschlielenden Kapitel wurden die verschiedenen Verformungstexturmodelle fir
die Simulation des Kaltwalzens an Werkstoffen unterschiedlicher Kristallsymmetrie (fcc,
bcc, hep) angewendet, sowie die unterschiedlichen Kopplungsansatze zwischen der Fini-
te-Elemente Methode und den Texturmodellen verglichen. Bei der Aluminumlegierung
5754 liefert das VPSC-Modell ungefahr das gleiche Verhaltnis zwischen der Belegung der
Kupfer- und Messinglage wie die Methode der Einkristallplastizitats-FEM, wahrend das
Taylor-Modell eine sehr starke Belegung der Kupferlage voraussagt. In den Simulationen
des Walzens eines IF-Stahls wurde die Verfestigung des Materials durch ein verset-
zungsdichtebasiertes Modell beschrieben, welches eine Berlcksichtigung des Bauschin-
gereffekts in der Simulation ermdéglicht. Mehrere vollgekoppelte Textur-FE Rechnungen
haben gezeigt, dal® der Bauschingereffekt auch fir die oberflaichennahen Elemente, die

im Walzspalt einen relativ hohen Anteil an Wechselplastizitat erfahren, nur einen geringen
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9 Zusammenfassung und Ausblick

EinfluR auf die Entwicklung der Textur hat. Diese vollgekoppelten Textur-FE Walzsimula-
tionen mit Berlicksichtigung des Bauschingereffekts gehéren zu den ersten dieser Art

Uberhaupt.

Bei der Simulation der Texturentwicklung beim Kaltwalzen der Magnesiumlegierung AZ31
mufd neben der kristallographischen Gleitung auch die Zwillingsbildung als Verformungs-
mechanismus bericksichtigt werden. Die Simulationen zeigen bei diesem hcp-Metall eine
schnelle Entwicklung der Textur. Fur alle untersuchten Materialen zeigen die Textur-FE
Rechnungen beim Kaltwalzen eine starke Abhangigkeit der Texturentwicklung von der
Lage im Walzgut. Zudem gibt es gro3e Unterschiede zwischen den Ergebnissen einer
Textursimulation im Postprocessing und denen einer vollgekoppelten Textur-FE Simulati-
on, was die Notwendigkeit solcher vollgekoppelten Simulationen unterstreicht. Abschlie-
Rend wurde das Warmwalzen der Magnesiumlegierung AZ31 simuliert. Die hierzu ben6-
tigten Parameter des Rekristallisationstexturmodells wurden durch die Anpassung be-
rechneter Kurven an experimentell ermittelte Stauchkurven bestimmt. Das im Rahmen
dieser Arbeit weiterentwickelte Rekristallisationstexturmodell ist in der Lage den Verlauf
der Spannungs-Dehnungs-Kurve in einem Temperaturbereich von 280°C bis 350°C mit
guter Genauigkeit vorauszusagen. Die Warmwalzsimulationen unter der Annahme einer
idealisierten Walzverformung haben ergeben, daR fiir die Entstehung der fur warmgewalz-
te AZ31-Bleche typischen Basaltextur Gleitung auf den prismatischen Systemen stattfin-
den muf3. Die vollgekoppelte Textur-FE Simulation eines Warmwalzstichs ergab, dal® die
Textur fir alle Elemente Uber die Blechdicke tberwiegend basal ist, unabhangig von der

jeweiligen Position des Elements im Blech.

Aus einigen der in Kapitel 5 berechneten Texturen wurden zusammen mit den Verfesti-
gungsparametern die mechanischen Eigenschaften des gewalzten Halbzeugs berechnet.
Der Schwerpunkt lag hierbei auf dem IF-Stahl und auf der Magnesiumlegierung AZ31. Fur
den IF-Stahl wurde zunachst die Entwicklung des Elastizitdtsmoduls in der Blechebene
als Funktion der Winkels zur Walzrichtung berechnet. Es zeigte sich eine deutliche Rich-
tungsabhangigkeit des E-Moduls, die mit steigendem Walzgrad als Folge der sich entwi-
ckelnden Textur zunimmt. Im sich anschlieRenden Abschnitt wurden aus der Textur FlieR3-
flachen und Spannungsdehnungskurven fir den IF-Stahl und die Legierung AZ31 berech-
net. Diese beiden Materialien wurden ausgewahlt, da sie in der Simulation je einen Me-
chanismus aufweisen, der zu einer Asymmetrie der plastischen FlieRflache fihren kann.
Beim IF-Stahl ist dies der Bauschingereffekt, der durch das versetzungsdichtenbasierte
Verfestigungsmodell beschrieben wird. Bei AZ31 fuhrt die mechanische Zwillingsbildung

zu einer Asymmetrie der FlieRflache. Die durchgefiihrten Simulationen des IF-Stahls zei-
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gen, dald ein bei einachsiger Lastumkehr nur relativ schwacher Bauschingereffekt bei
zweiachsiger Beanspruchung eine deutlich grof3ere Abweichung von der isotrop verfestig-
ten FlieRflache zur Folge hat. Bei AZ31 Blechen mit basaler Ausgangstextur zeigt sich
sowohl in Walz- als auch in Querrichtung eine starke Zug-Druck Asymmetrie der Flief3fla-
che, die dadurch bedingt ist, dal® bei Druck ein Grofiteil der Verformung durch mechani-
sche Zwillingsbildung realisiert wird, wahrend dies bei Zugbelastung nicht moglich ist. Die
Zwillingsbildung fuhrt aulerdem zu einer sehr raschen Formanderung der Fliel3flache,
was in Abschnitt 6.2 ebenfalls gezeigt wurde. Zum Abschlul? des Kapitels wurde der R-
Wert des IF-Stahls fir unterschiedliche Walzgrade berechnet. Es zeigte sich eine kontinu-
ierliche Entwicklung der R-Werte mit dem Walzgrad. Die experimentell leicht zuganglichen
GroRen mittlerer R-Wert und ebene Anisotropie sind recht gut zur Beschreibung dieses
Stahls geeignet, da der R-Wert fir 0°, 45° und 90° zur Walzrichtung Extremstellen auf-

weist.

AbschlieRend wurden die AZ31-Simulationsergebnisse mit experimentell gemessenen
Texturen und Spannungs-Dehnungskurven verglichen. Es ergab sich eine gute qualitative
Ubereinstimmung der Ergebnisse. Die quantitativen Abweichungen sind bei der Textursi-
mulation durch die zu geringe Zahl bertcksichtigter Einzelorientierungen und beim Verlauf
der Spannungs-Dehnungskurven durch die Verwendung von Materialparametern aus der
Literatur bedingt. Insbesondere der Verfestigungseinflu® durch die Zwillingsbildung wird
durch die Literaturparameter nicht ausreichend wiedergegeben. Aus diesem Grund wurde
in dieser Arbeit ein neuer Satz von Materialparametern bestimmt. Mit diesem konnte der
Verlauf der Spannungs-Dehnungskurven mit sehr guter Genauigkeit berechnet werden,
was die Brauchbarkeit der in dieser Arbeit verwendeten und weiterentwickelten Modelle

demonstriert.

In dieser Arbeit wurde die Kopplung der kontinuumsmechanischen Ebene der FE-
Simulation mit einem Texturmodell, welches wiederum mit einem versetzungsdichteba-
sierten Verfestigungsmodell verbunden ist, realisiert. Mit diesem Ansatz wurde eine Walz-
simulation Uber drei verschiedene Langenskalen verwirklicht. Die Orientierungsverteilung
und die zugehdrigen Versetzungsdichten entwickeln sich mit der Verformungsgeschichte
des Werkstlcks und sind zwei geeignete Parameter, um die Form und die Groflke der
FlieRflache eines Werkstoffs zu bestimmen. Sie sind deshalb geeignet, um in einer Pro-
zelkettensimulation von einer ProzefRstufe an die nachste Gbergeben zu werden, um den
EinfluR der vorangegangen Bearbeitungsschritte zu berlcksichtigen und die resultieren-
den Bauteileigenschaften in Abhangigkeit der einzelnen Prozel3parameter vorhersagen zu

kénnen. Diese Arbeit ist deshalb ein wichtiger Schritt hin zu einer integralen Werkstoffmo-
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dellierung Uber die gesamte Prozelikette, da die hierin entwickelten und angewendeten
Methoden und Konzepte nicht nur fir die Simulation des Walzens sondern auch fir die
Simulation anderer Stufen der Prozelikette wie beispielsweise das Tiefziehen geeignet

sind.

Ein Hindernis stellt hierbei jedoch noch der hohe Rechenaufwand dar, den die in dieser
Arbeit verwendeten Simulationsmethoden bendtigen. Dieses Problem wird jedoch durch
effizientere Rechenalgorithmen in den Texturmodellen [Matthies 2004], massive Anwen-
dung von Parallelisierungsmethoden in der FE-Rechnung [Mathur 1995] und durch weiter

steigende Rechnerleistungen geldst werden.
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Liste der Abkiurzungen und Symbole

Abkirzungen und Symbole mit lateinischem Anfangsbuchstaben

A Parameter im Rekristallisationstexturmodell

A, A Accommodation-Tensor

a, a,,a, Hauptachsen des Ellipsoids

Al Aluminium

B Parameter im Rekristallisationstexturmodell

B¢ Tensor zur Beschreibung der lokalen Verteilung der makroskopischen
Spannung

b Amplitude des Burgersvektors

b b normierter Gleitrichtungsvektor des Gleitsystems s

C Parameter im Rekristallisationstexturmodell

C.Cyy Elastizitatstensor des Polykristalls

ce,Ce, Elastizitatstensor des Einkristalls

g/

Ci1, Ci2, C4s  elastische Einkristallkonstanten

cH Elastizitatstensor des Polykristalls aus der Hill-Mittelung
Ck Elastizitatstensor des Polykristalls aus der Reuss-Mittelung
C’ Elastizitatstensor des Polykristalls aus der Voigt-Mittelung
D Parameter im Rekristallisationstexturmodell

D Drehmatrix

d Walzgutdicke

d, Abstand von der koharenten Zwillingsgrenze

de’ Dehnungsinkrement des Gleitsystems s

de,,, Inkrement der plastischen Dehnung nach von Mises

d et Dicke des Walzguts nach dem Walzen

drr Dicke des Walzguts vor dem Walzen

dg Element des Eulerraums

dv Volumenelement

E E-Modul
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CR

o~

-
(hk)[uvw]
{hkl}<uvw>
I

E-Modul in der Blechebene unter dem Winkel a zur Walzrichtung
Dehnungstensor
makroskopischer, deviatorischer Dehnratentensor

konstantes Glied der makroskopischen Tangentennaherung

Durchschnittliche Energiedichte des Polykristalls

elastischer Eshelby-Tensor

Energiedichte der Orientierung n
Schwellenwert der Energiedichte flr die Nukleation

Verschiebungsgeschwindigkeitsgradiententensor im Probenkoordinaten-
system

antisymmetrischer Anteil von E¢

symmetrischer Anteil von E°
plastischer Dehnungstensor des Walzguts

Verschiebungsgeschwindigkeitsgradiententensor im Probenkoordinaten-
system

Finite Elemente
Finite Elemente Methode

Volumenanteil der Kérner die bereits durch Zwillingsbildung ihre Orientie-
rung geandert haben.

Anteil der Zwillinge am Gesamtkristall
Schwellenwert fiir die Umorientierung durch Zwillingsbildung
Volumenanteil der Zellblockwande

Volumenanteil der Orientierung n am Polykristall

Orientierungsmatrix

Orientierungsmatrix des Ellipsoids

Summe der Ag™" Uber alle Umformschritte

Orientierung eines Zwillings im Probenkoordinatensystem
antisymmetrischer Schmid-Tensor

Element der Verfestigungsmatrix

Miller Indizes einer speziellen Orientierung
Miller Indizes einer allgemeinen Orientierung

Einheitstensor
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c(sec) c(sec)
M ° M ijkl

o(tg) c(1g)
M M ijkl

(sec) sec
M™, My

(tg) g
M™, M,

\1C A7C
M ’Mi/'kl
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Koeffizient zur Beschreibung der Speicherung von Versetzungen in den
Zellwanden und im Zellinnern

Koeffizient zur Beschreibung der Speicherung von immobilen Versetzun-
gen in den Zellblockwanden

Koeffizient zur Beschreibung der Speicherung von beweglichen Verset-
zungen in den Zellblockwanden

Linterstitial free"
Normaleneinheitsvektor der Ebene der koharenten Zwillingsgrenze

Kompressionsmodul

Matrix zur Berechnung des Eshelby-Tensors

Zahl der Umformschritte

FlieBspannung nach von Mises

FlieRspannung nach von Mises in der FE-Rechnung
In einem einachsigen Zugversuch gemessene Flielspannung

gedrickte Lange
Taylorfaktor

viskoplastischer Nachgiebigkeitstensor eines Kristalliten in der Sekanten-
naherung

viskoplastischer Nachgiebigkeitstensor eines Kristalliten in der Tangen-
tenndherung

makroskopischer Nachgiebigkeitstensor in der Sekantennaherung
makroskopischer Nachgiebigkeitstensor in der Tangentennaherung
Wechselwirkungstensor

mittlerer Taylorfaktor
mittlerer Taylorfaktor in der FE-Rechnung

mittlerer Taylorfaktor bei einem einachsigen Zugversuch

Taylorfaktor der Orientierung n

Magnesium

Magnesiumlegierung mit 3% Aluminium und 1% Mangan (Gewichtspro-
zente)

Mangan
Schmid-Faktor

Schmidtensor des Gleitsystems s

Exponent zur Beschreibung der Ratenabhangigkeit
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eff

PK()

Rtw
R,,R(a)

R”, R’

>N

R

ncg

Rwd

S, Sl/kl

c c
S Py Sl/kl

o
Sllll

Parameter zur Beeinflussung der Wechselwirkung zwischen den Abwei-
chungen der Spannungen und den Abweichungen der Dehnraten im
VPSC-Modell

normierter Gleitebenennormalenvektor des Gleitsystems s

dissipierte Umformenergie

Dissipierte Leistung in einer konventionellen FE-Rechnung
Parameter der Avrami-Johnson-Mehl-Kolmogorov-Gleichung
Erholungskoeffizient fir die Versetzungsdichte p

elastischer Wechselwirkungstensor

Matrix des Zwillingskoordinatensystems

R-Wert fur einen Winkel oo zwischen Zugachse und Walzrichtung
mittlerer R-Wert

ebene Anisotropie

Rotationsmatrix fiir eine Rotation um den Winkel & um die Blechnormale

Parameter zur Beschreibung der GroRe des Bauschinger-Effekts

Annihilationskoeffizient fur die nicht mehr augenblicklich generierten Zell-
blockwande

Koeffizient zur Beschreibung der Erholung der immobilen Versetzungen in
den Zellblockwanden

Koeffizient zur Beschreibung der Erholung der beweglichen Versetzungen
in den Zellblockwanden

Koeffizient zur Beschreibung der Versetzungsannihilation
Vektor der Orientierungsanderung

Drehachse

Normaleneinheitsvektor der Verschiebungsebene

plastischer Eshelby-Tensor

Nachgiebigkeitstensor des Polykristalls aus der Hill-Mittelung

Nachgiebigkeitstensor des Einkristalls

Komponente des Nachgiebigkeitstensors bei einachsigem Zug in der
Blechebene unter einem Winkel zur Walzrichtung mit der x,-Achse des
Koordinatensystems parallel zur Zugachse

Schichtparameter
Zeit
Transformationsmatrix eines Zwillings vom Typ 1

Transformationsmatrix eines Zwillings vom Typ 2
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w w
u ,u,

Vl’ Vz

WE

=

A

=l
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Parameter der Avrami-Johnson-Mehl-Kolmogorov-Gleichung
Spur des Tensors A
Betrag der Verschiebung in Richtung von 7,

Gleitrichtungseinheitsvektor des Gleitsystems s

Normaleneinheitsvektor der Gleitebenen der beiden aktivsten Gleitsyste-
me
Volumen

Volumenanteil des Korns , 1 bzw. ,2“

Antisymmetrischer Anteil des Verschiebungsgeschwindigkeitengradien-
tentensors des Ellipsoids im Koordinatensystem des Ellipsoids

Orientierungsanderungsmatrix des Ellipsoids
Volumenanteil der Orientierung n im RX-Modell

rekristallisierter Volumenanteil
Ortsvektor
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Abkiirzungen und Symbole mit griechischem Anfangsbuchstaben

lokal P

o

o,y

new

1—‘old

new

.1,
2
7,

Yo

AE"
AE’
AT’

Agn,[i

A}/I’l,[,
Afn,t,
At

- korr
Aw;

i

04

Parameter

Wechselwirkungsparameter der Versetzungen
Tensor der thermischen Ausdehnung

Tensor der thermischen Ausdehnung der Einkristalls
Tensor der thermischen Ausdehnung nach der Reuss-Mittelung
Tensor der thermischen Ausdehnung nach der Voigt-Mittelung

akkumulierte Scherung

neuer Wert fir die akkumulierte Scherung des Korns im Rekristallisations-
texturmodell

alter Wert fur die akkumulierte Scherung des Korns im Rekristallisations-
texturmodell

Summe der Gleitraten auf den Ebenen der beiden neuen aktivsten Gleit-
systeme

Gleitraten auf den Ebenen des aktivsten bzw. zweitaktivsten Gleitsystems
charakteristische Scherung eines Zwillings

charakteristische Scherung der Zwillingssystems ¢,

Referenzgleitrate

Gleitrate auf dem Gleitsystem s

Inkrement der plastischen Dehnung

Spannungsdeviator zur Zeit ¢

Anderung der kritischen Schubspannung des Gleitsystems s

Volumenanteil der Orientierung n dessen Verformung auf dem Zwillings-
system ¢, realisiert wird

Scherverformung die das Zwillingssystem ¢, zur Verformung beitragt

Anteil des Volumenanteils der Orientierung n dessen Verformung auf dem
Zwillingssystem ¢, realisiert wird am Gesamtvolumen des Polykristalls

Zeitinkrement

Korrekturterm fur die Starrkorperrotation zweier benachbarter Kérner

Kronecker-Symbol

Normierungsfaktor

Flachenstick
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oy

EE;

A, Ay

&S
IL IT,,

(23
2

p bausch

wp
Pi

wp
psat
psat
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Teilscherung

Dehnungstensor
Dehnrate eines Einschlusses im VPSC-Modell

Dehnratentensor des Ellipsoids im Koordinatensystem des Ellipsoids

Komponente der Dehnungstensors bei einachsigem Zug in der Blechebe-
ne unter einem Winkel o zur Walzrichtung mit der x4-Achse des Koordina-
tensystems parallel zur Zugachse

Differenz zwischen der Dehnrate des Korns und der makroskopischen
Dehnrate

Konstantes Glied bei der Taylorreihenentwicklung (Sekantennaherung)

Konstantes Glied der Tangentennaherung

Dehnratentensor des Korns

Vektor der Verschiebungsrichtung

Parameter des modifizierten Voce-Ansatzes
Parameter des modifizierten Voce-Ansatzes

Winkel
Winkel zwischen der Gleitebenennormalen und der Zugrichtung
Tensor zur Berechnung des Eshelby-Tensors

Tensor zur Berechnung des Eshelby-Tensors

Winkel zwischen Gleitrichtung und Zugachse
Coulomb-Reibkoeffizient
Querkontraktionszahl

Vektor zur Berechnung des Eshelby-Tensors

Eshelby-Rotationstensor

Dehnung in der Blechebene senkrecht zur Zugrichtung
Dehnung in Dickenrichtung
GroRe zur Beschreibung des Bauschinger-Effekts

Dichte der beweglichen Versetzungen in der Zellblockwand parallel zur
Gleitebene des i-aktivsten Gleitsystems

Sattigungswert der Dichte p,"”

Sattigungswert der Versetzungsdichte p
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Sattigungswert der Dichte p™

Dichte der immobilen Versetzungen in der Zellblockwand parallel zur
Gleitebene des i-aktivsten Gleitsystems

Versetzungsdichte im Zellinnern und in den Zellwanden

Dichte der immobilen Versetzungen in den Zellblockwanden
Dichte der beweglichen Versetzungen in den Zellblockwanden

Cauchy-Spannungstensor

makroskopischer Spannungsdeviator zur Zeit ¢ + At

makroskopischer Spannungsdeviator

Entwicklungspunkt fiir die Taylorreihenentwicklung von E(X’)
Cauchy-Spannungstensor

Schubspannungskomponenten der Gleitsysteme a, b, ¢

Komponente der Spannungstensors bei einachsigem Zug in der Blech-
ebene unter einem Winkel o zur Walzrichtung mit der x,-Achse des Koor-
dinatensystems parallel zur Zugachse

Differenz zwischen den Spannungen des Korns und den makroskopi-
schen Spannungen

deviatorischer Spannnungstensor eines Kristalliten

Entwicklungspunkt fiir die Taylorreinenentwicklung von &, (o)

Schubspannung

auf dem Gleitsystem s aufgeldste Schubspannung
kritische Schubspannung des Gleitsystems s
Parameter des modifizierten Voce-Ansatzes
Parameter des modifizierten Voce-Ansatzes

Modellparameter der alle Einflisse der Mikrostruktur auf die Verfestigung
beinhaltet, die nicht durch die inneren Variablen beschrieben werden.

Beitrag der Versetzungsdichte p zur kritischen Schubspannung

Beitrag der Versetzungsdichten p” und p"* zur kritischen Schubspan-
nung

GrofRRe im modifizierten Voce-Ansatz

Referenzspannung des Gleitsystems s der Orientierung n

Fluld der Versetzungen die Gleitsystemen zuzuordnen sind, die nicht pa-
rallel zur Zellblockwand i sind
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Winkel
Eulerwinkel nach Bunge

GroRe zur Beschreibung des Bauschinger-Effekts
Orientierungsanderung der beiden benachbarten Kérner ,1“ bzw. ,2°

Orientierungsanderungsmatrix
lokale Starrkorperrotationen der beiden benachbarten Korer ,1“ bzw. ,,2°

plastischer Anteil der Orientierungsanderung der Kérner ,1“ bzw. ,2"

lokale Fluktuationen des antisymmetrischen Anteils des Verschiebungs-
geschwindigkeitengradiententensors des Korns ,1“ bzw. ,2°

lokale Fluktuation des antisymmetrischen Anteils des Verschiebungs-
geschwindigkeitengradiententensors

plastischer Anteil des Orientierungsanderung des Korns

antisymmetrischer Anteil des Verschiebungsgeschwindigkeitengradien-
tentensors
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