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Kurzfassung

Diese Arbeit befasst sich mit der experimentellen Untersuchung
von Dualphasenstahl. Der Fokus liegt auf der Analyse seines Gefii-
ges und der mechanischen Eigenschaften. Mittels Rasterelektro-
nenmikroskopie wurden Aufnahmen erstellt und Riickstreuelekt-
ronenbeugung eingesetzt, um die Gefiige- bzw. Orientierungsent-
wicklung festzuhalten. Diese Messungen wurden wahrend Heiz-
und Zugversuchen durchgefiihrt. Fiir die Heiz- und Abschreckexpe-
rimente wurde eine Apparatur entwickelt. Lokale mechanische Ei-
genschaften des Stahls wurden mit Hilfe des Mikrodruckversuchs
bestimmt. Versuche zur Warmebehandlung zeigen, dass sich im
verwendeten Stahl Martensit liber die Nishiyama-Wassermann Be-
ziehung umwandelt, wohingegen die Ferrit-Austenit-Umwandlung
eher der Kurdjumov-Sachs Orientierungsbeziehung folgt. In Mikro-
druckversuchen wurde fiir Martensit eine Flief3spannung von ca.
2 GPa gemessen, und fiir Saulen, die der Zweiphasenregion ent-
stammen, also sowohl Ferrit als auch Martensit enthalten, wurden
gemaf? den Volumenanteilen unerwartet hohe Festigkeiten gefun-
den. Demzufolge ist vermutlich der zum Martensit benachbarte
Ferrit, der durch das Abschrecken iiber eine hohe Versetzungs-
dichte verfiigt, fiir die gesteigerte Festigkeit verantwortlich. Auf der
Makroskala bildet ein Zugversuch schrittweise die Entwicklung des
Gefliges ab. Hierbei fiihrt die Bewegung von Versetzungen behin-
dert durch Korn- und Phasengrenzen sowie Bereichen erhdhter
Versetzungsdichte zur Ausbildung von Scherbiandern. Dabei wer-
den bestimmte Regionen vom Martensit abgeschirmt und dadurch
erst spat von der Verformung erfasst. Insgesamt wird anhand der
vorgestellten Experimente deutlich, wie komplex das Verfor-
mungsverhalten von Dualphasenstdhlen ist und wie sehr es von
den einzelnen Gefiigekomponenten sowie insbesondere von deren
Wechselwirkung abhangt.
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Abstract

This thesis is concerned with the experimental characterization of
a dual phase steel in terms of its microstructure and resulting me-
chanical properties. The experimental research performed in this
thesis strongly relies on scanning electron microscopy (SEM). Be-
sides standard imaging, electron backscatter diffraction is used to
track orientation changes, which are induced by macroscopic ten-
sile tests or by heating experiments. The in situ heating experi-
ments are performed using a home built setup that is also capable
of quenching samples inside the SEM. Local mechanical investiga-
tions are performed by microcompression tests. The observed mar-
tensitic transformation fulfils the known rules of the Nishiyama-
Wassermann orientation relationship in good approximation while
the relation between ferrite and austenite is better described by the
Kurdjumov-Sachs relationship. In microcompression experiments,
a flow stress around 2 GPa was measured for the martensite phase.
Pillars machined into dual phase regions consisting of ferrite and
martensite can have very high strengths that cannot simply be ex-
plained by a rule of mixture between ferrite and martensite. There-
fore, it is suggested that the elevated dislocation density arising
from the martensitic transformation is responsible for additional
strengthening. In macroscopic mechanical experiments, the evolu-
tion of the microstructure has been observed. Dislocations interact
with grain or phase boundaries and regions of enhanced disloca-
tion density to form localized slip bands. Plasticity can also be de-
layed in regions surrounded by martensite. Here higher defor-
mation only occurs at higher levels of global strain. From the results
presented in this thesis, it becomes apparent that the deformation
behaviour of dual phase steels is complex. It is determined by the
properties of the individual phases but also by the mechanical in-
teraction of the phases within the microstructure.



Abstract
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1 Einleitung

Diese Dissertation befasst sich mit der Frage, in welcher Weise me-
chanische Eigenschaften und das Gefiige auf der Ebene der Mikro-
skala das makroskopische Deformationsverhalten von Dualpha-
senstdhlen beeinflussen. Das Gefiige dieser Stdhle zeichnet sich
durch eine Kombination von zwei Phasen, einer ferritischen Matrix
und einer martensitischen Phase aus. In der Regel liegen in kom-
merziellen Produkten die Martensitanteile in Form von vielen klei-
nen Ausscheidungen innerhalb der Matrix mit einem Volumenan-
teil von 10 bis 20 % vor. Die Kombination aus Matrix mit geringer
Flieffspannung und hoher Dehnbarkeit mit einer festen Phase fiihrt
zu guten mechanischen Eigenschaften. So erreichen Dualpha-
senstédhle Streckgrenzen von mehr als 1 GPa bei hohen Bruchdeh-
nungen von liber 20 % [1]. Aufgrund dieser fiir viele Anwendungen
interessanten Kennwerte werden mit Dualphasenstdhlen bekannte
Tiefziehstahle mit niedrigeren Festigkeiten ersetzt, sodass bei-
spielsweise bei Kraftfahrzeugen Gewichtseinsparungen bei gleich-
zeitig hoherer Sicherheit der Bauteile erzielt werden kénnen [1].
Doch worin besteht die Notwendigkeit weitere Untersuchungen an
den bereits bekannten Stahlen durchzufiihren? Letztlich handelt es
sich um einen niedriglegierten Stahl, in dem Mangan, Chrom, Sili-
zium und Kohlenstoff in geringen Anteilen neben Eisen vorliegen.
Ebenso die Prozesskette mit Warm-, Kaltwalzen und Warmebehan-
deln erscheint auf den ersten Blick trivial und ausreichend er-
forscht. Die Antwort auf diese Frage lasst sich mittels Literatur-
recherche beantworten. Hier wird ersichtlich, dass die Entwicklung
dieser Stahlkategorie noch nicht abschlossen ist. Um den Anforde-
rungen der Verbraucher zu geniigen, wurden in der Vergangenheit
die mechanischen Kennwerte {iber den Martensitgehalt bzw. die
Verteilung und Grofie der Inseln gesteuert [2]. Heute zeigt der
Trend in Richtung fein-, bzw. ultrafeinkérniger Abmessungen im
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Gefiige [3]-[5]. Dazu ist es notwendig die Entstehung der Phasen
[6] wesentlich genauer zu steuern und stérende Einfliisse wie Per-
litbandstrukturen [7], inhomogen verteilten Martensit oder hohere
Anteile von Karbiden und Restaustenit zu verringern. Durch geziel-
tes Legieren, Warmebehandeln, Abschrecken, abschlief3endes Aus-
lagern des Martensits und die Nutzung von Hartungsmechanismen
werden Stdhle stetig weiterentwickelt. Nicht zuletzt ist es erst mit
dem aktuellen Fortschritt der Methoden zur Gefligeuntersuchung
im Rasterelektronenmikroskop méglich detailreichere Ergebnisse
zu erhalten. Bessere Methoden und ein héheres Auflésungsvermo-
gen ermoglichen auch im altbekannten Thema Stahl neue Frage-
stellungen. In Bezug auf die zu Beginn dieses Abschnitts formu-
lierte Aufgabenstellung sind bisher wenige Beobachtungen publi-
ziert und die ablaufenden Mechanismen kaum verstanden. Folglich
widmet sich diese Arbeit der Entwicklung und Durchfiithrung von
neuartigen In-situ-Versuchen zur Untersuchung der Phasenbil-
dung von Martensit, der Entwicklung des Gefiiges und der mecha-
nischen Eigenschaften der Einzelphasen. Ziel ist es, basierend auf
lokalen Messungen, das makroskopische Deformationsverhalten
des Materials zu erkléren.

Das Thema dieser Dissertation, wurde im Rahmen eines Teilpro-
jekts eines Graduiertenkollegs bearbeitet. Es handelt sich hierbei
um das Projekt A11: ,Gefligeentwicklung und mechanische Eigen-
schaften”, das einen Teil des von der Deutschen Forschungsge-
meinschaft geférderten Graduiertenkollegs 1483 darstellt. Das Kol-
leg 1483, ,Prozessketten in der Fertigung“ teilt sich in die Bereiche
A und B auf. Der Teilbereich A befasst sich mit ,Prozessketten bei
der Blechbauteilfertigung“. Das Institut fiir angewandte Materia-
lien mit der Abteilung Werkstoff- und Biomechanik (IAM-WBM)
beteiligt sich jeweils mit einer experimentellen Arbeit innerhalb
der drei Generationen. Das Projekt, welches in der ersten Genera-
tion von Simone Schreijag [8] (Teilprojekt A6) bearbeitet wurde,
setzt sich mit der vorliegenden Arbeit fort. In der ersten Generation
wurde der einphasige, ferritische Tiefziehstahl DC04 untersucht.

2
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Mit der zweiten Generation wurde ein Ubergang in ein komplexe-
res Geflige eingeleitet. Ausgewdhlt wurde ein Dualphasenstahl,
wodurch der bis dahin untersuchte ferritische Stahl durch eine
zweite martensitische Phase erweitert wird. In beiden Féllen wur-
den kommerzielle Produkte gewahlt, die in der Herstellung, bis auf
den Ablauf der Warmebehandlung, dhnlich sind. Aufgrund der Sy-
nergien wurde ein Wissenstransfer in der Analyse des ferritischen
DCO04 und der ferritischen Matrix des Dualphasenstahls generati-
onsiibergreifend angestrebt. In der vorliegenden Arbeit wird dies
an den wiederkehrenden Vergleichen mit den Ergebnissen aus der
ersten Generation deutlich. Wie bereits in der ersten Generation
beschrankt sich das Teilprojekt auf eine experimentelle Analyse
des Stahls. Allgemein besteht jedoch die Kernaufgabe des Graduier-
tenkollegs darin, die Prozesskette mittels verschiedener numeri-
scher Simulationsmodelle in den einzelnen Schritten Walzen, War-
mebehandeln und Tiefziehen auf mehreren Skalen abzubilden.
Hierzu wurden die Messergebnisse dieser Arbeit genutzt, um An-
fangswerte zu erhalten und die Validierung der Modelle durchzu-
fithren. Ein Austausch der Daten (Kap. 4) fand mit den Projekten
A7, AB und A12 statt. Gemeinsam wurden Ergebnisse in regelma-
Rigen Treffen innerhalb des Graduiertenkollegs 1483 analysiert
und die weitere Vorgehensweise abgestimmt. Auch bestand eine
Kooperation innerhalb der experimentellen Projekte der zweiten
Generation (A13 und A11). Durchgefiihrt wurde eine gemeinsame
Analyse mittels rontgenspektroskopischen und elektronenmikro-
skopischen Methoden an derselben Probe, um Einfliisse auf die De-
formation des Werkstoffes auf mehreren Skalen zu erfassen. Hierzu
wurde ein Zugversuch durchgefiihrt, dessen Teilauswertung be-
zliglich der Mikroskala in Kap. 7 erfolgt.

Die Arbeit gliedert sich wie folgt: Zunéichst wird in einem Uber-
sichtskapitel (Kap. 2) die fiir die Arbeit relevante Literatur zusam-
mengefasst. Im Anschluss erfolgt in einem Experimentalkapitel
(Kap. 3) die Erklarung der verwendeten Mess- und Auswertungs-
methoden. Kapitel 4 beschreibt die Gefiigeuntersuchungen, welche

3
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unter anderem durch die Kooperation der Projekte fiir die Modell-
entwicklung genutzt wurden. Inhaltlich umfasst die Charakterisie-
rung die aus den einzelnen kommerziellen Prozesskettenschritten
vorliegenden Materialzustinde und eine Einordnung der Messer-
gebnisse anhand aus der Literatur bekannter Aspekte der Ferti-

gung.

Im Anschluss an den ersten Teil befassen sich die drei folgenden
Kapitel mit den Kernthemen dieser Dissertation. Begonnen wird
mit der Warmebehandlung und der damit in Verbindung stehen-
den Phasenbildung. Das Kapitel 5 umfasst sowohl die In-situ-Be-
obachtung der Umwandlung von Ferrit in Austenit, als auch die an-
schlieflende Bildung von Martensit durch Abschrecken der Probe
an derselben Stelle auf der Oberflache. Kapitel 6 beinhaltet die Er-
mittlung der mechanischen Eigenschaften auf der Gefiigeebene
(Mikroskala). Fiir die Messung wird der Mikrodruckversuch ge-
nutzt. Hierzu werden mittels lonenstrahlpraparation Saulen ver-
schiedener Grofie in einen kommerziell verfiigbaren Stahl und in
eigens im Labor hergestellte Stahle geschnitten. Im kommerziellen
Stahl werden so die ferritische Matrix und der Martensit in Form
von zweiphasigen Saulen separat getestet. Zudem wird Martensit
in Form von Latten, nach verschiedenen Auslagerungstemperatu-
ren und in verzwillingter Form mit dem kommerziellen Stahl ver-
glichen. Kapitel 7 zeigt die Ergebnisse eines makroskopischen Zug-
versuchs. Dafiir wird eine Probe schrittweise belastet und die Ent-
wicklung von geometrisch notwendigen Versetzungen mit
zunehmender Deformation beobachtet. Hierzu wird nach jedem
Belastungsschritt eine Orientierungsmessung durchgefiihrt und
der Zustand der Probenoberflache festgehalten.

In jedem der drei beschriebenen Versuchskapitel werden Ergeb-
nisse separat nach jedem Ergebnisteil diskutiert und zusammenge-
fasst. Die Zusammenfassung und wissenschaftliche Einordnung der
wichtigsten Ergebnisse erfolgt in Kapitel 8. Der Anhang befindet
sich in Kapitel 9.



2 Grundlagen Dualphasenstahl

Das Kapitel Grundlagen behandelt den aktuellen Stand der For-
schung auf dem Gebiet des Dualphasenstahls. Der Dualphasenstahl
definiert einen Stahl, dessen Gefiige aus Ferrit und Martensit be-
steht. In dieser Arbeit, sowie in kommerziellen Produkten besteht
das Gefiige aus Inseln aus Martensit, die in einer ferritischen Matrix
liegen. Anwendung finden die Stdhle heute vorwiegend in der
blechverarbeitenden Industrie. Hier lasst sich im Vergleich zu den
in der Vergangenheit genutzten Tiefziehstdhlen mittels Dickenre-
duktion Gewicht einsparen [1]. Dies wird ermdglicht durch die ver-
besserten mechanischen Eigenschaften des Dualphasenstahls,
namlich der vergleichsweise hohen Streckgrenze bei hoher Bruch-
dehnung. Erste Veroffentlichungen aus dem Bereich ferritisch-
martensitischer Stahl stammen wie von Rashid [2] berichtet aus
England und datieren um 1963. Das wissenschaftliche und indust-
rielle Interesse entstand jedoch erst zur Jahrhundertwende. Heute
sind die Anforderungen und Zusammensetzungen unter anderem
von Dualphasenstahl in der Norm DIN EN 10346 ,kontinuierlich
schmelztauchveredelten Flacherzeugnisse“ [9] festgehalten.

Die folgenden vier Abschnitte dieses Kapitels beleuchten die Stahl-
herstellung, die beiden Einzelphasen jeweils unabhingig voneinan-
der und zuletzt das Zusammenwirken der Phasen im Stahl. Experi-
mentelle Methoden finden hier keine Berticksichtigung, diesbeziig-
lich wird auf Kap. 3 verwiesen. Grundlagen betreffend Stahl finden
sich im Buch von Bhadeshia und Honeycombe [10]. Materialwis-
senschaftliche Aspekte wurden durch Gottstein [11] festgehalten.
Die in dieser Arbeit verwendeten Methoden der Orientierungs- und
Texturanalyse [12] basieren auf der Eulerwinkelkonvention nach
Bunge [13].



2 Grundlagen Dualphasenstahl

2.1 Herstellung von Dualphasenstahl

Das Prinzip der Herstellung eines Dualphasenstahls ist zundchst
ein trivialer Prozess. Man nimmt einen Eisen-Kohlenstoffstahl mit
einem Kohlenstoffgehalt von bspw. 0,2 gew %. Dann stellt man
durch Auslagern im Zweiphasengebiet (sog. Interkritisches Ausla-
gern) die gewiinschte Verteilung von Austenit und Ferrit im heifsen
Zustand ein. Anschlieféend wird mittels Abschrecken die Phasen-
umwandlung des enthaltenen Austenits in Martensit herbeige-
fithrt. Ist der Anteil des Martensits gering, liegt eine ferritische Mat-
rix mit Martensitinseln vor. Die kommerzielle Herstellung von Du-
alphasenstahl verlauft deutlich komplexer. Dabei durchlduft nach
dem Stranggiefden das Blech die Schritte Warmwalzen, Kaltwalzen
und interkritisches Warmebehandeln mit abschlieffendem Ab-
schrecken. Abschlieffend wird fiir die Verbesserung der plastischen
Eigenschaften und einen Korrosionsschutz der Stahl erneut ange-
lassen und dann feuerverzinkt. Wahrend der Produktion miissen
diverse Einflussgrofien bedacht werden. Der Stahl verfiigt iiber
austenit- und ferritstabilisierende Legierungselemente, sowie iiber
Legierungselemente, die die Martensitbildung unterstiitzen. Je
nach Anwendung sollen Streckgrenzen von bis zu 1 GPa erreicht
werden. Dazu muss die Korngréfde der Matrix, sowie die Grofie der
Martensitinseln gesteuert werden. Ein Uberblick der Einflusspara-
meter bei der Einstellung des Gefliges soll im Folgenden geschaffen
werden.

2.1.1 Warmwalzen und Kaltwalzen

Anschlieflend an das Stranggiefien findet das Warmwalzen statt.
Hier entsteht bei niedriglegierten Stdhlen ein Texturgradient von
der Oberflache zur Probenmitte hin [14]-[16]. Aufgrund der Sche-
rung des Materials an der Oberflache, entsteht eine Textur mit er-
hohter Goss {112}<111> und {110}<001> Komponente [15]. Im
Kern wird dagegen durch einen ebenen Kompressionszustand eine
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der Kaltwalztextur dhnliche Verstirkung der a-, und y- Faser er-
zeugt [15]. Das Maximum der Textur im Kern befindet sich in der
{001}<110> Komponente [15]. Der Texturgradient entsteht durch
eine stetige Phasenumwandlung von Austenit in Ferrit wahrend
des Walzprozesses, welcher mit den letzten Walzzyklen in der Fer-
ritregion endet. Insbesondere die letzten Zyklen in der Ferritregion
sind mafdgeblich fiir den Gradienten verantwortlich [14]. An der
kélteren ferritischen Oberflache konnen die Kérner durch erhohte
Versetzungsdichte rekristallisieren, wohingegen im austeniti-
schen/ferritischen Kern lediglich Erholung stattfindet und die Tex-
tur erhalten bleibt [14].

Im Anschluss wird im industriellen Herstellungsprozess das
Warmband zu einem sog. ,Coil“ gerollt, eingelagert und weiter-
transportiert. Dabei fallt die Temperatur nur noch langsam ab.
Doch gerade die Temperatur, bei der das Material aufgerollt wird,
ist wegbestimmend fiir die weitere Phasenbildung beim Abkiihlen.
Je nach Temperatur bildet sich ein ferritisch-perlitisches oder ein
bainitisches Warmband [6].

Weiter besteht an dieser Stelle des Prozesses die Moglichkeit die
Korngrofie des finalen Dualphasenstahls einzustellen. Calcagnotto
et al. [17] fiihrte dazu einen Walzprozess iiber bzw. unter der sog.
JPerlitfinishtemperatur” durch, um mit hoher Deformation kleine
Korner zu erzeugen. Das finale Gefiige war ein feinkdérniger bzw.
ultrafeinkoérniger Ferrit mit, im zweiten Fall, kugelférmigen Aus-
scheidungen aus Zementit [5]. Fiir die Erhaltung der Korngrofie
kann Mangan zugesetzt werden, um Kornwachstum beim Warme-
behandeln vor dem Abschrecken zu vermeiden [18]. Ein weiterer
Kaltwalzschritt wird in der Prozessroute nicht durchgefiihrt, da die
hohe Versetzungsdichte Rekristallisation féordern wiirde [5], wel-
che die eingestellte Feinkdrnigkeit wieder zunichtemachen wiirde.

Wahrend des Kaltwalzens gleicht sich die Textur iiber die gesamte
Probendicke hin an. Es bildet sich eine stark ausgepragte a-Faser
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und eine schwachere Belegung der y-Faser aus. Die Maxima liegen
in den Komponenten {001}<110> und/oder {112}<110> auf der a-
Faser, bzw. in {111}<112> und/oder {111}<110> auf der y-Faser
[14]. In niedrig legierten Stdhlen bildet sich bei Dehnungen kleiner
als 70% bevorzugt die {111}<112> Komponente der y-Faser aus,
wohingegen bei hoheren Dehnungen {111}<110> hervorsticht
[14]. Die vorab aus dem Warmwalzen in der Probenmitte vorlie-
gende Walztextur wirkt sich verstirkend auf die Kaltwalztextur
aus [14]. Insofern werden Unterschiede in der Textur der Probe
weitervererbt.

2.1.2 Warmebehandeln

Der vorletzte Schritt der Prozesskette beinhaltet die interkritische
Warmebehandlung im Ferrit-Austenit-Phasengebiet und das Ab-
schrecken. Die Textur von Stdhlen mit wenig Kohlenstoff nimmt
durch Rekristallisation und Phasenumwandlung insbesondere in
der a-Faser ab und verstarkt sich leicht in der y-Faser [14]. Durch
eine weitere Vererbung der Texturgradienten aus dem Warm- und
Kaltwalzen kann es auch nach der Warmebehandlung zu Texturun-
terschieden zwischen den Rand- und Kernbereichen der Probe
kommen [19]. Der Einfluss, der aus den Walzprozessen weiterge-
gebenen Textur, ist durchaus von Bedeutung. So kommt es beim
Hochheizen des kaltgewalzten Materials zu einem Wettbewerb
zwischen Rekristallisation, Erholung und Phasenumwandlung
[19]. Durch eine zum Kern hin abfallende Versetzungsdichte, wel-
che in dem Warm- und Kaltwalzschritt entsteht, rekristallisieren
am Rand vermehrt Kérner [19]. Diese so gebildeten, relativ defekt-
armen Korner bieten weniger Nukleationspunkte fiir Austenit und
verzogern dadurch eine Phasenumwandlung [19]. In Folge kann
sich dort kein Martensit bilden und es kommt zu einem héheren
Martensitanteil im Kern der Probe [19]. Insgesamt stellt das Kalt-
walzen den Einflussfaktor dar, durch welchen sich die enthaltende
Versetzungsdichte fiir den folgenden Prozess steuern lasst. Wird,
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im Gegensatz dazu, die Warmebehandlung nicht interkritisch aus-
gefiihrt, sondern Temperaturen im oberen Zweiphasengebiet ge-
nutzt oder sogar komplett austenitisiert, verschwindet die Textur
fast vollstandig [16]. Generell tiberfithrt man mit hdheren Tempe-
raturen der Warmebehandlung die Textur, aber auch die Phasen-
verteilung in eine homogenere Form [16]. Fiir das Verschwinden
der Textur konnte die zufillige Auswahl einer Orientierungsbezie-
hung (Erlauterung der Beziehungen in Kap.2.3.1) bei der Ferrit
Austenit Umwandlung verantwortlich sein. Jedoch zeigt die Um-
wandlung in Austenit und in Martensit bei der Herstellung von Du-
alphasenstdhlen nur geringe Texturveranderungen [20]. Insgesamt
wird so je nach Anteil der Erholung, Rekristallisation oder Phasen-
umwandlung in Austenit die Textur in Abhangigkeit der Tempera-
tur beim Warmebehandeln geschwacht bzw. verschoben.

In der Arbeit von Schemmann [6] wird beschrieben, wie sich be-
reits im Warmwalzprozess lokal hohe Konzentrationen von Legie-
rungselementen bilden, die dann einen Einfluss auf die Phasenbil-
dung nehmen. Wichtig ist, dass sich Legierungselemente wie Man-
gan und Chrom beim Warmwalzen an Karbiden (Zementit)
ansammeln und sich im Anschluss primar dort der Austenit bildet
[6]. Je nach Temperatur beim Aufrollen zum Coil kann zwischen
Warmbéndern, die ein bainitisches oder ferritisch-perlitisches Ge-
fiige haben, unterschieden werden [6]. Im ersten Fall sind das Man-
gan, wie auch der Zementit iiber die gesamte Probe hinweg gleich-
mafiiger verteilt und die Austenitbildung geschieht iiberall im glei-
chen Umfang und in der gleichen Geschwindigkeit [6]. Entstehen
die charakteristischen, perlitischen Biander beim Warmwalzen,
liegt im abgekiihlten Zustand Zementit, sowie das Mangan zeilen-
formig vor. Diese Regionen sind demnach auch primarer Nuklea-
tionsort fiir den, in der Warmebehandlung gebildeten, Austenit [6],
[21], [22]. Nach der Umwandlung des Perlits ist das Wachstum im
restlichen Ferrit aufgrund der Unterschiede in der Mangankon-
zentration stark verzogert [6]. Somit nimmt die Manganverteilung
Einfluss auf die Phasenumwandlung und -verteilung.
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Fiir die Bildung und die lokale Verteilung von Austenit, bzw. Mar-
tensit sind zudem die Heizraten, die Haltedauer und die Abschreck-
rate von Bedeutung. Der zuvor erlduterte Wettbewerb von Erho-
lung, Rekristallisation und Phasenumwandlung lasst sich auch
durch diese Parameter einstellen. Wird bspw. nur kurz auf Tempe-
raturen unter 740°C erhitzt, ist der Martensit nach dem Abschre-
cken deckungsgleich mit dem zuvor enthaltenen Perlitbereichen,
und auch die Textur bleibt erhalten [19]. Ein schnelles Heizen zu
hoheren Temperaturen lasst die Phasenumwandlung gleichzeitig
mit der Rekristallisation ablaufen, bzw. verzogert diese sogar [23].
Das Ergebnis ist eine zeilige Gefiigestruktur [23]. Der Austenit ent-
steht in den Perlitbereichen und kann sich nicht in den benachbar-
ten Ferrit ausbreiten, da hier parallel Rekristallisation ablauft [24].
Somit liegt der Austenit neben den langgezogenen, kaltgewalzten,
teilweise rekristallisierten Ferritkdrnern vor [23]. Mittlere Heizra-
ten lassen zunachst Rekristallisation zu, und der Austenit wachst
zwischen den neuen Koérnern, wodurch sich feine, verteilte Auste-
nitinseln erzeugen lassen [23], [24]. Erst langeres Halten der hohen
Temperatur hat nach dem Auflésen des Perlits die langsam ablau-
fende Diffusion von Mangan in den Austenit zur Folge [21]. Ferner
verteilen sich alle weiteren Legierungselemente in die praferierten
Phasen. Wird die Warmebehandlung frither abgebrochen, konnen
nicht aufgeldster Perlit bzw. mit Mangan iibersattigter Ferrit zu-
riickbleiben [21].

2.1.3  Austenitbildung beim Heizen und Ferritbil-
dung beim Abkiihlen

Beim Wiarmebehandeln wandelt sich Ferrit bei hoher Temperatur
in Austenit um. Dabei gelten Orientierungsbeziehungen zwischen
Ferrit und Austenit. Bekannt sind die Kurdjumow-Sachs (KS) oder
die Nishiyama-Wassermann (NW) Orientierungsbeziehung (Tab.
2-1). In vielen Warmebehandlungsversuchen verwendet man die
KS-Beziehung zur Beschreibung der Umwandlung, da diese bei der
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Phasenumwandlung bevorzugt auftrat [25]. Die Umwandlung be-
ginnt mit der Nukleation an verschiedensten Defekten [26]. Dabei
wird eine der moglichen Orientierungsvarianten von KS bzw. NW
gewahlt [26]. Mit In-situ-Versuchen wurde die Austenitbildung von
Lischewski et al. [27], [28] an niedriglegierten Stahl und von Fukino
et al. [29], [30] an Fe-Ni-Stahl untersucht. Hier fanden Lischewski
et al. [28] préaferierte Nukleation an Tripelpunkten und untersuch-
ten an diesen die Variantenselektion der KS-Orientierungsbezie-
hung. Dabei ergaben sich folgende Gesetzmafiigkeiten fiir die Pha-
senbildung von Austenit in Ferrit: 1. Die Austenitnukleation findet
an Tripelpunkten unter Einhaltung der KS-Beziehung zu mindes-
tens einem, der umliegenden, Ferritkérner statt [28]. Dabei wird
die Orientierungsvariante gewahlt, die ungefahr die KS-Beziehung
zu zwei benachbarten Ferritkornern einhalt [28]. 2. Besonders ent-
steht diejenige Orientierung, deren Ebenen der KS-Beziehung in
der Korngrenzebene liegen [28]. Die Préaferenz der Nukleation an
Tripelpunkten begriindeten Lischewski et al. mit der Linienspan-
nung an Tripelpunkten, die die Nukleation gegeniiber der an Korn-
grenzen begiinstigt [28]. Im Gegensatz dazu prognostizieren Fu-
kino et al. Nukleation vermehrt an Korngrenzen als an Tripelpunk-
ten [29]. An Korngrenzen lagen die neuen Kdrner in KS- oder NW-
Beziehungen zu einem Ferritnachbarn vor, wohingegen an Tripel-
punkten die Nukleation mit zufilligen Orientierungen zu Ferrit-
nachbarn wahrscheinlicher wurde [29]. Auch wurde die Nuklea-
tion von Austenit in einem kaltgewalzten FeNi-Stahl untersucht.
Hier laufen Rekristallisation des Ferrits sowie Austenitbildung pa-
rallel ab [30]. Entstand Austenit in den nicht rekristallisierten Ge-
bieten, war die Orientierung eher zufillig. Die KS-Beziehung zum
urspriinglichen Ferrit fand man bei Nukleationen in bereits rekris-
tallisierten Gebieten [30]. Zudem wurden von den zwei Gruppen
(Lischewski et al. und Fukino et al.) das weitere Wachstum der Aus-
tenitkdrner beobachtet. In beiden findet das Wachstum vermehrt
entlang, d.h. nicht senkrecht zu der Phasengrenzen mit den Ebenen
{111}y]|{101}a statt [27], [29]. Damit stellen KS-Phasengrenzen ein
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Hindernis beim Wachstum von Austenit dar, wodurch sich Austenit
ungleichmafig ausbreitet [27], [30].

Wird die Probe langsam aus der Austenitphase abgekiihlt, findet
das Wachstum des Ferrits auch in Abhangigkeit der KS-Beziehung
statt [27]. Ist dabei die Fehlorientierung der Phasengrenze zu die-
ser Orientierungsbeziehung gering, so ergibt sich eine abschir-
mende Wirkung, denn KS-Grenzen verfiigen analog zum zuvor be-
schriebenen Austenitwachstum tiber eine geringere Mobilitat [27].
Dadurch kénnen neben sehr kleinen abgeschirmten Kérnern deut-
lich grofdere heranwachsen, weshalb eine inhomogene Korngro-
RBenverteilung entsteht [27]. Letztlich ist Ferritwachstum (beim
Kiihlen) deutlich schneller als selbiger Prozess fiir Austenit (beim
Heizen) [27]. Liegt in dem Ausgangsgefiige vor dem Abschrecken
Ferrit und Austenit vor, kann der benachbarte Ferrit durch schnel-
les Wachstum den Austenit verkleinern, bevor sich der restliche
Austenit in Martensit umwandelt. Dieser Ferrit enthdlt dann
zwangsweise die Konzentrationen der Elemente des urspriingli-
chen Austenits, da deren Beweglichkeit nicht ausreicht, um mit der
Phasengrenze zu diffundieren [31], [32]. Bildet sich bei hohen Tem-
peraturen Ferrit im Austenit, kann sich dieser wie zuvor beschrie-
ben ,rekonstruktiv” aus dem benachbarten Ferrit oder bei noch ho-
heren Abkiihlraten , displaziv* aus dem Austenit bilden [6].

2.1.4  Abschrecken und Auslagern

Die Warmebehandlung endet mit dem Abschrecken wobei sich
Austenit in Martensit umwandelt. Wurde jedoch zuvor vollstandig
austenitisiert (andere Prozessroute), muss gezielt abgeschreckt
werden, sodass sich zuerst Ferrit bilden kann und sich dann der
Restanteil in Martensit umformt [33]. Fiir das finale Gefiige sind die
Abschreckrate sowie die Legierungszusammenstellung entschei-
dend. Die Textur ist damit nicht der einzig zu kontrollierende Para-
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meter in der Herstellung. Einen grofien Einfluss haben die Legie-
rungselemente bei der Warmebehandlung. Die Einfliisse von Man-
gan, Chrom, Silizium, Aluminium, Nickel, Kohlenstoff, usw. auf die
Bildung anderer Phasen oder auf die Martensitstarttemperatur
sind allgemein bekannt [1]. Durch eine geeignete Wahl kénnen un-
gewiinschte Phasenbildungen, wie die Perlitbildung oder die Bai-
nitbildung verhindert werden [1], [2]. Dies kann mittels einer Steu-
erung der Ferritbildung bei hohen Temperaturen durch Aluminium
und Silizium erfolgen [1], [34]. Bildet sich genug Ferrit zu Beginn,
kann es beim weiteren Abkiihlen die Bildung von Bainit und Karbi-
den verhindern [1]. Der nun verbleibende Austenit wandelt sich
mit unterschreiten der Martensitstarttemperatur um. Hier unter-
scheidet man zwischen gescherten und verzwillingten bzw. Latten-
und Plattenmartensit [35]. Weitere Informationen zur martensiti-
schen Umwandlung sind im Kap. 2.3 zu finden.

Der abschliefiende Schritt beinhaltet ein finales Auslagern, um die
mechanischen Eigenschaften des Martensits zu verbessern. Hier
diffundiert durch kurzes Anlassen der Kohlenstoff aus dem Marten-
sitin Karbide wodurch sich die plastische Dehnbarkeit und Zugfes-
tigkeit des Martensits und auch des Stahls vergrofiert [36]. Bei der
Belastung von Dualphasenstahl treten dann weniger Schadigung,
wie z.B. Mikrorisse auf [36]-[43]. Zu diesem Thema wird auf das
Kap. 2.3.2 und 2.4 verwiesen.

Zusammenfassend stellt sich die Herstellung des Dualphasenstahls
wie folgt dar: Sie ist komplex und hdngt von vielen Parametern ab.
Entscheidend sind die vererbte Textur, die Art des Gefiiges nach
den Walzprozessen und die damit verbundene lokale Verteilung
der Legierungselemente. Die gewdhlte Route der Warmebehand-
lung und des Abschreckens beeinflusst die Bildung von Austenit
und die daraus resultierende Verteilung an Ferrit, Martensit.

13
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2.2 Mechanisches Verhalten der
ferritischen Matrix

Bedingt durch den Herstellungsprozess tritt der Ferrit in der Mat-
rix des Dualphasenstahls mit unterschiedlichen Festigkeiten in Er-
scheinung. Zu Beginn liegt der Ferrit mit hoher Versetzungsdichte
im kaltgewalzten Zustand vor. Je nach Warmebehandlungsschritt
konnen unterschiedliche ferritische Gefiige entstehen [6]. Es muss
also unterschieden werden, ob Ferrit bei der Warmebehandlung
vollstandig rekristallisiert oder sich erst spater beim Abschrecken
rekonstruktiv oder displaziv aus dem Austenit gebildet hat [6]. Die
displazive Umwandlung fithrt zu einer erh6hten Versetzungsdichte
[6] und Festigkeit. Daraus folgt, dass rekristallisierter und rekon-
struktiv gebildeter Ferrit im Vergleich zum displaziv umgewandel-
ten und zum kaltgewalzten Ferrit niedrige FlieRspannungen besit-
zen. Je nach Warmebehandlungsdauer sind ebenso Reste von Man-
gan und unvollstiandig aufgeldsten Perlit in der ferritischen Matrix
zu finden [6], [21]. Reste von Mangan verbleiben im Ferrit, wenn
dieser schnell durch Phasenumwandlung oder durch Wachstum
entsteht [31], [32]. Hier kann aufgrund der Prozessgeschwindig-
keit keine Diffusion von Mangan und dhnlichen Legierungselemen-
ten mehr in dem restlichen Austenit stattfinden, wodurch Misch-
kristallverfestigung die Fliefdgrenze der Matrix lokal erhoht [44].
Wird wahrend der Warmebehandlung lediglich der Zementit in
Perlitbereichen abgebaut, so bleiben nicht vollstindig aufgeldste
Perlitregionen enthalten [6]. Diese enthalten aus dem Kaltwalzen
eine erh6hte Versetzungsdichte [6].

Neben den herstellungsbedingten Faktoren gibt es grundsatzlich
verschiedene Optionen die Festigkeit von Ferrit zu steigern. Ers-
tens besteht die Moglichkeit die Korngréfde anzupassen [45], zwei-
tens kann mit Kaltverfestigung gearbeitet werden [45], oder drit-
tens iliber Legierungselemente wie Mangan, Silizium und Kohlen-
stoff signifikante Steigerungen der Festigkeit erreicht werden [44].
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Verdeutlicht wird dies mit Messungen an verschiedenen Dualpha-
senstdhlen. Diese zeigen Unterschiede in der Belastbarkeit der fer-
ritischen Matrix aufgrund von Legierungsunterschieden [46]. Des
Weiteren konnen, wenngleich mit geringem Potential, bspw. fein
verteilte Ausscheidungen (z.B. MnS-Teilchen) die Flief3grenze er-
hohen [45].]Je nach Kombination lassen sich diese Einfliisse mit den
allgemein bekannten Zusammenhangen abschitzen [11], [45]. Im
Vergleich zu Reineisen kann so die Festigkeit im makroskopischen
Verhalten stark gesteigert werden [45].

Im mikroskopischen Bereich erreicht Ferrit 4hnliche Werte in Be-
zug auf die Festigkeiten und Exponenten des Grofdeneffekts, wie
Reineisen [45], [47]-[49]. Schreijag et al. [45] beobachtete eine Ori-
entierungsabhangigkeit der Festigkeit bei der Kompression von
Mikrosaulen. Hierbei zeigte sich bei Sdulen mit der Orientierung
<111> und <123> ein dhnlich hoher Exponent (-0,81) des Grofien-
effekts, wie fiir <211> orientiertes a-Fe [45], [47]. Fir Proben, die
eine <001> Orientierung vorwiesen, wurden geringere Flief3span-
nungen erreicht. Die Unterschiede wurden wie folgt erklart [45]:
Im Fall von kubisch raumzentrierten Ferrit gibt es eine Vielzahl von
{110} oder {112} Gleitsysteme, die nach Schmidschem Schubspan-
nungsgesetz aktiviert werden kénnen und orientierungsabhangig
unterschiedlich hohe Flief3spannungen aufweisen. Generell gilt fiir
hinreichend kleine, ausgelagerte und einkristalline Proben bei der
Belastung das Prinzip der sog. ,Dislocation Starvation“[50]. Dabei
verschwinden Versetzungen tiber die Oberflache aus der Probe, so-
dass nicht ausreichend Versetzungen fiir die Verformung zur Ver-
fiigung stehen. Um Verformung einzuleiten miissen daher erst Ver-
setzungen nukleieren. Ein Prozess, der hohe Spannungen erfordern
kann und dadurch hohe Festigkeiten bedingt. Sinkt die Anzahl mog-
licher Gleitsysteme mit hoher Schubspannung, so sinkt auch die
Wahrscheinlichkeit Versetzungen zu nukleieren und die Festigkeit
steigt [45]. Bspw. wurden fiir Sdulen mit Einfachgleiten auf der
{123} Ebene vergleichsweise hohe Fliefspannungen beobachtet
[45]. Ahnliche Ergebnisse fiir die Orientierungsabhingigkeit von
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Proben einer ferritischen Matrix eines Dualphasenstahls wurden
auch von Ghassemi-Armaki et al. [51] und von Chen et al. [46] be-
richtet.

Mittels Mikrodruckversuchen wurde der Einfluss der Kaltverfor-
mung gemessen [45]. Die Messungen an kaltgewalztem, ferriti-
schen DCO4 Stahl zeigen, dass sich die Fliefd3spannung bei 5 % plas-
tischer Dehnung auf der Mikroskala im Vergleich zur makroskopi-
schen Fliefspannung verdoppelt [45]. Ein Grofdeneffekt liefd sich
nur noch schwach nachweisen und die Streuung der Ergebnisse
nahm stark zu. Gleichzeitig lief3 sich fiir Proben kleiner 2 pm eine
Herabsetzung der Fliefspannung beobachten. Dieses Verhalten
kann folgendermafien erklart werden: Wegen der hohen Anzahl an
bereits vorhandenen Versetzungen verfestigen die Sdulen stark
[45]. Im Vergleich zu ausgelagerten oder rekristallisierten Proben
sind nun mehr Versetzungen und Quellen vorhanden, wodurch
Gleitung bei niedrigeren Spannungen erméglicht wird und die sog.
,Dislocation Starvation” in kleinen Proben keine Rolle mehr fiir die
Verformung spielt [45]. Ahnliches wurde auch im Fall von Dualpha-
senstahl gemessen. Schon eine geringe Vorverformung wirkt sich
auf die Festigkeit eines Dualphasenstahls aus und bewirkt eine
Steigerung von Streck- und Fliefdgrenze von Saulen aus der ferriti-
schen Matrix [51].

2.3 Martensit

Im folgenden Abschnitt wird der Martensit, bzw. die zweite Phase
des Dualphasenstahls ndher beleuchtet. Zunachst werden die Ent-
stehung des Martensits, das Gefiige und die Orientierungsbezie-
hungen beschrieben. Darauf folgt der aktuelle Kenntnisstand be-
zlglich der Gefiigeentwicklung bei der Warmebehandlung. Ab-
schlieBend wird das mechanische Verhalten behandelt.
Anzumerken ist, dass sich viele der Arbeiten auf einen martensiti-
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schen Stahl und nicht auf Dualphasenstahl beziehen. Dem mecha-
nischen Zusammenwirken von Ferrit und Martensit widmet sich
das Kap. 2.4.

2.3.1  Entstehung und Gefiige von Martensit

Fiir die Erzeugung von Martensit muss ein Stahl, wie z.B. der, in die-
ser Arbeit verwendete, niedriglegierte Stahl mit geringen Anteilen
an Mangan, Chrom und Silizium in die austenitische Phase geheizt
werden. Je nach Legierung und Kohlenstoffgehalt ist die Tempera-
tur fiir den Beginn der Austenitbildung von denen eines reinen FeC-
Stahls zu unterscheiden. Nach dem Aufheizen und Halten muss hin-
reichend schnell abgeschreckt werden, um durch Unterkiihlung
unter die Martensitstarttemperatur (MS) die Phasenumwandlung
zu starten. Per Definition ist die MS der Messpunkt, an dem metallo-
graphisch die ersten Volumenanteile an Martensit nachgewiesen
werden. Die vollstindige Umwandlung des Austenits ist mit Errei-
chen der Martensitfinishtemperatur (MF) gegeben. Wird diese
nicht unterschritten und das Abschrecken davor abgebrochen, so
bleiben neben dem Martensit metastabile Anteile an Austenit oder
andere sich bildende Phasen zuriick. MS und MF werden iiber den
Kohlenstoffgehalt, die Legierungselemente [10] und die Abkiihlge-
schwindigkeit beeinflusst [52]-[54]. Eine Senkung des Kohlenstoft-
gehalts lasst zum Beispiel MS steigen. Lokale Unterschiede in den
Konzentrationen der Legierungselemente werden iiber die Diffu-
sion wihrend der Warmebehandlung hervorgerufen, wodurch die
Martensitbildung iiber lokale Werte von MS beeinflusst wird [43].
Ebenso kann wahrend der Umwandlung im iibrigen Austenit iiber
mechanische Spannung MS und MF verandert werden und die Mar-
tensitbildung starten [55], [56]. Dies wird mit dem Effekt der sog.
»Transformation induced plasticity (TRIP)“ beschrieben.

Die Bildung von Martensit ist eine diffusionslose Umwandlung
[10]. Im Unterschied zur rekonstruktiven Phasenbildung einer
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metastabilen Phase bei langsamer Abkiihlung wird nicht durch Dif-
fusion von Phasengrenzen, sondern durch Dilatation und Scherung
der Kristallstruktur die Umwandlung von Austenit in Martensit re-
alisiert. Dieser Wechsel des Kristallgitters wird ,displazive“ Um-
wandlung genannt. Weitere Beispiele fiir dhnlich entstandene nicht
Gleichgewichtsgefiige sind nadelformiger Ferrit, Widmanstatten-
ferrit und Bainit [10]. Diese Gefiige bilden sich in Abhangigkeit von
der Abkiihlrate, Temperaturkurve und der lokalen Kohlenstoffkon-
zentration wahrend der Warmbehandlung [53]. Martensit entsteht
bei sehr hohen Abkiihlraten. Aufgrund dessen kann der im Austenit
in den Oktaederliicken vorliegende Kohlenstoff nicht mehr aus den
Elementarzellen diffundieren und es bildet sich eine tetragonal-
raumzentrierte Martensitzelle.

In Abhidngigkeit vom Kohlenstoffgehalt entstehen verschiedene
Martensitgefiige [10]. Bei niedrigen Kohlenstoffanteilen bildet sich
Lattenmartensit [35]. Ist der Anteil an Kohlenstoff hoher als ca. 1 %
bildet sich stattdessen Plattenmartensit [35]. In der Literatur gibt
es verschiedene Bezeichnungen fiir die Arten von Martensit. Um
hier Verwechselungen zu vermeiden, werden nur diese beiden Be-
griffe Platten- bzw. Lattenmartensit verwendet. Beide Formen er-
fordern einen weiteren Abbau von Dehnungen im Nachbargefiige.
Die Scherung bei der Bildung von Lattenmartensit fiihrt zu hohen
Versetzungsdichten in der Umgebung des Martensits. Der Platten-
martensit baut statt mit Scherung der Umgebung die Anpassungs-
verformung mittels Zwillingsbildung des Martensits ab. Dazu wur-
den die Spannungen in der Deformationszone um verschiedene
Martensitarten in verschieden legierten Fe-Ni-Stdhlen innerhalb
des umgebenden Austenits gemessen [57]. Im Fall von Plattenmar-
tensit befindet sich eine elastisch deformierte Zone um den Mar-
tensit, die um die 1,5 fache Plattenbreite in die Nachbarregion
reicht [57]. Starkere Verformung findet man im Lattenmartensit
[57]. Dort sind weitreichende plastische Deformationen des be-
nachbarten Austenits mit der mehrfachen Lattenbreite um den Lat-
tenmartensit herum zu finden [57].
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Fiir eine displazive Umwandlung zwischen Austenit und Ferrit
wurden verschiedene Modelle fiir Orientierungsbeziehungen ent-
wickelt. Diese werden stets iliber die Parallelitdt zweier Ebenen und
zwei Raumrichtungen definiert. Tab. 2-1 zeigt die bekanntesten Be-
ziehungen nach Bain [58], Kurdjumov-Sachs [59] und Nishiyama-
Wassermann [60], [61]. Diesen Zusammenhang kann man inner-
halb zweier Elementarzellen darstellen, in deren Mitte eine Mar-
tensitzelle eingezeichnet ist (Abb. 2-1 a). Nach Bain wird dies iiber
die Seitenebenen dargestellt. Im Fall von KS und NW realisiert man
die Umwandlung iiber die parallel ausgerichteten, dichtest gepack-
ten Ebenen (Abb. 2-1 b, c).

Name Ebenenbeziehung | Kristallrichtung

Bain {010}y]|{010}« <001>y||<101>«
Kurdjumov-Sachs (KS) {1114]]{110}« | <110>y||<111>¢
Nishiyama-Wassermann (NW) {111}||{110}« <011>y||<001>4

Tab. 2-1: Auflistung der hdufig auftretenden Orientierungsbeziehungen der
Austenit<->Ferrit oder Austenit->Martensit Umwandlung [58]-[61]. Tabelle
nachempfunden von Nolze [62].

A =) 7~ 3%

Abb. 2-1: Austenit-Ferrit Orientierungsbeziehung nach: a) Bain, b) KS und
¢) NW zur Tab. 2-1. Bilder zeigen verdrehte Elementarzelle von Ferrit/Mar-
tensit innerhalb zwei vereinfacht dargestellten Austenitzellen. In a) sind die
fiir die tetragonale Verzerrung verantwortlichen Kohlenstoffatome in den
Oktaederliicken eingezeichnet. (Es sind nicht alle vorliegenden Fe- und C-
Atome eingezeichnet. Die Darstellung ist vereinfacht.)

Das Modell nach Bain kann aus der Abb. 2-1 a abgeleitet werden
und die Dehnungen berechnen sich aus den geometrischen Abhan-
gigkeiten der Beziehung [10]. Fiir die KS- und NW-Beziehung ist die
Darstellung in Abb. 2-1 b, ¢ ungiinstig gewahlt, denn die Umwand-
lung erfolgt tiber Scherung und nicht iiber Rotationen. Im Fall von
KS und NW findet die Scherung auf der {111}yin [011], bzw. [112],
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Richtung statt [63]. Fiir die Umwandlung muss die Martensitzelle
also schrag im gezeigten Modell liegen und hat die Ebene {111}y
bzw. {101}« als Basis. Die Umwandlungsmodelle finden bis heute
Anwendung. Jedoch ist unklar, welche in welchem Fall giiltig ist. Ca-
yron [64] greift dies auf und entwickelt ein Modell, das als Produkt
der Umwandlung einen Orientierungsbereich beschreibt, der die
Ergebnisse der Modelle nach KS und NW enthalten kann.

Durch die Vielfalt an symmetrisch dquivalenten Konstellationen im
kubisch-flaichenzentrierten (kfz) und kubisch-raumzentrierten
(krz) Gitter kann sich eine Austenitorientierung in drei Bain, 24 KS-
oder 12 NW-Varianten in Ferrit bzw. Martensit transformieren.
Eine Variante bezeichnet dabei eine mdogliche Orientierung des
Martensits. Abb. 2-2 bildet diese Varianten in einer {001}-Polfigur
ab. Aus der Graphik wird ersichtlich, dass es verschiedene Verfah-
ren zur Gruppierung gibt, in die sich die Varianten nach KS oder
nach NW einsortieren lassen. Zunichst sollten dabei nur die num-
merierten KS-Varianten betrachtet werden. Ausgehend von einer
KS-Variante sucht man die am nachsten gelegene Bain Variante. In
der Umgebung um diese Bain Variante sammeln sich 8 KS-Varian-
ten. Diese bilden eine Bain Gruppe [65], in der sich alle KS-Varian-
ten sammeln, die untereinander die kleinsten Fehlorientierungs-
winkel vorweisen. Der Winkel unter 8 benachbarten KS-Varianten
erstreckt sich von 10,6° bis 21,1°. Setzt man diese Varianten in ge-
eigneter Weise nebeneinander, so kann man die maximale Fehlori-
entierung auf 10,6° beschridnken. Eine andere Gruppierungsart
ergibt sich tiber die dichtest gepackten Ebenen [66]. Diese sind mit
dem gleichen Symbol in Abb. 2-2 markiert. Diese Ebenengruppe ist
uniibersichtlich tiber die Polfigur verteilt. Es handelt sich hierbei
um die Paarung mit der KS-Nummer 1-6, 7-12, usw. Insgesamt er-
geben sich dadurch 4 Gruppen, eine fiir jede dichtest gepackte
Ebene im krz Gitter. Fiir Plattenmartensit werden die sog. ,Platten
Gruppen“ gebildet, die in Zwillingsrelation zueinander stehen (Bei-
spiel: Variante 1, 16, 17, 6) [67]-[69]. Insgesamt gibt es 6 Gruppen
dieser Art. Zwischen direkt nebeneinander liegenden KS- und NW-
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Varianten betragt der Winkel 5,26°. Dementsprechend kann die
Einteilung auch gemafd dem NW-Modell erfolgen. In der Regel wur-
den die Gefiigeanalysen jedoch mittels Einteilung in KS-Varianten
durchgefiihrt. Dies ist allerdings diskutabel, denn letztlich ist iiber
die Unschérfe der Messmethode und der Modelle selbst eine ein-
deutige Aussage nicht moglich, ob es sich um eine KS- oder NW-Be-
ziehung handelt. Mit der Messungenauigkeit treten in der Realitat
die Orientierungen zwischen KS und NW auf [62], [66], [70].

jeweils gleiche
Ebenenpaarung
in O$vOo

Abb. 2-2: {100}-Polfigur der Bain, KS- und NW- Varianten eines (001)[100]
Austenits. Die Varianten nach KS sind nummeriert (Bild nachempfunden
von Takayama et al. [65] und Kitahara et al. [71]).
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Das Geflige des Martensits ist hierarchisch strukturiert. Zunachst
unterteilt er sich anhand der Korngrenzen des urspriinglichen Aus-
tenits [66]. Die nachste Ebene bildet die Aufteilung in Pakete [66].
Innerhalb dieser Pakete liegen z.B. die sog. Martensitlatten vor. Mo-
rito et al. [66] fiihrte zudem die Unterteilung in Blocke und Subblo-
cke ein. Demzufolge befinden sich in den Blocken eine oder zwei
KS-Varianten. Je nach Abschreckrate und Kohlenstoffanteil bilden
sich unterschiedliche Kombinationen der Varianten in den Paketen
bzw. Bldcken aus. So ist mit steigendem Kohlenstoffgehalt eine Ver-
feinerung der Paket- und Blockgrofien bei gleichzeitigem Wechsel
der Variantenpaarung zu beobachten [66]. Mit niedrigem Kohlen-
stoffgehalt bilden sich Kombinationen aus einer Bain Gruppe in den
Paketen [66], [69], [71]. Ist der Kohlenstoffanteil hoher als ca.
0,6 %, findet man in den Paketen die Varianten nach einer Ebenen-
gruppe [66], [69]. Fiir noch héhere Konzentrationen entsteht ver-
zwillingter Martensit aus Varianten der Plattengruppen [69]. Die
Variantenauswahl wird durch den Dehnungsabbau innerhalb des
Materials hervorgerufen [66], [69], [71]. Hat der Austenit einen ho-
heren Kohlenstoffgehalt, sinkt MS ab und der Austenit ist bei nied-
rigeren Temperaturen fester, da er liber eine starkere Mischkris-
tallverfestigung verfiigt. Somit muss der Martensit bei der Bildung
vermehrt diejenigen Varianten bilden, deren Fahigkeit selbst Deh-
nungen aufzunehmen giinstiger ist, denn anders als zuvor kann
dies jetzt nur noch schwer im benachbarten Austenit geschehen
[66], [69]. Dementsprechend geschieht bei sehr hohem Kohlen-
stoffanteil der Abbau der Anpassungsverformung iliber die Zwil-
lingsbildung. Ein gleicher Effekt kann iiber eine Verfestigung des
Austenits bei hoher Temperatur erzielt werden. Eine Mischkristall-
verfestigung mit Mangan kann damit Einfluss auf die Martensitbil-
dung haben [43]. Ein weiteres Thema ist die Reihenfolge der Vari-
antenbildung. Hierzu wurden Versuche von Nambu et al. [72]
durchgefiihrt. In diesen wurde die Bildung von Lattenmartensit
in situ in niedrig legierten Stahl an der Oberflache der Probe unter-
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sucht (ahnliche Versuche [35], [73]). Die ersten gebildeten Varian-
ten zerteilten zunachst das Austenitkorn [72]. In diesem ersten
Schritt wuchsen an der Oberfliche diejenigen Varianten, deren
Scherkomponente minimal war, sodass sich lediglich die Volumen-
ausdehnung zur Oberflache ausbildete ({111}y||{101}« liegt paral-
lel zur Oberfldche) [72]. Die, im Anschluss gewachsenen, Varianten
minimieren die Scherkomponente zum umliegenden Gefiige [72].
In diesen Varianten liegen die dichtest gepackten Ebenen parallel
zur den umgebenden Korngrenzen [72]. Die Ebenen {111}y||{101}«
liegen dadurch im grofien Winkel zur Oberflache und parallel zu
den Grenzflachen [72]. Die letzten gebildeten Varianten gehoéren
zur selben Ebenengruppe [72]. Zhang et al. [73] fiihrte denselben
Versuch mit Fe-13Cr%-9Ni% Stahl mit wenig Kohlenstoff durch
und ermittelte zusatzlich einen Oberflacheneffekt. Im Kern der
Probe bildeten sich primar Kombinationen der Varianten der glei-
chen Ebenengruppe, wohingegen an der Oberflache die Baingrup-
pen dominant vertreten waren [73]. Nach Morsdorf et al. [43]
ergibt sich die Abfolge der Martensitbildung anhand von Untersu-
chungen im Vollmaterial auf dhnliche Weise: Zunachst bilden sich
grofde Martensitlatten von den Austenitkorngrenzen her und ver-
festigen zusatzlich den umgebenden Austenit. Diese Latten enthal-
ten eine geringere Versetzungsdichte und weniger Kohlenstoff
[43]. Der restliche Austenit muss den Umwandlungsparametern
entsprechend bei niedrigeren Temperaturen durch feiner ver-
zweigte Varianten umgewandelt werden [43].

Ein, in der Literatur bisher weitgehend ungeklartes, Thema ist die
Nukleation von Martensit. Ein Problem der Erklarung ist, dass man
diese nicht mit Hilfe der Differenz der freien Enthalpie, der klassi-
schen Keimbildungstheorie, beschreiben kann. In der Abschatzung
wiirde die benotigte Energie nicht ausreichen den gebildeten Keim
wachsen zu lassen [10]. Ein Losungsansatz wire, dass die Keime
bereits im Material vorhanden sind [10]. Olson und Cohen entwi-
ckelten dafiir ein Modell, dass die Bildung eines Keims mit Hilfe von
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Versetzungsaufspaltung generiert [74]. Am Ende der Aufspaltung
ist ein ,krz Embryo“ vorhanden, der eine KS-Phasengrenze einhalt
[74]. Das anschlieflende Wachstum geschieht iiber Ausbreitung
von Versetzungsringen in die Umgebung des Keims [74]. An koha-
renten Grenzen konnte diese Theorie im Transmissionselektronen-
mikroskop experimentell nachgewiesen werden. Es wurden sich
aufspaltende Versetzungen identifiziert, die fiir die Martensitnuk-
leation verantwortlich sind [75]. Mit fortschreitender Ausbreitung
des Martensits wird die Generierung benachbarter Martensitvari-
anten wichtig. Diese erkldaren Olson und Cohen mit der ,autokata-
lytischen Nukleation“[76]. Hierbei werden durch die fortlaufende
Martensitbildung und der damit verbundenen Anpassungsverfor-
mung neue Martensitvarianten durch den TRIP Effekt gebildet [76].
Ebenso gibt es die ,,Autokatalyse an Grenzflachen“, wodurch direkt
an der Martensitphasengrenze neue Martensitkeime iiber die Ver-
setzungsaufspaltung generiert werden [74]. Es ist bekannt, dass
Korngrenzen [74], [75] und Zwillingsgrenzen [77], [78] Orte sind,
an denen sich préferiert Martensit bildet.

2.3.2  Wirmebehandeln von Martensit

Ein einphasiger martensitischer Stahl erreicht Zugfestigkeiten jen-
seits von 1 GPa [79]. Gleichzeitig ist die erreichbare Dehnung bei
Belastung gering. Noch geringer fillt die Dehnung aus, wenn der
Stahl direkt beim Abschrecken auf bis zu -100°C gekiihlt wird [79].
Bei Belastung im Zugversuch reagiert dieser unmittelbar mit einem
Sprodbruch [79]. Um den Werkstoff diesbeziiglich zu optimieren
und eine hohere Dehnung zu erreichen, muss die Probe ausgelagert
werden. Hierbei jedoch vermindert sich die FlieRspannung des Ma-
terials [36]. Die Veranderungen werden hauptsachlich durch die
Diffusion des im Martensit geldsten Kohlenstoffs in sich neu bil-
dende Karbide hervorgerufen [36].
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Gewohnlich wird auf Raumtemperatur abgeschreckt. Nach dem
Abschrecken ist bereits ohne weiteres Auslagern von vornherein
nicht jeglicher Kohlenstoff im Martensit gelost. Aufgrund des sog.
L2Autotempering” segregiert Kohlenstoff schon bei niedrigen Tem-
peraturen beim Abschrecken an Versetzungen oder zu langlichen
Kohlenstoffausscheidungen [43]. Je nach Fe-C Zusammensetzung
kann beim Auslagern von bis zu 100°C ein leichter Hartezuwachs
durch diesen Effekt beobachtet werden [37], [79]. Fiir das konven-
tionelle Auslagern auf hohere Temperaturen fassten Speich und
Leslie [37] die verschiedenen Prozesse in mehrere Stufen zusam-
men: Wird ein Stahl mit weniger als 0,2 % Kohlenstoff nur bis
200°C ausgelagert, so lagert sich der Kohlenstoff zunachst in Segre-
gationen und an Versetzungen an [37]. Bei Temperaturen bis 300°C
stellen sich erste Absenkungen der Harte von Martensit ein, es bil-
den sich stangenformige Karbide und eine Zersetzung von Restaus-
tenit beginnt [37]. Ab 400°C bilden sich sphérische Karbide und
jenseits der 700°C vergrobern sie durch Ostwald-Reifung [37]. Bei
diesen Temperaturen kann sich der Martensit zusatzlich durch Re-
kristallisation zersetzen [37]. Vorher war hier lediglich Erholung
innerhalb der Blocke moglich [37]. Im Rahmen der Arbeit von Mas-
sardier et al. [36] wurde dieses Verhalten mittels FIB Schnitten und
an TEM-Proben untersucht, wodurch sich das gerade geschilderte
Verhalten bestatigt hat. Bis 400°C waren die ldnglichen Karbide in-
nerhalb der Martensitblocke fein verteilt [36]. Je hoher die Ausla-
gerungstemperatur, desto mehr vergroberten und entwickelten sie
sich entlang der Grenzfldchen zwischen den Martensitblocken [36].
Die Abnahme von Zugfestigkeit und Verfestigung sowie der Uber-
gang zu ideal-plastischem Materialverhalten fallen mit der Grenze
der Karbidbildung bei 400°C zusammen. Es wird angenommen,
dass die hohe Festigkeit des Martensits bis dahin tiber den in ihm
gelosten Kohlenstoff zustande kommt [36]. Mit der folgenden Aus-
scheidungsbildung bis 700°C bleiben hohe Festigkeiten durch an-
dere Mechanismen, die die Festigkeit erhdhen, erhalten [36].
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2.3.3  Mechanisches Verhalten von Martensit

Martensit verfiigt aufgrund seiner hierarchischen Struktur
(Kap. 2.3.1) iiber eine Vielzahl an Verfestigungsmechanismen. Es
ist anzunehmen, dass ein Grof3teil der Festigkeit dem kleinen und
verzweigten Gefiige, der Mischkristall- und Kaltverfestigung sowie
der tetragonal verzerrten Kristallstruktur zuzuschreiben ist. Die
Grofien der Gefiigeteile werden tliber die Legierungselemente und
die Festigkeit des Austenits vor und beim Abschrecken definiert
[43]. Zum Beispiel sinkt mit steigendem Kohlenstoffanteil die gebil-
dete Block- und Paketgrofie, bzw. die Verzweigungsvielfalt [66].
Die Mischkristallverfestigung dufert sich hauptsachlich iiber An-
teile von Kohlenstoff und anderer Legierungselemente, die als Sub-
stitutionsatome eingebunden sind. Je nach Menge und Art der Ver-
teilung des Kohlenstoffs in Losung oder in Karbiden steigen die
Festigkeitswerte im Zugversuch an, oder die Duktilitat des Materi-
als vergrofdert sich [36], [79]. Die in Kap. 2.3.2 erlauterte Warme-
behandlung erméglicht es, dass Martensit eine Vielzahl von Karbi-
den enthélt. Dadurch wird es mdglich, die Werkstoffeigenschaften
beziiglich Festigkeit und Duktilitat gezielt einzustellen. Durch die
Zunahme der Ausscheidungshartung bei gleichzeitiger Abnahme
anderer Beitrage kann umfassend ausgelagerter Martensit immer
noch hohe Werte relativ zu vor der Auslagerung erreichen [36],
[37]. Die Kaltverfestigung dufiert sich innerhalb der Lamellen in
Abhangigkeit von der Bildungshistorie. Betrachtet man bspw. ei-
nen Lattenmartensit, so liegt eine hohe Versetzungsdichte von bis
zu ca. 1,5:1014 m2 [43] im Material vor.

Das Zusammenspiel der festigkeitssteigernden Effekten ist fiir die
Abschatzung der makroskopischen Werkstoffkennwerte von Be-
deutung. Erste Zug und Druckversuche von Mikroproben zum Ver-
stdndnis der Mikromechanik wurden vor kurzem veroffentlicht.
Mine et al. [80] fertigten mittels lonenpréaparation (Ga*) Zugproben
der Grofde 20 pm x 20 pm x 50 um an, die entweder ein einzelnes
Paket, Paketgrenzen oder Grenzen des urspriinglichen Austenits
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enthielten. Proben eines Pakets, die parallel zur Blockgrenze belas-
tet wurden, wiesen deutlich weniger Einschniirung auf [80]. In Ver-
suchen mit mehreren Paketen fand Gleitung praferiert entlang der
schrag oder quer zur Belastungsrichtung stehenden Martensitblo-
cke statt [80]. Ebenso trat Gleitung an Grenzen des urspriinglichen
Austenits auf, wohingegen Paketgrenzen nicht von Scherbiandern
liberschritten wurden [80]. Es zeigt sich, dass Block- sowie Paket-
grenzen im hohen Mafie Barrieren fiir die Gleitung darstellen [80].
Innerhalb der Bldocke ist Martensit auf der Mikroskala im hohen
Mafie duktil bei hoher Fliefspannung (0>1 GPA, £>0,2) [80]. Des
Weiteren ist durch die Wachstumshistorie stets zwischen grofien
Blocken mit geringer Versetzungsdichte und den fein verzweigten
Martensitbereichen zu unterscheiden [43]. Letztere verfiigen liber
hohere Versetzungsdichten und sind daher resistenter gegeniiber
plastischer Deformation [43]. Ein weiterer Ansatz, die hohen Ver-
festigungen und Dehnungen von kleinen Martensitproben zu erkla-
ren, ist eine zwischen den Blocken liegende diinne Restaustenit-
schicht [81], die zusatzliche Gleitung ermdglicht [82], [83].

Ergebnisse von Mikrodruckexperimenten wurden von Stewart et
al. und Ghassemi-Armaki et al. publiziert. In der Arbeit von Stewart
et al. [84] wurden Dualphasenstahlproben (0,13 % C, 12 % Cr, 1 %
Si, Ni, Cu, usw.) pulvermetallurgisch hergestellt und jeweils nach
dem Sintern und Auslagern Saulen in den Ferrit und den Martensit
geschnitten. Die Volumenfraktion von Martensit betrug 92 %.
Durch die Warmebehandlung bei 538°C wurde eine Steigerung der
Festigkeiten von ca. 1250 MPa auf 1550 MPa erzielt (bei 5 % plas-
tischer Dehnung, Daten aus Diagramm in Veroffentlichung abgele-
sen) [84]. Ghassemi-Armaki et al. befassten sich weiter mit der Aus-
wirkung des GrofReneffekts [85] und der Vordeformation [51] auf
die Festigkeit von Martensit (0,18 % C, 0,47 % Mn, usw.). Ein Gro-
Beneffekt war schwer nachweif3bar, da die Ergebnisse von Saulen
mit einem Durchmesser unter 1 um stark streuten (0,35-2,1 GPa
bei 1 % plast. Dehnung) [85]. Die Saulen mit einem Durchmesser
grofder als 2 um erreichten FliefRspannungen zwischen 1,2 und
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1,6 GPa bei 5 % plast. Dehnung [85]. Es konnte die verfestigende
Wirkung von Blockgrenzen in gréfReren Sdulen (>2 pm) beobachtet
werden [85]. Kleinere Sdulen (2 um), die méglicher Weise nur ei-
nen Block enthielten, verformten ideal-plastisch [85]. Der Einfluss
der Vorabdeformation wurde an martensitischen Saulen (2 pm)
aus einem Dualphasenstahl (0,15 % C, 1,45 % Mn, 0,3 % Si, usw.)
gemessen [51]. Sdulen von unbelastetem Probenmaterial erreich-
ten ihre Flief3spannung bei ca. 1,5 GPa und verfestigten bei weite-
rer Belastung bis Festigkeiten zwischen 2 und 2,5 GPa bei 5 % plas-
tischer Dehnung [51]. Nach einer Vorbelastung von Proben mit 7 %
plastischer Dehnung wurden erneut Sdulen hergestellt, bei denen
im Vergleich eine signifikante Verfestigung im Martensit verzogert
ab einer Belastung von 2 GPa gemessen wurde [51].

Da in allen der hier prasentierten mikromechanischen Ergebnisse
der Martensit iber eine andere Kohlenstoffkonzentration verfiigt,
sind die Festigkeitswerte schwer zu vergleichen. Die zuvor gezeig-
ten Sdulen eines einphasigen Martensits erreichten Werte um
1,4 GPa. Saulen aus Martensit, die aus einem Dualphasenstahl ent-
stammen und dadurch tiber mehr Kohlenstoff verfiigen, tber-
schreiten die Fliefdspannung von 2 GPa. Vergleicht man dies mit
den makroskopischen Kennwerten, so erreicht Martensit eine Zug-
festigkeit von 1,4 GPa [85].

2.4 Mechanisches Verhalten von
Dualphasenstahl

Dieser Abschnitt fasst die neueren Untersuchungen der lokalen De-
formation von Dualphasenstidhlen zusammen. Hierzu wurden
In-situ-Zugversuche an Dualphasenstahl (DP) durchgefiihrt, um die
lokale Entwicklung der Dehnungen mittels digitaler Bildkorrela-
tion zu untersuchen [7], [38], [86]-[89]. Oft wurden Orientierungs-
karten genutzt, um die Ergebnisse zu unterstiitzen. Ein beliebter
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2.4 Mechanisches Verhalten von Dualphasenstahl

Ansatz ist es, zusatzlich Simulationen zu nutzen, um Riickschliisse
auf das Verhalten zu ziehen [88], [90], [91]. Des Weiteren wurden
Nanoindentation und Mikrodruckversuche genutzt, um lokale me-
chanische Eigenschaften innerhalb der Phasen vor und nach der
Belastung zu studieren [85], [89], [92].

Die mechanischen Eigenschaften der Einzelphasen Ferrit und Mar-
tensit wurden in den Kap. 2.2 und Kap. 2.3.3 aufgezeigt. Im Folgen-
den wird deren Einfluss auf das makroskopische Deformationsver-
halten eines Dualphasenstahls vorgestellt. Fiir die ferritische Mat-
rix sind die Verteilung der Versetzungsdichte sowie weitere
festigkeitssteigernde Effekte dafiir verantwortlich, welche Kérner
sich zuerst verformen, bzw. legen die lokale Flief3grenze fest. Zum
einen sind aufgrund des Produktionsprozesses unterschiedliche
Versetzungsdichten bereits vorhanden [6], zum anderen kénnen
liber die Anpassungsverformung der Martensitumwandlung weit-
reichende Verformungen in die ferritische Matrix eingebracht wer-
den [57]. Diese, den Martensit umgebenden, Bereiche verstarken
somit die Phasengrenze, da sie stiarkere Hindernisse fiir Verset-
zungsbewegung darstellen [92]. Bei weiterer Deformation kann es
sogar zur Entfestigung dieser Bereiche kommen, wohingegen wei-
ter entfernte Matrixkérner verfestigen [51]. Beziiglich des Marten-
sits oder auch des Gesamtgefiiges ist eine hinreichend grofde plas-
tische Dehnbarkeit und Zugfestigkeit, die mittels Warmebehand-
lung eingestellt wird, wichtig. Sproder oder zu fester Martensit
wiirde zu lokaler Anhdufung von Dehnungen und Schadigung an
den Phasengrenzen herbeifithren [37]-[42]. Die Warmebehand-
lung gleicht im gewissen Mafi die mechanischen Eigenschaften bei-
der Phasen an [90] und verbessert so die Werkstoffkennwerte.

Doch wieviel Dehnung muss Martensit tiberhaupt wahrend der Be-
lastung aushalten? Dazu fithrten Diego-Calderon et al. [89] Versu-
chean,Quenching&Partitioning“ Stahlen durch. Durch fritheres be-
enden des Abschreckens enthalten diese zusétzlich eine hohere
Menge an Restaustenit. In dieser Konstellation werden zunachst
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2 Grundlagen Dualphasenstahl

die weicheren Phasen (Ferrit und Austenit) belastet, bevor der
Martensit verzdgert mit bis zu 8 % Dehnung belastet wird [89]. In
einer anderen Arbeit fithrten Ghassemi-Armaki et al. [51] Mikro-
druckversuche an Zugproben aus Dualphasenstahl mit verschiede-
nen Vorverformungen durch. Es zeigte sich, dass bereits mit einer
Vorverformung von 0,5 % plastischer Dehnung eine erh6hte Fes-
tigkeit im Martensit messbar war [51]. Dabei belaufen sich die Un-
terschiede in der FliefRspannung vom Ferrit zu Martensit um das
drei bis vierfache.

Es stellt sich die Frage, inwiefern sich die Deformation eines Dual-
phasenstahls von der eines einphasigen ferritischen Stahls unter-
scheidet. Kim et al. [93] zeigten, dass in beiden Stdhlen unter uni-
axialer Belastung die Orientierungen in Richtung der [001] und
[111] Seite der inversen Polfigur beziiglich der Probennormalen
rotierten. Jedoch konnten sie beobachten, dass sich in der Matrix
des Dualphasenstahls hohere Fehlorientierungen als bei gleicharti-
ger Verformung eines interstitiell freien Stahls ausbildeten [93].
Besonders hoch waren diese Verformungen in den [101] orientier-
ten Kornern, die eine besonders hohe Rotation zeigten. Der Unter-
schied zwischen den beiden Materialien wird der lokalen Deh-
nungsverteilung insbesondere an den Phasengrenzen im Dualpha-
senstahl zugeschrieben [93]. Insofern stellte sich heraus, dass die
mechanischen Eigenschaften von Dualphasenstahl weniger durch
Orientierungen der Phasen Ferrit oder Martensit und den Grenzen
vorgegeben werden. Vielmehr ist es die Morphologie der ferriti-
schen Matrix und des Martensits, die die lokale Deformation und
damit das Makroverhalten definieren [94]. Ein wichtiger Punkt
wahrend der Verformung ist die lokale Dehnungsaufteilung zwi-
schen Ferrit und Martensit [95]. Die Dehnungen konzentrieren sich
in den Scherbiandern und bilden ein Netzwerk aus [86]. Diese
Struktur ist je nach Morphologie des Gefliges heterogen ausge-
priagt. Uberschreiten die Dehnungen lokal ein gewisses Maf, so
kommt es in der Nahe zur Schadigung bzw. zur Porenbildung an
Korn- und Phasengrenzen [86]. Zu diesem Thema untersuchten

30



2.4 Mechanisches Verhalten von Dualphasenstahl

Tasan et al. [88] verschiedene Dualphasenstdhle mit unterschiedli-
cher Verteilung von Matrixkérnern und Martensit. In einem DP mit
grofden Matrixkornern und unverbundenen kleineren Martensitin-
seln beginnt die Deformation innerhalb der grofdten Korner [88].
Mit zunehmender Dehnung verbinden sich diese Regionen iiber
Dehnungsbander [88]. Zwischen den weitldufigen, breiten Bindern
bleiben gering verformte Martensit- und Ferritregionen erhalten
und daher werden nicht alle Regionen gleichermafien belastet [88].
Wird die Ferritgrofie hingegen verkleinert, kommt es darauf an, ob
der Martensit fein verteilt ist oder in grofderen Inseln ungleichma-
Rig verteilt vorliegt [88]. Im ersten Fall entstehen feinere Deh-
nungsbander, die sich iiber die gesamte Matrix erstrecken, wohin-
gegen sich in letzterer Variante die Verformung an einem Ort kon-
zentriert und diese schnell zum makroskopischen Versagen fiihrt
[88]. Eine weitere Moglichkeit ist die vollstindige UmschliefRung
der Ferritkdrner durch sog. ,Chain-Type“ Martensit [96]. Dieser, in
Kettenform den Ferrit umschlieffenden, Martensit gleicht die Deh-
nungslokalisation in beiden Phasen an, fiihrt jedoch dazu, dass das
Material nur noch geringfiigig einschniiren kann [96]. Ebenso tre-
ten Probleme auf, wenn die Uber die Prozesskette schwer zu ent-
fernenden Bandstrukturen, bzw. Zeiligkeit, von Martensit vorlie-
gen. Die langgezogenen Martensitinseln verhindern, dass Scher-
bander sich im Material ausbreiten konnen, wodurch hohe
Dehnungen und in Folge Schadigungen an den Verbindungsstellen
Martensit-Matrix entstehen [7], [97].

Tasan et al. [33] untersuchten dazu mehrere Quellen und identifi-
zierten folgende Trends: Eine Vergroberung der Martensitinseln
fithrt zur Erhohung der Zugfestigkeit, hat aber eine Verkleinerung
der Bruchdehnung zufolge. Gleiches Verhalten kann iiber die Erho-
hung des Kohlenstoffgehalts und der damit einhergehenden Ver-
festigung des Martensits erzielt werden [33]. Eine Verkleinerung
der Martensitinseln bewirkt Gegenteiliges. In modernen Dualpha-
senstdhlen wird deshalb ein gleichzeitiges Verkleinern von Marten-
sit und Ferrit, genauer eine isotrope Verteilung der Ferritkdrner
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2 Grundlagen Dualphasenstahl

und fein verteilten Martensitinseln, angestrebt [33]. Diese Morpho-
logie erhoht die erzielbare Zugfestigkeit und Dehnung des Stahls
am besten. Untersuchungen beziiglich Herstellung und der mecha-
nischen Eigenschaften von feinkdrnigem Dualphasenstahl wurden
von Calcagnotto etal. [17], [4], [5] durchgefiihrt. Fiir solche mecha-
nisch optimierten Dualphasenstidhle bedarf es hoheren Aufwands,
um diese Eigenschaften in einer industriellen Prozesskette im Ge-
gensatz zum Labor zu realisieren.

2.5 Ziele der Arbeit

Ausgehend von dem Forschungsthema des DFG Graduiertenkollegs
1483, der Prozesskette in der Fertigung (Walzen, Glithen und Tief-
ziehen) und dem beschriebenen Stand der Forschung, gehen fol-
gende experimentelle Fragestellungen fiir diese Arbeit hervor:

* Untersuchung der Gefligeumwandlung und der Orientie-
rungsbeziehungen wahrend der Ferrit-Austenit und Fer-
rit-Martensit Phasenumwandlung

* Mechanisches Verhalten einzelner Gefiigekomponenten,

* Grofien- und orientierungsabhdngiges Verformungsverhal-
ten der einzelnen Phasen

* Verformungsverhalten des Gefiliges

* Einfluss der Eigenschaften einzelner Gefiigekomponenten
auf das makroskopische Deformationsverhalten

Zur Untersuchung dieser Themengebiete verwendet diese Arbeit
Elektronenmikroskopie, Orientierungsmessungen, In-situ-Heiz-
versuche und Mikrodruckversuche. Diese Verfahren werden im fol-
genden Kapitel vorgestellt.
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Im Folgenden werden die experimentellen und zur Charakterisie-
rung angewendeten Techniken und Gerdte dieser Arbeit vorge-
stellt. Auf eine gesamte Darstellung aller Methoden wird verzichtet
und auf Literatur verwiesen. Anschlieffend werden nur die fiir die
Arbeit spezifischen Methoden vorgestellt.

3.1 Probenpraparation

Der Stahl wurde in Form von Blechen der Groffe 1250 mm x
1000 mm geliefert. Dieser wurden mit einer Tafelschere in DIN A4
grofde Stiicke zerteilt. Aus den so entstandenen Stiicken, welche der
Mitte des Stahlbandes entstammten, wurden mittels Diamant-
drahtsdge 1 cm x 1 cm grofde Proben gesdgt. Die Wahl der Band-
mitte garantiert die Ahnlichkeit der Proben, da eine Texturverin-
derung zur Bandkante hin zu erwarten ist.

Aufgrund moglicher Ausgasung des Zinkiiberzugs im Vakuum
wurde das Fertigband mittels HCI-Sdure gereinigt und von der Ver-
zinkung befreit [9]. Im Anschluss erfolgte die Einbettung der Pro-
ben in Phenolharz. Danach wurden die Proben mit SiC-Papier ge-
schliffen und mittels, 6, 3 und 1 um Diamantpaste poliert. Alterna-
tiv wurden die Proben mittels Crystal Bond auf Aluminiumblécke
geklebt und anschlieflend auf die gleiche Art geschliffen und po-
liert. In der Regel fiihrte das Letztere jedoch zur Verrundung der
Kanten. Im Anschluss fand die finale Politur mit Oxidpoliermitteln
im Vibrationspolierer Vibromet 21 statt. Beim finalen Polieren ist
stets darauf zu achten, dass man trotz bereits visuell guter Oberfla-
chenqualitdt die unterliegende Deformationsschicht ausreichend

1 Produkt der Firma Buehler (http://buehler.com)
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entfernt. Durch die geringe und damit defektarme Abtragungsrate
des Vibrationspolierers dauerte das Polieren mehrere Stunden. Fiir
das Fertigband mit weichem Ferrit und hartem Martensit wurde
zundchst Alz03 als Poliermedium verwendet. In der so erzeugten
Oberflache waren die Martensitbereiche, im Vergleich zu der auf
einem Niveau liegenden ferritischen Matrix, eingesunken. Nutzt
man stattdessen SiO2, wird durch dieses leicht basische Poliermit-
tel die Matrix orientierungsselektiv abgetragen und die harten
Martensitinseln stehen nun aus der Oberflache hervor. Fiir eine op-
timale Probenoberfliche wurden beide Effekte kombiniert, um
eine glatte Oberflache zu erreichen. Die Kombination erfolgte in-
dem zunéchst mit Al20s3 poliert wurde und zum Ende hin etwas SiO2
in die Polierschale gegeben wurde. Fiir das Warm- und Kaltband
wurde nur Alz03 genutzt, da in diesen Proben alle Phasen gleichma-
RBig abgetragen wurden. Zusatzliche Verfahren wie lonenpolieren
(Argon) und elektrolytisches Polieren wurden ebenfalls getestet.
Beide erzeugten jedoch innerhalb der Martensitbereiche raue her-
vorstehende Gebilde, weshalb diese Methoden in dieser Arbeit
keine weitere Anwendung fanden.

3.2 Mikroskopie

Fir die Materialcharakterisierung und das Praparieren von Mikro-
sdulen wurde ein FEI Nova NanoLab Zweistrahl-Mikroskop ge-
nutzt. Bei diesem Gerat handelt es sich um ein Rasterelektronen-
mikroskop (REM), das zusitzlich Uber eine lonensdule, engl.
Focussed lon Beam (FIB) verfiigt. Zudem sind ein Elektronen-
riickstreubeugungs-Detektor, engl. Electron Backscatter Diffrac-
tion (EBSD) und ausreichend elektrische Durchfiihrungen an die
Vakuumkammer montiert, wodurch Versuche mechanischer oder
thermischer Art ermoglicht werden. Einen weiteren Vorteil bieten
die grofe Kammer und hinreichend Platz unter den Saulen fiir
sperrige Proben oder Aufbauten.
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Fiir weiterfithrende und hochauflésende Arbeiten stand ein Zeiss
Merlin mit Gemini I Sule zur Verfiigung. Hier wurden EDX- (Ener-
giedispersive Rontgenspektroskopie) Messungen zur Elementana-
lyse und hochaufl6sende Gefiigeaufnahmen erstellt.

Als haufig angewandte Methoden wird im Folgenden die EBSD-
Messung und die Probenpraparation von Sdulen mittels FIB vorge-
stellt. Grundlagen der Elektronenmikroskopie werden durch Zhou
und Wang [98] erldutert.

3.2.1 Elektronenriickstreubeugung (EBSD)

Die Elektronenriickstreubeugung ist ein Werkzeug in der Raster-
elektronenmikroskopie. Diese Technik nutzt, dass sich beim Auf-
treffen des Elektronenstrahls auf eine kristalline Probe ein Beu-
gungsbild, engl. Electron Backscatter Diffraction Pattern (EBSP)
des Kristallgitters auf einem schrag liegenden Phosphorschirm o-
der einer Fotoplatte bildet [99]. Im Folgenden werden einige As-
pekte und Zusammenhdnge der Beugungsbilder kurz erlautert, da
in Auswertungen der EBSD-Daten zum Teil nicht dem Standard
entsprechende Verfahren genutzt werden. Fiir weiterfithrende
Theorie und Informationen iiber die Nutzung von EBSD wird an
dieser Stelle auf das Buch von Schwarz et al. [100] verwiesen. Von
Wichtigkeit fiir diese Arbeit sind die folgenden Zusammenhange:
Entstehung von Beugungsbildern metallischer Werkstoffe, die Ein-
flussfaktoren auf deren Qualitdt und die Korrelationen mit Span-
nungen und Verformungen, bzw. Rotationen des Kristallgitters.

Ein Beugungsbild entsteht z.B. bei dem Auftreffen des Elektronen-
strahls auf einer metallischen Probenoberfliche. Um einen mog-
lichst guten Kontrast zu erreichen, sollten hinreichend grofie Be-
schleunigungsspannung und Strom verwendet werden (iibliche
Werte fiir Stahl in dieser Arbeit: 20keV und ca. 8-10nA mit einer
Feldemissionkathode).
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Detektor
~—— e-Strahl
Probe

Anregungs-
volumen

Abb. 3-1: a) Skizze zur Entstehung eines Beugungsbildes (Dies ist eine redu-
zierte Darstellung, da jedes Band tiber die eingezeichneten sich radial aus-
breitenden Beugungsmaxima verfiigt, die sich in den Kikuchi Linien reprd-
sentieren.), b) Beugungsbild eines ferritischen Stahls (kfz)

Die Entstehung des EBSPs wird von Zaefferer [101] wie folgt inter-
pretiert: Die Elektronen treffen auf die Probenoberflache und wer-
den zunichst inkohdrent in einem Volumen, nahezu elastisch um
den Quellpunkt im Material gestreut (Abb. 3-1a). Im Anschluss
werden Elektronen kohidrent anhand der Kristallebenen durch
Beugung in einem Kkleinen definierten Streuwinkel wieder aus der
Probe gelenkt [101]. Auf einem gegeniiber angebrachten Phos-
phorschirm werden die Elektronen nun sichtbar. Die Grof3e des ge-
nutzten Volumens in der Probe definiert nun die minimale Ortsauf-
l6sung [102]. Betrachtet man das Beugungsbild (Abb. 3-1 b), so er-
kennt man, dass dies durch sog. sich schneidende Kikuchi Linien
aufgebaut ist. Sie unterscheiden sich in helleren Bereichen in der
Mitte und dunkel erscheinende Bandkanten. Nach der Bragg-Be-
dingung bilden die Bandmitten die Hauptmaxima und die dunklen
Kanten liegen davon einen Beugungswinkel entfernt. Allgemein
verbreiten sich die Elektronen kugelfdrmig von der Probenoberfla-
che aus. Der ebene EBSD-Detektor bildet daher das Kristallgitter
mittels gnomonischer Projektion ab, wodurch das Bild verzerrt er-
scheint. Durch eine Hough Transformation werden die Linien de-
tektiert. Uber einen Abgleich der Lage von simulierten Kikuchi Li-
nien mit den detektierten Biandern ldsst sich so die Orientierung
des Kristalls errechnen.
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Verschiedene Einflussfaktoren kénnen die Erfassung eines Beu-
gungsbildes erschweren. So sind bspw. eine hohere Versetzungs-
dichte, kleinere sich abwechselnde Gefiigeanteile oder eine Aus-
scheidung innerhalb des Anregungsvolumens des Messpunktes fiir
ein Verwaschen bzw. fiir Kontrastverluste des EBSPs verantwort-
lich. Trifft der Elektronenstrahl eine Korngrenze so sind sich iiber-
schneidende Beugungsbilder erkennbar. Ein Maf3 fiir die Qualitat
eines Beugungsbildes ist der sog. Bandkontrast?, dieser stellt die
Kontrastwerte auf den Bandern ins Verhaltnis zum Gesamtbild. Da-
her handelt es sich bei einer Bandkontrastkarte um eine zusatzli-
che Moglichkeit den Messbereich darzustellen und einzelne Kérner
oder den sich mit geringen Werten darstellenden Martensit zu er-
kennen [103]. Der Bandkontrast ist indirekt auch ein Maf? fiir die
Gesamtzahl an Versetzungen in einem Messpunkt, sofern sich an-
dere Faktoren wie Unterschiede in der Oberfldchenrauheit aus-
schlief3en lassen.

Bei guter Beugungsbildqualitdt ist es mdglich durch die direkte
Kopplung der Kristallebenen mit den Kikuchi Linien tber die
gnomonische Projektion die elastischen/plastischen Dehnungen
sichtbar zu machen [104]. Wird bspw. ein Material in einem Zug-
versuch belastet, so spiegelt sich diese Deformation lokal in den
einzelnen Gefiigeanteilen/Kdrnern wieder. In diesen Bereichen
gleicher Orientierung werden elastische Verformungen durch An-
derung der Gitterebenenabstinde realisiert, wohingegen plasti-
sche Deformation mittels der eingebrachten geometrisch notwen-
digen Versetzungen die Kristallite zueinander verdrehen. Diese
Verdnderungen dufiern sich von EBSP zu EBSP in einer Messung
nur minimalst und erfordern fiir die Detektion eine gute Qualitat
der Messdaten. Diesbeziiglich gibt es verschiedene Konzepte die
Spannungs- und Dehnungsmessung zu realisieren. Eine mehr oder

2 Der ,Bandkontrast” ist ein Parameter der kommerziellen Software Flamenco von
Oxford Instruments ( http://www.oxford-instruments.com) zur EBSD Messung
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weniger etablierte Variante wendet digitale Bildkorrelation in Sub-
regionen eines EBSPs an und wurde durch Wilkinson et al. [104]-
[106] entwickelt. Die Anwendung einer Software, die sich dieser
Methode bedient, wird in Kap. 3.5.3 niher erldutert.

3.2.2  Praparation von Mikrosdulen

Fiir die Bestimmung lokaler Festigkeiten wurde der Mikrodruck-
versuch ausgewahlt. Die Fertigung von Sdulen erfolgt mit dem
Zweistrahl Rasterelektronenmikroskop. Dabei nutzt man das REM
und das FIB in der euzentrischen Hohe (die beiden Sidulenachsen
schneiden sich in einem Punkt auf der Probe und liegen 52° zuei-
nander.). Dies ermoéglicht es die Proben ,blind“ zu schneiden. Das
FIB wird ausschlief3lich zum Abtragen von Material im Umfeld der
Sédule genutzt und die Positionierung und Kontrolle geschieht ein-
zig iiber die Elektronensdule. Mittels dieser Arbeitsweise werden
moglichst wenig Ga*-lonen zusatzlich zum eigentlichen Schneid-
prozess in die Sdule eingebracht. Das Praparieren der Sdulen er-
folgt in der sog. , Top-Down Milling“ Methode [8].

Hier wird zunachst mit einer Vielzahl von Durchlaufen des Ionen-
strahls ein Vorschnitt durchgefiihrt (Abb. 3-2 a). Die Grof3e des Vor-
schnittes ist auf 30 pm Aufien-, und 10 pm Innendurchmesser fest-
gelegt. Der Auflendurchmesser wird durch die GréfRe der Indenter-
spitze definiert. Auf der nun freistehenden Insel werden bei hoher
Verweildauer des lonenstrahls im Bereich von Millisekunden in ei-
nem Durchgang die Sdulen von aufden nach innen zurechtgeschnit-
ten (Abb. 3-2 b). Beim Dualphasenstahl ist es wichtig, entweder
moglichst mittig in ein Martensitgebiet oder in ein Korn der ferriti-
schen Matrix zu schneiden. Fiir die bestmogliche Lage ist notfalls
eine asymmetrische Lage der Saule relativ zum Vorschnitt notwen-
dig (Abb. 3-2 c). Alle Sdulen werden mit dem Verhaltnis Durchmes-
ser zu Hohe von 1:2 bis 1:3 gefertigt, um ein spateres Knicken beim
Belasten zu vermeiden. Ein Nachteil dieser Methode stellt die nicht
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zu vernachldssigende Schrage der Sdulenflanke und die mit Ga-lo-
nen kontaminierte, bzw. geschiadigte Oberflachenschicht dar. Dies
wurde bereits in [8], [47] diskutiert und gilt als unvermeidbarer
Aspekt dieser experimentellen Methode. Die in [8], [47] zum Teil
praktizierte ,Lathe-Methode“ [107] limitiert zwar die Schrage der
Flanke, erhoht aber die Schneidezeit pro Sdule und damit zwangs-
weise auch die lonenkontamination.

Abb. 3-2: Beispiel fiir die Prdparation einer Mikrodrucksdule aus Martensit:
a) Vorschnitt, b) gewiinschter Bereich wird asymmetrisch aus der Insel ge-
schnitten, ¢) Draufsicht, d) Mikrodruckversuch Vorher/Nachher
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3.3  Warmebehandlung im REM

Warmebehandlungsversuche im REM wurden in der Vergangen-
heit einige Male durchgefiihrt. S. Schreijag [8] untersuchte Keimbil-
dung und Kornwachstum an kaltgewalztem, ferritischem, niedrig-
legiertem Stahl. Weiter wurden Texturentwicklung und Korn-
wachstumsverhalten an Ti-SULC Stahl und IF Stahl untersucht
[108]-[110]. Ein weiteres Anwendungsfeld bietet die Untersu-
chung des Phasenumwandlungsprozesses von Ferrit zu Austenit
und umgekehrt [27], [28]. Hierbei wurde insbesondere die Orien-
tierungsbeziehung zwischen den beiden Phasen statistisch und lo-
kal experimentell nachvollzogen. Um die Bildung von Martensit zu
untersuchen muss nach der Warmebehandlung abgeschreckt wer-
den. Dies wurde von Hansen [111] im REM realisiert. Sein Versuch
simulierte die Bildung eines Schweif3zyklus von API X70 Stahl iiber
eine Warmebehandlung und Abschrecken in der Vakuumkammer
des Mikroskops. Zum Abschrecken wurde Helium iiber ein Rohr di-
rekt auf die Probe geleitet. Wahrend des Versuchs oxidierten grofde
Bereiche der Probe, wodurch die Auswertung der Probenoberfla-
che problematisch war. Versuche des Studiums der Bildung von
Martensit aus dem Zweiphasengebiet gab es bisher nicht. Ahnliche
Versuche der Bildung von Martensit an der Oberflache wurden mit
Hilfe eines konfokalen Mikroskops mit Hochgeschwindigkeitska-
meras durchgefiihrt [72], [73]. Hier konnte die Bildung einzelner
Pakete/Varianten mit Hilfe von Filmaufnahmen in situ an der Ober-
flache untersucht werden. Anhand der Topographie und mittels
EBSD konnte die Abfolge der Paketbildung nachvollzogen werden.

Im Unterschied zu den bisherigen Methoden ist hier das Ziel die Un-
tersuchung eines lokalen Bereichs bei hoher Temperatur im ferri-
tisch/austenitischen Zweiphasengebiet mit anschlieRendem Ab-
schrecken der Probe im REM. Der gleiche Bereich soll sowohl bei
hohen Temperaturen als auch danach mit REM Bildern und EBSD
Orientierungsmessungen untersucht werden.
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Abb. 3-3: Heizer im REM mit Kupferrohr zum Abschrecken: Die Heizplatte
ist auf ein diinnes Rohr gesteckt in dem sich ein Thermoelement befindet.
Die Heizleistung erfolgt mittels externer Stromquelle tiber Durchfiihrungen
in der Vakuumkammer. a) Bild, Skizze und b) Kupferrohr am Polschuh zum
Abschrecken mit Helium bei niedriger Turbopumpendrehzahl

Zum Warmebehandeln von Proben wurden zwei unterschiedliche
experimentelle Aufbauten genutzt. Ein Reagenzglasofen zum Hei-
zen und Abschrecken, sowie ein In-situ-Heizer fiir das REM. Der Re-
agenzglasofen wurde gebaut, um eine Alternative zu den im REM
durchgefiihrten, sehr zeitaufwendigen Experimenten zu bieten.
Der Reagenzglasofen wird im Anhang (Kap. 9.1) behandelt, da er
nicht fiir die vorgestellten Experimente relevant ist.

Der In-situ-Heizer fiir das REM (Abb. 3-3 a) besteht aus einer Heiz-
platte, die auf ein Rohr aufgesteckt ist. Durch das Rohr wird das
Thermoelement in den Heizer gefiihrt. Die Probe wird mittels Mo-
lybddanklemme auf der Heizplatte befestigt. In den Experimenten
sind Temperaturen von bis zu 1100°C moéglich. Zum Abschrecken
der Probe auf dem Heizer wurde eine Leitung aus Kupfer (Abb.
3-3b) am Polschuh in der REM-Kammer montiert. Uber diese
wurde mittels Gasdurchfiihrung mit einem Kugelhahn Gas eingelei-
tet, welches die Probe abschreckte. Einen dhnlichen Aufbau ver-
wendete zuvor Hansen [111]. Er testete die Abschreckgeschwin-
digkeiten von unterschiedlichen Edelgasen und erreichte mit He-
lium, aufgrund der hohen Warmekapazitét, die hochste Rate [111].
Deswegen wird auch in den folgenden Versuchen Helium verwen-
det. Eine Beobachtung der Probe wahrend des Abschreckens ist
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nicht moglich, da vorher alle Sidulenventile geschlossen werden
miissen, um die Pumpen vor dem Edelgas zu schiitzen. Vor dem
Brechen des Vakuums wird die Turbopumpe in ihrer Drehzahl ge-
bremst. Wahrend der Versuche wurden die Probe und Heizer in-
nerhalb von ca. 10s von 900°C auf Raumtemperatur abgeschreckt.

Die Probe selbst ist maximal so grofd wie die Heizplatte. Es liegt
nahe, die Probe moglichst diinn zu schleifen, damit kein grofer
Temperaturgradient iiber die Probe entstehen kann. Allerdings
hatte dies in Vorversuchen eine inhomogenere Temperaturvertei-
lung vom Klemmbereich weg auf der Oberflache der Probe zufolge.
Erkennen konnte man dies an den lokal unterschiedlichen Gefiige-
typen nach der Warmebehandlung. Bedingt durch das Vakuum ist
der Warmetibertrag von dem Heizer zur Probe offensichtlich nur
im Bereich der Klemme gewahrleistet. Wodurch im Fall von diin-
nen Proben die Temperatur entlang der Oberflache starker abfiel.
Aus diesen Erkenntnissen (Anhang Kap 9.2 Simulation der Probe)
resultierte, dass die Proben moglichst eben und mit wenig Abtrag
vorbereitet werden miissen, um ausreichend Warmeleitung auch
entlang der Probe zu ermoglichen.

In Warmebehandlungsversuchen mit niedriglegiertem, kaltgewalz-
tem Stahl ergaben sich zuvor keinerlei Komplikationen [8]. Die
Oberflache blieb intakt und es konnte selbst liber einen Zeitraum
von 26 h bei ca. 600°C keine Qualitdtsverschlechterung der Orien-
tierungsmessung beobachtet werde. Vielmehr wurde die Qualitit
der Beugungsbilder und der Oberflache durch die Warmebehand-
lung besser und etwaige Kohlenstoffkontaminationen wurden
durch die heifRe Probe iiber Diffusion abgebaut. Problematisch
wurde der Wechsel zum DP600 Stahl], der in dieser Arbeit verwen-
det wird. Nach dem Halten der Temperatur bei bspw. 700°C sind
bereits nach wenigen Minuten Diffusionsprodukte von Legierungs-
elementen auf der Oberfliche zu erkennen. Zunachst diffundiert
Aluminium an die Korngrenzen und oxidiert dort (Abb. 3-4 a). Er-
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3.3 Warmebehandlung im REM

hoéht man nun die Temperatur bis 900°C in das austenitische Pha-
sengebiet, so bilden sich neue Korngrenzen, an denen sich aller-
dings kein Aluminium mehr ansammelt. Dennoch bleiben die hell
erscheinenden ,alten“ Korngrenzen erhalten. Gleichzeitig bilden
sich Partikel von Legierungselementen an der Oberflache, die dort
zu Oxiden und Karbiden reagieren. Lagert man die Probe bei 700°C
fiir mehrere Stunden aus, so setzt sich die Oberflache vollstdndig zu
(Abb. 3-4 b). Um dies zu vermeiden wurden die Proben fiir Phasen-
umwandlungs- und Abschreckversuche vorab fiir mehrere Stun-
den bei 700°C im Mikroskop ausgelagert und anschlief3end poliert.
Durch die selektiv entfernten Legierungselemente bleibt nun die
Oberflache langer bei hoheren Temperaturen intakt und das Ge-
fiige kann auch bei langeren Versuchszeiten noch mit EBSD-Mes-
sungen untersucht werden. Das Auslagern hat den Nachteil, dass
Versuche, die die Rekristallisation betreffen, nicht mehr méoglich
sind, da dieser Schritt bereits stattgefunden hat. Auch ist mit einer
Reduzierung von Legierungselementen, Bildung von Segregationen
und einem Verlust von Kohlenstoff durch Karbidbildung an der
Oberflache zu rechnen. Bei zu langen Haltezeiten werden Legie-
rungselemente in deren bevorzugte Phasengebiete diffundieren,
wodurch der Bezug zur kommerziellen Herstellung des Stahls ver-
loren geht. Gleichzeitig lasst sich mit der Warmebehandlung die
Korngrofie des Ferrits steuern. Zykliert man die Probe am Schluss
mehrfach in den vollstidndig austenitischen Zustand, so bilden sich
beim Abkiihlen der Probe in der Regel grofdere Korner als vorher
aus. In dieser Arbeit wurde tiber ein zweifaches Uberschreiten von
900°C in der vorbereitenden Warmebehandlung Kérner erzeugt,
die anschliefRend einen Durchmesser von ca. 30 um haben. Im An-
schluss wurden die storenden Produkte an der Oberfliche (Abb.
3-4) durch Polieren entfernt.
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G TN — Sum—
Abb. 3-4: a) Alz203 Partikel sammeln sich bei hohen Temperaturen im REM
an der Korngrenze. Diese Korngrenzen erscheinen aufgrund von Aufladun-
gen hell. Partikel aus Legierungselementen und Eisen befinden sich jenseits
der Korngrenzen. b) Anreicherung von Legierungselementen (Mn, Cr, Si, Al
und Cu), Eisen und deren Oxiden auf der Probenoberfldche wihrend der
Wdrmebehandlung im REM. Zustand nach ca. 700°C tiber 2h neben der
Klemme, die die Probe auf dem Heizer befestigt.

Eine Alternative zu Auslagerung und Politur ist es bei den Versu-
chen auf lang andauernde EBSD Orientierungsmessung zu verzich-
ten. Durch schnelles manuelles Fokussieren und Driftkorrektur ist
es bei hohen Temperaturen moglich die Zustande lokal mit dem Se-
kundarelektronendetektor aufzuzeichnen. Aufgrund der Bildung
von Al203 an den Korngrenzen ist die Auswertung immer noch
kompliziert, denn die gebildeten Korngrenzen sind schwer von den
urspriinglichen zu unterscheiden. Auch kann man auf diese Weise
Austenit nicht klar identifizieren. Versuche dieser Art wurden zur
schnellen Charakterisierung durchgefiihrt, werden aber aus zuvor
genannten Griinden nicht in dieser Arbeit erwahnt.

3.4 Mikrodruckversuche

Mikrodruckversuche sind eine Methode um das mechanische Ver-
halten und insbesondere Festigkeitswerte auf der Mikroskala zu
untersuchen [112]. Anders als bei der Nanoindentation, werden
hier die aus den makroskopischen Zugversuchen bekannten Werte
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aufgezeichnet. Mikrodruckversuche fanden erstmals Anwendung
bei der Untersuchung von Gréfdeneffekten an Ni-Superlegierungen
[107] und Gold [50]. Diese Methode hat sich inzwischen etabliert
und kann benutzt werden, um Materialfestigkeiten einzelner Gefii-
gebestandteile auf kleinen Langenskalen zu testen [51], oder auch
deren Grofienabhéngigkeiten zu untersuchen [113]-[116]. Es ist
iblich die Festigkeiten in Abhangigkeit der Probengréfie mit einem
einfachen Potenzgesetz zu beschreiben, dass an die Experimente
angepasst wird. Eine solche Betrachtung sollte aufgrund verschie-
dener Einflisse auf die Materialfestigkeit vorsichtig und allenfalls
als Trend zur Diskussion genutzt werden [45]. In diesem Sinne
wird die Berechnung der Exponenten wie iiblich genutzt.

Fiir einen solchen Versuch werden Siaulen nach dem in Kap. 3.2.2
vorgestellten Verfahren an die gewiinschte Stelle in das zu prii-
fende Material mit einem FIB geschnitten. Generell laufen die Ver-
suche folgendermafien ab: Eine plangeschnittene Diamantspitze
wird auf die Sdule gefahren, wihrend die benétigte Kraft und der
zuriickgelegte Weg aufgezeichnet werden. Zu beachten ist, dass es
aufgrund von Reibung der Indenterspitze und/oder schriager Be-
lastung zur Verfalschung der Ergebnisse kommen kann. Des Weite-
ren kommt es abhingig von der Sdulengréfle zu Spannungskon-
zentrationen an der Sdulenspitze und dem Fuf3. Kleine Saulen ver-
formen sich zunehmend zur Spitze hin, da sich hier die
Spannungsiiberh6hungen der oberen Kante iiberlagern. Zusatzlich
fithrt die schriage Saulenflanke unvermeidbar zu einer inhomoge-
nen Spannungsverteilung entlang der Probe. Diese Problematiken
werden durch Schwaiger et al. [117] ndher beleuchtet.

Durchgefiihrt wurden alle Mikrodruckversuche in einem Nano-
indenter G2003 mit einem Diamantstempel mit 20 um Durchmes-
ser. Die Belastung erfolgte mit einer Verschiebungsrate beziiglich

3 Keysight Technologies (http://www.keysight.com)
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der Anfangshohe von ca. ~0,16 %/s bis ~10 % der Gesamtdeh-
nung. Alle Sdulen mit einem Durchmesser von 2 um haben eine
max. Hohe von 6 um und werden dementsprechend um 0,6 um
Langendnderung belastet. Aufgrund der kraft-, bzw. spannungs-
kontrollierten Messung und den sog. ,Strain-Bursts“ wurde die
max. totale Dehnung oftmals iiberschritten. In diesem Fall gleitet
die Saule bei konstanter Kraft, hervorgerufen durch die elektro-
magnetische Spule, weg. Die Indentersteuerung kann diese plotzli-
che Weganderung nicht regeln und es kommt zu einer grof3en Ver-
schiebung. Generell brach der Versuch beim Uberschreiten der
max. Dehnung ab. Nach dem Ende bei maximaler Verschiebung und
der Entlastung folgte ein Haltesegment zur Kontrolle der thermi-
schen Drift. Dies ist in den Kurven der einzelnen Experimente am
Ende der Entlastung zu erkennen. Da der gemessene thermische
Drift nie zu grofd wurde, war eine Korrektur nicht erforderlich. Ge-
testet wurden Sdulen aus Gefiigekomponenten von Dualphasen-
stahl mit dem Durchmesser 0,5, 1 und 2 um der ferritischen Matrix
und zweiphasige Sdulen mit 2 pm Durchmesser. Die Hohe defi-
nierte sich durch das Verhaltnis 1:2 bis 1:3 Durchmesser zur Hohe.
Je nach Orientierung, Material und Strahlzustand erreichte man
den Verhaltnisbereich in der Fertigung. Neben der Bestimmung der
Eigenschaften der Gefiigebestandteile wurde der Mikrodruckver-
such genutzt, um die Festigkeiten und Verdnderungen von im La-
bor warmebehandelten Stdhlen zu testen. Diese Sdulen hatten im-
mer einen Durchmesser von 2 pm. Die Auswertung geschieht stets
nach dem gleichen Schema. Aus der Kraft dividiert durch den mitt-
leren Probendurchmesser und dem Verhaltnis aus dem Weg der In-
denterspitze und der Sdulenhdhe ergeben sich die technische Span-
nung und die technische Dehnung. Fiir statistische Auswertungen
werden stets Spannungswerte bei 5 % plastischer Dehnung ver-
wendet. Diese werden am Schnittpunkt der Messkurve und einer
zu 5 % plastischer Dehnung verschobenen, aus Entlastungskurven
gemittelten, Geraden abgelesen.
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3.5 Zugversuch

3.5 Zugversuch

3.5.1 Aufbau und Ablauf

Im Rahmen einer Zusammenarbeitinnerhalb des DFG Graduierten-
kollegs 1483 wurde ein Zugversuch an einer polierten DP600
Probe durchgefiihrt. Das Ziel war, die Probe zu vordefinierten Deh-
nungsschritten zu belasten und die Entwicklung auf verschiedenen
Skalen zu untersuchen. Die Probe wurde auf der Makroskala mit-
tels XRD-Messungen*, sowie mittels EBSD-Messung ex situ im Mik-
rometerbereich vermessen. Die Priifung wurde mit einem Zug-/
Druckmodul’ durchgefiihrt. Die Dehnung wurde mit Hilfe eines
Dehnungsaufnehmers zum Aufsetzen auf die Probe gemessen. Ein
Teil der XRD-Messungen erfolgten in situ bei montierter Priifein-
heit im Diffraktometer. Im Ursprungszustand und nach jedem ein-
zelnen Teilschritt erfolgte eine EBSD-Messung einer kleinen Region
(350 pm x 300 um mit 0,2 pm Schrittweite) und eines grofieren Be-
reichs (1000 um x 1000 um mit 0,5 pm Schrittweite). Der kleine Be-
reich dient der Beobachtung der Gefiigeentwicklung und der gro-
Bere der Orientierungsentwicklung. Abb. 3-5 zeigt die Lage der Re-
gionen und die Zugprobengeometrie. Die Auswertung des
Zugversuchs in der vorliegenden Arbeit wird ausschlief3lich Bezug
auf die EBSD-Messungen nehmen.

Misst man mit EBSD mehrfach auf der gleichen Stelle, so wird mehr,
als dies bei normaler REM Anwendung {iblich ist, Kohlenstoff auf
der Probe abgeschieden. Das fiihrte dazu, dass sich nach und nach
durch die gebildete Kohlenstoffschicht die Qualitiat der Beugungs-
bilder verschlechterte. Mittels der Methode der Plasma-Reinigung

4 Die XRD-Messungen und Belastungsschritte wurden von Simone Schuster (IAM-WK
am KIT) durchgefiihrt. S. Schuster bearbeitet das Projekt A13 im Grako 1483.
5 Firma Kammrath & Weiss (http://www.kammrath-weiss.com)
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lasst sich dem entgegenwirken. Dazu wird Sauerstoffplasma® in ei-
ner evakuierten Kammer geziindet und iiber die Probe geleitet. Die
gebildeten reaktiven Formen von Sauerstoff (u.a. Ozon) reagieren
mit dem Kohlenstoff und den Kohlenwasserstoffen und bilden COz.
Die Schicht wird dadurch langsam abgetragen und weitere Messun-
gen sind moglich. Daher wurde ab dem dritten Belastungsschritt
die Probe vorab stets gereinigt.

a) b)

wwQos

6mm

10mm

Abb. 3-5: a) Zugprobengeometrie zeigt den grofsen EBSD-Messbereich in
blau, b) Kohlenstoffkontamination zeigt kleinen und grofSen EBSD-Messbe-
reich bei 70° gekippter Probe, die Markierungen sind wichtig fiir die Positi-
onierung der XRD-Messung (grofSer Messbereich 500 um x 500 um)

3.5.2  Nachbearbeitung der EBSD Daten

In dem, in Kap. 3.5.1 vorgestellten, Zugversuch kommt es in der
Analyse der Ergebnisse auf moglichst gut berechnete Orientierun-
gen, bzw. Indizierung der Beugungsbilder an. Die Indizierung von
Beugungsbildern in der verwendeten EBSD Software HKL Fla-

6 Evactron Plasmareinigung von Firma XEI Scientific (http://www.evactron.com/)
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menco war dafiir unzureichend, da im Voraus nur eine gewisse An-
zahl an Kikuchi Linien eingestellt werden kdnnen. Ist diese Anzahl
jedoch zu hoch gewahlt, kdnnen zu viele Messpunkte niederer Qua-
litdt nicht vermessen werden. Ist sie zu niedrig, so ist der Fehler in
der Orientierungsmessung hoch. Um méglichst genau die Orientie-
rungen aus den Beugungsbildern der EBSD-Messung zu bestim-
men, wurden die Beugungsbilder neu indiziert. Nach dem gleichen
Schema wurden in jedem Schritt die Anzahl der indizierbaren Li-
nien um eins reduziert und mit der gleichen Einstellung der Pro-
grammparameter nachanalysiert. Begonnen wurde mit 12 in einem
Durchlauf erkannten Bandern, bis nach sechs Iterationen nur noch
sechs Bander erkannt werden mussten. Nach und nach wurden
dadurch Indizierungsraten nahe 90%, selbst in stark deformierten
Bereichen, erreicht. Die Indizierung erfolgte jeweils mit einem
MAD (Mean Angular Deviation) besser als 0,5 und einem Hough
Raum mit einer Auflésung von 90x90 Pixeln. Somit wurde mit der
alteren Software HKL Flamenco die Art der Banderindizierung mo-
derner EBSD-Software nachempfunden.

3.5.3 Berechnung von geometrisch notwendigen
Versetzungen mit Hilfe von Cross Court 3

Mit den Orientierungsdaten werden die geometrisch notwendigen
Versetzungsdichten berechnet. Die Berechnung der Versetzungs-
dichte ist dem Ansatz von Kubin und Mortensen [118] bzw. Calcag-
notto et al. [119] nachempfunden. Dabei wird die geometrisch not-
wendige Versetzungsdichte p tiber die Winkelanderung durch eine
Aneinanderreihung von Kleinwinkelkorngrenzen [8] iiber den
Messpunkt abgeschatzt. Fiir Fehlorientierungswinkel ¢<<1, der
Schrittweite u und dem Burgersvektor b, gilt [118], [119]:

p =~ 2¢/ub.

Im Folgenden wird nicht, wie sonst iiblich, die Fehlorientierung ¢
des Berechnungspunktes iiber eine Mittelung zu den nachsten vier
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oder acht Nachbarn bestimmt (sog. Kernel Average Misorienta-
tion). Vielmehr wird zunachst die Fehlorientierung ¢ in x- bzw. y-
Richtung des Datensatzes berechnet. Diese Fehlorientierungen ¢x
und @y werden mittels zentralem Differenzenquotienten berechnet.
Fehlt ein Messpunkt oder beide Nachbarn in einer Raumrichtung
des Berechnungspunktes, so wird der vor- oder riickwartige Diffe-
renzenquotient gebildet oder es entfillt der Wert dieser Raumrich-
tung. Zum Schluss wird mit der oben genannten Formel aus ¢x und
@y je eine Versetzungsdichte errechnet. Die Summe beider ergibt
schliefllich die Dichte an geometrisch notwendigen Versetzungen
an einem Messpunkt. Durch diesen Ansatz reduziert sich die GrofRe
des sog. Kernels auf je zwei Messpunkte in x- und y-Richtung und
es wird eine bessere Auflosung erwartet.

In einem alternativen Ansatz werden mittels digitaler Bildkorrela-
tion die Orientierungen aus den EBSD Beugungsbildern bestimmt.
Mit dieser Methode ist es mdglich kleinste Verschiebungen in den
Beugungsbildern zu berechnen, welche aufgrund elastisch-plasti-
scher Verformungen entstehen [105], [106] (Kap.3.2.1). Normaler
Weise dient diese Methode der Berechnung der lokalen Spannun-
gen aus dem symmetrischen Anteil des berechneten Deformations-
tensors. In dieser Arbeit werden aber nur die Rotationen genutzt,
die im schiefsymmetrischen Anteil des Deformationstensors vor-
liegen. Dieser spiegelt die Rotation des Kristallgitters wieder und
ist damit direkt mit der geometrisch notwendigen Versetzungs-
dichte gekoppelt [120]. Zur Berechnung des Deformationstensors
in einem Messpunkt miissen x-y-Verschiebungen mindestens in
vier Subregionen im Beugungsbild beziiglich einer Referenz glei-
cher Orientierung berechnet werden [120]. Dabei gilt die Randbe-
dingung, die Normalspannung auf der Oberflache ist gleich null,
und das Hook’sche Gesetz [120]. Somit sind ausreichend Gleichun-
gen zur Losung des Problems vorhanden. Zur Fehlervermeidung
werden z.B. 20 Subregionen ausgewertet und durch ein Minimie-
rungsproblem ausgewertet [120]. Aus dem Deformationstensor
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wird nun der schiefsymmetrische Anteil berechnet. Mittels Nor-
mierung und dem ,Satz von Cayley“ werden die schiefsymmetri-
schen finiten Rotationsmatrizen in eine orthogonale Rotations-
matrix tberfiihrt. Die Multiplikation mit den Orientierungsmatri-
zen der jeweiligen Referenz ergibt eine genaue Orientierungskarte.
Zu beachten ist, dass diese Methode nur Ergebnisse beziiglich einer
im Korn befindlichen Referenz wiedergeben. Somit muss dieser
Vorgang fiir jedes Korn wiederholt werden. Allerdings werden hier
nur Fehlorientierungen betrachtet, wodurch die Messergebnisse
iiber die Grenzen des Gefiiges hinweg vergleichbar sind.

Der, in dieser Arbeit verwendete, Dualphasenstahl wurde mit der
kommerziellen Software Cross Court 37 ausgewertet, die die zuvor
beschriebene Berechnung enthilt. Aufgrund der Beschaffenheit
des Materials und den damit zusammenhangenden Rotationen in-
nerhalb der Kérner kam es zu unglaubwiirdigen Spannungsiiber-
hohungen. Dieses Phdnomen machte die Auswertung von Span-
nungsdaten unnotig, da sie sicher nicht der Realitit entsprechen
konnten. Jedoch erwies sich der Rotationsanteil des Deformations-
tensors als verwendbar. Wilkinson postuliert in der Theorie seiner
Methode eine bis zu zwei Grofdenordnungen hohere Genauigkeit in
der Winkelauflésung [104] als die durch konventionell iiber eine
Hough-Transformation berechneten Orientierungen. Auch wenn in
der Auswertung verrauschter experimenteller Daten diese nicht
ganz erreicht werden kann, lohnt sich der Mehraufwand in Bezug
auf niedrige Versetzungsdichten, die sonstin der Streuung der kon-
ventionellen Messungen untergehen.

Die hier neu berechneten Orientierungen werden mit dem zuvor
beschriebenen Ansatz in Fehlorientierungen und dann in Verset-
zungsdichten umgerechnet. In der spateren Ergebnisdarstellung
des Zugversuches (Kap. 7) wird dieser Ansatz bevorzugt verwen-

7 BLG Productions (http://www.blgvantage.com/wp/)
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det. Fiir Ergebnisse in anderen Kapiteln werden die Orientierun-
gen, die iiber eine Hough-Transformation berechnet wurden, als
Basis verwendet. Dies entspricht dem ersten beschriebenen Ansatz
in diesem Kapitel.

3.6 EBSD Datenverarbeitung und
Auswertung mittels MTEX

Die Auswertung von Orientierungsdaten wurde mittels der Matlab
Toolbox MTEX® durchgefiihrt [121]. MTEX bietet dabei die nétigen
Datenformate und Methoden, die zur Programmierung von Aus-
wertungen notig sind. Auf dieser Basis wurden Auswertungen und
deren Darstellung iiber eine graphische Oberfliche programmiert.
Alle, in dieser Arbeit angefertigten, Kartendarstellungen von origi-
nalen und zuvor gefilterten oder nachbearbeiteten Datensitzen
wurden iiber diese Schnittstelle erstellt.

8 Projekt von Dr. R. Hielscher (TU Chemnitz) zur Analyse von Orientierungs-, Textur-
daten fiir Matlab als Toolbox (http://mtex-toolbox.github.io)
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4 Materialcharakterisierung von
Dualphasenstahl

Diese Arbeit ist im Rahmen eines Graduiertenkollegs® der Deut-
schen Forschungsgemeinschaft (DFG) finanziert und eingegliedert.
Das Graduiertenkolleg in der zweiten Generation befasst sich zum
einen mit der Simulation und zum anderen mit der Gefiige- und me-
chanischen Charakterisierung von Dualphasenstahlen. Die experi-
mentellen Ergebnisse werden fiir die Validierung und als Basis fiir
die Modelle der auf Gefiigekennwerte basierenden Simulationen
verwendet. Im Folgenden wird die, fiir das Graduiertenkolleg
durchgefiihrte Charakterisierung, des Gefiiges vorgestellt. Die Be-
obachtungen werden im Anschluss beziiglich der weiteren Proben-
verwendung bewertet und zusammengefasst.

Fir die Durchfithrung dieser Arbeit wurde ein kommerzieller Du-
alphasenstahl (DP) erworben. Das Material wurde jeweils im An-
schluss von drei aufeinander abfolgenden Produktionsschritten ei-
ner Charge entnommen. Die drei Entnahmen erfolgten nach den
Schritten Warmwalzen, Kaltwalzen und nach dem finalen interkri-
tischen Warmebehandeln und Verzinken. Das Material ist ein
DP600 mit einer Streckgrenze von ca. 600 MPa und einem Verhalt-
nis der Volumenfraktion Ferrit/Martensit von 90/10. Es handelt
sich bei den Stdhlen aus den Prozessschritten um ein kommerziell
verfiigbares Produkt, dessen Produktionsparameter in weiten Tei-
len nicht bekannt sind.

9 Prozesskettensimulation von Blechbauteilen ist das Thema des Grako 1483 Teilbe-
reich A. Das Material in der aktuellen Generation ist ein Dualphasenstahl



4 Materialcharakterisierung von Dualphasenstahl

4.1 Die Gefligebestandteile von
Dualphasenstahl in verschiedenen
Prozessschritten

Nach dem Warmwalzen wurde das 2,7 mm starke Warmband der
Prozesskette entnommen. Das ferritisch-perlitische Gefiige wird in
Abb. 4-1 a dargestellt. Bei den gleichmaf3ig grauen Bereichen han-
delt es sich um Ferritkorner. Im kleineren Ausschnitt (Abb. 4-1 b)
sind die, mit geringerem Teil parallel verlaufenden, Lamellen und
zum grofdten Teil regellos globular vorliegenden Zementitanteile
im Perlit zu sehen. Der hier vorliegende Anteil an Perlit ist relativ
hoch und damit nicht reprasentativ fiir die gesamte Probe. Es exis-
tieren dhnlich grofe Bereiche, in denen sich kein Perlit finden lasst.

L. . & e Lo
Abb. 4-1: ferrititsches/perlitisches Gefiige des Warmbandes. Nur teilweise
lamellarer Perlit ist in ausgelagerter ferritischen Matrix eingebettet. a) und
b) zeigen Bereiche unterschiedlicher GrofSe.

Im Anschluss an das Warmwalzen erfolgte das Kaltwalzen mit ei-
ner Dickenreduktion auf 37 %, bzw. 1 mm. Das Gefiige des Kaltban-
des ist in Abb. 4-2 abgebildet. Hier liegen die Ferritkdrner in der
Walzrichtung ausgestreckt vor. Die hohen Kontrastinderungen
(Channeling Kontrast) deuten auf hohe Versetzungsdichte hin.
Durch das Kaltwalzen sind die Grofdwinkelkorngrenzen verwa-
schen und die ldngliche, bzw. elliptische Form der Koérner ist
schwer zu erkennen. Anders als im Warmband, liegt der Perlit in

lamellarer Form mit konstantem Abstand vor (Abb. 4-2b).
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Abb. 4-2: ferritisch/perlitisches Gﬁ'ige des Kaltbandes. Die vielen Kon-
trastdnderungen deuten auf die hohe Kaltverformung des Stahls hin. Die
Idnglich, bzw. elliptisch geformten Ferritkérner sind entlang der WR, bzw.
horizontal ausgedehnt. a) und b) zeigen Bereiche unterschiedlicher Gréfe.
Nach dem Kaltwalzen findet die finale Warmebehandlung statt.
Hier wird der Stahl im Produktionsprozess bis in das Ferrit/-Aus-
tenit Zweiphasengebiet aufgeheizt und nach einer Haltezeit auf
Raumtemperatur abgeschreckt. Anschliefdend an das Abschrecken
erfolgen eine weitere Auslagerung im Bereich der Verzinkungstem-
peratur und gleichzeitig die Feuerverzinkung. Das Gefiige zeichnet
sich nun durch ferritische/-martensitische Phasenanteile aus. Abb.
4-3 und Abb. 4-4 zeigen Ubersichtsbilder mit unterschiedlichem
Martensitanteil. In Abb. 4-3 wurde ein Ausschnitt mit grofierem
und in Abb. 4-4 mit geringerem Martensitanteil ausgewahlt. Ist
mehr Martensit vorhanden, so verringert sich die Grofe der ferri-
tischen Korner. Ist wenig Martensit (vergl. Abb. 4-4) vorhanden,
sind die Matrixkorner grofier. In der Regel liegen die Martensitin-
seln an den Korngrenzen des Ferrits und ragen spitz geformt in die-
sen hinein. Dabei haben sie beliebige Formen angenommen. In Abb.
4-4a hingegen haben sich primir entlang der Korngrenzen
schmale Martensitinseln ausgebildet.

In Abb. 4-4 d wird eine mittels Riickstreuelektronen abgebildete
Martensitinsel in hoher Aufldsung untersucht. Diese befindet sich
im unteren Bereich der Abb. 4-4 a. Es wird gezielt eine besonders
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4 Materialcharakterisierung von Dualphasenstahl

grofde Insel gezeigt, da es bei kleineren Inseln nicht méglich ist in-
nerer Strukturen herauszuarbeiten. Die Intensitat der riickgestreu-
ten Elektronen weifdt eine Abhéngigkeit von der Kristallrichtung
auf (sog. Channeling Contrast). Dadurch werden die einzelnen La-
mellen des Martensits sichtbar. Die Randbereiche erscheinen we-
gen der Kante schwarzer, hier tritt aufgrund der tieferen Lage Ab-
schattung von riickgestreuten Elektronen zum Detektor auf. Inner-
halb der Lamellen sind einzelne verzwillingte Bereiche zu
erkennen. Dazu im Wechsel befinden sich einige Bereiche, in denen
starke Grauwertschwankungen und daher Orientierungsschwan-
kungen, bzw. eine hohe Versetzungsdichte vorliegen. Diese kann
man vereinzelt anhand der zu sehenden Versetzungsnetzwerke er-
kennen. Allgemein lagen nicht in jeder untersuchten Martensitinsel
Zwillinge vor. Insbesondere in kleinen Inseln war mehr Martensit
mit hoher Versetzungsdichte zu finden. Eine dazu passende Stelle
wird im Anhang (Kap. 9.3) gezeigt. Zum Vergleich und zum Aus-
schluss von Effekten durch Kratzer oder Resten von Polierpartikeln
auf der Probe, ist jeweils auch ein topographieabhingiges Bild des
Sekundarelektronendetektors angefiigt (Abb. 4-4 c).

a) _ b)

Abb. 4-3: Ferritisch/martensititsches Gefiige des Fertighandes. Die leicht
eingesenkten harten Martensitbereiche liegen an den Korngrenzen der fer-
ritischen Matrix. Der in a) gezeigte Ausschnitt zeigt einen Bereich mit héhe-
rem Martensitanteil. b) zeigt einen Ausschnitt von a).
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) | b)

‘ 500 nm

Abb. 4-4: Ferritisch/martensititsches Gefiige des Fertighandes: a) Uber-
sichtsbild des Gefiiges. Die leicht eingesenkten, festeren Martensitbereiche
liegen zwischen den Kérnern der ferritischen Matrix. Ausschnitt mit gerin-
gem Martensitanteil. b) Weitere Ausscheidungen im Gefiige aus a), c) iiber
Sekunddrelektronen abgebildete Martensitinsel aus a), d) gleiche Stelle wie
c) mittels Riickstreuelektronen abgebildet., e) Vergréfserte Aufnahme von d)
mit einer verzwillingten Lamelle.

57



4 Materialcharakterisierung von Dualphasenstahl

Zusatzlich befinden sich in dem Gefiige unterschiedliche Ausschei-
dungen (Pfeile in Abb. 4-4 b). Der Hauptteil der Ausscheidungen
sammelt sich in kleineren Gebieten innerhalb des Ferrits an. Viele
kleine Ausscheidungen (~50 nm Durchmesser) liegen unregelma-
Rig verteilt in der Matrix vor. Diese schwarz erscheinenden Aus-
scheidungen enthalten hauptséichlich Zementit und andere Legie-
rungselemente. Eine chemische Analyse stellt Kap. 4.2 vor. Ein nach
DIN EN 10346 [9] produzierter DP600 darf Anteile an Bainit und
Restaustenit enthalten. In diesem Stahl konnte jedoch kein bainiti-
sches Gefilige gefunden werden. Wertet man bei Orientierungsmes-
sungen die Beugungsbilder zusatzlich mit kubisch raumzentrier-
tem Eisen aus, so kann der Restaustenit sichtbar gemacht werden.
In Abb. 4-5b werden die unterschiedlichen Phasen dargestellt.
Zwischen der blau eingefarbten Matrix sind in Gelb die Restauste-
nitinseln und in Schwarz die Martensitbereiche hervorgehoben.
Ausreichend grofde Zementitbereiche konnen auch indiziert wer-
den (rot). Jedoch lasst sich kein Riickschluss auf den Gesamtanteil
ziehen, da die meisten Ausscheidungen nicht indiziert werden. Es
tritt ein generelles Problem zutage. Martensitinseln und auch die
Ausscheidungen weisen hohe Anteile an Kohlenstoff und eventuell
hohe Verformungen auf. Hier sinkt der erreichbare Kontrast im
Beugungsbild, sodass an dieser Stelle keine Indizierung mehr mog-
lich ist. Diese Messpunkte, wie auch die Korngrenzen (diinne Li-
nien) sind in Abb. 4-5 b schwarz markiert. In Abb. 4-5 a wird der-
selbe Bereich im Gefiligebild dargestellt. Hier wird deutlich, dass
nicht jede uneben oder rau erscheinende Region automatisch einer
Ausscheidung oder einer Martensitinsel zuzuordnen ist, stattdes-
sen handelt es sich um Ferrit.
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.
v =

Abb. 4-5: a) REM Bild eines Bereichs des Fertighands, b) zugehérige EBSD
Phasenanalyse mit Restaustenit in Gelb und Zementit in Rot.

4.2 Die Verteilung der chem. Elemente
beziiglich der Gefiigebestandteile

In diesem Abschnitt werden die Ergebnisse der chemischen Ana-
lyse prasentiert. Zunichst wurde im Rahmen der Kooperation im
DFG Graduiertenkolleg die chemische Zusammensetzung mittels
Funkenspektroskopie auf einer makroskopischen Skala ermittelt.
Diese chemische Analyse wurde von Simone Schuster (IAM-WK am
KIT) durchgefiihrt. In Tab. 4-1 sind die Elemente nach ihrem Mas-
seanteil sortiert dargestellt. Die hochsten Konzentrationen sind
durch die Elemente Mangan, Chrom, Silizium, Kohlenstoff und Ei-
sen gegeben.

Fe | M Cr | Si

(@]
=
>
e

Sn, Co, W, Mo, Ti,
Nb, Ta V,S, Mg, B

=}

[T %)
[92] — [a2] ~ O (<] = =
Pl | 2| Q| ol | §| & o3 =]
| © | ™ il &a| a| | o = 2 g
) 4| oc| | oc|oc| ol o o ¢ o v
Qv Q
Tab. 4-1: Chemische Zusammensetzung (Gewichts %) des Dualphasenstahls

gemessen von Simone Schuster IAM-WK (KIT)
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Zur Verdeutlichung in welchem Phasenanteil sich die Elemente auf
der Mikroskala ansammeln, wurde eine lokale EDX-Messung an ei-
nem Gefiigeausschnitt durchgefiihrt, der sowohl Ferrit, Martensit
als auch verschiedene Ausscheidungen enthalt. Das Ergebnis wird
in Abb. 4-6 gezeigt. Die nun prasentierten Ergebnisse sind qualita-
tiv, da die Auswertung der EDX Daten an kleinen bzw. diinnen Teil-
chen aufwindig ist und die Empfindlichkeit von EDX fiir geringe
Konzentrationen nicht ausreicht.

Der in Abb. 4-6 a gezeigte Gefiigeausschnitt enthalt in der rechten
Halfte zwei groflere und kleinere Bereiche mit gelb markierten
Restaustenit. Diese enthalten vermehrt Kohlenstoff und Mangan.
Die in Abb. 4-6 b detektierten Zementitphasen (rote Markierung)
haben ahnliche Zusammensetzungen wie Martensit. Betrachtet
man die Martensitbereiche, das sind die Bereiche, welche in Abb.
4-6 b schwarz markiert sind und nicht in Abb. 4-6 a als Korngrenze
oder schwarze Ausscheidung erscheinen, so stellt man eine er-
hohte Kohlenstoff, Mangan und Kupferkonzentration fest. In der
ferritischen Matrix heben sich der niedrigere Kohlenstoff- und der
erhohte Siliziumgehalt hervor. Auffallig ist, dass sich bei keinem
Element ein scharfer Ubergang der Konzentrationen eingestellt
hat. Am starksten ist der Gradient noch bei Silizium und Kupfer
bzw. an den Ausscheidungen vorzufinden. Gerade diese Ausschei-
dungen in der Bildmitte in Abb. 4-6 a lassen sich schwer analysie-
ren, da hier fast jedes zuvor genannte Element in hoher Konzentra-
tion nachgewiesen wurde. Aus dem Gefiigebild erschlief3t sich, dass
die Ausscheidungen beim Polieren ausgehohlt wurden. Ein Kanten-
effekt konnte hier die Messung verfalschen. Plausibel erscheinen
die grofleren Anteile an Kohlenstoff, Mangan und Chrom. Der in
Abb. 4-6 g dargestellte Siliziumgehalt, ist an drei Stellen aufgrund
von verbliebenden Polierpartikeln stark iiberhoht. Weniger Sili-
zium scheint in den Martensitbereichen vorzuliegen. Zusatzlich
wurden noch Aluminium und Nickel untersucht, da diese ebenfalls
in der Messung (Tab. 4-1) registriert wurden. Die gemessenen Ele-
mente lagen gleichméafiig im Material vor, weshalb sie nicht gezeigt

60



4.2 Die Verteilung der chem. Elemente beziiglich der Gefiigebestandteile

werden. Die weiteren, in Tab. 4-1 aufgelisteten, Elemente konnten
nicht mit EDX nachgewiesen werden.

; b) Phase Map («, Yy - blau,gelb)

e

c) Fe-Gehalt d) C-Gehalt

e) Mn-Gehalt Cr-Gehalt

) Si-Gehalt h) Cu-Gehalt

Abb. 4-6: EDX Messung vom Fertigband: a) Gefiigebild der Messstelle, b)
Phasenkarte, c)-h) Gehalt des Elements (Ergebnisse sind qualitativ - hellere
Bereiche zeigen erhéhten Anteil. Die Al und Ni Verteilungen sind gleichmd-
f8ig und werden nicht gezeigt.)
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4.3 Orientierungsentwicklung und
Orientierungskarten

Uber die Prozesskette hinweg durchliuft der Dualphasenstahl ver-
schiedene Walzarten und Warmebehandlungen, die eine Verande-
rung der Textur zur Folge haben. Dieser Abschnitt befasst sich mit
der Entwicklung von Textur und Gefiige. In Abb. 4-7 und Abb. 4-8
werden die Texturen einmal als Polfigur in stereographischer Pro-
jektion in der Blechebene und einmal mit Hilfe des Orientierungs-
raums der Eulerwinkel (¢1,®,42) [122] dargestellt. Das genutzte
Koordinatensystem fiir die x, y, z Probenachsen setzt sich aus Walz-
(WR), Quer- (QR) und Normalenrichtung (NR) zusammen.

Die Polfiguren wurden aus Querschliffen (Abb. 9-7) der einzelnen
Stahlbander erstellt und jeweils in [001], [101] und [111]-Richtung
parallel zur NR ausgewertet. Im Gegensatz zu der im Anschluss
durchgefiihrten Analyse im Eulerraum, wird hier die orthorhombi-
sche Spiegelsymmetrie nicht eingerechnet. Im Anhang werden die
gleichen Daten zuséatzlich parallel zur WR dargestellt. Die Abb.
4-7 a, b zeigen die Polfigur des Warmbandes an der Probenoberfla-
che und in der Bandmitte. Es gibt deutliche Unterschiede zwischen
der Oberflache und der Mitte des Bleches. An der Blechoberflache
ist die Vorzugsrichtung der [001] und [111]-Richtungen entlang
der WR klar zu erkennen. Die [101]-Richtungen richten sich wah-
rend des Walzens parallel zur NR aus. Zwei weitere Maxima befin-
den sich in zwei langer gezogenen, parallel zur QR liegenden Berei-
chen, die die WR in den [201]- und [201]-Punkten der Polfigur
senkrecht schneiden. In der Probenmitte des Warmbandes zeigen
die [001]-Richtungen entlang der NR, liegen parallel zu den [201]-
und [201]-Punkten der Polfigur und in den vier dquivalenten Dia-
gonalen [110]-Punkten der Polfigur. Die [101]-Richtungen liegen
parallel zur WR. Die [111]-Richtungen haben ihre Maxima in den
[201]- und [201]-Punkten der Polfigur. Nach dem Kaltwalzen (Abb.
4-7 c) unterscheiden sich die Polfiguren nicht mehr stark zwischen
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Oberflache und Probenmitte. Das Blech zeigt eine klassische Kalt-
walztextur [8], [14]. Die Textur des Fertigbandes (Abb. 4-7 c) ist ge-
geniiber dem Kaltband nur leicht verandert. Die Maxima verlieren
an Intensitat und die Scharfe der Textur nimmt ab.

a)

b)

0)

d)

.. 0.12

Abb. 4-7: Entwicklung der Textur (Polfiguren der Blechebene) von oben
nach unten: a) Oberfldchennahes Warmband, b) mittiges Warmband, c)
Kaltband und d) Fertigband.
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Abb. 4-8 zeigt die Texturdaten als a-Faser und y-Faser von kubi-
schen Werkstoffen im Schnitt durch den Eulerraum. Die a-Faser
fasst Richtungen mit <011> parallel zur WR und die y-Faser <111>
parallel zur NR zusammen.

b) c) d)
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Abb. 4-8: Entwicklung der Texturkomponenten: a)-d) a-Faser und e)-h) y
Faser von oberfldchennahem, mittigem Warmband, Kaltband und Fertig-
band. In a)-h) sind markante Texturkomponenten mit rot markiert und be-
schriftet. i) zeigt a-Phase und j) zeigt }*Phase liber die Prozesskettenschritte
im Vergleich.

Das Warmband (Abb. 4-8 a, e) hat an der Oberfldche Maxima in den
Komponenten (011)[100] und (112)[111]. Die a-Faser und y-Faser
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sind kaum belegt. In der Probenmitte (Abb. 4-8 b, f) ist eine Zu-
nahme der Intensitét dieser Fasern, mit gleichzeitigem Verschwin-
den der vorherigen Maxima, zu beobachten. Das Maximum der
Warmbandmitte liegt in (001)[110]. Die Textur des Kaltbandes
(Abb. 4-8 c, g) zeigt eine starke Auspriagung der a-Faser und eine
etwas schwachere y-Faser. In (112)[110] erhalt die a-Faser ein Ne-
benmaximum zu dem Maximum in (001)[110]. Im Produktions-
schritt zum Fertigband (Abb. 4-8 d, h) wird die Intensitat in der y-
Faser auf ein konstantes Niveau abgeschwacht. Die Intensitatin der
a-Faser wird durch die Warmebehandlung deutlich herabgesetzt.
Das Maximum bei (001)[110] aus den Walzprozessen verschwin-
det. Insgesamt ist ein Verlust an Textur zu beobachten.

Die Entwicklung der Texturen wird anhand der Orientierungskar-
ten der Querschliffe in Abb. 4-9 nochmals deutlich. Hier ist der Ori-
entierungsgradient von der Oberflache bis in die Probenmitte zu
erkennen. Von einer eher rot/blau ([001] und [111] parallel zur
WR) dominierenden Einfarbung, verfarbt sich die Karte zur Mitte
hin zunehmend griin ([101] parallel zur WR). Das Kaltband und das
Fertigband hingegen zeigen iiber die Probendicke keine Variation
der Orientierungsverteilungen. Ebenso ist die Korngréfde nahezu
konstant iiber die Probendicke. Im Kaltband sind horizontal ge-
walzte/langestreckte Korner zu erkennen. Die ausgeprigte
[101]||WR Textur lasst den Datensatz hauptséchlich griin erschei-
nen. Wohingegen im vergleichsweise untexturierten Fertigband
wieder eine Gleichverteilung der Farben vorliegt.
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a) b)

1000um

b : - o ia [ 35 -;:% X
Abb. 4-9: Orientierungskarten tiber die gesamte Probendicke der drei Pro-
zesskettenschritte des DP600 im Ldngsschliff (Orientierungen[|[WR): a)
Warmband, b) Kaltband und c) Fertighand

Die folgenden Abbildungen stellen Orientierungskarten der drei
Stahlbander mittels EBSD unter hoherer Vergréfierung dar. Abb.
4-10 a zeigt die Orientierungskarte des Warmbands in der Blech-
ebene in einem Schliff nahe der Probenoberflache. Es sind ausgela-
gerte Ferritkorner zu sehen, die anisotrop gewachsen sind, sodass
unregelmafiige Kornformen entstanden sind. Der Perlit ist mit
EBSD nicht eigens als Phase identifiziert worden. Der fein verteilte
Zementit konnte nicht detektiert werden, stattdessen ist nur der
zwischen den Zementitphasen liegende Ferrit indiziert worden
und stellt damit den Perlit als Ferritkorn dar. In Abb. 4-10 b ist das
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Kaltband abgebildet. Die, durch das Walzen bedingt langgezoge-
nen, Kérner sind deutlich zu erkennen. Hier ldsst sich ebenfalls kein
Perlit finden, da er liber den Ferrit mitgemessen wird. Innerhalb
der Korner sind zudem sehr starke Orientierungsinderungen

durch das Walzen als Farbverlaufe zu erkennen.

£ a0pm ] ; X N
Abb. 4-10: a) Orientierungskarte |[WR vom Warmband in der Blechebene b)
Orientierungskarte[/WR vom Kaltband in der Blechebene

(WR|| zur x-Achse, QR|| zur y-Achse)

D

>

Abb. 4-11 zeigt eine EBSD-Messung eines Langsschliffs des Fertig-
bandes und Abb. 4-12 den dazugehorigen Schliffin der Blechebene.
Dazu sind jeweils die Bandkontrastkarten der Messungen beige-
fiigt. In diesen Bandkontrastkarten lassen sich die Martensitinseln,
die in der Orientierungskarte nicht identifiziert worden sind, fin-
den. Die, zuvor gezeigte, Struktur des Martensits (hohe Verset-
zungsdichte, Zwillinge und Karbide) ldsst die Beugungsbilder ver-
waschen wirken, wodurch diese aufgrund des geringen Bandkon-
trasts schwer bis nicht mehr indizierbar werden. Die
Martensitinseln erscheinen dadurch zusammen mit den Korngren-
zen, Ausscheidungen und Poren als schwarze Bereiche.
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m Ferti-

%

Abb. 4-11; Bandkorast— un b Orentierﬁ;gskart / WR vo
band im Léngsschliff (WR|| zur x-Achse, NR|| zur y-Achse)
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o 3 i ; L
Abb. 4-12: a) Bandkontrast- und b) Orientierungskarte |[WR vo
band in der Blechebene (WR|[ zur x-Achse, QR[| zur y-Achse)

Ferti-
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Abb. 4-13: V:rsetzun;sdichte [m2] von Abb. 4-12 (GND berechnet aus der
Fehlorientierung, WR|| zur x-Achse, NR|| zur y-Achse)

In beiden Schliffen 1dsst sich erkennen, dass stets Bereiche mit ho-
heren und geringeren Anteilen an Martensit existieren. Im Langs-
schliff sind die Martensitbereiche nicht durchgangig, zeilenférmig
und parallel zur WR angeordnet. Die Zeilenform des Martensits ist
im Schliff der Blechebene nicht zu erkennen. Hier findet man neben
den Martensitinseln zusatzlich raue Bereiche mittleren Grautons in
der Bandkontrastkarte vor. Diese Bereiche haben die gleiche Ori-
entierung des sie umgebenden Korns und zeigen in der Bandkon-
trastkarte feine Linien (Pfeile in Abb. 4-12 a). In diesen Messpunk-
ten wurde die Qualitat des Beugungsbildes durch Ausscheidungen
oder Fehlorientierungen (Abb. 4-4 b) verschlechtert. Betrachtet
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man die Korner der ferritischen Matrix in Abb. 4-12 b, so erschei-
nen diese globular und nahezu vollstindig ausgelagert. Schatzt
man anhand der Fehlorientierung die Versetzungsdichte ab, so las-
sen sich jedoch starke Unterschiede innerhalb der Matrix beobach-
ten. Die Versetzungsdichte wird in Abb. 4-13 dargestellt.

Der hierbei verwendete EBSD-Datensatz wurde nicht mit h6chster
Orientierungsauflosung erstellt. Es wurde eine 4x4 Pixelvereini-
gung verwendet, wodurch ein héheres Maf an Orientierungsrau-
schen entsteht. Dieses Rauschen erhoht die Mindestversetzungs-
dichte. Da hier lediglich die Unterschiede hervorgehoben werden
sollen, erfiillt dieses Verfahren dennoch ausreichend seinen Zweck.
Es zeigt sich, dass im Umfeld und innerhalb der Martensitinseln, so-
fern die Orientierung messbar war, eine hohe Versetzungsdichte
von bis zu 1-10%> m-2 vorliegt. Innerhalb der ferritischen Matrix be-
stehen Unterschiede zwischen 21013 m-2 und 1-101* m-2. Zusatzlich
gibt es jene Bereiche in denen zuvor in der Bandkontrastkarte
(Abb. 4-12 a) feine Linien erkennbar waren. Hier werden sehr hohe
Versetzungsdichten von 1-1015 m2 erreicht. Sie liegen hauptsach-
lich im oberen Bereich der Karte vor, in denen auch ein héherer
Martensitanteil vorliegt. Eine besondere Abhdngigkeit der Ferrit-
kérner mit niedrigerer Dichte von bspw. der Korngrofde, der Nahe
zum Martensit oder der Orientierung, konnte nicht festgestellt wer-
den.

4.4  Folgerungen und Zusammenfassung

In diesem Kapitel wurde das, in der Arbeit verwendete Material de-
tailliert untersucht und beschrieben. Im folgenden Abschnitt wer-
den nun diese Daten benutzt, um die Entstehung des Dualphasen-
stahls und das Gefiige anhand der Literatur einzuordnen. Insbeson-
dere werden die einzelnen Gefiige nach der Entnahme aus den
Prozessschritten beziiglich ihrer weiteren Verwendbarkeit fiir
diese Arbeit bewertet.
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Die im Warmband beobachtete Textur entspricht den aus der Lite-
ratur bekannten Texturen [14]-[16]. Durch den Walzprozess von
hoher Temperatur bis unter die eutektische Temperatur stellt sich
ein Texturgradient von der Oberflache bis in die Probenmitte ein.
Allgemein ist nach dem Walzen keine grofie Verdnderung im Ge-
fiige, weit unterhalb der eutektischen Temperatur bei vollstandiger
Umwandlung und Rekristallisation in Ferrit, zu erwarten. Lediglich
die Abkiihlraten diirften die Morphologie der Zementitanteile be-
stimmen. Das wird deutlich beim Vergleich zwischen Warmband
(Abb. 4-1) und Kaltband (Abb. 4-2). Hier sticht die unterschiedliche
Morphologie der Perlitbereiche hervor. Der Perlit im Warmband
hat breite Streifen und globulare Anteile an Zementit, wohingegen
der Perlit im Kaltband feinstreifig angeordnet ist. Die Unterschiede
in der Morphologie des Perlits lassen sich nicht iiber den Walzpro-
zess erklaren. Daher miissen sich die Temperaturen, die bei der Ab-
kiihlung des Warmbandes nach der Herausnahme (Entnahme der
Probe fiir diese Arbeit) gelten, grundlegend von den Prozesstem-
peraturen unterscheiden, bei denen das Stahlband in der Realitat
dem Kaltwalzprozess zugefiihrt wird. So ist es moglich, dass das
hier vorliegende Warmband vor dem Wickeln eines Coils entnom-
men wurde und daher andere Temperaturen bei der Abkiihlung er-
fahren hat. Eine detailliertere Untersuchung des Warmbandes wird
daher im weiteren Verlauf dieser Arbeit nicht angestrebt, da das
aufgrund des anderen Temperaturprofils nun anders entwickelte
Gefiige und insbesondere die Verteilung der Legierungselemente
einen Einfluss auf das Endprodukt nehmen. Daher liegt der Fokus
dieser Arbeit auf dem Fertigband. Daneben wird das Kaltband (ein
vergleichbares Material wurde von Simone Schreijidg [8] unter-
sucht) als Ausgangsmaterial fiir die Warmebehandlung benutzt.

Der Stahl wurde anhand einer in der Literatur (Kap. 2.1) bekannten
Prozessroute hergestellt. Nach dem Warmwalzen wird iiber geziel-
tes Abkihlen ein ferritisch-perlitisches Gefiige hergestellt. Dieses
wird kaltgewalzt, anschliefiend im Ferrit-Austenit Zweiphasenge-
biet wirmebehandelt und abgeschreckt. Der Stahl verfiigt neben
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4.4 Folgerungen und Zusammenfassung

Mangan und Kohlenstoff tiber weitere Legierungselemente, deren
Effekte bei der Herstellung in Kap. 2.1 beschrieben wurden. Zusatz-
lich wurde Kupfer (Abb. 4-6 h) entdeckt, das vermutlich innerhalb
der Martensitinseln fiir eine zusatzliche Mischkristallverfestigung
sorgt. Die Texturentwicklung des Stahls dhnelt den bekannten Ent-
wicklungen [15], [20], [33]. Die finale Textur des Fertigbandes ist
im Vergleich zu vorherigen Prozessschritten schwach ausgepragt.
Ubrig bleibt eine etwas stirker in der a-Faser und geringer in der
y-Faser ausgepragte Textur. Das finale Gefiige des Dualphasen-
stahls besteht aus einer ferritischen Matrix, teilweise verzwilling-
tem Martensit, diversen Ausscheidungen in unterschiedlichen Gro-
3en (Abb. 4-3, Abb. 4-4), sowie Restaustenit (Abb. 4-5). Eine Mitte-
lung iiber alle Datensdtze des Fertigbandes ergab eine mittlere
Korngrofde von ca. 7 um (dquivalenter Kreisdurchmessers) der
Ferritmatrix. Im Ferrit variiert die Versetzungsdichte in einem
breiten Spektrum. Es gibt Bereiche mit hoher Versetzungsdichte,
deren Ursache die Anpassungsverformung der Martensitbildung
sein diirfte, aber auch Bereiche, die von Schemman et al. [6] als
nicht vollstindig bei der Warmebehandlung aufgeloster Perlit
identifiziert wurden. Sie hinterlassen ebenso eine hohe Verset-
zungsdichte, die noch vom Kaltwalzen im Material vorhanden ist
[6]. Einige dieser Stellen sind in den Abb. 4-12 und Abb. 4-13 mit
Pfeilen markiert. Eine Berechnung des Martensitanteils stellt sich
als schwierig heraus, da Martensit aufgrund seiner Ahnlichkeit zu
Ferrit nicht als Phase gemessen werden kann. Eine Losung ist die
Identifizierung tiber den Bandkontrast [103], [123]. Eine Vermes-
sung der Bereiche mit hohem Bandkontrast ergab fiir die Marten-
sitinseln eine hohe Streuung unterschiedlichster Gréf3en und For-
men (Abb. 4-3, Abb. 4-4). Diese Unterschiede werden besonders im
Langsschliff erkennbar (Abb. 4-11). Hier zeigt sich eine leichte Zei-
ligkeit im Fertigband. Das bedeutet der Martensit ordnet sich in
Ketten parallel zur Walzrichtung an. Diese Bereiche liegen unver-
bunden iiber die Blechdicke hinweg verteilt vor. Auch in der Tiefe
sind diese Bandstrukturen von Martensit nicht durchgangig und
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4 Materialcharakterisierung von Dualphasenstahl

dufern sich im Schliff der Blechebene (Abb. 4-12) in Bereichen mit
einem Durchmesser von ca. 80 um. So wechseln sich Bereiche mit
wenig Martensitanteil und grofden Ferritkdrnern mit Bereichen
vieler Martensitinseln und deutlich kleineren Ferritkérnern ab. In
den Zwischenbereichen liegt der Martensit partikelformig oder in
langlichen Inseln meist an Korngrenzen der Matrix vor. Innerhalb
von Gebieten mit hoher Martensitbelegung ergab sich im Mittel ein
dquivalenter Durchmesser von 2 um der Martensitinseln.

Fasst man die Beobachtungen zusammen, so setzt sich der Stahl so-
wohl durch den Martensit in seiner Form und Verteilung, als auch
durch die ferritische Matrix in ihrer Korngréf3e und Orientierungs-
verteilung betreffend sehr heterogen zusammen. Insbesondere der
Ferrit ist mittels verschiedener Einfliisse durch eine hohe Band-
breite an Vorverformung geprégt. Es ist zu erwarten, dass sich das
Geflige bei Belastung in einigen Bereichen wie ein reiner Ferrit, als
auch wie ein Dualphasenstahl mit hoher Martensitdichte verhalt.
Das Gefiige setzt sich demensprechend durch Schichten verschie-
dener mechanischer Eigenschaften zusammen. Erst in deutlich gro-
3eren Messbereichen von einigen hundert Mikrometern liegt eine
reprasentative Textur und ein visuell homogeneres Gefiige vor.

Im folgenden Kapitel werden die Phasenumwandlung von Ferrit
nach Austenit, sowie die Entstehung von Martensit experimentell
untersucht. Die Kapitel 6 und 7 beschaftigen sich mit der mechani-
schen Untersuchung der einzelnen Phasen und der Entwicklung
der Verformung in einem makroskopischen Zugversuch.
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5 Gefuigeentwicklung bei der
Warmebehandlung

Das folgende Kapitel behandelt die Entwicklung des Gefiiges wah-
rend der Warmebehandlung. Hierbei liegt der Fokus insbesondere
auf der Austenitbildung bei hohen Temperaturen und der Entste-
hung von Martensit bei dem Abschrecken der Probe. Das Gefiige
wird mit EBSD wahrend der Warmebehandlung sowie vor und
nach dem Abschrecken erfasst, um Orientierungsveranderungen
und Phasenumwandlungen zu untersuchen. Die Messdaten werden
hinsichtlich der neu gebildeten Phasen und ihrer Orientierungsbe-
ziehung zu den Nachbarn analysiert. Die Ergebnisse geben Auf-
schluss iiber die Orientierungsbeziehungen zwischen einzelnen
Phasen sowie Hinweise zur Variantenauswahl und zur lokalen
plastischen Verformung des Ferrits.

5.1  Warmebehandlung im REM

5.1.1 Auflésung und Bildung von Austenit

In Zusammenarbeit mit Michael Pfund!® wurde ein Warmebehand-
lungsversuch im REM durchgefiihrt. Die, dazu verwendete, Ver-
suchsapparatur ist in Kap. 3.3 detailliert beschrieben. Die Probe
wurde vor dem Versuch ausgelagert und die Oberflache durch wie-
derholtes Polieren gesdubert. Das urspriingliche Gefilige des ver-
wendeten Kaltbandes war nach dem Auslagern vollstandig rekris-
tallisiert. Am Ende der, in Kap. 3.3 beschriebenen, Prozedur zur

10 Doktorand am IAM-WBM (KIT) im Projekt A19 der 3. Generation DFG Graduierten-
kolleg 1483. Die zeitliche Uberschneidung der Projekte A11 und A19 wurde genutzt,
um den Wissenstransfer und die Einleitung in die Versuche und Gerdte zu realisieren.



5 Gefiigeentwicklung bei der Warmebehandlung

Probenherstellung lagen die Abmessungen der Probe bei ca. 5 mm
x 5 mm x 0,9 mm. Zu Beginn des Experiments wurde die Probe auf
877°C geheizt, wo sie nach einer Haltezeit von ca. einer Stunde na-
hezu vollstidndig austenitisch wurde. Wie auch schon in Vorexperi-
menten beobachtet, war erst ab ca. 860°C Austenit auf der Proben-
oberflache zu finden. Die vollstindige Umwandlung trat in den
Vorexperimenten je nach Wartezeit und Rate der Erwdrmung erst
bei ca. 900 bis 920°C ein. Nach der Haltezeit wurde die Temperatur
zunachst reduziert, wobei die Ferritanteile auf Kosten der Austeni-
tanteile wuchsen. Anschlieffend wurde die Temperatur wieder er-
hoht, wodurch nun umgekehrt der Austenit auf Kosten des Ferrits
wuchs. In Tab. 5-1 sind die Temperaturstufen des Versuchs aufge-
listet.

Schritt | Anderung vor | Tempera- Halte- Gefiigebild
der Messung tur am dauer inkl.
Anfang Messung
der Mes- [min]
sung
1 Halten 877°C 67 Abb. 5-1a
2 Kiihlen -5 K 872°C 24 Abb.5-1b
3 Kiihlen -5 K 863°C 36 Abb.5-1c¢
4 Heizen +10 K 870°C 49 Abb.5-1d
5 Heizen +5 K 875°C 20 Abb. 5-2 a
6 Heizen +5 K 880°C 18 Abb.5-2b
7 Halten 880°C 14 Abb.5-2 ¢
8 Halten 880°C 32 Abb.5-2d

Tab. 5-1: Temperaturen des Wdrmebehandlungsversuchs (konstante Heiz-
leistung wdhrend der EBSD-Messung)

Das resultierende Gefiige des ersten Schritts zeigt Abb. 5-1 a. Es
war nach ca. einer Stunde stabil ohne beobachtbare Veranderun-
gen. Die Ferritkdrner wurden bis zu diesem Zeitpunkt weitgehend
durch die Phasenumwandlung aufgezehrt. Die griin markierten Li-
nien entsprechen Phasengrenzen, die durch einen charakteristi-
schen Orientierungsunterschied definiert sind. Es geht dabei um
die Kurdjumov-Sachs (KS) und die Nishiyama-Wassermann (NW)
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5.1 Warmebehandlung im REM

Orientierungsbeziehungen fiir die Austenit-Ferrit-Umwandlung
(Tab. 2-1). Beide Beziehungen fithren zu dhnlichen Fehlorientie-
rungen zwischen den Kérnern und werden hier zuniachst gemein-
sam betrachtet. Zur Berechnung, ob diese Beziehungen erfiillt sind
wird eine Fehlorientierung liber die Phasengrenze direkt benach-
barter Messpunkte verwendet. Wenn die Abweichung von der
KS/NW-Beziehung weniger als 7° betragt, werden die Grenzen
griin markiert. Alle Gefiige in Abb. 5-1 und Abb. 5-2 werden auf
diese Art unter Verwendung der gleichen Parameter dargestellt. Im
Anhang (Kap. 9.4) werden zusatzlich die Orientierungskarten der
acht Schritte gezeigt.

Nach dem Aufheizen und Halten der Temperatur bei 877°C (Abb.
5-1a) wird die Probe in zwei Schritten um je 5 K abgekiihlt. Uber
die beiden Abkiihlschritte hinweg nimmt der Ferritanteil stark zu,
indem die bereits vorhandenen Ferritkérner wachsen (Abb.
5-1Db, c). Insbesondere kleinere Austenitkdrner werden von den
wachsenden Ferritkérnern aufgezehrt. Eine Ausnahme bilden die
markierten Stellen in Abb. 5-1b, in denen sich die Austenitphase
vergrobert. Im gesamten Prozess des Abkiihlens entstehen keine
neuen Ferritkorner. Bis auf die Ausnahmen in Schritt 2 handelt es
sich um Wachstum der vorhandenen Ferritkérner in die Austenit-
phase. Das danach verbleibende Austenitgefiige ist im Vergleich
zum Schritt 2 nicht erkennbar verdndert. Eine genauere Betrach-
tung der KS/NW-Grenzen zeigt, dass das Wachstum der Ferritbe-
reiche vornehmlich nicht an diesen Grenzen sondern an anderen
Grenzen stattfindet. Insbesondere im Vergleich zwischen Abb.
5-1 b und Abb. 5-1 ¢, bei denen die Ferritkorner schon eine fir die
Beobachtung ausreichende Grofie besitzen, ist zu erkennen, wie die
KS/NW-Grenzen beim Wachstum benachteiligt werden. Dies sieht
man beispielsweise im Bereich leicht oberhalb der Bildmitte. Dort
befindet sich ein kleines Ferritkorn, das von Austenit umschlossen
wird und sich aufgrund seiner KS/NW-Grenzen nicht mehr deutlich
entwickelt. Ein weiteres Beispiel befindet sich im linken, unteren
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5 Gefiigeentwicklung bei der Warmebehandlung

Drittel der Abb. 5-1 c, in dem ein, mit einer KS/NW-Grenze umge-
benes, Ferritkorn mit nur sehr geringem Wachstum in dem benach-
barten Austenit liegt, wihrend daneben ein grofses Ferritkorn ent-
steht. Einige KS- und NW-Grenzen verlieren in den Abbildungen
ihre griine Markierung. Bei genauerer Untersuchung zeigt sich,
dass diese Grenzen ihre Orientierung leicht verandern und damit
durch Unter- oder Uberschreiten der 7° Grenze in den Abbildungen
auftauchen bzw. verschwinden. Neben der Phasenumwandlung be-
gradigen sich besonders stark gekriimmten Korngrenzen inner-
halb der Phasen. Das Gefiige in Abb. 5-1 d ist bereits nach anschlie-
Bendem Erhoéhen der Temperatur um 10 K (Schritt 4) entstanden.
Bis zu diesem Zeitpunkt wuchs der Ferrit noch etwas weiter.

Nach dem Abkiihlen auf 862°C in Schritt 3 und Halten bei 870°C in
Schritt 4 stellt sich erneut ein stabiles Zweiphasengefiige ein. Im
nachsten Versuchsteil (Abb. 5-2) wurde die Temperatur um insge-
samt 10 K bis Schritt 6 erhéht. Uber die beiden letzten Schritte (7
und 8) war die Temperatur konstant. Diese wurden zur Stabilisie-
rung des Gefiiges genutzt. Bis zu Schritt 7 erfolgten die einzelnen
Messungen in dhnlichen Zeitabstdnden. In dieser Abfolge wachst
der Austenitanteil durch zwei unterschiedliche Mechanismen. Zum
einen geschieht dies durch die Nukleation neuer Bereiche und zum
anderen durch das Wachstum bereits vorhandener Korner.

Nukleationen finden hauptsachlich erst in dem zweiten Heizschritt
von 5 K statt (Schritt 6, Abb. 5-2 b). Neue Austenitkdrner, die sich
an Korngrenzen des Ferrits bilden, treten an Tripelpunkten auf und
wachsen entlang von Korngrenzen zu langlichen Kérnern. An Pha-
sengrenzen finden ebenfalls Nukleationen statt. Dabei handelt es
sich nicht um das Wachstum der dort vorhandenen Austenitberei-
che, sondern um die Bildung neuer Orientierungen. Dies geschieht
an beliebigen Punkten zwischen zwei Kérnern, oder an Tripelpunk-
ten beliebiger Zusammensetzung zwischen Ferrit und Austenit. Es
ist nicht ersichtlich, ob diese Korner, aus dem Volumen her zur
Oberflache hervortreten, oder nahe der Oberflache ihren Ursprung
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5.1 Warmebehandlung im REM

haben. Insgesamt entstehen ca. 35 neue Korner die sowohl an Tri-
pelpunkten im Ferrit oder an Phasengrenzen entstehen. Bei der
Nukleation treten neben beliebigen Grenzen auch KS/NW-Grenzen
zu einem der Nachbarbereiche auf.

Parallel zur Nukleation wachsen auch vorhandene Austenitberei-
che in die Ferritphase hinein. Hierbei sind Unterschiede zwischen
Phasengrenzen erkennbar. Die aus dem Abkiihlvorgang vorhande-
nen KS/NW-orientierten Grenzen bleiben dabei vergleichsweise
stabil. Wahrend Phasenwachstum an den anders orientierten Kor-
nern leichter erfolgt. Die Ferrit-Austenit-Umwandlung ist nicht re-
versibel. Das bedeutet, dass der Austenit beim zweiten Heizen nicht
wieder entgegen der Richtung wéchst, in der die Ferritphase beim
vorhergehenden Kiihlen ausgebreitet hat. Abb. 5-2 d stellt das fi-
nale Gefiige dar, das nach einer erhéhten Haltezeit von 32 min
stabil ist. Seine Unterschiede zu Abb. 5-2 c sind nur gering. Abb.
5-2 d dient auch als das Startgefiige fiir den Abschreckversuch zur
Untersuchung der Martensitbildung.
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5 Gefiigeentwicklung bei der Warmebehandlung

a) Schritt 1: 7C b Scritt 2:-5K

W Ferrit
Il Austenit B
“—KS/NW<7° S

c) Schritt 3: -5

K ~d)Schritt 4: +10K_

Abb. 5-1: Phasenkarte vom Wachstum von Ferrit in Austenit: a) Anfangszu-
stand bei 877°C, b) Kiihlen bis 872°C c) Kiihlen bis 863°C und d) Endzustand
bei 870°C. Der Ablauf des Versuchs ist in Tab. 5-1 aufgelistet.

Die dazugehérigen Orientierungskarten befinden sich im Anhang (Kap. 9.4).
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a) Schritt 5: +5 K b Schitt6: +5 _

-Ferrit

Bl Austenit 3 < : . - K
—Ks/Nw<7° Ll N i - ‘ A

Abb. 5-2: Phasenkarte vom Wachstum von Austenit in Ferrit: a) Heizen bis
875°C, b) Heizen bis 880°C, c) Halten bei 880°C und d) Endzustand bei
880°C. Der Ablauf des Versuchs ist in Tab. 5-1 aufgelistet.

Die dazugehérigen Orientierungskarten befinden sich im Anhang (Kap. 9.4).
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5 Gefiigeentwicklung bei der Warmebehandlung

5.1.2  Referenzversuch zur Martensitbildung

In mehreren Vorexperimenten zeigte sich, dass die Bildung von
Martensit an der Oberfldche schwer zu erreichen ist. In einem Ex-
periment mit hoher Anfangstemperatur und hohen Abschreckra-
ten sollte tiberprift werden, ob dies méglich ist.

In dem Versuch wird eine Probe aus dem vollstindig austeniti-
schen Zustand von 1080°C abgeschreckt (Abb. 5-3 a). Das Gefiige
ist iiber die gesamte Probenoberfliche hinweg martensitisch. Un-
terschiede sind nur unterhalb der Klemme, welche die Probe auf
dem Heizer fixiert, zu sehen. Hier ist die Topographie deutlicher
ausgepragt. Dies ist durch die vermutlich heifiere Probe unterhalb
der Klemme zu erklaren. Auf der Probe findet man starke Furchen
an den vorher gebildeten Austenitkorngrenzen. Diese Furchen an
den Korngrenzen bilden sich bei hohen Temperaturen. Die hohen
Diffusionsraten und ein Ausgleichen zwischen Oberfldchen- und
Korngrenzenergie fithren zu diesem Phdnomen. An manchen Stel-
len liegen in Abb. 5-3 b keine Lamellen vor. Hier ist zu vermuten,
dass die notwendige Abschreckrate nicht erreicht wurde und sich
Ferrit displaziv aus der Austenitphase gebildet hat. Alternativ kann
eine Martensitlamelle in dem Schliff eine schriage Lage haben, so-
dass diese grofier erscheint. Die fiir diese Probe abgeschéatzte Ver-
setzungsdichte liegt mit Werten zwischen 5-1013 - 1-1014 m2 hoher
als bei einem ausgelagerten Ferrit (Abb. 5-3 c).
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5.1 Warmebehandlung im REM

a)

b)

w » » R S 4}

w
Abb. 5-3: a) Martensitisches Gefiige an der Probenoberfldche nach dem Ab-
schrecken mit Helium im REM von 1080°C auf RT. b) Dazugehérige Orien-
tierungskarte[[NR von Martensit an der Probenoberfldche. c) Dazugehérige
Karte der Versetzungsdichte [m-2] (berechnet aus der Fehlorientierung).
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5 Gefiigeentwicklung bei der Warmebehandlung

5.1.3  Bildung von Martensit

Im Anschluss an das in Kap. 5.1.1 erlduterte Warmebehandlungs-
experiment wurde die Probe abgeschreckt, um die Entstehung von
Martensit zu untersuchen. Beginnend mit dem Gefiige aus Abb.
5-2 d wird nach einer experimentell bedingten Wartezeit die Probe
durch das Einlassen von He-Gas innerhalb von ca.10s auf RT abge-
schreckt (Kap 3.3). Abb. 5-4 a, b zeigt das Gefiige vor und nach dem
Abschrecken. Bei Martensit ist die tetragonale Verzerrung zu ge-
ring, um mit EBSD erkannt zu werden. Da deshalb eine Unterschei-
dung zwischen Ferrit und Martensit nicht méglich ist und es wei-
tere, dhnlich aussehende Gefiige gibt, werden die Bereiche zu-
ndchst ohne Nennung ihrer Phase (indiziert als Ferrit) in ihrer
Orientierung erfasst. Abb. 5-4 ¢ zeigt die Phasenverteilung bei
880°C vor dem Abschrecken mit Austenit und Ferrit. Nach dem Ab-
schrecken findet man im gleichen Bereich kein Austenit mehr. Abb.
5-4 d enthilt die Versetzungsdichte nach dem Abschrecken. Die
Dichte der geometrisch notwendigen Versetzungen wird aus der
Fehlorientierung der EBSD-Messdaten abgeschatzt [118], [119].

In Abb. 5-4 a wurden beispielhaft einige Stellen markiert, in denen
sich Austenit (Abb. 5-4 c) befindet, der sich aufgrund des Abschre-
ckens umwandelt. Innerhalb dieser verdnderten Gebiete erkennt
man in Abb. 5-4 b ein fein unterteiltes Gefiige. Darin und um die Re-
gionen herum (Abb. 5-4 d) liegt eine erhdhte Versetzungsdichte
vor. Untersucht man die neuen Orientierungen in Relation zum
markierten Austenit, so ist im Kern der Gebiete die KS/NW-Bezie-
hung zum urspriinglichen Austenit erfiillt (Markierungen in Abb.
5-4 b). Als Grenze des mit einer Linie markierten Bereichs wurde
eine maximale Fehlorientierung von 7° zu allen KS/NW-Varianten
des urspriinglichen Austenits gewahlt. Es fallt auf, dass diese Ge-
biete kleiner als die urspriinglichen Austenitbereiche sind. Dem-
entsprechend konnte ein Grofdteil des Austenits vor der Umwand-
lung durch Wachstum des benachbarten Ferrits aufgezehrt worden
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5.1 Warmebehandlung im REM

sein. Beispiele dafiir sind die Regionen 1 und 3, die im spateren Ver-
lauf noch genauer beleuchtet werden.

Ein Problem stellen die Austenitregionen dar, an denen eine
KS/NW-Grenze zum benachbarten Ferrit vorliegt. Hier kann
schwer unterschieden werden, wie sich der Austenit umgewandelt
hat. Folgt die Umwandlung im Austenit entsprechend der KS/NW-
Beziehung, so konnen die umgewandelten Bereiche die Orientie-
rung des benachbarten Ferrits annehmen. In diesem Fall kann nicht
unterschieden werden ob der umgewandelte Bereich aus dem Aus-
tenit herriihrt oder seinen Ursprung im benachbarten Ferrit hat. In
beiden Fillen erhdlt man die KS/NW-Beziehung zwischen der
neuen Phase und dem urspriinglichen Austenit. Dies tritt z.B. in den
Regionen 2, 4 und 5 auf. Dort ist ein Grofsteil der Orientierungen
innerhalb der umgewandelten Regionen gleich denen der Nachbar-
korner und es lag im heifden Zustand eine KS/NW-Grenze zwischen
Austenit und Ferrit vor. Beispielhaft fiir die anderen wird die Re-
gion 2 spater genauer untersucht.

Abb. 5-5 a zeigt die mittels Sekundérelektronen (SE) untersuchte
Region. Hier kann man die Topographie der umgewandelten Berei-
che erkennen. Fiir eine Abbildung des Orientierungskontrastes mit
Rickstreuelektronen war die Verschmutzung der Probe zu hoch.
Aus diesem Grund wurde die Probe nachtréglich poliert und analy-
siert. Abb. 5-5b zeigt das Gefiige im Riickstreuelektronenbild. In-
nerhalb der umgewandelten Bereiche liegt das Gefiige stellenweise
lammellenférmig mit einem hohen Orientierungskontrast vor. Eine
erneute EBSD-Messung der polierten Probe unterschied sich nicht
signifikant von der Messung der Versetzungsdichte in Abb. 5-4 d.
Auf ihre Darstellung wird hier verzichtet.
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Abb. 5-4: Abschrecken von ferritisch/austenitischem Gefiige bei 880°C auf
RT: a), b) Orientierungskarte [|NR vor und nach dem Abschrecken. Regio-
nen, die auffillige Umwandlungen von Austenit in Ferrit/Martensit zeigen,
sind markiert. Die ausgewdhlten, schwarz markierten Bereiche in a) haben
sich gemdfs der KS/NW-Beziehungen umgewandelt. In b) ist das nach
KS/NW umgewandelte Gebiet der Region 1, 2 und 3 schwarz markiert. In
Region 1 und 3 sind Zwillinge mit Pfeilen markiert. c) Phasenkarte vor dem
Abschrecken und d) Versetzungsdichte [m2] nach dem Abschrecken (be-
rechnet aus der Fehlorientierung). In a) sind Beispiele fiir umgewandelte
Bereiche markiert. Im Text werden die Gebiete 1-3 ndher beleuchtet.
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5.1 Warmebehandlung im REM

Ab. 5-5: Proenoberache nach dem Abschrecken der Probe w;n 880°C: a)
zeigt die Oberfldche nach der Wdrmebehandlung mit entstandener Topo-
graphie (SE-Detektor), b) zeigt gleichen Ausschnitt der Oberfldche nach
kurzem Polieren mit Alz03 (Kratzer sind beim erneuten Polieren entstan-
den). Das Bild entstand mit dem Riickstreuelektronendetektor.

Im Folgenden wird der Fokus auf die drei markierten, umgewan-
delten Regionen gesetzt. Fiir die Auswertung ist die Orientierung
des urspriinglichen Austenits aus dem Heizschritt 8 bekannt (Abb.
5-4 c¢). Beim Verandern der Temperatur dehnt sich der Heiztisch
aus und es kommt zu Verdnderungen der Probenorientierung. Um
Vergleiche in der Orientierung zwischen den Zustidnden heif} und
kalt zu machen, miissen die Daten korrigiert werden. Dazu werden
in den Datensatzen Ferritkorner, die vor und nach dem Abschre-
cken keine verdnderte Form und eine niedrige Versetzungsdichte
aufweisen, ausgewdahlt und die kompletten Datensitze nun so ro-
tiert, dass diese Ferritkdrner die gleiche Orientierung aufweisen.

Abb. 5-6 enthilt die umgewandelten Regionen 1-3 jeweils in Form
einer Orientierungskarte und einem Bild, das mittels Riickstreu-
elektronen aufgenommen wurde. In den Gefiigebildern erkennt
man stark verformte Bereiche anhand des Orientierungskontrasts.
Teilweise ist die Morphologie lamellenartig. Die verworrene Form
der Bereiche dhnelt der, der Martensitinseln im Fertigband (Abb.
4-3).Im Unterschied zu jenen sind hier bei hoherer Auflésung keine
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Zwillinge zu erkennen und die Strukturen sind deutlich grof3er. Die
mittels KS/NW-Beziehung umgewandelten Gebiete verfiigen im
Mittel iiber eine Versetzungsdichte von 2:10* m=2. Fiir eine Unter-
suchung hinsichtlich Variantenausbildung beziiglich der KS/NW-
Beziehung werden Grenzen mit einer maximalen Fehlorientierung
von 12° zueinander in den umgewandelten Gebieten eingezeichnet.
Diese Grenzen sind an den schwarzen Linien in Abb. 5-6 3, ¢, e zu
erkennen. Die innerhalb der Lienen liegenden Gebiete werden in
der weiteren Arbeit Pakete genannt.

In Region 1 (Abb. 5-6 a, b) reichen die Bereiche starken Orientie-
rungskontrasts deutlich weiter in benachbarte ferritische Gebiete
hinein, als dies der markierte Kernbereich anzeigt. In der rechten
Bildhalfte ist dies am stiarksten ausgepragt. Hier nimmt die Verset-
zungsdichte (Abb. 5-4 d) im benachbarten Ferrit zunachst sogar ab,
bevor das Maximum mit 1-1015 m2 einige Mikrometer entfernt zu
finden ist. An dieser Stelle liegt ein Gefiige vor, das eine beliebige
Orientierung zum urspriinglichen Austenit hat und gleich wie der
benachbarte Ferrit orientiert ist. In der Bildmitte ist ein hell violett
gefarbtes Ferritkorn zu finden, das in KS/NW-Beziehung zum ur-
spriinglichen Austenit steht. Der mit einem Pfeil markierte, umge-
wandelte Bereich, steht ebenso in KS/NW-Beziehung mit dem im
urspriinglichen Austenit stehenden Zwilling (Abb. 5-4 a). Die Re-
gion 1 unterteilt sich vierfach in einzelne Pakete, diese sind mit
schwarzen Linien voneinander getrennt markiert. Die Region 2
(Abb. 5-6 ¢, d) ist vor der Umwandlung mit zwei KS/NW-Grenzen
von ihren Ferritnachbarn getrennt. Das umgewandelte Gebiet ver-
fiigt tiber eine sehr geringe Fehlorientierung zu den mit ,KS“ ge-
kennzeichneten Nachbarn. Analog dazu haben sich die Regionen 4
und 5 bei ihrer Umwandlung verhalten (Abb. 5-4 a). Die Region 3
(Abb. 5-6 e, f) teilt sich erneut in einzelne Pakete auf, die unregel-
mafdige Formen aufweisen. Im Zentrum des Bildes liegt ein Bereich
mit hohen Kontrastdnderungen im Riickstreubild vor. Diese star-
ken Verdnderungen dufdern sich nicht in der Orientierungskarte,
sind jedoch in der Karte der Versetzungsdichte (Abb. 5-4 d) oft zu
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erkennen. Hier liegen Versetzungsdichten mit 1-105m-2 vor. An der
linken Seite der Region liegt erneut ein Zwilling des urspriinglichen
Austenits (Abb. 5-4 a). Dieser hat sich ebenfalls iiber KS/NW-Bezie-
hungen umgewandelt (griine Orientierung in Abb. 5-6 e).

a) __b)

ot ¥ g X
Abb. 5-6: Die Abb. a) c) und e) stellen die Regionen 1, 2 und 3 in Orientie-
rungskarten [[ zur NR dar. Alle schwarz umrandeten Orientierungen stehen
in KS-Beziehung zum urspriinglichen Austenit. Innerhalb eines Pakets sind
hier max. 12° Fehlorientierung erlaubt. Um die Daten nicht zu verfilschen,
wurden in Region 1 und 2 Kérner (KS), die KS-Korngrenzen zum urspriingli-
chen Austenit haben, fiir die Berechnung ausgeschnitten. In Region 1 und 3
sind die, in KS-Beziehung zu den Zwillingen (Abb. 5-4 a) des urspriinglichen
Austenits stehenden, Regionen mit Pfeilen markiert. Mittels Riickstreuelekt-
ronen werden die Regionen in b), d) und f) abgebildet.
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Des Weiteren wird die lokale Verteilung von Legierungselementen
in den neuen Gefiigebestandteilen untersucht (Abb. 5-7). Die Che-
mische Analyse mittels EDX fand nach der nachtraglichen Politur
der Oberflache statt und blendet deshalb die Segregationen an der
Oberflache aus. Es war der Nachweis von Silizium, Mangan, und
Chrom mdglich. Die Kohlenstoffverteilung konnte nicht aussage-
kraftig gemessen werden. Die Verteilung der Elemente deutet sche-
menhaft auf die Phasengrenzen des Gefiliges bei hoher Temperatur
hin. Silizium sammelte sich bei dieser Temperatur im Ferrit und
Mangan wie erwartet im Austenit. Fiir Chrom ist in Abb. 5-7 c kein
klarer Trend zu erkennen.

a) _ b) _ c)

Abb. 5-7: Lokale Konzentrationsverteilung von: a) Si, b) Mn und c) Cr um die
Region 1. (Die Werte sind rein qualitativ anzusehen. Hellere Farben stellen
gréfSere Konzentration dar.)

AbschliefSend wurde die Probe zersdgt und ein Gefiigebild des
Querschliffs in der Probenmitte in ndherer Umgebung des zuvor
analysierten Messbereichs angefertigt. Abb. 5-8 zeigt die Region in
drei Varianten. Hier sind die Stellen markiert, an denen der Mar-
tensit aus dem Probenkern die Oberflache durchstof3t, die sich
durch eine Lage Ferritkdrner auszeichnet. An diesen Stellen dndert
sich auch die Morphologie des Martensits von einer lamellenarti-
gen Auspragung in eine eher globulare Form. Das Probeninnere ist
bis einschliefilich zur anderen Probenseite, mit der der Heizer in
Kontakt stand, vollstdndig martensitisch.
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a)

_ 5 e 5 R, RO Y
Abb. 5-8: Querschliff der abgeschreckten Probe (die Oberfldche ist oben ge-
zeigt): a) Bild aufgenommen mit den unteren Dioden fiir Riickstreuelektro-
nen am EBSD-Detektor, b) Bandkontrastkarte und c) Orientierungskarte.
Die Markierungen zeigen das Durchwandern der Ferritkérner an der Ober-
fldche durch den Martensit.
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5.2 Diskussion

Im Folgenden werden die Ergebnisse aus dem Warmebehand-
lungsversuch und dem Abschreckversuch weitergehend analysiert
und verglichen. Der Versuch war insofern aufwéndig, da sich das
vorhandene Material nicht aus dem kaltgewalzten Zustand prob-
lemlos warmebehandeln lief3. Nach langem Halten bei hohen Tem-
peraturen, bildeten sich Segregationen, Karbide und Oxide der Le-
gierungselemente auf der Oberfliche. Dadurch musste die Probe
vorab ausgelagert werden, bis sich keine stéorenden Produkte mehr
an der Oberflache bildeten und diese letztlich mittels Polierens ent-
fernt werden konnten. In Folge war die Probe bereits rekristalli-
siert und an die Oberflache gebundene Legierungselemente gingen
verloren. Zudem ist bei der langen Warmebehandlung zu erwarten,
dass sich ungewiinschte Produkte auch im Material oder an den
Phasen- und Korngrenzen bilden. Durch diese Einfliisse laufen die
zu beobachtenden Wachstumsprozesse anders als im Stahlwerk ab,
da sich Legierungselemente weitestgehend in ihrer praferierten
Phase angereichert haben und die aus dem Walzprozess gespei-
cherte plastische Deformation als Triebkraft fehlt. Dies duf3ert sich
vermutlich durch die lange Zeit bis zur erneuten Stabilisierung des
Gefliges. Neben den Legierungseffekten und den thermischen As-
pekten sollte auch berticksichtigt werden, dass sich Beobachtungen
auf der Probenoberflache stark von verschieden Prozessen im Vo-
lumen unterscheiden kdnnen. Die dort anliegenden Oberfldchen-
energien und veranderte Transportpfade durch Oberflachendiffu-
sion sowie der veranderte mechanische Spannungszustand an der
Probenoberflache kdnnen sich auf den Prozess der Martensitbil-
dung auswirken. Weitere Probleme technischer Art, die den Ver-
such beeinflussen, sind die Warmeverteilung innerhalb der Probe,
der Warmeiibertrag von dem Heizer auf die Probe und schliefdlich
die moglichst schnelle Abkiihlung der Probe inklusive des Heizers
im Vakuum. Es ist daher nicht davon auszugehen, dass die gewon-
nenen Erkenntnisse direkt auf die Stahlproduktion iibertragbar
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sind. Trotzdem bietet sich mit dem durchgefiihrten Versuch die
Moglichkeit grundlegende Prozesse der Martensitbildung inner-
halb des Gefiiges zu untersuchen und zu verstehen. Mit dem hier
vorgestellten Versuch ist es zum ersten Mal mdglich dieselbe Stelle
im Gefiige bei der Umwandlung von Ferrit nach Austenit und wei-
ter in Martensit elektronenmikroskopisch zu beobachten.

5.2.1  Wachstum von Ferrit und Austenit beim Kiih-
len bzw. Heizen

Mit der Orientierungsmessung wurde das erste Auftreten von Aus-
tenit an der Oberflache detektiert. Durch die Temperaturmessung
am Heizer wurde das Ferrit-Austenit-Zweiphasengebiet bei ca.
860°C bis 920°C eingegrenzt. Die Temperaturen des Ferrit-Auste-
nit Zweiphasengebiets erscheinen fiir die Kohlenstoffkonzentra-
tion des DP600 ungewodhnlich hoch. In einem dhnlichen Versuch
von Lischewski [27] zur Austenitbildung auf einem Heiztisch im
REM wurden ahnliche Temperaturen beobachtet (880-920°C).
Trotz dass dieser Bereich mehrfach im Vakuum gemessen wurde,
ist er nicht mit den allgemein bekannten Werten des Zweiphasen-
gebiets vergleichbar (720°C-900°C [124] fiir 0.065 % C). Auffallig
ist der erh6hte Temperaturwert fiir die Bildung von Austenit. Fiir
eine Erklarung des Zusammenhangs konnte der mittlere Diffusi-
onsweg von Kohlenstoff bei hoheren Temperaturen von Bedeutung
sein. Fiir die Berechnung werden in Tab. 5-2 die nétigen Werte dar-
gestellt.

Kohlenstoff in D, (800°C) x=./2 Dyt
Ferrit | ~1010 m?/s 14 um
Austenit | ~1012 m?/s 1,4 um

Tab. 5-2: Diffusionsldnge von Kohlenstoff in Stahl fiir t=1s [125]

Es zeigt sich, dass Kohlenstoff in Ferrit bei 800°C eine Diffusions-
lange von 14 pm hat. Angenommen die Korngrofie ist ebenso grof3,
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so ware der Kohlenstoff, sofern eine Senke (z.B. ein Austenitkorn)
benachbart ist, schnell dorthin diffundiert. Gleichzeitig muss man
beachten, dass an Oberfldchen zusatzliche Diffusionspfade existie-
ren. Heizt man nun eine Probe des DP600 Kaltbandes in das Zwei-
phasengebiet, ist allgemein bekannt, dass sich die Kohlenstoffgeh-
alte in den beiden Phasen entlang der Gebietsgrenzen im Phasen-
diagramm verschieben. Dabei muss Kohlenstoff aus dem ferritisch-
perlitischen Volumen in den neuen Austenit diffundieren, um dem
Gleichgewicht nachzukommen. Hilt man die Temperatur lang ge-
nug, so stellt sich ein nach Phasendiagramm tiblicher Kohlenstoff-
gehalt von <0,022 % fiir den Ferrit ein. Fiir dieses Experiment
kommt ein spezieller Aspekt hinzu: Die Temperatur ist nicht gleich-
maflig iiber die Probe verteilt, denn die Probe wird im Vakuum von
unten geheizt (Aufbau in Kap.3.3 und Simulation in Anhang
Kap 9.2). Es stellt sich ein Temperaturgradient ein und je nach Pro-
bengeometrie und Ort des Warmeiibertrags kommt es zu Tempe-
raturunterschieden von einigen Kelvin. Dadurch sollte sich zu-
nachst Austenitim Probeninneren bilden und es bleibt Ferrit an der
Oberflache zuriick. Diese Schicht hat, wie zuvor beschrieben,
zwangsweise einen niedrigen Kohlenstoffgehalt. Betrachtet man
den ,entkohlten” Ferrit als lokal unabhangig, muss fiir diesen eine
andere Umwandlungstemperatur gelten. Fiir das neue Zweipha-
sengebiet liegt das Temperaturfenster zwischen ~850°C bis
~900°C. Addiert man dazu die Strahlungs- und Warmeleitungsver-
luste, wiren die gemessenen Werte plausibel. Die iiblichen Tempe-
raturen, welche man global im Dilatometer misst, haben somit an
der Oberflache im Vakuum keine Giiltigkeit. Mochte man dennoch
eine gleichmafiige Verteilung von Kohlenstoff in der Probe sowie
an der Oberflache erreichen, miisste die Probe komplett austeniti-
siert werden, was jedoch im Rahmen dieser Arbeit nicht erwiinscht
ist.

Bei der Umwandlung des Austenits in Ferrit (Abb. 5-1) handelt es
sich um ein Wachstum der Ferritphase in die Austenitphase. Die
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existierenden Ferritkdrner breiten sich unter den bereits von Li-
schewski et al. [27] beschriebenen Gesetzmafdigkeiten aus. Diese
sagen aus, dass die Mobilitit einer Phasengrenze abhéngig von ih-
rer Ausrichtung zur KS-Beziehung steht [27]. Phasengrenzen die
eine geringe Fehlorientierung zu dieser haben, verbleiben ortsfest.
Der hier und der von Lischewski durchgefiihrte Versuch unter-
scheiden sich in dem Punkt, dass hier nicht von einer vollstandig
austenitisierten Probe ausgegangen wird. Dadurch sind an vielen
Orten noch KS- oder NW-Grenzen vorhanden, die sich trotz fallen-
der Temperatur nicht bewegen. Zum Grofdteil werden sie durch
wachsende, benachbarte Ferritkorner, die keine KS- oder NW-Pha-
sengrenze zum Austenit aufweisen, ausgeldscht. Es tritt keine Nuk-
leation von Ferrit auf und kleine Austenitkdrner werden durch
Wachstum beider Phasen ausgeldscht. Somit findet Kornvergrobe-
rung statt. In weiteren Versuchen und beim Vorabauslagern der
Probe wurde dies ebenfalls beobachtet und genutzt, um aus dem
Kaltband das gezeigte Gefiige mit grofleren Kdrnern zu erstellen.
Durch Lischewski et al. [27] wird der Effekt damit erklart, dass Fer-
rit beim Abkiihlen eine hohere Wachstumsgeschwindigkeit als
Austenit beim Heizen vorweist. Gleichzeitig haben KS-Grenzen eine
abschirmende Wirkung, wodurch das Gefiige ungleichmaflig
wadchst, da es beim Aufeinandertreffen der Orientierungen immer
wieder zu Abschirmung durch neu definierte KS-Grenzen kommt.

Das erneute Aufheizen (Abb. 5-2) des Stahls fithrt zum Kornwachs-
tum sowie zur Nukleation von neuem Austenit. Sofern nicht ein
weiteres benachbartes Korn durch Wachstum eine KS/NW-Grenze
zwischen zwei Kérnern unterschiedlicher Phase ausldscht, sind die
existierenden KS/NW-Grenzen erneut stabil in ihrer Lage. Neben
dem Phasenwachstum fand Nukleation von Austenit an Phasen-
grenzen und an Tripelpunkten in der Ferritphase statt. Lischewski
et al. [28] wies die Austenitnukleation an Tripelpunkten unter Ein-
haltung der KS-Beziehung beim Heizen von ferritischem mikrole-
gierten Stahl nach. Dabei entsteht bevorzugt die Orientierungsva-
riante, die die KS-Beziehung zu zwei benachbarten Ferritkérnern
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ndaherungsweise einhilt. Verwendet wurde bei diesen Messungen
eine Abweichung von 15° zur idealen KS-Beziehung [28]. Im Gegen-
satz dazu weist Furkino et al. [29] auf eine zuféllige Orientierung
bei der Nukleation von Austenit an Tripelpunkten hin. Die Frage ob
der nukleierende Austenit mit dem Ferrit in einer Orientierungsbe-
ziehung steht, ist also nicht vollstidndig geklart und wird nun an-
hand der gemessenen Daten untersucht. Dazu werden die Nuklea-
tionsereignisse in den Daten identifiziert und die gewonnen Daten
mit zwei Grenzen fiir die maximal zuldssige Abweichung von der
KS/NW-Beziehung analysiert (Tab. 5-3). Es wurden 35 Nukleatio-
nen von Austenit in dem in Abb. 5-2 gezeigten Bereich festgestellt.
Setzt man die maximale Fehlorientierung tiber die KS/NW-Grenze
auf Werte kleiner 15°, so erfiillen 28 der nukleierten Austenitkor-
ner eine KS/NW Bedingung zu einem oder zwei ferritischen Nach-
barn. Verringert man diesen Winkel auf 7°, so erfiillen 13 der 35
Korner diese Beziehung. Mit dem grofieren Winkel liegen demnach
ein Grof3teil der Phasengrenzen neuer Kérner innerhalb der Bedin-
gung. Das ist zu erwarten, denn mit 15° Fehlorientierung wird be-
reits ein relativ grofder Teil des Orientierungsraums abgedeckt. Es
istdaher zu hinterfragen, ob solch grof3er Winkel fiir die [dentifika-
tion einer bestimmten Orientierungsbeziehung geeignet ist.

mit beliebig ori- | mit Phasen- | mit Phasen-
entierter Pha- grenze 15° grenze 7°
sengrenze zu KS/NW zu KS/NW
Nukleation 35 28 13
Nukleation an der 19 14 5
Phasengrenze
Nukleation am
Tripelpunkt im 16 14 8
Ferrit

Tab. 5-3: Anzahl an Austenitnukleationen in Abhdngigkeit von der Fehlori-
entierung der KS/NW-Grenze

Die Statistik erlaubt hier keine eindeutige Korrelation der Nuklea-
tionsvorgiange mit der KS/NW-Beziehung. Ein Problem besteht in

96



5.2 Diskussion

diesem Zusammenhang in der nicht vorhandenen Tiefeninforma-
tion. Hier kann nicht eindeutig zwischen an der Oberflache nuklei-
erenden und von unten hervortretenden Kérnern unterschieden
werden. Die Orientierungen des nukleierten Austenits im vorlie-
genden Stahl sind jedoch nicht beliebig verteilt, denn sie hdufen
sich mit einer Abweichung um die KS/NW-Beziehung. Betrachtet
man relativ scharfe Winkel <7° so geht aus den Daten hervor, dass
die Wahrscheinlichkeit der Nukleation einer KS/NW-Orientierung
an Phasengrenzen (5 von 19) geringer ist als an Tripelpunkten im
Ferrit (8 von 16).

5.2.2  Martensitbildung

Nach dem Heizen wurde die Probe aus dem Zweiphasengebiet ab-
geschreckt um die Bildung von Martensit zu untersuchen. Zunachst
muss die Frage geklart werden, ob es sich bei den Beobachtungen
um eine martensitische Umwandlung handelt. Die tetragonale Git-
terverzerrung von Martensit ist sehr klein und daher ist seine Iden-
tifikation liber diesen Weg schwierig bis unméglich. Die Form der
Koérner, die Rauheit der Oberfldche, die Orientierungsbeziehungen
und die Versetzungsdichte geben Anhaltspunkte fiir Martensit.
Weiter helfen die Kenntnis der Zusammensetzung des Stahls und
die erreichte Abkiihlrate, um auf Martensit zu schlief3en. Pflichtkri-
terien sind nach Nishiyama [63] eine diffusionsfreie Umwandlung,
Oberflichentopographie und viele Kristalldefekte. Fiir die Uber-
prifung der hier verwendeten Abschreckmethode (Kap.3.3)
wurde in einem Vergleichsversuch eine vollstindig austenitische
Probe abgeschreckt (Abb. 5-3). Es entstand dabei ein lattenformi-
ges Gefiige an der Oberflache und die dort vorhandene Rauheit ist
grofs. Die Versetzungsdichte innerhalb der Latten liegt bei ca.
2:101 bis 1-1015 m-2. Damit ist klar, dass es sich um Martensit han-
delt und der Versuch sich fiir die Erzeugung von Martensit an der
Oberflache eignet. Beim Abschrecken aus dem Zweiphasengebiet
ist also sichergestellt, dass die Abschreckrate (von 880°C auf RT in
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10 s) ausreicht, um die Probe martensitisch umzuwandeln. Auch
mit zweiphasigen Startgefiige entstanden in den Austenitregionen
eine charakteristische Oberflachentopograhie (Abb. 5-5 a) und in
den Orientierungskarten haben sich viele unterschiedlich orien-
tierte Bereiche gebildet (Abb. 5-4 b, Abb. 5-5 b). Beim Abschrecken
von 880°C und im Vergleichsversuch werden dhnlich hohe Werte
der Versetzungsdichte in den umgewandelten Regionen erreicht
(Abb. 5-4 d). Demnach ist die Gréf3enordnung der Verformungen
durch die Umwandlung dhnlich stark ausgepragt. Zuletzt lasst sich
auch die displazive Umwandlung des Austenits nachweisen. In den
Regionen 1 bis 3 sind jeweils die KS/NW-Beziehungen zum ur-
spriinglichen Austenit erfillt (Abb. 5-12). Damit steht mit grofder
Sicherheit fest, dass es sich bei der gebildeten Phase um Martensit
handelt.

Der, in diesem Versuch an der Oberfliche gefundene, Martensit
weist eine andere Form auf, als sie sonst in diesem Stahl vorlag. All-
gemein entstand im kommerziellen Stahl teilweise verzwillingter
Martensit (Abb. 4-3 und Abb. 4-4), wahrend der, im Versuch beo-
bachtete, Martensit keine Zwillinge aufweist (Abb. 5-6, Abb. 5-8).
Anstelle der Zwillinge findet sich hier eine hohe Versetzungsdichte.
Moglicherweise sind lokale Unterschiede in der Kohlenstoffkon-
zentration fiir die zwei verschiedenen Formen verantwortlich
(Kap. 5.2.1). Abb. 5-8 zeigt in einem Querschliff, dass sich die Zwei-
phasenregion innerhalb einer Kornlage an der Oberflache gebildet
hat. Diese Beobachtung bestitigt die Vermutung der zuvor in
Kap. 5.2.1 diskutierten Randentkohlung wahrend der Warmebe-
handlung. Auch ist die Korngrofie des im Versuch erzeugten Mar-
tensits im Vergleich zum kommerziellen Stahl deutlich erhoht,
diese geht allerdings auf die Warmebehandlung des Austenits und
die damit verbundenen grofien Kérner zurtick.

Eine gingige Methode zur Bestimmung der Orientierung des ur-
springlichen Austenits [126], [127] bei abgeschreckten Proben ist
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die Berechnung der Fehlorientierungen der benachbarten KS-Vari-
anten innerhalb eines Gebiets. Durch ein Ausschlussverfahren der
Varianten kann anschlieflend die gesuchte Orientierung des ur-
springlichen Austenits eingegrenzt werden [126], [127]. An mar-
tensitischem Stahl wurden dazu einige Arbeiten iiber die Einfluss-
faktoren, wie z.B. der Kohlenstoffgehalt, auf die Variantenwahl
beim Abschrecken durchgefiihrt [65], [69], [71]. In dem hier ver-
wendeten Versuch ist die Orientierung des urspriinglichen Auste-
nits bekannt, wodurch die Analyse der Beziehungen direkt ohne
Berechnungen und den schlechten Einfluss von Fehlorientierung in
der abgeschreckten Probe durchgefiihrt werden kann. Obwohl
noch zu klaren ist (Kap. 5.2.3), welche der beiden Orientierungsbe-
ziehungen fiir den Umwandlungsprozess relevant ist, wird hier,
wie in der Literatur sonst lblich, nur die KS-Orientierungsbezie-
hung zur Variantenanalyse verwendet. Dieses Verfahren findet in
den drei bekannten Regionen (Abb. 5-6) Anwendung. Nach der
Analyse findet man Pakete, die sich mit mindestens 12° Fehlorien-
tierung zueinander teilen. In den ermittelten Paketen findet man
Blocke mit den Orientierungen der KS-Varianten. Die Reihenfolge
jener Blocke ist nicht beliebig. Sie sind so angeordnet, dass auch
zum benachbarten Block wieder nur eine geringe Fehlorientierung
besteht. Diese Anordnung minimiert den Fehlorientierungsgradi-
enten innerhalb eines Pakets. Gemessen wird hier die kleinstmog-
liche Fehlorientierung, welche zwischen diesen KS-Varianten
10,53° betragt. Theoretisch kdnnen so bis zu 8 verschiedene Vari-
anten hintereinander angeordnet sein. Beobachtet wurden hier nur
bis zu 5 glinstig orientierte Varianten innerhalb eines Pakets. Ein
Beispiel fiir diesen Fall ist die Variantenkombination V1&V4 und
V1&V8 mit jeweils 10,53° Fehlorientierung zueinander. In einem
Paket lagen entweder V1&V4 abwechselnd vor oder es bildet sich
z.B. eine Verkettung mit V8, V1, V4 aus. Diese Konstellation ware
eine sog. Einteilung nach den Bain Gruppen [65]. In der Region 1
und 3 (Abb. 5-6) findet man nach diesem Schema vier grofiere und
mehrere Kleinere Pakete mit Varianten einer Bain Gruppe. In der
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5 Gefiigeentwicklung bei der Warmebehandlung

Region 2 wechseln sich dagegen nur zwei Varianten einer Bain
Gruppe in einem Paket ab. Die hier beobachtete Auswahl der Mar-
tensitvarianten an der Oberfliche des Dualphasenstahls ist ver-
gleichbar mit den bisherigen Beobachtungen an einphasig marten-
sitischen Stahl mit geringem Kohlenstoffgehalt [65], [66], [69],
[71].

Vergleicht man die Grofde des urspriinglichen Austenits mit der
Grofde der tiber KS/NW-Beziehung umgewandelten Regionen, fallt
auf, dass die neu gebildeten Regionen kleiner sind. Insbesondere ist
dies in Region 1 erkennbar (Abb. 5-4 a, b, c). Dementsprechend hat
keine direkte Umwandlung stattgefunden und Ferrit ist zunachst in
den Austenit hineingewachsen. Einen starken Hinweis darauf, dass
der benachbarte Ferrit in den urspriinglichen Austenit gewachsen
ist, liefert die Analyse der Verteilung der Legierungselemente. Abb.
5-7 zeigt, dass sich die Legierungselemente an den alten Phasen-
grenzen des urspriinglichen Gefiiges orientieren. Eine entspre-
chende Beobachtung zum schnellen Wachstum von umliegendem
Ferrit in die Austenitphase beim Abschrecken wurde von Santofir-
mia et al. [31], [32] veroffentlicht. Der entstandene Ferrit erbt die
Konzentrationen der Legierungselemente des Austenits, da deren
Diffusion beim Abschrecken nahezu unterbunden ist. Jener Ferrit,
welcher nicht liber eine Orientierungsbeziehung zum Austenit ver-
fiigt, wird , epitaktischer Ferrit“ [31], [32] genannt. Gleichzeitig ver-
schiebt das Wachstum die lokale Kohlenstoffverteilung. Im Auste-
nit bildet sich vor der sich verschiebenden Phasengrenze eine
Uberhéhung des Kohlenstoffgehalts, wodurch sich die Martensit-
starttemperatur an den Grenzen lokal verringert [32] und der Mar-
tensit sich primar zentral im Austenit bilden muss [31].

Mittels einer Hochgeschwindigkeitskamera an einem Mikroskop
filmten Nambu et al. [72] und ebenso Zhang et al. [73] (in situ) die
Bildung von Martensit an der Oberflache wahrend des Abschreck-
vorgangs. Die Beobachtungen zeigten, dass sich zunachst der ur-
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spriingliche Austenit in einzelne Pakete teilt, bevor sich das Wachs-
tum in den zerteilten Bereichen einzeln fortsetzte. Die schrittweise
Zerteilung des urspriinglichen Austenits fiihrt durch Auswahl
giinstig gelegener Varianten zum internen Dehnungsabbau [72],
[73]. In der Teilungsphase entstanden zuerst die KS-Varianten, de-
ren {101} Ebene mdglichst parallel zur Oberflache liegen [72]. In
diesen Orientierungen ist die Scherkomponente der Gestaltidnde-
rung minimal und die Volumeninderung verlauft senkrecht zur
Oberflache [72]. Hierdurch entsteht die iibliche Topographie. Im
zweiten Schritt nehmen die iibrigen Bereiche des zerteilten
Restaustenits die KS-Varianten an, die einen Abbau der Scherdeh-
nung in Bezug zu den iibrigen Phasengrenzen des Austenits be-
glinstigen [72]. Die gebildeten Varianten zeigen dann weniger To-
pographie und nehmen eine grofle Fehlorientierung zwischen
{101} Ebene und der Oberflache ein [72]. Abb. 5-9 zeigt die drei
umgewandelten Regionen und stellt den Zusammenhang zwischen
Topographie und dem Winkel zwischen der Probenoberflache zur
{110} Ebene des umgewandelten Gefliges bzw. zur {111} Ebene des
urspriinglichen Austenits dar. Die stirker topographisch ausge-
pragten Bereiche sind qualitativ gesehen Bereiche mit einem klei-
neren Winkel zwischen den {110} Ebenen und der Oberflache. Be-
trachtet man die Region 1 (Abb. 5-9 a), so kann der zuvor von
Nambu et al. [72] geschilderten Ablauf des im Material ablaufenden
Dehnungsausgleichs auf die Region libertragen werden. Zunachst
diirfte sich das langliche mittig liegende Martensitpaket der Topo-
graphie entsprechend zuerst ausgebildet haben. Im Anschluss bil-
deten sich die nebenliegenden Bereiche, um dadurch den plasti-
schen Scheranteil parallel zur Oberflache in den benachbarten Fer-
rithinein abzubauen (Abb. 5-9 a).In Region 1 lief3e sich so der hohe
Versetzungsdichteanteil (Abb. 5-4 d, Abb. 5-6 a) in der direkten
Nachbarschaft zum umgewandelten Gebiet und innerhalb des in
den urspriinglichen Austenit gewachsenen Ferrits erklaren.

In der Region 2(Abb. 5-9 b) findet man die grofdte Fehlorientierung
der {101} zur Oberflache. Hier lasst sich kaum eine Korrelation der
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Rauheit mit den zwei Martensitvarianten erkennen. Es ist zu ver-
muten, dass direkt der zweite Schritt der Umwandlung eintritt [72],
dieser jedoch keine grofden Verformungen senkrecht zur Oberfla-
che mit sich zieht. In Region 3 ist der Orientierungsunterschied be-
zlglich der {101} im gesamten Bereich gleichmaflig stark ausge-
pragt (Abb. 5-9 c). Die Verformungen der einzelnen Pakete senk-
recht zur Oberflache sind in fast allen Bereichen sichtbar. Der
zweite Schritt der Umwandlung fand hier weniger ausgepragt statt,
da sich die ferritischen Nachbarregionen weniger weit verformten

als es vergleichsweise in Region 1 zu erkennen ist.

Abb. 5-9: Die Abb. a) b) und c) zeigen die Regionen 1, 2 und 3 in Abhdngig-
keit der Winkel der Normalen der {110} Ebenen relativ zur Probennorma-
len. In d), e) und f) sind dieselben Regionen mittels SE-Bilder nach dem Ab-
schrecken gezeigt. Dies sind Ausschnitte von Abb. 5-5 a

Einige Aspekte zur Nukleation von Martensit sind bisher nicht ge-
klart, da diese experimentell schwer zuganglich sind. Eine Heran-
gehensweise, um dennoch Aufschluss tiber den Ablauf zu bekom-
men, besteht in der Analyse der Orientierungsbeziehungen im fer-
tigen Material. So nimmt im Dualphasenstahl der Martensit oftmals
die Orientierung der Ferritnachbarn an. An diesen Grenzen liegen

die dicht gepackten Ebenen des Ferrits parallel zur Habitusebene,
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5.2 Diskussion

der fiir die Umwandlung relevanten Ebene des Martensits, vor
[128]. Die Habitusebene in Stahl mit geringem Kohlenstoffgehalt
liegt nahe der {111} vom urspriinglichen Austenit oder der {101}
vom Martensit [10], [66]. Eine dazu passende Idee fiir den Ablauf
der Nukleation von Martensit ergibt sich in Anlehnung an das von
Hutchinson et al. [129] verdffentlichte Modell zur Bildung von Bai-
nit an KS-Phasengrenzen. Laut Cabus et al. [130] findet dieses Mo-
dell auch in der Martensitbildung Anwendung. Hierbei bildet sich
zuerst beim Abschrecken Ferrit an Austenitkorngrenzen [130].
Dieser Ferrit steht in KS-Beziehung zu einem Austenitnachbarn
[130]. Von der KS-Grenze aus bildet sich ab der Martensitstarttem-
peratur der zum Ferrit gleich orientierte Martensit [130]. In Region
2 liegt jene Orientierungskonstellation vor. Nach dem Abschrecken
sind die Orientierung des umgewandelten Gebiets und die des be-
nachbarten Ferrits gleich, wodurch beide in KS-Beziehung zum ur-
springlichen Austenit stehen. Innerhalb des umgewandelten Ge-
biets wird eine hohe Versetzungsdichte erreicht und es besteht
eine KS-Variantenpaarung mit 10,53° Fehlorientierung zwischen
beiden. Dadurch ist sichergestellt, dass es sich nicht um Wachstum
des benachbarten Ferrits handelt, sondern das Gefiige als Martensit
identifiziert werden kann. Die Besonderheit in Region 2 zeigt sich
durch die bereits vor dem Abschrecken existierende KS/NW-
Grenze. Diese Grenze konnte der Nukleationsort fiir Martensit sein,
bzw. die gebildete und zum benachbarten Ferrit gleich orientierte
Variante bestimmen.

Die Erlduterung der Nukleation in Region 2 kann jedoch nicht auf
Region 1 und 3 zutreffen, da hier keine Orientierungsvererbung
stattgefunden hat. Experimentell konnte die Nukleation an Kipp-
korngrenzen oder auch Zwillingsgrenzen nachgewiesen werden
[72], [78]. Eine Erklarung dafiir liefern Song und De Cooman [75].
Sie identifizierten an kohdrenten Grenzen Versetzungen, die dem
Modell von Olson und Cohen [74], [76] entsprechend sich aufspal-
ten und einen Keim fiir Martensit bilden. In den Regionen 1 und 3
findet man Zwillinge im urspriinglichen Austenit (Abb. 5-6 a, €).
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Diese Zwillinge stehen ebenfalls in KS/NW-Beziehung zu den di-
rekt benachbarten und durch das Abschrecken entstandenen Mar-
tensitpaketen. Sie sind in Abb. 5-6 a, e durch Pfeile markiert. In
Kombination mit dem zuvor diskutierten Ablauf der Martensitbil-
dung [72], [73] ware es durchaus plausibel, wenn in dem hier
durchgefiihrten Versuch die Zwillingsgrenzen als Nukleationsort
dienen. An jener Stelle wurde zuvor bereits die erste Matensitbil-
dung vermutet, da hier die Topographie am starksten ausgepragt
ist.

Vergleicht man einen Zwilling mit einer KS/NW-Grenze, so lassen
sich Ahnlichkeiten erkennen. In beiden Fillen wird das Gitter iiber
die Grenze hinweg mit dicht gepackten Ebenen weitergefiihrt. Im
Fall einer Phasengrenze wird das kubisch flachenzentrierte Gitter
senkrecht zu {111}-Ebenen im kubisch raumzentrierten Gitter mit
den nahezu dicht gepackten {101}-Ebenen fortgesetzt. Moglicher-
weise bilden Stapelfehler und/oder Versetzungen an diesen Gren-
zen die Grundlage fiir den Nukleationsmechanismus von Martensit
[74], [76]. Aufgrund dieser Beobachtung kénnen nicht nur Zwil-
linge, sondern eben auch KS/NW-Grenzen als Nukleationsort iden-
tifiziert werden. Letzteres tritt wegen der Bedeutung der KS/NW-
Grenze fiir die Austenitbildung haufig auf. Bisher war die Orientie-
rung des Austenits im heifden Zustand stets unbekannt, sofern nicht
genug KS-Varianten zur Berechnung dieser vorlagen. Insofern be-
statigt dieser Versuch zuvor aufgestellte Theorien.

5.2.3 Einfluss des Umwandlungsprozesses auf die
KS/NW-Varianten

In dem durchgefiihrten Versuch wurde ein Gefiige iiber die Ferrit-
Austenit-Umwandlung sowie das korrespondierende Gefiige iiber
die Austenit-Martensit-Umwandlung hinweg verfolgt. Mit den er-
fassten Daten kann nun untersucht werden welche der beiden Um-
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wandlungstheorien fiir die Umwandlungen relevant ist. Im Folgen-
den werden die Daten beziiglich KS- und NW-Orientierungsbezie-
hungen ausgewertet.

Zunichst wird der, in Kap. 5.1.1 beschriebene, Versuch zur Auflo-
sung und Bildung von Austenit untersucht. Der Fokus liegt hierbei
nur auf der Auswertung der nahe der KS/NW-Beziehung liegenden
Grenzen. Um festzustellen ob die KS- oder eher die NW-Beziehung
relevant ist, zeigt Abb. 5-10 die Fehlorientierung iiber die KS/NW-
Grenzen hinweg in einer Polfigur. Abb. 5-10 a stellt alle Phasen-
grenzen in allen Schritten mit einer maximalen Fehlorientierung
von 7° zur idealen KS/NW-Beziehung in einer Haufigkeitsvertei-
lung dar. Analog dazu wird in Abb. 5-10 b eine Abweichung von 15°
erlaubt. Es zeigt sich, dass die Hiufungspunkte naher zu KS- statt
zu NW-Varianten liegen. Mit 15° zeigt sich, dass sich die Orientie-
rungen von beiden Varianten wegorientieren, wodurch die Gren-
zen stets ndher zu KS als zu NW orientiert sind.

Abb. 5-10: Verteilung der Fehlorientierung tiber die Phasengrenze aller
Schritte mit: Maximal a) 7° und b) 15° Fehlorientierung zur KS/NW-Bezie-
hung. Die Varianten der KS/NW-Beziehungen sind in Blau bzw. in Griin ein-
gezeichnet.

105



5 Gefiigeentwicklung bei der Warmebehandlung

In einem weiteren Schritt werden die beobachteten Grenzen be-
zliglich ihrer Fehlorientierung zu der idealen Orientierung einge-
teilt. Betrachtet werden hier alle beobachteten Grenzen, d.h. so-
wohl Grenzen von frisch nukleierten, als auch gewachsenen Berei-
chen. Jede Phasengrenze die unterhalb 7° Fehlorientierung zur KS-
oder NW-Orientierung liegt, wird dabei eindeutig einer Gruppe zu-
geordnet. Abb. 5-11 zeigt die, nach der Gesamtzahl normierte, Ein-
teilung der Grenzen hinsichtlich der KS- und NW-Beziehung fiir die
einzelnen Versuchsschritte. Hierbei werden alle auftretenden
KS/NW-Grenzen nach der Fehlorientierung zu der jeweils nachsten
idealen KS- und NW-Orientierung sortiert. Hat die Grenze zum Bei-
spiel eine Fehlorientierung von 5° zu KS aber 7,5° zu NW, so gehort
sie der gelben Gruppe an. Waren beide Winkel gréfier als 7°, so er-
folgt keine Einteilung. Untersucht man die Verteilung der markier-
ten Phasengrenzen in allen Schritten, so fallt auf, dass es sich zu-
meist um KS-Grenzen mit einer Fehlorientierung zur idealen Ori-
entierung von 3° handelt (blau). In Summe umfassen die KS-
Grenzen mit einem Winkel bis 7° (blau und hellblau) sogar zwi-
schen 64 % und 71 % der KS/NW-Grenzen je nach Versuchsschritt.
Das bedeutet, dass in allen Schritten zwischen 64% und 71% der
Grenzen ndher an der KS- als an der NW-Orientierung liegen. Nicht
eindeutig zuordnungsbare Grenzen (rot und orange) treten mit
22 % bis 31 %, und NW-Grenzen (griin und hellgriin) mit maximal
14 % auf. Daraus resultiert, dass bei dem vorliegenden Austenit-
Ferrit die Fehlorientierung tiber die Phasengrenze hinweg signifi-
kant nidher zu einer KS-Variante ist, als zur benachbarten NW-Vari-
ante.
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Abb. 5-11: V;rteilung von KS- und/oder NW-Korngrenzen in den Versuchs-
schritten (Einteilung nach der Fehlorientierung der Phasengrenze).

Als nachstes wird das gleiche Verfahren auf die martensitisch um-
gewandelten Gebiete angewandt. Der jeweils mittige Bereich des
Austenits (Abb. 5-4 a) wird ndherungsweise mittels der KS/NW-
Orientierungsbeziehung in die in Abb. 5-4 b schwarz markierten
Bereiche 1, 2 und 3 umgewandelt. Aus diesen Bereichen werden fiir
eine genauere Analyse der Orientierungsbeziehungen Polfiguren
erstellt. Diese, dargestellt in Abb. 5-12, zeigen jeweils die gemes-
sene Orientierung des urspriinglichen Austenits bei hoher Tempe-
ratur nach Anwendung aller KS-Beziehungen in Blau und die ge-
messenen Orientierungen des gleichen Bereichs bei RT in Rot. Ver-
glichen werden also die in Abb. 5-4 a dargestellten markierten
Bereiche nach Anwendung aller KS-Beziehungen (blau) mit den
entsprechenden Bereichen in Abb. 5-4 b (rot). Mit hoher Ortsauflo-
sung findet man diese Bereiche in Abb. 5-6. Die enthaltenen Zwil-
linge in den Regionen (Abb. 5-4 a) werden von der Auswertung
ausgeschlossen.

Auf den ersten Blick liegt die Orientierungsverteilung des Ferrits in
den Polfiguren zwischen den méglichen Orientierungen der KS-Be-
ziehung (Abb. 5-12). Was darauf hindeutet, dass die Umwandlung
vermehrt Uber die NW-Beziehung und somit weniger mittels KS-
Beziehungen ablief. Eine Statistik der Umwandlung der drei Regio-
nen soll diesen Zusammenhang genauer untersuchen. Diese wird
in Abb. 5-13 gezeigt und ist analog zur Abb. 5-11 erstellt. Die Dar-
stellung kann dhnlich betrachtet werden. Mit dem Ergebnis, dass
sich die Umwandlung in etwa gleicher Anzahl auf die KS- und NW-
Beziehung verteilt. Fiir eine Fehlorientierung von 3° zur idealen
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KS- oder NW-Beziehung werden je nach Region fast die gleiche An-
zahl an KS- oder NW-Varianten gebildet (blau, bzw. griin in Abb.
5-13). Die restlichen Phasengrenzen sind mit bis zu 7° Fehlorien-
tierung nicht klar einer Beziehung zuzuordnen (orange).

Abb. 5-12: a) b) und c) bilden die <100>-Polfiguren der Bereiche 1,2 und 3 in
Abb. 5-4 a ab. Hier werden jeweils die mdglichen Orientierungen des Auste-
nits, der sich tiber die KS-Beziehung umgewandelt hat mit den entstandenen
Orientierungen des Ferrits verglichen. Die Orientierungen des KS- umgewan-
delten Austenitkorns sind vollstdndig dargestellt. Die Ferritorientierungen
sind mit ODF Approximation gemittelt. Die Orientierungen, die zur Berech-
nung genutzt wurden, zeigt Abb. 5-6 a, c und e.

I KS<3°,  Nw>3°
-l KS>3°,  Nw<3°
M KS<3°, NwW<3°
13°<KkS<7°, Nw>7°
1B KS>7°, 3°<NW<7°
[]3°<KS<7°, 3°<NW<7°

Anteil
000000000
O=2NWAOOIOON0WO—

1 2 3
Abb. 5-13: Verteilung von KS- und/oder NW-Umwandlung nach dem Ab-
schrecken (Einteilung nach der Fehlorientierung zum urspriinglichen Aus-
tenit).

Die vorrausgegangene Analyse dokumentiert, dass bei der Bildung
von Austenit eine hohe Streuung der Orientierungen um die
KS/NW-Beziehung vorliegt. Die Auswertung zeigt zudem, dass sich
Phasengrenzen mit einer Orientierungsbeziehung eher der KS-Be-
ziehung anndhern. Das wurde auch schon durch Briickner et al.
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[25] fiir die Austenitbildung nachgewiesen. Im Gegensatz dazu
wurde fiir die Bildung von Martensit ein Auftreten von KS und NW,
bzw. eine Streuung zwischen den beiden belegt [62], [66]. Insofern
lasst sich die martensitische Umwandlung nicht ausschlief3lich mit
nur einer der bekannten Orientierungsbeziehung beschreiben [70],
[131]. In der hier beobachteten Martensitbildung ist keine hohe
Streuung der Orientierungen zu erkennen. Vielmehr kann aus den
Polfiguren (Abb. 5-12) umso mehr auf eine NW-Beziehung ge-
schlossen werden, die aufgrund hoher Verformung wahrend der
Martensitbildung verwaschen wird. Demzufolge definiert sich die
Bildung von Martensit, bzw. die displazive Phasenumwandlung im
Vergleich zur rekonstruktiven Phasenbildung wesentlich klarer an-
hand der NW-Beziehung, bzw. entlang der dichtest gepackten Ebe-
nen. In Anlehnung des durch Nishiyama skizzierten Schermodells
der KS- und NW-Beziehung [63], bilden in Folge die NW-Beziehung
die optimale oder mittlere Konfiguration und KS die dufieren
Schranken umgewandelter Orientierungen aus. Die Fehlorientie-
rung zwischen beiden betragt 5,16°. Die Austenitbildung scheint
dagegen vermehrt wesentlich starker durch eine Wahl der mog-
lichst nachsten KS-Variante gesteuert zu sein. Durch diese Optimie-
rung ist jedoch eine Streuung wahrscheinlicher und die NW-Bezie-
hung tritt kaum in Erscheinung.

5.3 Zusammenfassung

In diesem Kapitel wird versucht, die Verstandnisliicke zwischen
den Walzschritten und dem Fertigband zu schlieffen, um letztlich
die Entstehung von Martensit besser zu erfassen. Aus der Literatur
wird deutlich, dass es bisher nicht méglich war, die Orientierungs-
entwicklung wahrend der Warmebehandlung und dem anschlie-
Benden Abschrecken von Stahl im Elektronenmikroskop zu be-
obachten. Die Schwierigkeit dieses Experiments bestand darin, die
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Probe aus dem heifden Zustand im Mikroskop abzuschrecken. Be-
sagter Prozess erfolgte hier unter Einleitung von gasférmigem He-
lium direkt auf die Probe. Mit dem hierfiir entwickelten Experiment
gelang es die Orientierungen wahrend der Gefligeumwandlung im
heiffen und nach dem Abschrecken im kalten Zustand zu korrelie-
ren.

Vor dem Abschrecken der Probe wurde in das Zweiphasengebiet
geheizt. In Folge wurde die Probe gekiihlt und erneut geheizt, so-
dass sich Ferrit im Austenit bildete (kiihlen), sowie Austenitim Fer-
rit (heizen). Die Ferritbildung lief dabei stark heterogen ab. Es
wuchsen die noch vorhandenen Ferritkérner in Austenitkérner
hinein und KS/NW-Grenzen zeigten, wie bereits bekannt, eine nur
geringe Mobilitat [27]. Der Austenit hingegen breitete sich bei sei-
nem Wachstum iiber das Kornwachstum und die Nukleation neuer
Koérner aus. Dabei zeigen die Beobachtungen an der Oberflache,
dass Austenit mit hoherer Praferenz an Tripelpunkten von Ferrit
als an Phasengrenzen nukleierte und die KS/NW-Beziehung nur in
weniger als 50 % der Falle in Erscheinung tritt.

Nach dieser In-situ-Beobachtung von Austenit und Ferrit wurde die
untersuchte Probe abgeschreckt. Anhand der Kriterien, wie starke
Oberflachentopographie, hohe Versetzungsdichte und definierte
Orientierung zum vorher vorhandenen Austenit, wurde Martensit
innerhalb der ferritischen Matrix identifiziert. In den Paketen lie-
gen die Martensitvarianten mit geringer Fehlorientierung zueinan-
der bzw. in Bain-Gruppen [65] vor. Die Gebiete des Martensits er-
scheinen kleiner als die, des urspriinglichen Austenits, sodass ein
vorab beginnendes Wachstum des benachbarten Ferrits wahr-
scheinlich ist. Die darauffolgende Martensitumwandlung ist, wie
aus der Literatur bekannt, abgelaufen. Martensit kann an Korn-
grenzen des Austenits, an Phasengrenzen und an Zwillingsgrenzen
nukleieren [77], [78] und einzelne Varianten zerteilen die ur-
springlichen Austenitkdrner [43], [72], [73]. Bei der Identifizie-
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rung der ersten gebildeten Varianten hilft, dass diese die grofdte To-
pographie entwickeln sollen [72]. Ebenso konnte an einzelnen Stel-
len die Versetzungsdichte, die aufgrund der Anpassungsverfor-
mung entstanden ist, gemessen werden. Der entstandene Martensit
hat keine Zwillinge, wie es im kommerziellen Stahl teilweise der
Fall ist, sondern verfiigt nur iiber eine hohe Versetzungsdichte. Im
Querschliff zeigt sich, dass an der Oberflache der Probe die Form
der Pakete dhnlich zum kommerziellen Stahl ist. Im Kern der Probe
geht aber das Gefiige in einen Lattenmartensit iiber, was vermut-
lich an einem Temperaturabfall und einer geringeren Kohlenstoff-
konzentration an der Oberflache liegt. Diese Effekte entstehen,
moglicherweise experimentell bedingt, durch das Heizen im Va-
kuum.

In dem Versuch wird zudem die Bedeutung von Kudjumov-Sachs
(KS) bzw. Nishiyama-Wassermann (NW) Grenzen fiir die Nuklea-
tion von Martensit und die Phasenumwandlung erkennbar. Zum
Beispiel liegt eine besondere Konstellation von gebildeten Marten-
sit in einer (von insgesamt drei) untersuchten Region vor. Hier
steht der Austenit in einer KS/NW-Orientierungsbeziehung zum
benachbarten Ferrit im heifen Zustand. Die gleiche Orientierungs-
beziehung gilt nun zwischen diesem Austenit und dem spater im
kalten Zustand vorliegenden Martensit. Der Martensit sowie der
benachbarte Ferrit erhalten dadurch dieselbe Orientierung. Es ist
daher zu vermuten, dass spezielle Phasengrenzen eine solche Nuk-
leation von Martensit im Austenit ermoglichen. Die haufig gefun-
dene Gleichheit der Orientierung von nebeneinander liegendem
Ferrit und Martensit im kommerziellen Stahl], lief3e sich so erklaren.
Bei Gleichverteilung aller KS/NW-Varianten wiirde dieses nur in
1/24 der Félle vorkommen. Ein wichtiger Aspekt in Bezug auf die
Giiltigkeit von Orientierungsbeziehung bei der Phasenumwand-
lung lasst sich aus den Messdaten ableiten. Es erscheint, dass kei-
nes der Modelle fiir Orientierungsbeziehungen vollig korrekte Er-
gebnisse beziiglich der Umwandlungen erzielt. Vielmehr streuen
die gemessenen Daten um die idealen Orientierungsbeziehungen.
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5 Gefiigeentwicklung bei der Warmebehandlung

Je nach Phasenumwandlungsart kann eines der Modelle KS oder
NW plausiblere Ergebnisse vorhersagen. In dem, hier durchgefiihr-
ten, Experiment sind nun zum ersten Mal alle Orientierungen von
Austenit, Ferrit bzw. Martensit bekannt, wodurch die Fehlorientie-
rungen zwischen den gebildeten Phasen gut KS oder NW zugeord-
net werden konnen. Bei der Auswertung der rekonstruktiv ablau-
fenden Phasenumwandlung von Austenit zu Ferrit und zuriick zu
Austenit liefen die Prozesse bevorzugt liber die KS-Orientierungs-
beziehung ab. Wohingegen bei der displaziven martensitischen
Umwandlung die NW-Orientierungsbeziehung praferiert wurde.

Im néchsten Kapitel wird die mikromechanische Untersuchung der
in diesem Kapitel erzeugten Einzelphasen vorgestellt. Dort werden
ferritische und martensitische Mikrosdulen verformt und ihr me-
chanisches Verhalten untersucht. Neben diesen einphasigen Saulen
werden auch zweiphasige Bereiche sowie angelassener Martensit
untersucht. Die, aus diesem und dem vorhergehenden Kapitel be-
kannten, Informationen zu Gefiige und Versetzungsdichten werden
im nun folgenden Kapitel fiir die Interpretation der Daten verwen-
det.
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6 Mechanisches Verhalten

Der Fokus dieses Kapitels liegt auf der Erfassung mechanischer Ei-
genschaften auf der Mikroskala. Das dazu gewéahlte experimentelle
Verfahren ist der Mikrodruckversuch. Die Fertigung und Belastung
der Saulen erfolgte nach dem, in Kap. 3.2.2 und Kap. 3.4 beschrie-
benen, Verfahren. Flief3spannungen werden bei 5 % plastischer
Dehnung ermittelt. Neben dem kommerziellen Stahl wurden durch
Warmebehandlung des Kaltbands weitere Gefiige hergestellt, um
grofiere Variationen im Gefiige fiir die Experimente zur Verfiigung
zu stellen. In Kapitel 6.1 werden Mikrodruckmessungen an dem im
Labor hergestellter Dualphasen- und dem vollstindig martensiti-
scher Stahl prasentiert. Danach werden in Kapitel 6.2 vergleich-
bare mechanische Experimente an den einzelnen Phasen des kom-
merziellen DP600 vorgestellt.

6.1 Mechanisches Verhalten im Labor
hergestellter Stahle

Dieser Abschnitt behandelt die Herstellung von zwei Gefiigen
durch Warmebehandlung des Kaltbands (Abb. 4-2) und ihren me-
chanischen Eigenschaften, welche auf der Mikroskala gemessen
werden. Es werden ein Dualphasenstahl und ein einphasig marten-
sitischer Stahl hergestellt. Beide Stahle werden zunéchst bei 900°C
10 min lang ausgelagert!l. Durch das Auslagern stellen sich bei bei-
den gleiche Elementkonzentrationen und Korngréfien des ur-
spriinglichen Austenits ein. Die Geflige der zwei Stidhle werden zu-
erst dargestellt und im Anschluss mechanisch charakterisiert. Zu-
satzlich wird am martensitischen Stahl die Verdnderung der

11 Der dazu verwendete Ofen wurde von Daniel Leisen im Rahmen seiner Doktorar-
beit am IAM-WBM am KIT fiir Hochtemperaturversuche entworfen [132].



6 Mechanisches Verhalten

Festigkeit und die Entwicklung des Gefiiges auf der Mikroskala
nach verschiedenen Warmebehandlungen untersucht. An allen
hergestellten Stahlen werden die Festigkeiten immer mit dem Mik-
rodruckversuch von Siulen mit dem Durchmesser von 2 pm be-
stimmt.

6.1.1 Dualphasenstahl aus dem Labor

Nach dem Auslagern bei 900°C wird durch Abkiihlen an der Luft
ein Dualphasenstahl hergestellt und im Anschluss mechanisch mit-
tels Mikrodruckversuchen untersucht. Fiir einen spateren Ver-
gleich mit dem kommerziellen Dualphasenstahl werden hier nur
Sdulen an die Phasengrenzen zwischen Ferrit und Martensit ge-
setzt. Durch diese Platzierung wird der Martensitanteil in den Sau-
len iiber Positionierung an der Oberfliache grob gesteuert.

Abb. 6-2 a und Abb. 6-3 a zeigen das Gefiige der Probe. Hier liegen
Martensitinseln mit einem Durchmesser von ca. 10 pm und gro-
Bere Korner der ferritischen Matrix vor. Fiir eine Untersuchung der
Martensitinseln und dem darin vorliegenden Gefiigetyp wurden
Aufnahmen der Inseln mit Riickstreuelektronen angefertigt. In
Abb. 6-1 ist eine Martensitinsel dargestellt. In Abb. 6-1 b, ¢ wird
diese Insel in zwei unterschiedlichen Vergrofierungen mittels
Riickstreuelektronen aufgezeigt. Bei dem abgebildeten Gefiige han-
delt es sich um eine Mischung von Martensit mit hoher Verset-
zungsdichte und verzwillingtem Martensit, also einem Zwischen-
bereich von Latten- und Plattenmartensit. Zusatzlich zu den Auf-
nahmen wurden Orientierungsmessungen mit EBSD durchgefiihrt
und die Versetzungsdichte aus diesen abgeschatzt (Abb. 6-2 b). In
der ferritischen Matrix liegt der Wert zwischen 5-1013 und
1-1015 m 2. Im Martensit ist die Versetzungsdichte zum Teil grofier
als 1-10%> m2. Eine Analyse der Verteilung von Legierungselemen-
ten mittels EDX ergab lediglich Unterschiede fiir Kohlenstoff zwi-
schen Martensit und Ferrit. Auf die Darstellung wird verzichtet.
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6.1 Mechanisches Verhalten im Labor hergestellter Stihle

A
Abb. 6-1: Ferritisch/martensititsches Gefiige des Fertigbandes: Die in a)
tiber SE abgebildete Martensitinsel wird in b) mittels Riickstreuelektronen
dargestellt. Hier werden die einzelnen Martensitlamellen/-strukturen durch
Orientierungskontrast sichtbar. In c) ist ein Ausschnitt (links unten) von b)
gezeigt. Die Martensitlamellen sind stellenweise verzwillingt.

Abb. 6-2: a) Orientierungskarte/[NR von, im Labor hergestellten, Dualpha-
senstahl b) dazugehérige Karte der Versetzungsdichte [m2] (GND berech-
net aus der Fehlorientierung).
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6 Mechanisches Verhalten

Abb. 6-3 b, c zeigt zwei Beispiele von Mikrosdulen vor und nach der
Verformung. Die, zur Belastung gehoérenden, Spannungs-Deh-
nungsverldufe befinden sich in Abb. 6-3 d. Die meisten Experi-
mente enden mit einem sog. ,Strain-Burst“, weshalb die Gesamt-
dehnungen meist den erlaubten Wert von 10% Maximaldehnung
liberschreiten. Der Mittelwert betrdgt 952 MPa mit einer Stan-
dardabweichung von 446 MPa (Abb. 6-17). Die meisten Span-
nungs-Dehnungskurven liegen unterhalb des Mittelwerts und nur
ein paar Saulen weisen deutlich hohere FlieRspannungen auf. Diese
beiden Kurventypen werden im Anschluss getrennt untersucht.
Der im Labor hergestellte Dualphasenstahl enthalt im Vergleich
zum kommerziellen Stahl keine partikelartigen Martensitein-
schliisse, sondern lediglich grofdflichige Martensitinseln (Abb.
6-2). Abb. 6-3 d enthalt also nur fast vollstandig martensitische und
zweiphasige Proben. Aus den REM Aufnahmen lasst sich qualitativ
schlieflen, dass die Sdulen mit geringer Festigkeit tiber mehr Ferrit
verfiigen. [hre Festigkeit liegt zwischen 560 MPa und 850 MPa. Die
Sdulen mit hoherer Festigkeit haben einen hoheren Anteil an Mar-
tensit. Die maximal erreichte Spannung liegt bei 2 GPa. Die Auftei-
lung in zwei Gruppen ist nicht nur hinsichtlich der Flief}spannung
sinnvoll. Die vier Sdulen mit den hochsten Festigkeiten haben einen
ausgepragten linearen Anstieg bis ca. 1 GPa und verfestigen danach
starker als der Rest. Die Sdulen mit niederer Festigkeit verfestigen
von Beginn der Belastung an und erreichen bei 5 % plastischer
Dehnung ihre Maximalwerte. Das Abgleiten findet in der Regel
etwa mittig innerhalb der Saule statt.
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techn. Spannung [MPa]

0 2 4 6 & 10 12 14
techn. Dehnung [%]

Abb. 6-3: Mikrodruckversuche an, im Labor hergestellten, Dualphasenstahl:

a) Gefiige, b), c) Beispielsdulen und d) Belastungskurven von zehn Versu-

chen an Sdulen mit Durchmesser 2 um

6.1.2  Martensitischer Stahl aus dem Labor

Der martensitische Stahl entstand durch direktes Abschrecken in
Wasser nach dem Auslagern bei 900°C. Er enthilt keinen Ferrit und
ermoglicht die isolierte mechanische Betrachtung des vorliegen-
den Martensits. Die, fiir die Festigkeitsbestimmung angefertigten,
Sdulen wurden an zufdlligen Positionen in die Probe geschnitten.

Das Gefiige des Stahls ist in Abb. 6-5 a und Abb. 6-6 a dargestellt.
Hier kann man die, untereinander im Winkel stehenden, Martensit-
latten einzeln erkennen. Eine detaillierte Aufnahme mit hoher Ver-
grofierung der Latten zeigt Abb. 6-4. Diese wurde mittels Riick-
streuelektronen erstellt und macht tiber den Orientierungskon-
trast die Versetzungsstrukturen sichtbar. Innerhalb der Latten sind
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6 Mechanisches Verhalten

keine verzwillingten Bereiche, sondern nur Versetzungsstrukturen
erkennbar. Dementsprechend hat dieser Martensit seine Volu-
mendnderung iber Scherung abgebaut. Es handelt sich um Latten-
martensit. Mittels EBSD-Messung wurde die Versetzungsdichte in-
nerhalb der Latten abgeschitzt. Die Unterschiede in den Werten
liegen zwischen 5:101* und 11015 m2 (Abb. 6-6 a, b). Der Kohlen-
stoffgehalt sollte sich iiber den gesamten Martensit angeglichen ha-
ben und bei dem gemittelten Wert des Dualphasenstahls liegen
(Tab. 4-1).

Abb. 6-4: Ausschnitt von Lattenmartensit, der mit einem Riickstreuelektro-
nendetektor aufgenommen wurde. Der Orientierungskontrast macht die
Versetzungsdichte sichtbar.

Abb. 6-5 b, c enthalt Beispiele fiir die Mikrodruckversuche an Mar-
tensit. Die Sdulen zeigen Gleitung sowie Verformung an der Basis,
Mitte und Spitze. Gleiten die Sdulen weniger stark ab, tendieren sie
zu einer fassformigen Morphologie. In Abb. 6-5 b gleitet die Sdule
auffallig in Abstdnden auf parallelen Ebenen ab. Die Ergebnisse der
Mikrodruckversuche sind in Abb. 6-5 d dargestellt. Die Werte bei
5 % plastischer Dehnung liegen zwischen 1,15 GPa und 2,05 GPa.
Der Mittelwert befindet sich bei 1,6 GPa (Abb. 6-8). Der Stahl er-
reicht sehr hohe Werte, bei nahezu linearem Anstieg und anschlie-
Bend starker Verfestigung mit geringem Anteil an , Strain Bursts“.
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Abb. 6-5: Mikrodruckversuche an, im Labor hergestellten, martensitischen

Stahl: a) Gefiige, b), c) Beispielsdulen (vorher, belastet und 90° rotiert) und

d) zehn Versuche an Sdulen mit Durchmesser 2 pm

6.1.3  Auslagern von Martensit

Der, in Kap. 6.1.2 vorgestellte, martensitische Stahl wird im Folgen-
den einer Warmebehandlung bei verschiedenen Temperaturen un-
terzogen. Damit die Oberflichen nicht kontaminieren, wird die
Warmebehandlung im REM mit dem, in Kap. 3.3 vorgestellten,
Heiztisch durchgefiihrt. Die Sdulenpraparation erfolgte immer im
Anschluss an die Auslagerung an zufélligen Positionen. Nach jedem
Heizschritt wurden zehn Mikrodruckversuche durchgefiihrt.

Die Proben werden auf 420°C, 500°C und 600°C erwarmt und bei
Erreichen der Temperatur 10 min gehalten, bevor sie langsam im
Vakuum abkiihlen. Die letzte Probe wird ab 550°C langsam bis
745°C erhitzt und dann ca. 0,5 h bei der Temperatur gehalten, um
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den Punkt der Zersetzung des Gefiiges zu ermitteln. Doch selbst bei
der hoheren Temperatur und ldngeren Haltezeit des letzten Ver-
suchs kann auf der Oberflache kaum eine Veranderung durch Korn-
wachstum oder Phasenumwandlung beobachtet werden. Demnach
ist eine genauere Untersuchung mittels EBSD notwendig, um mog-
liche Orientierungsanderungen zu quantifizieren. Dazu wird an je-
der Probe eine EBSD-Messung eines gleich grof3en Ausschnitts an-
gefertigt (Abb. 6-6 a, ¢, €). Anhand der Fehlorientierungen wurde
die Versetzungsdichte bestimmt (Abb. 6-6 b, d, f). Die Gefiigebilder
in Abb. 6-6 a, c, e zeigen, dass sich die Versetzungsdichte lokal an
einigen Stellen bis 600°C abbaut. Dieser Prozess findet nur inner-
halb der vorhandenen Grenzen statt. Generell bleibt die Struktur
der Lamellen erhalten. Dementsprechend kann man von RT bis
600°C nur von einer gleichmafiigen Erholung sprechen. Bei 745°C
beginnt erstmals Kornwachstum und es bilden sich versetzungs-
freie Ferritkorner.

Die Verteilung der Versetzungsdichte der einzelnen Karten zeigt
Abb. 6-7. Die Maxima der Histogramme nehmen ab 500°C sichtbar
mit der Temperatur ab. Die Experimente bei geringerer Tempera-
tur liegen anndhernd aufeinander. Ab 600°C zeichnet sich die erste
Veranderung im Kurvenverlauf ab, die Kurve verschiebt sich voll-
standig zu kleineren Werten. Bei 745°C ist in dem Bereich 7-1013
bis 4-1014 m'2 der Abbau an Versetzungsdichte deutlich erkennbar.
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Abb. 6-6: a), c), e) Orientierungen |[NR von ausgelagertem Martensit bei:
RT, 600°C und 745°C. b), d), f) Versetzungsdichte [m-2] (GND berechnet aus
der Fehlorientierung von a), c), ).
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Abb. 6-7: Verteilung der Versetzungsdichte von ausgelagertem Martensit
Im Anschluss an die Warmebehandlung werden je zehn Saulen mit
einem Durchmesser von 2 pm in die Probenoberflache geschnitten
und mechanischen Tests unterzogen. Die Spannungs-Dehnungs-
verldufe der Versuche befinden sich in Abb. 6-8 a-e. Dabei ist zu er-
kennen, dass sich die Spannungs-Dehnungs-Verlaufe bis 600°C
kaum unterscheiden. Bei allen liegt eine sehr dhnliche, anfanglich
lineare Belastungsphase vor, die in unterschiedlich stark ausge-
pragte Verfestigung tibergeht. Jedoch nimmt der Grad der Verfesti-
gung mit steigender Temperatur ab, d.h. die einzelnen Kurven lie-
gen zunehmend iibereinander. Erst bei dem Heizen bis 745°C stellt
sich ein anderer Verlauf der Kurve ein. Hier verfestigt das Material
kontinuierlich von Anfang an und der erwahnte lineare Bereich
verschwindet. Eine statistische Auswertung der Festigkeitswerte
bei 5 % plastischer Dehnung zeigt Abb. 6-8 f. Die minimale Festig-
keit bleibt iiber die Proben bis 600°C konstant erhalten. Die maxi-
malen Werte sinken mit der Temperatur ab. Die Standardabwei-
chung ist bis 420°C dhnlich grofd und halbiert sich bei hoheren
Temperaturen. Die Mittelwerte der Festigkeit nehmen bis 745°C
stetig ab. Der hohere Mittelwert bei 600°C entspricht nicht dem
Trend und ist méglicherweise der geringen Anzahl an Experimen-
ten (10 Stiick) bzw. Ungenauigkeiten in der Warmebehandlung ge-
schuldet.
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Abb. 6-8: Das Bild zeigt Mikrodruckversuche an, im Labor hergestellten,
martensitischen Stahl. a) zeigt Urzustand bei RT. Die Proben wurden im
REM mit einer Haltezeit nach dem Hochheizen von 10 min ausgelagert bei:
b) 420°C, c) 500°C, d) 600°C und e) bei 745°C. f) Mittelwerte der einzelnen
Experimente von Martensit bei 5 % plastischer Dehnung aus a)-e). Die Mar-
kierungen zeigen das Minimum, Maximum und die Standardabweichung
an.
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6 Mechanisches Verhalten

6.2 Mechanisches Verhalten von DP600

Im Rahmen der Arbeit von S. Schreijag [8], [45] wurde an niedrig-
legiertem, ferritischen DC04 Tiefziehstahl die Festigkeit des Ferrits
bestimmt. Die Experimente erfolgten an kaltgewalztem und an aus-
gelagertem Material. Hierbei wurden verschieden grofie Proben
gemessen und die Festigkeitssteigerung in Abhangigkeit von Ori-
entierung und Grofde mit Reineisen verglichen. Analog dazu soll in
dieser Arbeit die ferritische Matrix des DP600 Fertigbandes unter-
sucht werden und in Bezug zu der vorausgegangenen Arbeit ge-
setzt werden. Die Experimente am Kaltband werden nicht wieder-
holt, da keine Unterschiede beziiglich der Ergebnisse aus der Arbeit
von S. Schreijidg und den ferritischen Bereichen des DP600 Kaltban-
des zu erwarten sind. Im Anschluss werden Sdulen prapariert, die
Martensit mit verschieden grofien Anteilen enthalten. Hiermit wird
der Dualphasenstahl untersucht, indem der Einfluss von Martensit
auf die Festigkeit von zweiphasigen Sdulen mit unterschiedlichen
Volumenanteilen bestimmt wird.

6.2.1  Ferritische Matrix

Zunachst wird die ferritische Matrix untersucht. In den Abb. 6-9,
Abb. 6-10 und Abb. 6-11 finden sich Beispiele von Sdulen mit den
Durchmessern 2 pm, 1 pm und 0,5 pum. Die Sidulen wurden stets in
moglichst grofde Korner geschnitten, welche zumindest an der
Oberflache keine Ausscheidungen oder Martensitpartikel vorwie-
sen. Aufgrund des mittleren Korndurchmessers von ca. 7 pm in der
Matrix kdnnen nur Sdulen mit einer Grofde von bis zu 2 um einkris-
tallin gefertigt werden. Anhand von EBSD Messungen wurden
grofde Korner ausgesucht. Die Orientierungen wurden so gewahlt,
dass spater verschiedene Orientierungen entlang der Sdulenachse
vorlagen. Stellte sich heraus, dass eine Sdule im unteren Teil eine
Korngrenze oder Zweitphase enthalt, so wurde sie verworfen. Wei-
ter wurden Sdulen mit zu grofRen FIB induzierten Ablagerungen
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6.2 Mechanisches Verhalten von DP600

(Redeposition) in ndherer Umgebung und falschem Hohe/Duch-
messer-Verhaltnis aussortiert. Folglich fehlen viele der <101> ori-
entierten Sdulen, da deren Praparation besonders schwierig war.

Die Sdulen der ferritischen Matrix mit verschiedenen Grofien befin-
den sich in Abb. 6-9, Abb. 6-10 und Abb. 6-11. Es werden jeweils
typische Beispiele mit verschiedenen Orientierungen und Defor-
mationsmorphologien gezeigt. In allen Abbildungen befindet sich
jeweils eine durch Einfachgleiten, eine durch zwei parallele oder
sich kreuzende Gleitebenen (Zweifachgleiten) sowie eine durch
Mehrfachgleiten deformierte Sdule der selben Grofie. Es fallt auf,
dass sich Einfachgleiten und Zweifachgleiten nicht einer speziellen
Orientierung zuordnen lassen. Bei <111>||NR ausgerichteten Sau-
len tritt meist Mehrfachgleiten auf.

e Einfachgleiten
© Zweifachgleiten
O Mehrfachgleiten

Durchmesser von 2 um: a) Einfachgleiten ~[|[123], b) Zweifachgleiten
~[[[123], c) Mehrfachgleiten =[[[111]
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_ e Einfachgleiten
8 O Zweifachgleiten
& O Mehrfachgleiten

Abb. 6-10: Beispiele fiir unbelastete und belastete Sdulen mit einem Durch-
messer von 1 um: a) Einfachgleiten =[[[101], b) Zweifachgleiten =[[[123], c)
Mehrfachgleiten ~[|[111]

e Einfachgleiten
© Zweifachgleiten
O Mehrfachgleiten

N 5 ;-\1um—c\

Abb. 6- 1: Beispiele fiir unbelastete und belastete Sdulen mit einem Durch-
messer von 0,5 um: a) Einfachgleiten =[|[123], b) Zweifachgleiten =[[[001],
c) Mehrfachgleiten ~[[[111]
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6.2 Mechanisches Verhalten von DP600

Die meisten Sdulen deformieren bevorzugt an der Saulenspitze,
wohingegen kleinere Sdulen gelegentlich auch mittig in der Saule
abgleiten. An der Basis konnte Gleitung nicht beobachtet werden.

Anhand der Kraft-Weg-Messungen des Nanoindenters und den
mittels REM vermessenen Sdulen wurden die Spannungs-Deh-
nungsverldufe berechnet. Die Ergebnisse aller Sdulen der ferriti-
schen Matrix sind in Abb. 6-12 dargestellt. Die Kurven sind nach
den Kristallrichtungen mit der geringsten Fehlorientierung zur
Saulenachse bzw. Probennormalen eingefarbt. Demnach sind Win-
kel von 18° moglich, bevor eine [001] Sdule einem [123] orientier-
ten Typ zugeordnet wird.
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Abb. 6-12: Mikrodruckversuche von a) 2 um, b) 1 um und c) 0.5 um. d) fasst
alle Experimente bei 5 % plastischer Dehnung zusammen (dieser Wert wird
in a)-c) durch eine zu 5 % plastischer Dehnung verschobenen Entlastungs-
kurve dargestellt)

techn. Dehnung [%]
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Die Druckversuche der Sdulen mit 2 pum Durchmesser (Abb. 6-12 a)
sind gekennzeichnet durch einen anfanglich linearen Verlauf der
Kurve, bis plastische Verformung mit anschlieflender Verfestigung
bei ca. 180 bis 260 MPa verstarkt einsetzt. Die Festigkeit liegt bei
5 % plastischer Dehnung zwischen 236 und 479 MPa. Die meisten
Saulen verformen mit gleichméafiger Verfestigung. Es sind kaum
LStrain-Bursts“ vorzufinden. Sdulen mit 1 um Durchmesser (Abb.
6-12 b) verfestigen ab 150 bis 600 MPa und erreichen Festigkeiten
bei 5% plastischer Dehnung von 319 bis 868 MPa. Die Kurvenver-
laufe der Proben mit einem Durchmesser von 2 und 1 um sammeln
sich innerhalb zwei verschieden hohen Festigkeitsbereichen an, die
bis auf den <111> Typ nicht von der Orientierung abhangen. Die
blau markierten <111> Kurven liegen fiir alle Gréf3en im oberen
Bereich der Schwankungsbreite der Experimente. Eine weitere
Steigerung der Festigkeit ist bei Sdulen mit 0,5 pm Durchmesser zu
erkennen (Abb. 6-12 c). Hier sind die aufgezeichneten Kurven deut-
lich sprunghafter und rauer im Vergleich zu den grof3eren Sdulen.
Viele der Versuche enden mit einem ,Strain-Burst”. Die Verfesti-
gung startet direkt von Beginn an und erreicht bei 5% plastischer
Dehnung Werte von 403 bis 1106 MPa. In Abb. 6-12 d sind alle Ver-
suche mit doppelt logarithmisch skalierten Achsen aufgetragen.
Der Exponent der gendherten Geraden liegt bei -0,44.

Die Abb. 6-13 zeigt Mittelwerte der Festigkeiten. Hier wird aus-
schliefilich der Mittelwert betreffend der verschiedenen Orientie-
rungen berechnet. Jeder Datenpunkt enthélt minimal 5 Versuche.
Es ist zu beobachten, dass im Mittel die <111> orientierten Sdulen
die hochsten Festigkeitswerte erreichen. Die anderen Orientierun-
gen weisen niedrigere Fliespannungen auf. Diese Orientierungen
unterliegen Schwankungen und ein Vergleich unter ihnen ist mit
Vorsicht zu betrachten. Fiir Sdulen mit 1 um Durchmesser sind
<123> orientierte Saulen dhnlich fest, wie die <111> orientierten
Varianten. Bei 1 pym Saulen erzielen <001> Sdulen nur die gleiche
Flief3spannung wie die grofieren Varianten mit 2 um Durchmesser.
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Abb. 6-13: Mittelwerte der einzelnen Experimente sortiert nach den jeweili-
gen Orientierungen der Sdulenachsen aus Abb. 6-12.

6.2.2  Zweiphasige Sdulen

Fiir die Untersuchung des Einflusses der Martensitphase auf das
mechanische Verhalten wurden weitere Sdulen angefertigt. Diese
haben stets einen Durchmesser von 2 um. Kleinere Saulen wurden
nicht angefertigt, um die Festigkeiten nicht durch Groéfieneffekte o-
der hohen Streuungen zu beeinflussen [85]. Da in dem kommerzi-
ellen DP600 die Martensitgebiete nicht ausreichend grof3 fiir eine
Saule mit 2 pm Durchmesser und 6 um Hohe waren, werden hier
nur zweiphasigen Saulen behandelt. Die Praparation erfolgte unab-
hédngig von der Orientierung der enthaltenen Phasenanteile, da de-
ren Orientierung schwierig zu messen war (Kap. 4.3, Abb. 4-12).
Zudem lasst sich nicht ausschliefen, dass weitere Anteile von Kar-
biden oder Restaustenit sich in den Saulen befinden. Beim Schnei-
den mit dem Ionenstrahl lasst es sich nicht vermeiden, dass das,
durch orientierungsabhangige Praparation entstandene, Relief der
Phasengrenzen zu einem sog. ,Curtening” Effekt an der Saulen-
flanke fiihrt.
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b)

.-/ g R w
Abb. 6-14: Beispiele fiir Mikrodruckversuche vor dem Schnitt, vor und nach
der Belastung von mehrphasigen Sdulen: a) vollstdndig martensitisches, b),
c) teilmartensitisches Oberteil und d) Partikel im oberen Teil der Sdule
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Der Anteil an Martensit variiert in den Sdulen. Eingeteilt wird nach
den REM Aufnahmen in drei Gruppen, in Sdulen mit martensiti-
schem Oberteil, Sdulen mit teilmartensitischem Oberteil sowie Sdu-
len mit eingeschlossenem Martensitpartikel. Teilmartensitische
Sédulen haben eine erkennbare Phasengrenze an der Oberseite. Bei-
spiele fiir diese Saulentypen veranschaulicht Abb. 6-14 vor und
nach der Deformation. Anhand der Bilder kann keine, von den Pha-
sengrenzen abhingige, Deformationsmorphologie ausgemacht
werden. Die Deformation lokalisiert oft nicht in einer Gleitebene,
sondern teilt sich in verschiedene Richtungen auf. Dadurch ent-
steht eine, in alle Richtungen ausgedehnte, zum Teil fassformig aus-
gepragte Geometrie der Saule. Lokalisierte Gleitung (Abb. 6-14 c)
tritt an der Basis, in der Mitte und am Oberteil auf.

Die Spannungs-Dehnungsverlaufe der Mikrodruckversuche sind in
Abb. 6-15 a nach den Phasenanteilen sortiert dargestellt. Um die
Festigkeitssteigerung ersichtlich zu machen, zeigt Abb. 6-15 b die
Saulen der ferritischen Matrix (2 um) aus Abb. 6-12 a. Der Zuwachs
in der Flief3spannung ist deutlich erkennbar. Nur vier, aus 29 zwei-
phasigen Saulen erreichen bei 5 % plastischer Dehnung, geringere
Werte als das gemessene Maximum des ferritischen Pendants. Siu-
len, in welchen sich nur ein geringer Anteil von Martensit im Ober-
teil der Sdule befindet, erfahren im Vergleich zum Ferrit bereits
eine Steigerung der Festigkeit. Es macht dabei keinen Unterschied,
ob es sich um eine Sdule mit eingeschlossenem Partikel oder mit
teilmartensitischem Oberteil handelt. Die héchste Festigkeit einer
Sdule, die nur einen Partikel enthalt, betragt 840 MPa. Eine genaue
Analyse der Anteile innerhalb der Sdule wurde jedoch nicht durch-
gefiihrt. Daher besteht zwischen vollstdndig martensitischen und
teilmartensitischen Oberteilen vermutlich ein flieRender Uber-
gang. Erkennen lasst sich dies an den hohen Festigkeiten, die beide
Typen gleichermafien vorweisen. Die gemessene maximale Festig-
keit liegt bei 1866 MPa bei 5 % plastischer Dehnung. Die Verfesti-
gung der Sdulen erfolgt stets kontinuierlich mit Beginn des Ver-
suchs. Je hoher die erreichte Festigkeit ist, desto steiler verlauft der
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6 Mechanisches Verhalten

anfangliche Teil der Spannungs-Dehnungskurve. Sechs der 29 Kur-
ven zeigen einen ,Strain-Burst”, nachdem die Siulen bereits zwi-
schen 4 und 5 % plastische Deformation erfahren haben.

a) b)
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Abb. 6-15; Mikrodruckversuche von Sdulen mit dem Durchmesser von 2 um

im Vergleich: a) alle Versuche an mehrphasigen Sdulen, b) Ferrit Matrix

6.3 Diskussion

Die Diskussion teilt sich in die Themengebiete der, im Labor pro-
duzierten, Stiahle, der Warmebehandlung von Martensit sowie in
die Analyse der Einzelphasen und Zweiphasenregionen des kom-
merziellen Dualphasenstahls DP600 auf.

6.3.1 Martensitischer Stahl aus dem Labor

Martensitischer Stahl wurde in der Literatur in Versuchen auf der
Mikroskala bereits untersucht [80], [85] und Streckgrenzen zwi-
schen 1 und 1,2 GPa gemessen. Die Flief3grenze und Verfestigung
der Proben hing von der Verteilung der Martensitblocke in den Pro-
ben ab (Kap. 2.3.3). Block und Paketgrenzen stellen Barrieren fiir
Versetzungsgleiten dar [80] und je nach Widerstand kann starke
Verfestigung eintreten. Die beobachteten Festigkeiten des, im La-
bor hergestellten, Lattenmartensits fallen in den Bereich der, in der
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Literatur vorliegenden, Festigkeitswerte. Generell unterscheidet
sich die Deformationsmorphologie von Martensit aus dem Labor
nicht grundlegend von anderen Versuchen dieser Arbeit. Genau,
wie im hier untersuchten Dualphasenstahl, wurde plastische Ver-
formung beobachtet, welche vermutlich auf Versetzungsprozessen
basiert. In einigen Féllen wurde auch Gleitung auf definierten, pa-
rallelen Ebenen beobachtet. Die Abstdnde dhneln den Abstinden
der Blocke. Es konnte sich demnach um Scherung an den Grenzen
zwischen einzelnen Martensitvarianten oder Blécken handeln. Vor
kurzem wurde diskutiert, dass zwischen den Martensitlatten mog-
licherweise sehr diinne, wenige Atomlagen dicke Bereiche von
Restaustenit zu finden sind. Es ist denkbar, dass Versetzungsgleiten
innerhalb jener Schichten erfolgt [81]-[83].

6.3.2  Auslagern von Martensit

Das Auslagern von Martensit findet in kommerziellen Produkten
Anwendung, um das Verhaltnis von Zugfestigkeit und Bruchdeh-
nung zu verbessern. In dem hier vorgestellten Versuch wurden die
selbst hergestellten Martensitproben (Kap. 6.1.2) bei verschiede-
nen Temperaturen ausgelagert und die Festigkeit lokal bestimmt.
Von Anfang an stellt sich eine geringe Erholung (Abb. 6-7) inner-
halb der Martensitlatten und im Versuch bis 745°C Umwandlungen
zu Ferrit ein. Die Umwandlung zu Ferrit geschieht in Form eines
Wachstumsprozesses in das Martensitgefiige hinein. Bei den Be-
obachtungen scheint diese Umwandlung von den fritheren Auste-
nitkorngrenzen begrenzt zu sein. Auf die urspriingliche Form der
Austenitkérner kann aufgrund des Martensitgefiiges (Paket- und
Blockanordnung) geschlossen werden (Abb. 6-6 e). Letztlich wan-
deln sich demnach nur benachbarte Pakete mit bestimmten Orien-
tierungen um. Moglich wére hier auch eine Umwandlung in Auste-
nit und zuriick in Ferrit, jedoch entsprache dies nicht den gemesse-
nen Temperaturen fiir Austenit in Kap. 5.1.1. Der Fokus dieser
Versuchsreihe liegt auf der Festigkeit, weshalb die Hintergriinde
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des Umwandlungsprozesses nicht weiter betrachtet werden. Im
Rahmen der Experimente wird deutlich, dass die Festigkeit insge-
samt mit steigender Auslagerungstemperatur abnimmt. Dieser Ab-
nahme konnen verschiedene Ursachen zu Grunde liegen. Im Fol-
genden wird zunichst der Einfluss der Versetzungsdichte auf die
Festigkeit bei unterschiedlichen Auslagerungstemperaturen abge-
schatzt (Tab. 6-1).

Im Mittel nimmt die Festigkeit bei 5% plastischer Dehnung von RT
bis 500°C um 15,8 % und bis 745°C um 32,9 % ab (Tab. 6-1). Die
Mittelwerte der Versetzungsdichte reduzieren sich dabei im glei-
chen Intervall nur sehr gering. Mit Hilfe der Taylorgleichung kon-
nen die Festigkeitsbeitrage At der Versetzungsdichte abgeschatzt
werden. Es ergibt sich ein Gesamtanteil vom Abfall der Festigkeit
von 2,8 % bis 500°C bzw. 7,9 % bis 745°C (Tab. 6-1). Ein grofier
Einfluss der Versetzungsdichte auf die Festigkeit des Martensits er-
scheint dadurch unwahrscheinlich, da die abgeschatzten Verluste
in der Festigkeit zu gering sind. Bis 600°C kann allenfalls eine ge-
ringe Erholung stattgefunden haben. Es miissen daher andere Me-
chanismen fiir die Abnahme der Festigkeit verantwortlich sein.
Auszuschliefden ist der festigkeitssteigernde Anteil durch die Korn,
bzw. die Paketgrofien, denn die Grenzen verdndern sich bis 600°C
nicht (Abb. 6-6).

Auslagerungstemperatur RT 500°C 745°C

Mittelwert der Festigkeit [MPa] 1586 1236 1064
Abfall [MPa] 250 522

Abfall [%) 15,8 32,9

Versetzungsdichte [m2] 6,44-104 | 6,06-104 | 4,4-10%4

AT =x Gb\/z (Taylor) (*) 239 232 198
Abfall [MPa] 7 41
Anteil am Gesamtabfall [%)] - 2,8 7,9

Tab. 6-1: Anteil des Versetzungsdichteabfalls am gesamten Festigkeitsver-
lust. (*) Werte fiir a-Eisen [8]: a=0,4, G=82,4 GPa, b= 286 pm
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Bisher nicht betrachtet wurde die Mischkristallhdrtung, deren Bei-
trag sich mit der Kohlenstoffdiffusion beim Auslagern verandern
sollte. Kohlenstoff ist fiir die Gitterverzerrung des Martensits ver-
antwortlich und bildet mit dem Eisen einen Einlagerungsmisch-
kristall. In Martensit sind mit steigendem Kohlenstoffanteil signifi-
kante Festigkeitssteigerungen erzielbar. Von Cohen [133], bzw.
spater von Krauss [79] wurde der Zusammenhang zwischen Fes-
tigkeit und Kohlenstoffgehalt fiir Konzentrationen <0,2 Gew. % ge-
zeigt. Die FliefSspannung bei 0,2 % Dehnung 0y lasst sich in Abhdn-
gigkeit vom Kohlenstoffgehalt C wie folgt abschatzen:

0o2[MPa] = 461 + 1310,/C[Gew. %)].

Durch sehr geringe Anderungen des Kohlenstoffanteils im Stahl er-
zielt man leicht einige hundert MPa Festigkeitssteigerung. Dement-
sprechend ist mit der Reduktion des Kohlenstoffs im Kristallgitter
eine grofiere Veranderung der Festigkeit zu erwarten. Dieser Effekt
wurde bereits in einigen Experimenten analysiert [39], [40], [42],
[36], [43]. Detailliert wurden die Verdnderungen von Massardier et
al. [36] untersucht. Hier wird der Beitrag durch geldsten Kohlen-
stoff bis 400°C als dominant fiir die Festigkeit gegentiber anderen
Mechanismen wie Teilchenverfestigung, abgeschatzt. Je nach Aus-
lagerungstemperatur bilden sich Karbide, die bis ca. 200°C inner-
halb der Pakete [36], [43] und bei hoheren Temperaturen an den
Paketgrenzen [36], [42] vorzufinden sind. Oberhalb 400°C nimmt
die Festigkeit nicht vollstindig ab, stattdessen wirkt nun Teilchen-
verfestigung aufgrund der sich bildenden Karbide [36]. Diese hdngt
sehr stark von der Auslagerungstemperatur und den Abstdnden
der Teilchen ab. Es wurde beobachtet dass diese nicht so effektiv
ist wie die Mischkristallverfestigung durch Kohlenstoff, da die
Flief3- und die Streckgrenze mit hoherer Auslagerungstemperatur
stetig abnehmen [36].

Die, im Laborstahl beobachtete langsam ablaufende, Erholung,
bzw. die starke Verzogerung der Rekristallisation ist vermutlich auf
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die sich bildenden Ausscheidungen an den Grenzen zurtckzufiih-
ren [36]. Der an den Versetzungen angelagerte Kohlenstoff und die
neuen Karbidteilchen bewirken, dass sich die Versetzungen kaum
bewegen konnen, bzw. es erst spit oder gar nicht zur Annihilation
kommen kann. Insofern ist es nicht verwunderlich, dass die Festig-
keit nur sehr gering mit steigender Temperatur abfallt. Genau ge-
nommen dufert sich der stetige Abfall nur in den, aus vielen Sdulen
gemittelten, Festigkeiten. Bei Betrachtung der Streuung der Festig-
keiten der Sdulen wird deutlich, dass nur die hochsten Festigkeiten
mit zunehmender Temperatur abnehmen jedoch nicht die nied-
rigsten Festigkeiten (Abb. 6-8f). Aus dhnlichen mikromechani-
schen Messungen kann geschlossen werden, dass die beobachtete
Streuung nicht auf das Messverfahren zurtickgeht [134] sondern es
sich um eine Variation der Festigkeit der Sdulen handelt. Fiir die
unterschiedlichen Festigkeiten erscheinen zunéchst drei Mecha-
nismen als relevant: die Anordnung der Paketgrenzen [80], [85],
die Versetzungsdichte [45] sowie der geldste Kohlenstoff [79],
[133]. Aus Abb. 6-8 f erkennt man dass sich bei der Warmebehand-
lung nur die Streuung der Fliefspannungen dndert. Die Parameter
Geflige und Versetzungsdichte bleiben nahezu gleich, was nahelegt,
dass diese Parameter die Unterschiede in den Streuungen nicht er-
klaren. Zu vermuten ist, dass bedingt durch das Abschrecken, Un-
terschiede in der Kohlenstoffkonzentration [43] zwischen den ein-
zelnen Gefiigeteilen vorliegen. Jene fithren zu verschieden hohe
Mischkristallverfestigung und somit zu einer Streuung der Festig-
keit zwischen den einzelnen Sdulen. Insbesondere Sdulen mit Blo-
cken mit hohem Kohlenstoffanteil konnen hohe Festigkeiten errei-
chen. Wird nicht ausgelagert, so sind die Streuungen zwischen den
Sdulen am hdéchsten. Durch eine Auslagerung und die mit ihr ver-
bundene Diffusion des Kohlenstoffs wird der Kohlenstoff vermut-
lich iiber die Gefligeanteile gleichmafiiger verteilt, wodurch sich
auch die lokalen Unterschiede der Festigkeit verringern. Bei der be-
schriebenen Umverteilung des Kohlenstoffs konnte es sich um ei-
nen Transport von Kohlenstoff von Blocken mit hohem Gehalt [43]
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zu Blécken mit niedrigerem Gehalt [43] handeln. Gleichzeitig kdnn-
ten aber auch Ausscheidungen in den Blécken oder an Blockgren-
zen eine Rolle spielen. Insbesondere dort wo hohe Kohlenstoffkon-
zentrationen beim Auslagern abgebaut werden, ist mit einer Re-
duktion der beobachteten hohen Flief3spannungen zu rechnen. Die
erwdhnte Reduktion in den hdchsten Festigkeitswerten ist daher
vermutlich mit einer homogeneren Verteilung des Kohlenstoffs
beim Auslagerungsprozess zu erklaren.

Ab Temperaturen von 600°C bis 745°C bilden sich neue Kérner und
dadurch ein zweiphasiges Material (Dualphasenstahl). Die beziig-
lich dieses Temperaturschritts beobachteten Verldufe der Span-
nungs-Dehnungs-Kurve (Abb. 6-8 €) zeigen Ahnlichkeit zu den
zweiphasigen Saulen des, im Labor hergestellten, Dualphasenstahl
(Abb. 6-3 d). Dieser zeigte ebenfalls einen wenig ausgepragten line-
aren Anstieg der Spannung, kaum Neigung zu ,Strain-Bursts“ und
stattdessen Verfestigung bis hin zu hohen Dehnungen.

6.3.3  Ferritische Matrix

In diesem Abschnitt werden die Ergebnisse der ferritischen Matrix
beziiglich ihrer festigkeitsbestimmenden Einfliisse diskutiert. Dazu
werden die Ergebnisse mit der Literatur und speziell mit zuvor von
Schreijag et al. [45] durchgefiihrten Experimenten an ferritischem
DCO04 Stahl verglichen. Behandelt werden die Themenbereiche Fes-
tigkeitsmechanismen, Groéf3en- und Orientierungsabhangigkeit des
Materials.

Die Festigkeit von ferritischem DC04 Stahl wurde von Schreijag et
al. [45] untersucht. Fiir den DC04 wurden bei Sdulen, mit Durch-
messern von 4 pm oder grofier, Festigkeiten in der Nahe der Mak-
rofestigkeit von ca. 300 MPa erreicht (Abb. 6-16). Der makrosko-
pisch gemessene Festigkeitsunterschied des DC04 zu a-Fe wurde
mit gelostem Kohlenstoff und MnS Teilchen erklart. Im Fall des
kaltgewalzten DCO04 lag eine Versetzungsdichte von 104 bis
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1015 m2 vor. Sdulen aus kaltgewalztem Material zeigen keinen aus-
gepragten Grofieneffekt, sodass alle Sdulen unterschiedlicher
Grofie dhnliche Flief3spannungen erreichten (Abb. 6-16) [8], [45].

Die Gegeniiberstellung von DC04 Stahl [45] mit der ferritischen
Matrix des kommerziellen Dualphasenstahls erfolgt in Abb. 6-16.
Séulen der ferritischen Matrix des DP600 haben einen maximalen
Durchmesser von 2 um. Diese Sdulen erreichen im Mittel eine Fes-
tigkeit von 391 MPa. Damit erlangen sie im Vergleich zum ferriti-
schen DC04 Stahl und o-Fe einen dhnlichen Wert. Die Sdulen mit
2 pum Durchmesser liegen somit knapp oberhalb der makroskopi-
schen Flief3grenze des DC04. Da dieser Wert fiir die Matrix des
DP600 unbekannt ist, kann nur die Fliefdsspannung des DC04 als An-
haltspunkt genutzt werden. Die mittlere maximale Festigkeit der
Saulen mit 0,5 um Durchmesser wird bei Werten erreicht, die im
Mittel in der Grofienordnung des kaltgewalzten DC04 Stahls liegen.
Die Streuung der Ergebnisse der einzelnen Experimente an DP600
(400 bis 1100 MPa) ist deutlich hoher verglichen mit DC04 oder a-
Fe. Einige Sdulen aus der ferritischen Matrix erreichen sogar die
Fliefdspannungen des ausgelagerten DC04.

2000 - .
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E 1000 )C04 kaltgewalzt
2 ‘800 DP600 ferrit. Matrix
g | ® makro FlieBspannung
c 600 §
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Abb. 6-16: Vergleich der Fliefsspannung von a-Fe [47], DC04 [45] und
DP600. Der DC04 liegt im ausgelagerten und kaltgewalzten Zustand vor.
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Die Matrix des DP600 verfiigt im Vergleich zum DC04 iiber andere
Festigkeitsmechanismen. Die Teilchenverfestigung ist grofdtenteils
auszuschliefien, denn es liegen wenige und gleichzeitig grofie Kar-
bidausscheidungen vor (Abb. 4-4 b), die keinen grof3en Einfluss auf
die Festigkeit nehmen. Einen grofderen Beitrag zur Flief3spannung
des Ferrits sollte durch Mischkristallhdrtung mit Si, Mn, Cr und Cu
entstehen [44], [10], [135]. Da starke Konzentrationsschwankun-
gen der Legierungselemente in der Matrix mdéglich sind, kénnen
auch lokal unterschiedliche hohe Auspragungen der Mischkristall-
verfestigung entstehen. Normalerweise befindet sich Mangan zu
grofden Anteilen hauptsédchlich im Austenit, bzw. Martensit. Beim
Abschrecken bildet sich statt Martensit auch Ferrit. Wenn dabei das
Wachstum benachbarter Ferritkérner in den Austenit hinein beim
Abschrecken schneller ist als die Mangandiffusion [31], [32], kon-
nen auch hohe Mangananteile im Ferrit vorkommen (Kap. 5.1.3).
Dadurch bilden sich lokale Unterschiede in der Mangankonzentra-
tion und damit auch Variationen der Flief3spannung in der Matrix.
Auch die Versetzungsdichte bildet moglicherweise einen grofien
Teil der Festigkeitssteigerung. Diese liegt sehr inhomogen verteilt
in der Matrix vor. In Abb. 4-13 werden die Unterschiede der Vertei-
lung deutlich. Besonders im Bereich des Martensits besteht durch
die Anpassungsverformung eine erhéhte Versetzungsdichte. Aber
auch fernab von Martensit sind deutliche Unterschiede sichtbar.
Insgesamt liegen die Werte zwischen 2:1013 bis 2:101* m2 in der
Matrix (Abb. 4-13). Von Schemmann [6] wurde jener Zusammen-
hang der Versetzungsdichte innerhalb des Ferrits in nicht unmit-
telbarer Nachbarschaft von Martensit durch die Bedingungen in
der Prozesskette erldutert: Beim Abschrecken kann entweder der
beim Hochheizen nicht vollstindig umgewandelte Ferrit wachsen
oder ein Teil des Austenits wandelt sich vor der Martensitbildung
bei niedrigeren Temperaturen displaziv in Ferrit um. Je nach re-
konstruktivem oder displazivem Wachstum entstehen unter-
schiedlich hohe Versetzungsdichten innerhalb des Ferrits [6]. Ein
solcher Effekt konnte fiir die Schwankungen im hier behandelten
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DP600 verantwortlich sein. Auch fand Schemmann [6] nicht voll-
standig aufgelosten Perlit im Dualphasenstahl, der ebenfalls eine
hohe Versetzungsdichte enthilt. Diese lamellenartig erscheinen-
den Regionen, in denen kein Zementit mehr vorhanden ist, kann
man im hier behandelten kommerziellen DP600 ebenfalls finden
(Abb. 4-12, Abb. 4-13). Die Gesamtheit der Festigkeitsverandern-
den Effekte sprechen dafiir, dass bei den Messungen eine hohe Va-
riation der Fliefdspannungen von Saule zu Sdule zu erwarten ist.
Ahnliche Schwankungen [45] treten im kaltgewalzten DC04 (Abb.
6-16) mit einer deutlicheren Ausprigung auf.

In diesem Zusammenhang steht zudem, dass sich der Exponent
(n=-0,44) des grofienabhiangigen Verhaltens der Matrix im Ver-
gleich zum DCO04 (n=-0,81) halbiert (Abb. 6-16). Aufgrund der ho-
hen Streuung der Flief3spannungen und der fehlenden Gleichheit
der Proben ist die Beschreibung durch einen Exponenten wie im
Fall des kaltgewalzten DC04 fragwiirdig [45]. Sinnvoll ist eine Be-
rechnung nur wenn die Verformungsprozesse auf den gleichen Me-
chanismen basieren. Dies setzt fiir die Experimente die gleiche Zu-
sammensetzung, Orientierung und eine dhnliche Defektanzahl in-
nerhalb der Probe voraus. Selbst dann sind Streuungen schwer zu
vermeiden. Ein Beispiel fiir eine geringe Streuung der Flief3span-
nungen ist a-Fe [45]. Versuche an einkristallinen Saulen aus a-Fe
ergaben Exponenten zwischen n=-0,6 und n=-0,81 bei 5 % plasti-
scher Dehnung [47]-[49]. Bei versetzungsfreien Proben ist der be-
kannte Effekt der ,Dislocation Starvation“ dominant. Hier miissen
die notigen Versetzungen fiir die Verformung zunichst an der
Oberflache unter hohen Spannungen erzeugt werden, da Verset-
zungen aus dem Material laufen und es keine Quellen in der Probe
mehr gibt. Im Gegensatz dazu, ist im kaltgewalzten Ferrit (DC04)
die Defektdichte so hoch, dass Sdulen unterschiedlicher Grofie glei-
che Fliefdspannungen erreichen (Abb. 6-16) [45]. In kleinen Sdulen
des kaltgewalzten Materials senkt sich die Festigkeit im Vergleich
zu dhnlich groflen ausgelagerten Proben, da geniigend Quellen und
Versetzungen fiir Gleitung bereits in der Probe vorliegen. Im Fall
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von grofden Sdulen ist die Festigkeit gesteigert, da Waldversetzun-
gen die Bewegung von Versetzungen behindern. Dieses Verhalten
konnte beim Studium verschiedenster Materialien mit hoher Vor-
deformation bereits beobachtet werden [136]-[140]. In der hier
behandelten, ferritischen Matrix liegt allerdings keine sehr hohe
Verformung (Versetzungsdichte) im Gefiige vor. Hierzu zeigen
Schneider et al. [138] an unterschiedlich vorbelasteten Saulen aus
Nickel, dass sich mit wenig Vordeformation kaum eine Verande-
rung der Festigkeiten einstellt. Erst bei h6heren Vordeformationen
erhohten sich die Flief3spannungen der Sdulen mit Durchmesser
grofier 1 um. Noch detaillierter wird die Vordeformation in der Ar-
beit von El-Awady et al. [140] mittels Simulation diskreter Verset-
zungsdynamik (DDD) untersucht. Hier wird der Abfall des Expo-
nenten des Grofieneffektes von Ni in Abhangigkeit von der Verset-
zungsdichte in kleinen Schritten simuliert [140]. Mit dem Ergebnis,
dass bei geringem Anstieg der Defekte zundchst nur der Exponent
abféllt und die Festigkeit von Sdulen mit einem Durchmesser von
mehr als 5 pm gleich bleibt [140]. Dies lasst sich dadurch erklaren,
dass innerhalb der grofderen Sdulen stets Bereiche mit wenig De-
fekten vorliegen [140]. In diesen lokalisiert die Deformation, da
hier Gleitung wenig behindert wird [140]. Bei kleineren Saulen hin-
gegen gibt es diese Bereiche zunehmend nicht und es miissen stets
Waldversetzungen tiberwunden werden, wodurch die Flief3span-
nung im Vergleich zu den gréfleren Sdulen steigt [140]. Die Flief3-
spannungen sind aber aufgrund der Defektdichte geringer als bei
gleich grofien defektfreien Sdulen [140]. Wird die Dichte weiter er-
hoht, liegen keine schwachen Regionen mehr vor und die Flief3-
grenze grof3er Sdulen steigt ebenfalls [140], wie es im Fall von kalt-
gewalzten DC04 gemessen wurde [45]. Eine solche Zwischenlage
der Sdulen mit Vordeformation liegt auch im Fall der DP600 Matrix
vor. In der Matrix ist eine Versetzungsdichte zu finden, die zwi-
schen Werten ausgelagerter und kaltgewalzter Proben liegt. Die
Werte der Versetzungsdichte innerhalb der Sdulen variieren lokal
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in dem oben genannten Bereich von 2:1013 bis 2:101* m2. Die Mes-
sergebnisse spannen einen Bereich (graues Dreieck in Abb. 6-16)
zwischen der FliefRgrenze von makroskopischem DC04 und der
Fliefgrenze von ausgelagerten DC04 auf. Gleichzeitig spricht fiir
das, zuvor beschriebene, Verhalten, dass grofiere Saulen der ferri-
tischen Matrix nicht die Werte ausgelagerter DC04 Proben iiber-
schreiten. Dies ist, wie beschrieben, im Fall des kaltgewalzten DC04
gegeben, da dieser im Vergleich liber eine deutlich héhere, homo-
gen verteilte Versetzungsdichte verfiigt [45]. Unklar ist, ob der
Ubergang zum Potenzgesetz fiir die Festigkeit bei 2 um Siulen-
durchmesser liegt. Anzunehmen ist, dass sich dieser zwischen 2 um
und 4 um befindet, da fiir den DC04 hier ebenfalls der Ubergang
von grofienunabhingigem zu gréfienabhdngigem Verhalten [45]
beobachtet wurde (Abb. 6-16).

Neben dem groflenabhédngigen Verhalten findet man in der Litera-
tur zusatzlich das von der Orientierung abhingige Verformungs-
verhalten von Mikrosdulen aus Ferrit [45], [46] und a-Fe [48]. Im
Rahmen der Versuche zur Festigkeit der ferritischen Matrix ist dies
nicht erkennbar (Abb. 6-13). Lediglich die Sdulen der <111>||NR
sind auffallig, da jene Proben trotz der hohen Abweichungen im
Mittel die hochsten Festigkeitswerte aufweisen. Fiir die Uibrigen
Orientierungen konnte kein Trend nachgewiesen werden. Je nach
Saulengrofie dndert sich die Reihenfolge der festesten Orientierung
(ohne <111>||NR). Ein Grund konnte sein, dass die Proben zu
grofde Unterschiede in der Fehlorientierung zueinander haben (zu
weites Binning in der Analyse) und in Verbindung mit der Defekt-
dichte die Fliefdspannungen stark streuen. Eine Mittelung der Er-
gebnisse ist demnach nicht zielfithrend. Des Weiteren ist im Ver-
gleich zum ausgelagerten DC04 Stahl unter Berticksichtigung der
leichten Vorverformung in der ferritischen Matrix eine durch
»Dislocation Starvation“, bzw. durch Nukleation von Versetzungen
an der Oberflache, ablaufende Verformung unwahrscheinlich. Be-
dingt durch die héhere Anzahl bereits vorliegender Versetzungen
und Quellen im Material kann die Verformung bei niedrigeren
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Spannungen starten. Diese Sdulen weisen dadurch dhnliche Festig-
keiten auf, bzw. streuen in ihren Ergebnissen stark. Fiir den Son-
derfall der <111>||NR orientierte Sdulen gilt dies nicht. Die spezi-
elle Deformationsmorphologie weist darauf hin, dass bereits eine
Vielzahl an Gleitebenen aktiv ist. Diese Sdulen verformen vorzugs-
weise in fast symmetrischen horizontalen Ebenen ohne grofie
Scherungen in eine Richtung. Die Verformung erscheint von vorn-
herein erschwert und die Festigkeit dieser Orientierung ist auto-
matisch hoch.

Betrachtet man die Spannungs-Dehnungs Kurven der ferritischen
Matrix, ist der raue Verlauf der Kurven von kleineren Saulen auffal-
lig. Dies wurde bereits mehrfach beobachtet wie z.B. in [49], [50],
[107], [114], [141]. Im Folgenden werden einige bekannte Aspekte
dieser Beobachtung aufgezeigt. Von technischer Seite her beein-
flusst das Auflésungsvermogen des Indenters die Rauheit der Kur-
ven, da diese iiber der Dehnung und nicht Eindringtiefe aufgetra-
gen werden. Somit ergibt sich fiir kleinere Sdulen automatisch eine
hohere Streuung. Auch der Verformungsprozess selbst scheint sich
auf die Streuung der Kurven auszuwirken. So ist die Verformung
der Saulen mit einem Durchmesser kleiner 1 um [142], wie bereits
erwdhnt, von der sog. ,Dislocation Starvation“ [50] gepragt. Sind
dabei, nach der ersten Deformation, viele der enthaltenen Verset-
zungen aus der Sdule gewandert [143] kdnnen weitere Versetzun-
gen nur unter deutlich hoheren Spannung nukleieren. Diese neuen
Versetzungen passieren in Folge ungehindert den Kristall, da not-
wendige Spannungen bereits anliegen. Hierbei wirkt sich ein
,Strain-Burst”, bzw. das Durchlaufen des Kristalls von Versetzun-
gen wesentlich stiarker auf die Dehnung einer kleinen Saule aus.
Umgekehrt werden jedoch weniger Versetzungen an der Oberfla-
che oder im Innern der kleinen Siule erzeugt, sodass jedes dieser
Ereignisse einzeln die Sdule ein Stiick abgleiten lasst und die Kur-
ven dadurch rauer erscheinen. Fehlende Versetzungsmultiplika-
tion innerhalb kleiner Sdulen verhindert zudem mit steigender Last
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die Verfestigung der Proben [142]. Sodass am Schluss vermehrt ka-
tastrophales Versagen durch Abgleiten auftritt.

6.3.4  Experimente an mehrphasigen Saulen

Von dem kommerziell erworbenen Dualphasenstahl sind keine Pa-
rameter des Warmebehandlungsprozesses bekannt. Die inhomo-
gene Legierungsverteilung (Kap. 4) dieses Materials weist darauf
hin, dass dieser Stahl durch Abschrecken aus dem Zweiphasenge-
biet hergestellt wurde. Die Proben des Dualphasenstahls aus dem
Labor (Kap. 6.1.1) hingegen wurden im Voraus vollstindig auste-
nitisiert, wodurch sich nach dem Abschrecken eine homogene Ver-
teilung der Legierungselemente (ausgenommen Kohlenstoff) ein-
gestellt hat. Ein weiterer Unterschied beider Dualphasenstihle be-
steht darin, dass der kommerzielle Stahl nach dem Abschrecken
eine abschlieffende Warmebehandlung erfahren hat. Die mechani-
schen Eigenschaften werden von Gefiige, Vorverformung und von
Legierungselementen beeinflusst. Es ist zu erwarten, dass die Ver-
teilung der Legierungselemente, sowie Korngrofien und Phasenan-
teile beider Stédhle sich unterscheiden, sodass ein Vergleich der me-
chanischen Eigenschaften schwierig ist. Eine Gemeinsamkeit ist,
dass beide Stdhle im Endzustand iiber teilweise verzwillingte Mar-
tensitinseln verfiigen. Dieser Ubergangsbereich wird mit einem
Kohlenstoffgehalt im Martensit zwischen 0,6 und 1 % in Verbin-
dung gebracht [79]. Damit kann der Kohlenstoffgehalt zwischen
beiden Stidhlen immer noch in einem Bereich von 0,4 % variieren.
Trotz dieser Tatsache und der unterschiedlichen Verteilung von
Legierungselementen soll ein Vergleich der Festigkeiten erfolgen.
Um die Experimente vergleichbarer zu machen, wurden die Sdulen
im Dualphasenstahl aus dem Labor an die Phasengrenzen gesetzt
und so der Martensitanteil auf kleine Werte beschrankt. Dadurch
soll der geringen Grofle der Martensitinseln (maximaler Durch-
messer 2 pm) im kommerziellen Dualphasenstahl Rechnung getra-
gen werden.
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Der Vergleich erfolgt anhand der Mittelwerte und Standardabwei-
chungen der Festigkeiten bei 5 % plastischer Dehnung (Abb. 6-17).
Die Festigkeit der Matrix des kommerziellen Dualphasenstahls
wird in den zweiphasigen Saulen grob verdoppelt. Die Mittelwerte
der Matrix-, und der Zweiphasensdulen betragen 391, bzw.
752 MPa. Die Streuung der Festigkeitswerte nimmt durch die Mar-
tensitanteile stark zu. Besteht die Sdule aus einer grofden Marten-
sitinsel, so steigt die Festigkeit bis um das 4,8 fache auf 1866 MPa.
Der Dualphasenstahl aus dem Labor hat im Vergleich eine etwas
erhohte Festigkeit mit Maximalwerten von 1940 MPa. Auch der
Mittelwert ist im Vergleich mit 952 MPa hoher. Diese Unterschiede
kénnen aufgrund verschieden grofder Martensitbereiche der ver-
wendeten Stahle entstehen. Dadurch ist auch nach der Saulenher-
stellung die Anzahl der teil- und vollstdndig martensitischen Ober-
teile der Sdulen fiir beide Stahle anders verteilt. Zum Vergleich zeigt
die Abbildung auch den martensitischen Stahl. Dieser hat einen
Mittelwert von 1586 MPa und kann Maximalwerte um 2048 MPa
erreichen. Die Streuung des Martensits ist wesentlich kleiner als in
den zweiphasigen Sdulen. Zu beachten ist aber, dass hier eine an-
dere Martensitart vorliegt, in welcher der Kohlenstoffgehalt anders
ist, wodurch wiederum andere Festigkeiten zu erwarten sind. Die
am hochsten gemessenen Festigkeiten liegen bei ca. 2 GPa. In einer
neueren Veroffentlichung werden dhnliche Werte genannt [51],
[85]. Dies veranschaulicht die Gréfienordnung der Flief3spannung
die Martensit erreichen kann. Wie man hier anhand der gemesse-
nen maximalen Festigkeiten in den verschiedenen Versuchen er-
kennen kann, werden dhnlich hohe Spannungen sowohl in Latten-
martensit als auch Plattenmartensit erreicht.

Vor dem Erstellen von Laborstihlen wurden Siulen mit unter-
schiedlichen Anteilen an Martensitim DP600 getestet (zweiter Bal-
ken in Abb. 6-17). Es wurden lediglich Saulen mit der Gréfie 2 pm
untersucht, um mogliche Grofdeneffekte oder zusatzliche Streuun-
gen der Messungen [85] auszuschliefien. Im Laufe der Experimente
wurden schon mit kleinen Anteilen der martensitischen Phase in

145



6 Mechanisches Verhalten

den Saulen grofde Festigkeitssteigerungen erreicht. Ghassemi-Ar-
maki et al. [51] testeten bereits einen Dualphasenstahl mit gerin-
gem Kohlstoffgehalt und 0,4 % Martensitanteil. Wahrend der Expe-
rimente wurden Werte bis zu 2 GPa bei 5 % plastischer Dehnung
ermittelt, die vom Martensitanteil abhangen [51]. Ist Ferrit enthal-
ten, dann lokalisiert dort die Deformation und die S4ule ist weniger
fest[51]. In den Experimenten des hier untersuchten DP600 wurde
der Anteil an Martensit rein qualitativ anhand der Inselgrofie am
Oberteil der Sdule bestimmt. Einige Sdulen deformierten fassfor-
mig. Diese Deformationsmorphologie deutet auf Gleitung in vielen
Ebenen und grofde Versetzungsbehinderung hin. Sind die Sdulen je-
doch an unterschiedlichen Stellen (an Basis, Mitte, Oberteil) abge-
glitten, ist zu vermuten dass dort dhnlich, wie in den Versuchen von
Ghassemi-Armaki et al. [51] weniger feste Ferritanteile vorliegen.
Aber nicht nur Sdulen mit hohem Martensitanteil erreichen hohe
Spannungen. Auch Sdulen mit teilmartensitischem Oberteil oder
nur einem Partikel im Oberteil der Sdule zeigten hohe Festigkeiten
und eine starke Verfestigung. Eine lineare Interpolation der Festig-
keiten entsprechend der Volumenanteile von Martensit und Ferrit
scheint die hohen Spannungen nicht erklaren zu kénnen. Dement-
sprechend miissen auch die, den Martensit umgebenden, Volumen-
anteile zur Steigerung der Festigkeit beitragen. Im Folgenden wer-
den mogliche Ursachen fiir die erh6hte Festigkeit dieser nicht mar-
tensitischen Bereiche erliutert.
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Abb. 6-17: Vergleich der Festigkeitssteigerung der Mikrodruckversuche un-
tereinander. Die Balken stellen die Mittelwerte dar. Zudem werden maxima-
ler, minimaler Wert und die Standardabweichung markiert. (Dualphasen-
stahl und martensitischer Stahl aus dem Labor, siehe Kap. 5)
Durch Anpassungsverformung erhoht sich die Versetzungsdichte
im Ferrit in direkter Umgebung zum Martensit (Abb. 4-13) auf
Werte von bis zu 1-1015 m2. Damit ist sie vergleichbar mit dem kalt-
gewalzten Zustand von DC04 [45]. In DC04 wurden im kaltverform-
ten Zustand Fliefdspannungen im Bereich von 400-900 MPa er-
reicht [45] (Abb. 6-16). Die Versetzungsdichte wiirde vermutlich
schon alleine, ohne Einfluss des Martensits, ausreichen, um die er-
hohten Werte der Sdulen mit Partikel im Oberteil zu erklaren. Dies
erscheint plausibel, da ein Vergleich der gemessenen Flief3span-
nungen zwischen zweiphasigen Gefiige mit wenig Martensitanteil
und kaltgewalztem Ferrit (DC04) dhnliche Werte ergibt (Abb. 6-15,
Abb. 6-16, [45]). Im Fall des kaltgewalzten Ferrits wurde mittels
der Taylorgleichung ein Anstieg der Fliefdspannung von 245 MPa
bei einer Versetzungsdichte von 9 1014 m'2 abgeschatzt [45]. Wie
zuvor beschrieben, finden sich dhnliche Bedingungen in der DP600
Matrix nahe den Phasengrenzen vor und erklaren so einen grofien
Anteil der Versetzungsdichte an der Festigkeit dieser Regionen. Ne-
ben den Versetzungen konnen auch hier Legierungselemente eine
Rolle spielen. Es ist gut moglich, dass eine Erh6hung der Mangan-,
Chrom- und/oder Siliziumkonzentration im Ferrit einen Einfluss
hat (Kap.4.2). Je nach Konzentration der Legierungselemente
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steigt der Beitrag der Mischkristallverfestigung an. Unter der An-
nahme, dass sich die Effekte auf Basis einzelner Elemente addieren
lassen, kann mit 1,5 at-% Si oder Mangan eine Steigerung von je
50 MPa erreicht werden [44]. Zudem konnen andere Phasen in
Form von Ausscheidungen, nicht rekristallisierten Gebieten oder
Inseln von Restaustenit einen grofReren Volumenanteil der Saule
ausmachen. Hier treten bei der Deformation Effekte wie der TRIP-
Effekt auf und erhdhen die lokale, und damit die makroskopische
Fliefdspannung [144].

Im Vergleich zum kommerziellen Stahl erscheint der, im Labor her-
gestellte, Dualphasenstahl homogener in seinem Gefiige. Er wurde
komplett in Austenit umgewandelt, ausgelagert und dann abge-
schreckt, im Anschluss aber nicht warmebehandelt. Damit zeichnet
er sich durch weniger Ausscheidungen und Restaustenit aus. Eine
sehr ungleichmafiige Verteilung von Legierungselementen ist
ebenfalls nicht vorhanden, lediglich mehr Kohlenstoff befindet sich
im Martensit. In den Martensitinseln und den direkt benachbarten
Bereichen wurde eine hohere Versetzungsdichte gemessen. Die
Dichte in der ferritischen Matrix ist im Mittel héher als in der Mat-
rix des kommerziellen Dualphasenstahls (Abb. 6-2). Dennoch ver-
halten sich die Saulen allgemein dhnlich zu dem kommerziellen Du-
alphasenstahl. Die Spannung-Dehnungs-Kurven aus beiden Stahlen
sammeln sich in etwa auf zwei unterschiedlich hohen Festigkeits-
niveaus an. Sdulen mit qualitativ hohem Martensitanteil zeigen
FliefRkurven, die bis auf 2 GPa ansteigen kénnen. Der Festigkeits-
unterschied der beiden Niveaus beim Laborstahl gegeniiber den
Ergebnissen am kommerziellen Dualphasenstahl ist vermutlich der
Warmebehandlung und den verschiedenen Kohlenstoffkonzentra-
tionen im Martensit geschuldet. Gleichzeitig ist die Verteilung der
Anzahl an Saulentypen (Ferrit-Martensit-Verhaltnis) in den Ver-
suchsreihen eine andere, wodurch die Mittelwerte verzerrt wer-
den. Schiebt man den Ursprung der Festigkeitsunterschiede nur auf
die Verteilungsstatistik und die Warmebehandlung, so kénnte man
argumentieren, dass sich in den Zweiphasengebieten beider Stdhle
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mechanisch kaum Unterschiede in den Mikrodruckversuchen zei-
gen. Die komplexe Aufteilung des Gefiiges in der Umgebung von
Martensit, wie sie im kommerziellen Stahl vorliegt, erscheint somit
weniger relevant und die Versetzungsdichte verbleibt als dominan-
ter Faktor fiir die mechanischen Eigenschaften der Regionen nahe
den Phasengrenzen.

6.4 Zusammenfassung

In der industriellen Herstellung ist nach dem Abschrecken ein Aus-
lagern des Stahls iiblich. Dabei wird das Verhéltnis aus Flief3span-
nung und Bruchdehnung durch Umlagern des Kohlenstoffs in Kar-
bide optimiert. Die Verdnderung der Festigkeit von Martensit auf-
grund der Auslagerung wurde hier untersucht. Bedingt durch die
geringe Grofie der Martensitinseln im Dualphasenstahl und der
einhergehenden schlechten Untersuchbarkeit wurde zu Ver-
gleichszwecken aus dem vorliegenden Kaltband ein martensiti-
sches Gefiige durch Abschrecken aus der Austenitphase erstellt. In
den neuen Proben lag Lattenmartensit mit hoher Versetzungs-
dichte vor, der aber iiber einen anderen Kohlenstoffgehalt verfiigt
als der Martensit im Dualphasenstahl. Die Flief3spannung von Mik-
rosaulen mit einem Durchmesser von 2 pm aus dem Lattenmarten-
sit streuten und lagen zwischen 1,15 GPa und 2,05 GPa (Mittelwert
1,6 GPa) bei 5 % plastischer Dehnung. Um die Entwicklung der Fes-
tigkeiten zu erfassen, wurden Proben jeweils bei verschiedenen
Temperaturen von 400°C bis 600°C ausgelagert. Erst bei einer
Probe, die iiber einen lidngeren Zeitraum bis zu 745°C geheizt
wurde, fand eine Phasenumwandlung hin zu Ferrit statt. Das Ge-
fiige von Martensit ist trotz der hohen Temperaturen bis 600°C du-
Berst bestandig. Um Veranderungen im Gefiige vor der Umwand-
lung zu detektieren wurden bei jeder Probe Orientierungen gemes-
sen und Mikrodruckversuche durchgefithrt. Anhand der
Ergebnisse zeigte sich, dass die Warmebehandlung kaum Einfluss
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auf die Versetzungsdichte nimmt und der Verlust an Festigkeit mit
dieser nicht zu erklaren ist. Es ist bekannt, dass sich die Abnahme
der Festigkeit durch die Umschichtung der Kohlenstoffanteile in
Karbide an Grenzen der Blocke und Pakete erklaren lasst [37], [36].
Dies erklart jedoch noch nicht, dass bei genauerer Betrachtung der
FliefRkurven, eine Abnahme der Festigkeit ausschliefilich in Kurven
mit hoher FliefRspannung auftritt. Die Proben mit mittlerer oder
niedriger Festigkeit waren nicht betroffen und zeigten keine, bzw.
kaum Anderung ihrer Festigkeit mit der Temperatur. Es ist daher
zu vermuten, dass es sich bei der Festigkeitsabnahme eher um ein
Angleichen der Kohlenstoffanteile in Martensitvarianten [43] von
Paketen mit hohen Kohlenstoffgehalt zu Paketen mit niedrigen Ge-
halt handelt, wodurch die Streuung der Daten geringer wird indem
die festesten Proben an Festigkeit verlieren. Zugleich ist natiirlich
weiterhin von einer Teilchenverfestigung aufgrund der sich bilden-
den Karbidteilchen auszugehen [36], [37].

Die mikromechanische Untersuchung der ferritischen Matrix des
kommerziellen Dualphasenstahls erfolgte ebenso mit dem Mikro-
druckversuch. Fur Sdulen mit einem Durchmesser von 0,5, 1 und
2 um konnten Flief3spannungen zwischen 391 und 1106 MPa ge-
messen werden. Die héchsten Flief3spannungen erreichten Sdulen
mit einer <111> Kristallrichtung langs der Saulenachse. Diese Ori-
entierung verformte sich unter Aktivierung vieler Gleitsysteme, de-
ren Gleitebene nahezu senkrecht zur Sdulenachse liegen. Aufgrund
der hohen Streuung der Kurven ist eine Abhangigkeit von der Ori-
entierung nicht wahrscheinlich. Im Mittel tiber alle Experimente
ergab sich ein groflenabhingiges Verhalten mit einem Exponenten
von n=-0.44. Der gemessene Exponent ist gegeniiber Messungen an
ferritischen DC04 Stahl [45] und a-Fe [47] halbiert. Dieses Verhal-
ten begriindet sich in der inhomogen verteilten mittleren Verset-
zungsdichte innerhalb der Matrix, die zu einer Herabsetzung der
Flief3spannung im Vergleich zu ausgelagerten Sdulen [45] fiihrt. Die
erhohte Zahl an Versetzungen ermdoglicht von Beginn der Verfor-
mung Gleitung in den Saulen innerhalb eines lokalisierten Bereichs.
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Neben einphasigen Sdulen wurden Saulen mit einem Durchmesser
von 2 um in mehrphasigen Bereichen hergestellt und verformt.
Hierbei hatten manche Sadulen Flieffspannungen von bis zu 2 GPa
bei 5 % plastischer Dehnung. Diese Saulen bildeten jedoch die Aus-
nahme. Zumeist erreichte man mit bereits geringem Martensitan-
teil ungefahr eine Verdopplung der Festigkeiten relativ zur ferriti-
schen Matrix. Die Tatsache, dass die Festigkeit nicht mit den Volu-
menanteilen von Ferrit und Martensit korreliert, fiihrt zu dem
Schluss, dass vermutlich die den Martensit umgebenden Gefiigean-
teile zur Steigerung der FliefRspannung dieser Sdulen mafigeblich
beitragen. Aus der Gefiigeanalyse (Kap. 4) und der Warmebehand-
lung (Kap. 5) ist bekannt, dass diese Volumina starken Schwankun-
gen hinsichtlich Versetzungsdichte und Legierungselementen auf-
weisen. Zum Vergleich wurde ein weiterer Dualphasenstahl im La-
bor angefertigt. Dieser wurde durch Heizen des Kaltbandes in den
austenitischen Zustand und anschlief}endem Abschrecken erzeugt,
wodurch ein homogeneres Gefiige mit gleichméafiig hoher Verset-
zungsdichte innerhalb der Matrix entstand. Insbesondere Konzent-
rationsvariationen der Legierungselemente und Fremdphasen
(nicht aufgeloster Perlit, Restaustenit und Zementitausscheidun-
gen) existieren nicht in diesem Stahl. Die Messergebnisse zeigten
hierbei einen &dhnlichen Verlauf zum Fertigband und skalierten
wieder nichtlinear mit den Anteilen der Phasen in den Saulen. Aus
diesen Ergebnissen ldsst sich vermuten, dass von Mischkristallver-
festigung und weiteren Fremdphasen ein geringer Einfluss auf die
Festigkeit der zweiphasigen Sdulen ausgeht. Vielmehr ist sehr
wahrscheinlich nur die hohe Versetzungsdichte in der Nahe der
Phasengrenzen fiir die beobachteten hohen Festigkeiten verant-
wortlich.

Die makroskopisch gemessene Flief3spannung des DP600 Stahls
verhalt sich wie in Abb. 7-1 gezeigt. Die Streckgrenze liegt bei 320-
350 MPa und die Zugfestigkeit bei 580-600 MPa. Im Vergleich dazu
haben die Sdulen der Matrix mit 2 um Durchmesser im Mittel eine
Festigkeit unter Druck von 390 MPa. Diese Sdulen entstammen
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6 Mechanisches Verhalten

Koérnern, welche liber keinen Martensit verfiigen. Bei der Festigkeit
im makroskopischen Stahl handelt es sich demnach um ein Zusam-
menspiel verschiedener Gefligebestandteile. Das genaue Verhalten
des Gefiiges bei der Verformung wird im nachsten Kapitel in einem
makroskopischen Zugversuch unter mikroskopischer Beobach-
tung untersucht.
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7 Zugversuch

In diesem Kapitel wird ein Zugversuch an dem Dualphasenstahl
DP600 vorgestellt. Es handelt sich hierbei nicht um einen konven-
tionellen Zugversuch, stattdessen wurde die Probe gezielt in zehn
Schritten zu festgelegten Werten elastischer und plastischer Deh-
nung belastet. Die Durchfiihrung des Versuchs fand innerhalb einer
Kooperation mit Simone Schuster und Jens Gibmeier!? statt. Si-
mone Schuster fithrte die Belastungsschritte und die zugehorigen
rontgenographischen Textur- und Spannungsmessungen durch.
Nach jedem Schritt wurde im Rahmen dieser Doktorarbeit eine
EBSD-Messung durchgefiihrt, deren Auswertung in Folge die mik-
roskopische Entwicklung des Gefiiges erfasst. Informationen zum
experimentelle Aufbau und der Methode der Analyse der Daten
werden in Kap. 3.5 dargelegt. Zunidchst wird der Versuch mit den
Beobachtungen an der Oberflache vorgestellt. Im Anschluss wer-
den die Entwicklungen der Textur beziiglich einer grofReren Mess-
region und die Orientierungs- bzw. Versetzungsdichteverteilungen
innerhalb einer kleineren Messregion ausgewertet. Im dritten Teil
werden die lokal ablaufenden Verformungsvorgiange genauer an-
hand von fiinf ausgewahlten Kérnern und ihrer Umgebung unter-
sucht.

7.1 Makroskopisches Verhalten und
Probenoberflache

Abb. 7-1 zeigt die einzelnen Spannung-Dehnungskurven der Ver-
suchsschritte. Durch den wiederkehrenden Ein- und Ausbau aus
der Priifeinheit entsteht ein leichter Versatz zwischen den einzel-
nen Kurven. Der Dualphasenstahl fangt bei ca. 320-350 MPa an

12 JAM-WK am KIT, bzw. DFG Graduiertenkolleg 1483. S. Schuster (Projekt A13)



7 Zugversuch

plastisch zu werden und zu verfestigen. Er erreicht eine Zugfestig-
keit von fast 600 MPa. Nicht gezeigt werden die beiden elastischen
Versuchsschritte auf bis zu 50 % der Streckgrenze und <1 % plas-
tische Dehnung.

c T ] |
IRE -
(A

15

Dehnung [%]
Abb. 7-1: Spannungs-Dehnungs-Kurve mit einzelnen Entlastungsschritten
fiir XRD- und EBSD-Messungen (1.&2. Belastung auf bis zu 50 % der Streck-
grenze und <1% plast. Dehnung). Bild von S. Schuster (IAM-WK am KIT)

Abb. 7-2: Entwicklung der Probenoberfldche der kleinen Messregion: von a)
vor der Belastung, b) <1 % plastisch, c¢) 5 %plastischer und d) 15 % plasti-
scher Dehnung (Belastung verlduft entlang der Horizontalen)

(Der volistindige Datensatz befindet sich in Abb. 9-13 und Abb. 9-14)
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7.1 Makroskopisches Verhalten und Probenoberflache

In der Abb. 7-2 sind die wesentlichen Schritte der Deformation in
der kleinen Messregion an der Oberflache gezeigt. In dieser Region
ist wie sonst auf der Probe nur wenig Martensit enthalten (Abb.
4-4). Es gibt wenige Inseln und typische Inselgrofien betragen nur
einige Mikrometer. Meistens handelt es sich um partikelfdrmige In-
seln, die anhand ihrer rauen Oberflache erkennbar sind. Der kom-
plette Ablauf mit REM Bildern aller 10 Teilschritte befindet sich im
Anhang (Kap. 9.5). Zwischen Abb. 7-2 a und b liegen lediglich die
Belastungsschritte auf bis zu 50 % der Streckgrenze und <1 % plas-
tischer Dehnung. In diesen Schritten sind keine Veranderungen an
der Oberflache erkennbar. Ab 2 % plastischer Dehnung beginnen
sich erste Gleitbander an der Oberfliche hervorzuheben. Diese
bauen sich im Verlauf des Versuchs immer weiter auf und richten
sich ca. 45° zur Zugrichtung aus. Dadurch wird die Oberflache be-
wegt und die Korner verlangern sich in Zugrichtung. Anhand der
Partikel und Grenzen kann man die Bewegungen einzelner Oberfla-
chenanteile verfolgen. Diese ist nicht in allen Bereichen gleichge-
richtet. Um den Ablauf zwischen 5 und 10 % zu verdeutlichen, wer-
den in Abb. 7-3 die Bewegungen der Oberfliche mit Pfeilen darge-
stellt. Mit der steigenden Belastung bilden sich zwei V-formige
Bereiche (rot) aus, an denen sich Gleitbdnder schneiden. An dieser
Stelle entsteht der Eindruck als wiirden die betroffenen Kdrner in
die Probe versinken und sich nebenan (unterhalb) auf der Proben-
oberflaiche Material hervorheben. Entlang der gelb markierten Li-
nien gibt es eine Scherverformung. Diese gelben Grenzen heben die
globalen Scherbédnder hervor, die entlang der Grenzen mehrerer
Koérner verlaufen. Die umliegenden Bereiche verformen sich in Be-
lastungsrichtung, bzw. leicht schrig dazu. Dies ist durch die Pfeile,
die blaue Linien schneiden, gekennzeichnet. Hierbei markieren
blaue Linien die Gleitstufen. An der unteren Kante des Messbe-
reichs befinden sich Koérner, die nur in Zugrichtung verlangert wer-
den. An Stellen, an denen die Gleitstufen die Richtung wechseln,
hebt sich Material hervor. In Verbindung dazu sinkt in direkter
Nachbarschaft ein Teil eines Korns in die Oberfléche ein.
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7 Zugversuch

-

Abb. 7-3: Bewegung der Oberfldche in der kleinen Messregion: Entgegenge-
setzte Pfeile bedeuten Scherung entlang der gelben Linie (Scherband).
Pfeile die eine Linie kreuzen deuten Bewegung der Oberfldche quer zur Li-
nie an. Die roten Bereiche zeigen sehr starke Verformung auch senkrecht
zur Probenebene. (Belastung verlduft entlang der Horizontalen)

7.2 Textur

Dieser Abschnitt befasst sich mit der Orientierungsentwicklung
wahrend des Zugversuchs. Zunachst werden die Polfiguren parallel
zur Zugrichtung und danach die Orientierungsverteilungsfunktion
im Eulerraum entlang der a- und y-Faser ausgewertet. Die Tex-
turentwicklung wurde iiber den grof3en Messbereich berechnet. Im
Fall der Polfiguren werden die Rohdaten verarbeitet und im Euler-
raum eine orthorhombische Probensymmetrie angenommen.

Die Entwicklung der Polfiguren entlang der Zugrichtung ist in Abb.
7-4 dargestellt. Polfiguren parallel zur Probennormalen befinden
sich im Anhang in Kap. 9.5. Es zeigt sich, dass die [001] Kristallrich-
tungen keine Verdnderung ihrer Verteilung erfahren. Die [101]-
Kristallrichtungen durchstofRen in der Mitte der Polfigur sowie im
[201]-Punkt. Wahrend des Zugexperiments nimmt die Intensitit in
der Mitte auf Kosten der anderen beiden Maxima zu. In der [111]-
Polfigur bildet sich ein konzentrischer Ring mit Liicken in der Qu-
errichtung aus. Dieser Ring schneidet die NR in der Nahe des [102]-
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7.2 Textur

Punkts der Polfigur. In dieser Polfigur nimmt die Intensitét der ur-
spriinglichen Maxima ab und verteilt sich relativ gleichmafiig auf
die neuen und alten Maxima.

Min:
0.35

{001}}}/[8;: {101
. 3.

Min:
0.33

Max: 001 }Max: 101}Max: 111
! . \{ }3'24 { }2 {111}

\ q

\\\ R 4
Min: - Min: Min:
04 0.29 0.07

Abb. 7-4: Entwicklung der Textur (Polfiguren entlang der Zugrichtung) von
oben nach unten: a) vor der Belastung, b) 5 % plast. Dehnung und c) 15 %
plast. Dehnung

Ebenso lasst sich die Orientierungsentwicklung im Orientierungs-
raum darstellen (Abb. 7-5). Mit der Belastung nehmen entlang der
a-Faser die die Intensitdten stetig liber die gesamte Lange zu. Im
Bereich der y-Faser verdoppelt sich die (111)[011] Komponente
und die (111)[121] und (111)[112] Komponenten halbieren sich in
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7 Zugversuch

ihrem Wert. Gleichzeitig kann man eine Abnahme der, die Faser
umgebenden, Gebiete schwacher Intensitat erkennen.

a) b) c)
OMax: ; 07 9Max: 07 OMax:
3.58 A3 .83
30 30 30
KH KH KH
60 60 60
Vlin: Iin: VIin: Min:
900.59 900.55 90007 900.03

0 30 ¢, 60 90 0 30 ¢, 60 920 0 30 ¢ 60 90 0 30 ¢ 60 90

e) oo1) (112) (111) (1100 ) @11 @11 @11 @1
[110] [110] [110] [110] [110] [121] [011] [112]
45 45

—vor d. Bel.
—50% Streckgr.,
—<1% plast.
—1% plast.
2% plast.
3% plast.
5% plast.
7.5% plast.
10% plast.
—15% plast.

Haufigkeit
N w
N W oA
‘d
Haufigkeit

a
W

05 1
0 20 40 60 80 0 20 40 60 80
o P1

Abb. 7-5: Entwicklung der Texturkomponenten: a), b) a-Faser und c), d) )

Faser vor und nach der Belastung. e) zeigt a-Faser und f) zeigt y*Faser liber
die einzelnen Belastungsschritte

7.3 Geflige

Nach der, im letzten Abschnitt gezeigten, Anderung der Textur wer-
den in diesem Abschnitt die Ergebnisse zur Entwicklung auf der
Mikroskala prasentiert. Dazu werden die Orientierungsmessungen
des kleinen Messbereichs ausgewertet. Gezeigt wird die Entwick-
lung der Orientierungen und der Versetzungsdichte, die nach dem,
in den Kapiteln 3.5.2 und 3.5.3 beschriebenen, Verfahren ausge-
wertet wurden.
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7.3 Gefiige

Abb. 7-6 enthalt die Orientierungskarten vor und nach der Belas-
tung. Die Karten sind beziiglich der Probennormalen und der Zu-
grichtung ausgewertet. In den Datensdtzen werden Korngrenzen
durch eine grofiere Fehlorientierung als 7° zwischen zwei Mess-
punkten identifiziert und schwarz markiert. Der Martensit sam-
melt sich in diesem Datensatz in kleinen, oft in einer Region ange-
hauften, partikelférmigen Inseln an. Anders als bei den in Kap. 4 er-
wahnten Proben und EBSD-Messungen konnten deutlich mehr
Orientierungen des Martensits indiziert werden. Dies ist der geson-
derten und aufwindigen Analyse der Beugungsbilder zuzuschrei-
ben (Kap. 3.5.2). Jedoch nimmt in den Martensitregionen die Ge-
nauigkeit der Orientierungsmessung ab, weshalb auch weiterhin
Martensit iiber seinen im Vergleich zur Umgebung erniedrigten
Bandkontrast identifiziert wurde. Aus den Orientierungskarten
wird deutlich, dass es starke Variationen in der Fehlorientierung
gibt und sich Kérner kaum oder sehr stark drehen. Betrachtet man
die Rotation einzelner Bereiche genauer, so fillt auf, dass Korn-
grenzen in den hoheren Belastungsschritten an einigen Stellen kein
Hindernis mehr fiir Gleitung darstellen. Denn in einzelnen Berei-
chen setzt sich die Rotation ungehindert iiber die Korngrenzen fort.
Durch dieses Verhalten beobachtet man mit steigender Deforma-
tion an manchen Stellen eine zueinander gerichtete Kornrotation
mit anschliefender Vereinigung der Kérner. Dabei handelt es sich
nur um die Orte an denen die Rotation oder Farbe in beiden in Abb.
7-6 gezeigten Typen im Endzustand dhnlich ist. Diese Rotationen
betreffen in aller Regel kleinere Winkelbereiche und Korner, die
sich zueinander orientieren. Sie haben im Ausgangszustand bereits
sehr dhnliche Orientierungen. Aus der zuvor gezeigten Texturent-
wicklung (Abb. 7-5) wird deutlich, dass sich entlang der NR (Abb.
7-6 a,b) die [001], [112] und [111]-Komponenten (rot, lila und
blau) verstarken. Entlang der Zugrichtung zeichnet sich eine Zu-
nahme der [110] (griin) und eine Abnahme der [112]-Komponen-
ten (lila) ab. Jedoch sind die hohen Intensitdten dieser Richtungen
bereits vorab gegeben, sodass diese Entwicklung sich nur leicht in
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7 Zugversuch

den Karten abzeichnet. Es verfarben sich von Abb. 7-5a zu b die
gelben Messpunkte in rot und von Abb. 7-5 c zu d viele Messpunkte
von hellblau oder weif? in griin um.

%

Abb. 7-6: Entwicklung der Orientierungskarten: a), c) vor der Belastung und
b), d) nach 15 % plastischer Dehnung. a), b) zeigen Orientierungen|[/NR und
¢), d) Orientierungen [[Zugrichtung. Die Zugrichtung liegt inmer entlang
der Horizontalen. (Vollst. Datensatz von c), d) in Abb. 9-15 und Abb. 9-16)

Abb. 7-7 zeigt die Dichte der geometrisch notwendigen Versetzun-
gen im kleinen Messbereich. Diese wurde nach dem, in Kap. 3.5.3
beschriebenen, Verfahren aus den Beugungsbildern der EBSD-Mes-
sung berechnet. Dazu wurde das kommerzielle Programm ,,Cross
Court” angewandt. Dieses Programm bezieht sich in der Berech-
nung auf eine Referenz im Korninnern, wodurch nur Werte inner-
halb eines Korns zum Ergebnis beitragen. Aus diesem Grund sind
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7.3 Gefiige

hier an den Korngrenzen nicht, wie sonst iiblich, héhere Werte an-
gezeigt. Abb. 7-7 stellt nur ausgewahlte Versuchsschritte dar. Der
komplette Umfang aller Belastungsschritte ist im Anhang Kap. 9.5
zu finden. Vor der Belastung der Zugprobe (Abb. 7-7 a) erkennt
man die aus Kap. 4.3 bekannte Verteilung der Versetzungsdichte.
Es bestehen deutliche Unterschiede in der Versetzungsdichte in-
nerhalb der ferritischen Matrix. Insbesondere in dem Bereich mit
hoherem Martensitanteil, der sich von unten links bis in die Mitte
der oberen Bildkante erstreckt, ist die Versetzungsdichte von An-
fang an erhoht. Der Ursprung der lokalen Variationen wurde zuvor
bereits in Kap. 4.3 erlautert. Der Zustand nach der Zugbelastung auf
geringe plastische Dehnung (<1 %) wird in Abb. 7-7 b gezeigt.
Selbst bei diesem makroskopisch nahezu elastischen Versuchs-
schritt sind Anderungen in einigen Messpunkten zu erkennen. Mit
der im Anschluss steigenden plastischen Dehnung werden Gleit-
bander sichtbar. Es bilden sich Bander in einem Netzwerk aus, in
denen die Dichte bis auf Werte grofRer 101> m-2 anwéchst. Zwischen
diesen Bandern liegen stets Bereiche niedrigerer Dichte, die bis
15 % plastischer Dehnung nicht tiber 5-101* m2 anwachsen. Ab
10 % plastischer Dehnung durchschreiten die Gleitbander schlief3-
lich auch Grofdwinkelkorngrenzen. Im Vergleich zum Ferrit er-
reicht die Versetzungsdichte in den Martensitregionen hoéhere
Werte mit bis zu 5-10%° m2. Dieser Bereich erstreckt sich in der
kleinen Messregion hauptsachlich diagonal von der linken unteren
Ecke bis in die obere Bildhilfte und zur Ecke oben rechts (Abb.
7-7 d). Die Verformung ist teilweise so stark, dass hier die Indizie-
rung der Orientierung versagt hat. Ebenso versagt sie entlang des
in Abb. 7-3 angesprochenen Scherbandes und in den dreieckigen
Flachen in welchen sich die Oberfliche absenkt, bzw. daneben, wo
sich das Material aus der Oberfldache hervorschiebt.

161



7 Zugversuch

F{2e+ 14 I

Abb. 7-7: Entwicklung der Versetzungsdichte [m-2] (GND berechnet aus der
Fehlorientierung von Cross Court Datensdtzen): von a) vor der Belastung,
b) nach <1 % plastischer, c) 5 % plastischer, d) 15 % plastischer Dehnung
(Volistdndiger Datensatz in Abb. 9-17 und Abb. 9-18)

L

Im Folgenden werden die Versetzungsdichten statistisch anhand
ihrer Haufigkeit ausgewertet. In Abb. 7-8 ist die Gesamtverteilung
dargestellt. Es wird deutlich, dass im elastischen Versuchsteil zu-
ndchst keine Veranderung erfolgt. Hier ist die Funktion breit zwi-
schen Werten hoher und niedrigerer Dichte aufgeteilt und der
Schwerpunkt liegt links der Mitte. Mit einsetzender plastischer
Dehnung bis 2 % verschiebt sich nur die linke Flanke der Funktion
und entwickelt sich zu einer symmetrischeren Verteilung, die Ahn-
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7.3 Gefiige

lichkeit zu einer Lognormalverteilung aufweist. Ab diesem Ver-
suchsschritt verschiebt sich die Verteilungsfunktion mit ihrem
Schwerpunkt bei in etwa gleichbleibender Breite in gleichmafligen
Schritten hin zu hoheren Versetzungsdichten.

14000,
—vor d. Bel.

—50% Streckgr.,
—<1% plast.
—1% plast.
2% plast.
3% plast.
5% plast.
7.5% plast.
10% plast.
—15% plast.

12000+

10000+

8000+

Haufigkeit

6000+

4000+

2000+

0

1015

14 15
1

10

Abb. 7-8: Verteilung der Versetzu\r/fgrsse(t;;gzssg r2611[19/:1]\/!esspunkte aus Abb. 7-7
Fiir ein besseres Verstandnis, wie einzelne Orientierungen das Ver-
formungsverhalten beeinflussen, werden die Daten nach verschie-
denen Orientierungen sortiert und die Haufigkeiten der Verset-
zungsdichten beziiglich der verschiedenen Orientierungen (Orien-
tierung||Zugrichtung) aufgetragen (Abb. 7-9). Gefiltert wird nach
den Richtungen [001], [101], [111] mit einer Abweichung von 18°
und [214] mit einer Abweichung von 15° zur Zugrichtung. Die, in-
nerhalb der Filtergrenze liegenden, Orientierungen vor der Belas-
tung werden zusatzlich in einer Karte dargestellt. Anhand der Fla-
che der Verteilungsfunktion zeigt sich die Anzahl der verbleiben-
den Messpunkte beziiglich eines Versuchsschritts. Diese wird
zwangsweise durch die Verdnderung der Texturkomponenten
dementsprechend zu- oder abnehmen (Kap. 7.2). So nimmt die An-
zahl der [001] und [111]-Richtungen ab, wohingegen die anderen
Richtungen die Anzahl ihrer Messpunkte erhéhen.
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te (GND berechnet aus

der Fehlorientierung von Cross Court Datensdtzen), gefiltert mit 18° Abwei-
chung von: a) nach <001>[/[100], b) nach <101>[[[100], c) nach
<111>[[[100] und d) gefiltert mit 15° Abweichung nach <214>[[[100]. Dazu
werden Orientierungen vor der Belastung in einer Karte dargestellt.
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Neben der Anzahl der Datenpunkte ist die Verfestigung der Orien-
tierungen von Bedeutung. Zur Analyse ist es nétig sowohl Abb. 7-9
wie auch Abb. 7-10 zu betrachten. In Abb. 7-10 werden die Verlaufe
der Schwerpunkte der Verteilungsfunktionen dargestellt. Es fallt
auf, dass in [001]||Zugrichtung orientierte Kdorner bereits eine
hohe Versetzungsdichte besitzen, dann relativ wenig weiter verfes-
tigen und im Schnitt die geringste Versetzungsdichte bei 15 % plas-
tischer Dehnung besitzen. Das Verhalten von [101] und [214]-Ko6r-
nern ist mit dem Gesamtverhalten aller Messpunkte vergleichbar,
denn die Kurven in Abb. 7-9 b, d liegen fast ibereinander. Interes-
sant ist zudem die Entwicklung der in [214] und [111]||Zugrich-
tung orientierten Kérner im elastischen Bereich bevor makrosko-
pische Plastizitat einsetzt. Hier nimmt die Versetzungsdichte zu-
nachst im Mittel ab, bevor sie bei plastischer Dehnung des
Materials zunimmt. Dieses Phanomen lasst sich auch aus den Ver-
teilungsfunktionen in Abb. 7-9 c, d ablesen. Im Fall der [111]-Kur-
ven nehmen die rechten Flanken der Kurven in Abb. 7-9 c bzw. die
hoheren Dichten zunéchst ab, wohingegen sich die [214]-Kurven in
Abb. 7-9 d vollstandig nach links verschieben. Die [111]-Korner ha-
ben gleichzeitig die niedrigsten mittleren Versetzungsdichten vor
der Belastung und erreichen nach dem Versuch die h6chsten Werte
im Vergleich zu allen anderen Orientierungen.

b
E
) ~~[001]
S [101]
3 —=[111]
[=2]
2 -~[214]
=}
N g A alle
[0
9
[
>
10" — : :
0123 0 15

5 75 1
plast. Dehnung [%]
Abb. 7-10: Entwicklung der mittleren Versetzungsdichte der einzelnen Ori-
entierungen aus Abb. 7-9. (Kurven [214] und ,alle” liegen tibereinander)
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7 Zugversuch

7.4  Entwicklung ausgewahlter Bereiche

Dieser Teil der Arbeit betrachtet nun das Verformungsverhalten
noch lokaler und untersucht fiinf einzelne Kérner und deren Um-
gebung. In Abb. 7-11 a ist die Lage und die Nummerierung der Kor-
ner festgehalten. Dazu zeigt Abb. 7-11 b die Oberflache vor der De-
formation mit den vorhandenen Korngrenzen. Anhand dieser Kar-
ten kann der Martensitanteil lokalisiert werden. Korn 4 enthilt in
naher Umgebung den grofiten Anteil. Die Kérner wurden anhand
ihres unterschiedlichen Verhaltens beziiglich der Entwicklung der
geometrisch notwendigen Versetzungsdichte ausgewahlt. Die Ein-
teilung der Koérner in den einzelnen Bereichen erfolgt wieder tiber
eine Fehlorientierung gréfer 7°. In einigen Fallen ist die Deforma-
tion ausreichend, dass diese Grenze mehrfach unterschritten oder
auch iberschritten wird, sodass in der Analyse die Korngrenzen
verschwinden oder entstehen. Aus diesem Grund sind in Korn 1
und 4 zunachst zwei Kérner markiert, die sich im Verlauf des Ver-
suchs mehrfach trennen und wieder vereinen. Abb. 7-11 c, d stellen
die Position der Messpunkte der Kérner vor und nach der Defor-
mation in der inversen Polfigur beziiglich der Zugrichtung (ZR) und
der Normalenrichtung (NR) dar. Nach der Deformation verwa-
schen die zuvor scharf ausgepragten Anhaufungen. Ebenso lasst
sich abschitzen wie grof die Rotation des Kristallgitters ist, bzw.
ob sich das Korn geschlossen oder partiell dem Pol
<101>||Zugachse gendhert hat. Aus den Orientierungskarten (a und
b) der Abb. 7-12 bis Abb. 7-16 wird dies im Detail deutlich. Die Kor-
ner 1 und 3 rotieren vergleichsweise homogen, wohingegen die
Korner 2, 4 und 5 sich inhomogener verformen und im Anschluss
tiber viele Subkorngrenzen verfiigen. Die untersuchten Koérner
zeichnen sich durch folgende Merkmale aus:

1. [101]-Korn mit wenig Versetzungsdichte und dem zuvor be-
obachteten grofden Scherband (von oben links nach unten),
2. [214]-Korn mit Partikeln und Erholung bei elast. Dehnung,
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7.4 Entwicklung ausgewahlter Bereiche

3. [214]-Korn mit einem Partikel in der Mitte, an dem die Ver-
setzungen in der Bewegung gehindert werden,

4. [212]-Korn mit benachbarten/enthaltenen Martensit und
grofdem Scherband (oberer Teil),

5. [001]- oder [214]-Korn mit vielen Partikeln und hoher Ver-
setzungsdichte zu Beginn.

Abb. 7-11: a) zeigt den Ort der einzeln analysierten Kérner im kleinen Mess-
bereich. b) zeigt die Korner auf der Oberfldche der Probe vor dem Versuch.
c) und d) zeigen Orientierungen der Korner in der inversen Polfigur beziig-
lich der ZR, bzw. der NR (vor und nach der Deformation).
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7 Zugversuch

Abb. 7-12: Gefﬂgeentwicklung von Korn 1. d), b) zéigen die Orfentierungen
/|ZR vor und nach der Deformation. c) bis 1) zeigen den Verlauf der Verset-
zungsdichte iiber die einzelnen Deformationsschritte

168



7.4 Entwicklung ausgewahlter Bereiche

Abb. 7-13: Gefﬁgeentwicklung von Korn 2. d), b) zéigen die Orientierun-
gen/|ZR vor und nach der Deformation. c) bis I) zeigen den Verlauf der Ver-
setzungsdichte liber die einzelnen Deformationsschritte
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7 Zugversuch

Abb. 7-14: Gefiigeentwicklung von Korn 3. d], b) Zéigen die Orientierun-
gen/[|ZR vor und nach der Deformation. c) bis 1) zeigen den Verlauf der Ver-
setzungsdichte iiber die einzelnen Deformationsschritte
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Abb. 7-15: Gefiigeentwicklung von Korn 4. d), b) Zéigen die Orientierun-

gen/[|ZR vor und nach der Deformation. c) bis 1) zeigen den Verlauf der Ver-
setzungsdichte iiber die einzelnen Deformationsschritte
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Abb. 7-16: Gefiigeentwicklung von Korn 5. d), b) zéigen die Orientierun-
gen/[|ZR vor und nach der Deformation. c) bis 1) zeigen den Verlauf der Ver-
setzungsdichte iiber die einzelnen Deformationsschritte
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7.4 Entwicklung ausgewahlter Bereiche

In Abb. 7-11 wurden die Kérner vorgestellt, die einzeln in Abb. 7-12
bis Abb. 7-16 prasentiert werden. Fiir jedes Korn liegt die Entwick-
lung der Orientierungen und Schritt fiir Schritt die Entwicklung der
Versetzungsdichte vor. Ist allerdings die Orientierungsmessung
durch zu grofie Deformationen fehlgeschlagen, so fehlt auch der zu-
gehorige Datenpunkt fiir die Versetzungsdichte. Der folgende Text
fasst die Ergebnisse aus Korn 1 bis 5 zusammen.

In Korn 1 - [101]]||ZR (Abb. 7-12), das keine Partikel einer zweiten
Phase enthilt, liegt zunadchst eine niedrige Versetzungsdichte vor.
Mit steigender Belastung erhoht sich diese stetig in jedem Schritt.
Ab 2 % plastischer Dehnung bilden sich Scherbédnder aus. Die sich
kreuzenden Bander verlaufen geradlinig und diagonal in 45° zur
Zugachse durch das Korn. Zwischen den Scherbandern verbleibt
die Dichte niedrig bis maximal 4-1014 m-2. Hingegen an den Grenzen
des Korns stauen sich Versetzungen stetig auf. Im Verlauf des Ver-
suchs rotieren die benachbarten Koérner in Richtung der Orientie-
rung von Korn 1, sodass im letzten Versuchsschritt sich die Linien
erhohter Versetzungsdichte liber die Korngrenzen fortsetzen.

Das Korn 2 - [214]||ZR (Abb. 7-13) hat im Vergleich anfinglich eine
hohere Versetzungsdichte. Sie ist insbesondere an den, im Korn
enthaltenen, Partikeln erhoht. Mit der elastischen und geringen
plastischen Dehnung im ersten und zweiten Versuchsschritt ver-
ringert sich die Versetzungsdichte zwischen den Partikeln. Der, zu-
ndchst stattfindende, Verlust an Versetzungsdichte kann auch in
den Kornern 3 bis 5 beobachtet werden. Jedoch ist dieses Verhalten
weniger stark ausgeprégt. In den folgenden Schritten wéachst die
Versetzungsdichte wieder bis sie ab 7,5 % plastischer Dehnung
konstant bleibt und einige Messpunkte in den Bereichen hoher Ver-
setzungsdichte aus der gewahlten Skala laufen und verschwinden.
Uber die gesamte Versuchsdauer zerteilt sich das Korn mehr und
mehr in viele kleine Subkérner.
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In Korn 3 - [214]||ZR (Abb. 7-14) bildet sich ab 3 % plastischer Deh-
nung ein Scherband von links oben bis rechts unten. Mit weiter stei-
gender Belastung entstehen mehr Versetzungen, die in mehreren
Linien hoher Versetzungsdichte gesammelt von dem, mittig liegen-
den, Partikel bis an die Korngrenze reichen. Im vorletzten Ver-
suchsteil bildet sich dann ein ringférmiges Versetzungsband aus,
der im letzten Schritt ein weites Gebiet iiberschreitet, das danach
eine geringe Versetzungsdichte vorweist. Durch diesen Prozess
zerteilt sich das Korn anfangs in zwei und letztlich in drei Subkoér-
ner. Durch das Durchlaufen der Subkorngrenzen rotieren die ein-
zelnen Unterteilungen des Korns nach, sodass am Schluss fast iiber-
all wieder eine neue und gleiche Orientierung vorliegt.

Das Korn 4 - [212]]||ZR (Abb. 7-15) besteht zundchst aus zwei Teil-
kornen, deren Korngrenze eine nur geringe Fehlorientierung be-
sitzt. Der obere Teil des Korns verfiigt sowohl innerhalb, als auch
entlang der rechten Seite liber Martensitanteile. An diesen stauen
sich Versetzungen iiber den Versuch hinweg auf. Zum Ende hin ver-
schwinden hier erneut Messpunkte aufgrund zu hoher Deformati-
onen. Fir die hohe Versetzungsdichte ist auferdem das globale
Scherband mitverantwortlich. Dies verlauft entlang der oberen
rechten Korngrenze und hat seinen Ursprung in Korn 1. In der
Mitte des oberen Korns ist ab dem Bildausschnitt (g) ein Staubpar-
tikel auf der Oberflache liegen geblieben, das lokal die gemessene
Versetzungsdichte verfalscht. Der linke untere Teil des oberen
Korns und der obere Teil des unteren Korns verbleiben bis zu 5 %
plastischer Dehnung bei niedriger Versetzungsdichte und erfahren
erst danach eine Verfestigung.

Korn 5 - [001]||ZR (Abb. 7-16) verfiigt von Beginn an iiber eine er-
hohte Versetzungsdichte (>1-101* m2). Im Unterschied zu den vor-
herigen Kérnern treten erst ab 3 % plastischer Dehnung die ersten
signifikanten Anderungen in der Struktur der Versetzungsnetz-
werke auf. Die folgende Erhohung der Versetzungsdichte fallt
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7.4 Entwicklung ausgewahlter Bereiche

ebenso geringer aus, als es in den Kérnern 1 und 2 beobachtet wer-
den konnte.
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Abb. 7-17: Verteilung der Versetzungsdichte in: a) bis e) Korn 1 bis 5. f) Ent-
wicklung der mittleren Versetzungsdichte der Korner 1-5.

Betreffend aller Belastungsschritte lasst sich in Abb. 7-17 a-e die
Verteilung der Versetzungsdichten ablesen. In Korn 1 zeigen sich
die niedrige Dichte zu Anfang und die schrittweise Erh6hung. Das
Korn 2 verfiigt vor der Belastung iiber eine bimodale Verteilung,
die sich nach geringer plastischer Dehnung (<1 %) auf den nied-
rigsten Wertin einer Lognormalverteilung einstellt. In den Kérnern
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3 bis 5 sind stets leichte Erholungen zu beobachten, bevor sich zwi-
schen 2 und 3 % plastischer Dehnung die erste signifikante Ver-
schiebung der Kurve andeutet. Das anschlief3ende Verhalten der
Kurven ist bei noch hoheren Belastungen dhnlich. Zusammenfas-
send veranschaulicht Abb. 7-17 f die Entwicklung der Schwer-
punkte der Kurven.

7.5 Diskussion

In Rahmen eines Zugversuchs wurde eine Probe aus Dualphasen-
stahl in zehn Schritten zu festgelegten Dehnungswerten belastet. In
jedem einzelnen Belastungsschritt wurde die Orientierungsent-
wicklung mittels EBSD-Messungen verfolgt. Nachfolgend werden
die zuvor erlauterten Ergebnisse diskutiert. Die Diskussion der Er-
gebnisse erfolgt in zwei Abschnitten: der globalen Orientierungs-
entwicklung und der lokalen Analyse des Zugversuchs.

Versuchsbedingt konnen die Daten nur an der Oberfliche gemes-
sen werden. Dabei wire es moglich, dass aufgrund von an der Ober-
flache geltenden Randbedingung und ablaufenden Prozessen Un-
terschiede zum Verhalten im Innern der Probe existieren. Direkt an
der Oberflache gibt es keine Normalspannungen und fiir plastische
Prozesse, wie z.B. Kornrotation oder Scherungen stellt die Oberfla-
che kein Widerstand dar. So kdnnen die an der Oberflache liegen-
den Korner aus der Probe herausrotieren, bzw. im Fall von Sche-
rungen bilden sich In- und Extrusionen. Direkt unterhalb der Ober-
flache kann es daher nicht zum Aufstau von Versetzungen kommen,
wie es normalerweise fiir Korn- oder Phasengrenzen innerhalb der
Probe der Fall wére. An der Oberflache wirken Bildkrafte und fiih-
ren dazu, dass Versetzungen aus dem Material wandern und damit
ausgeloscht werden. Die in Polykristallen vorliegenden geomet-
risch notwendigen Versetzungen werden ebenfalls von der Ober-
flache beeinflusst. So beschreibt z.B. Ashby [145], wie sich im Po-
lykristall Kérner zueinander verformen und iiber die Grenzen
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wechselwirken. Die entstehenden Spannungen werden unter Aus-
bildung von geometrisch notwendigen Versetzungen abgebaut. An
der freien Oberflache tritt dies nicht ein und daher verfiigen Kérner
im Probeninnern stets liber eine hohere Anzahl an Versetzungen.
Fir die ndhere Umgebung einer Korngrenze zu der Oberflache
wurde das Verhalten bereits mittels Zugversuchen und EBSD un-
tersucht. Hierbei folgte die Entwicklung der geometrisch notwen-
digen Versetzungen an den Grenzen der Kérner mit 100 um Durch-
messer der Theorie von Ashby [146], [147], ein entscheidender
Einfluss der Oberflache war in diesem Bereich also nicht erkenn-
bar. Es ist daher wahrscheinlich, dass die an der Oberflache beo-
bachteten Prozesse dhnlich zu den im Massivmaterial ablaufenden
Prozessen sind. Insgesamt ist durch die Bildkrafte und die Verform-
barkeit der Oberfldche ein gegeniiber dem Massivmaterial verdn-
dertes Verhalten zu erwarten was sich in erniedrigter Versetzungs-
dichte und verstarkter Neigung zu Extrusionen dufdern diirfte. Das
Verhalten der Oberflache kann daher nur als Anhaltspunkt fiir das
Verhalten des Massivmaterials benutzt werden. Es ist jedoch plau-
sibel, dass die in dieser Arbeit an der Oberflaiche beobachteten
komplexen Prozesse und dhnliche Prozesse auch im Innern des Ma-
terials unter veranderten Randbedingungen auftreten kdnnen.

7.5.1  Globale Orientierungsentwicklung

Zunichst werden die Entwicklungen in den Polfiguren beziiglich
der Zugrichtung (Abb. 7-4) untersucht. Im Anfangszustand (Abb.
7-4 a) vor dem Zugversuch ist eine Textur zu erkennen, die sich auf-
grund der von zwei Seiten durch das Walzen symmetrisch erfolg-
ten Belastung spiegelsymmetrisch ausgebildet hat. Die Spielebene
liegt senkrecht zur NR. Die Korrelation der Symmetrie von Belas-
tungszustand und Textur ist bei grof3er plastischer Deformation zu
erwarten. Plastizitat erfolgt durch Versetzungsgleitung auf ausge-
wahlten Gleitebenen, die aktiviert werden, wenn hinreichend
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grofde Schubspannungen vorhanden sind. Gleichzeitig fiihrt Verset-
zungsgleiten aber auch zu einer lokalen Rotation des Kristalls.
Wenn nun Gleitung in einzelnen Kérnern stattfindet, werden sie so-
lange rotieren bis die aufgeldsten Schubspannungen, die aus dem
gegebenen Belastungszustand und der Kornorientierung resultie-
ren, klein werden oder ein zweites Gleitsystem aktiviert wird und
die entsprechenden Kdrner sich nicht mehr drehen. Die Gleitung
wird dann in anderen Bereichen fortgesetzt, in denen noch ausrei-
chende Schubspannungen vorhanden sind. Durch das Zusammen-
spiel von elastischer und plastischer Anisotropie des Materials
werden so bei grofleren Verformungen definierte Kristallrichtun-
gen in bestimmten Belastungsrichtungen bevorzugt und als Folge
spiegelt sich der Belastungszustand mit seiner Symmetrie (einach-
sig, mehrachsig, spiegel- oder rotationssymmetrisch, etc.) auch in
der Textur wider. Diese Textur ist je nach Kristallsystem unter-
schiedlich ausgeprégt. Dennoch sollte sie unabhingig von den vor-
handenen Gleitsystemen eines Matetrials bei einer hinreichend
stark verformten Probe die Symmetrie der Belastung annehmen.
Dieses verallgemeinernde Gedankenspiel trifft auf die hier unter-
suchten Walz- und Zugtexturen zu, jedoch gibt es weit mehr Ein-
fliisse auf die Bildung einer Textur, die diesen beschriebenen Effekt
abschwdachen oder verhindern. Beispiele fiir die Einfliisse der Be-
lastungsart auf die Textur wurden bereits zuvor beschrieben
[148]-[152]. Mit der schrittweise erfolgten Belastung des vorge-
stellten Experiments wird nun zunehmend in den Polfiguren er-
kennbar, dass sich die Textur von der Spiegelsymmetrie (Walztex-
tur) in eine eher rotationssymmetrische Ausrichtung um die
Zugachse entwickelt (Abb. 7-4 c). Dies duflert sich in den Anhau-
fungen, die sich nun zunehmend in Kreisen um die Mitte der Polfi-
gur, statt in Langskreisen (Linien) parallel zur QR, bilden. Deutlich
wird dies in den {101} und {111} Polfiguren. Hier kriimmt sich die
Verteilung zunehmend mit Ablauf der Belastung um den Mittel-
punkt. In der {100} und {111} Polfigur wird auch am Auféenrand
der Polfigur ein Kreis erkennbar. Somit bewirkt die Bildung der
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{111}<110> Textur unter einachsiger Zugbelastung eine symmet-
rische Anordnung der iibrigen Kristallrichtungen um die Zugachse.
Die beschriebene Entwicklung ist in der Probe jedoch nicht voll-
stiandig, die angesprochenen Kreise schliefien sich in den einzelnen
Fallen nicht. Die unvollstindige Umwandlung ist mdglicherweise
dadurch bedingt, dass noch nicht ausreichend verformt wurde oder
die Nahe der Messung zur Oberflache die vollstindige Ausbildung
von Kreisen verhindert. Durch die bereits vorhandene Walztextur
sind die erfolgten Anderungen zum Teil nur schwer nachweisbar,
da sich viele Orientierungen bereits in optimaler Position befinden
und keine Rotation mehr erfahren. Insgesamt zeigen die Texturda-
ten jedoch deutlich, dass die Textur der Probe der Symmetrie der
dufieren Belastung folgt und daher die durch Walzen erzeugte Spie-
gelsymmetrie abnimmt und sich zunehmend eine Rotationssym-
metrie entlang der ZR einstellt.

An dieser Stelle wurde versucht die Texturmessungen aus EBSD
und rontgenographischen Messungen [153] zu vergleichen. Diese
zeigten jedoch ein generelles Problem beim Vergleich beider Me-
thoden auf. Selbst die grofe Region der EBSD Messung reicht von
der Menge an enthaltenen Datenpunkten nicht aus, die Statistik der
Roéntgentexturen zu erreichen. Allgemein zeigten die Texturen bei-
der Messungen die gleiche Tendenz auf.

Aus dem Walz- und Warmebehandlungsprozess des DP600 liegt
eine Textur mit einer gleichmafig belegten a- und y-Faser mit Ma-
ximum in {111}<110> vor (Abb. 7-5 a, c). Uber die einzelnen Belas-
tungsschritte nimmt die a-Faser stetig zu, wohingegen auf Kosten
der anderen Orientierungen in der y-Faser sich nur die {111}<110>
Komponente erhoht (Abb. 7-5 b, d). Dieses Verhalten wurde auch
schon beim Zugversuch von ferritischem DC04 beobachtet [8]. Da-
mit zeigen beide Stdhle eine in etwa gleiche Rotation der Orientie-
rungsverteilung unter Zugbelastung. Unterschiede stellen sich bei
genauer Analyse der Anfangstexturen heraus. Im Fall des DC04 la-
gen vorab keine Orientierungen in {001}<110> in der a-Faser vor
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und innerhalb der y-Faser befand sich das Maximum statt bei 60°
in etwa bei 75°. Die, im DP600 beobachtete komplette, Anhebung
der a-Faser tritt im DC04 ebenfalls nicht in Erscheinung. Da es sich
in beiden Fillen um Ferrit handelt, liegt nahe, dass die Entwick-
lungsunterschiede in der Textur auf die verschiedenen Gefiige zu-
riickzufithren sind. Dabei entwickelten sich in der Ferritphase von
Dualphasenstihlen wesentlich grofiere Fehlorientierungen im Ver-
gleich zu ferritischen Stahl [93]. Hierbei ist auch die Orientierung
von der ferritischen Matrix von geringer Bedeutung, denn Deh-
nungslokalisation tritt vermehrt in Abhangigkeit von der Vertei-
lung der Phasen in den benachbartem Gefiige auf [88], [94]. Auf-
grund der wesentlich festeren Martensitphase, der Gréf3e und der
Verteilung wird die Lage der Scherbdnder beeinflusst und je nach
Auftreten der Phasen bilden sich unterschiedlich ausgepragte Deh-
nungsnetzwerke aus [88]. Dabei kann es passieren, dass Gefiigean-
teile auch umgangen werden und nicht zur Deformation beitragen.
Dadurch kann es insbesondere in Gefiigen mit grofden Ferritkor-
nern und unregelméf3ig verteiltem Martensit zu stark und weniger
stark belasteten Bereichen kommen [86], [88]. Die Texturentwick-
lung stellt alle Orientierungen im Mittel ohne Bezug aufden Ort dar,
wodurch sich die zuvor erlduterten lokalen Effekte nicht in der Ori-
entierungsverteilung niederschlagen sollten. Dennoch entwickeln
sich unter Belastung in dem hier untersuchten Dualphasenstahl im
Vergleich zum DC04 [8] geringe Unterschiede in dem Nebenkom-
ponenten der Textur. Es ist zu vermuten, dass die unterschiedlich
auftretenden Vordeformationen der Matrixkérner des Dualpha-
senstahls und andere Konzentrationen von Legierungselementen,
aber auch die Verteilung der Phasen im Gefiige, die Texturentwick-
lung beeinflussen.

Aus den gemessenen Orientierungen wurden im Anschluss die
Fehlorientierungen berechnet und Form von geometrisch notwen-
digen Versetzungen untersucht. Abb. 7-7 zeigt die Entwicklung der
Versetzungsdichte iiber ausgewéhlte Verformungsschritte hinweg,.
Der Anstieg der Versetzungsdichte ist im Gefiigebild sowie in der
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Haufigkeitsverteilung (Abb. 7-8) erkennbar. In diesem Experiment
verdeutlicht sich, dass die Verformung in den Bereichen der Matrix
mit niedriger Versetzungsdichte beginnt. In der Literatur [88] hin-
gegen wird lediglich auf einen Start der Verformung in grofden Kor-
nern hingewiesen. Mit fortschreitender Belastung bei etwa 2 %
plastischer Dehnung beginnt ein Aufstau von Versetzungen an den
Martensitinseln. Jenes ist in diesem Schritt noch schwer zu erken-
nen. Deutlich wird dies aber in einem spateren Zeitpunkt in der lin-
ken unteren Halfte der Abb. 7-7 cbei 5 % plastischer Dehnung. Hier
istanzunehmen, dass ab diesen Werten ebenfalls der Martensit be-
ginnt plastisch zu verformen. In der Literatur wurden sogar Werte
um 0,5 % plastischer Dehnung ermittelt [51], bei denen Martensit
im Dualphasenstahl eine erste Verfestigung erfuhr. Zwischen 3 und
5 % plastischer Dehnung ist das Anheben der Versetzungsdichte
auf eine Groflenordnung, die im Mittel in allen Kérnern der Matrix
vorliegt, abgeschlossen.

Im letzten Belastungsschritt zeigt sich, dass es im Bereich des Mar-
tensits und in Umgebung zu den Scherbdndern zu sehr hohen Ver-
formungen kommt. Besonders in den Spitzen der rot markierten
Bereiche (Abb. 7-3), in denen die Scherbander aufeinander treffen
und sich Bereiche aus der Oberflache hervorheben oder absenken,
sind die Verformungen sehr hoch. In den stark verformten Berei-
chen sind die Fehlorientierungen bzw. Versetzungsdichten sogar
so hoch, dass eine EBSD-Messung nicht méglich ist (Abb. 7-7 d).
Zwischen diesen Bereichen befinden sich trotz der hohen Deforma-
tion immer noch Korner oder Subkérner, die zum Ende des Ver-
suchs kaum verfestigt sind. Vergleicht man die Lage der Kérner mit
geringer Versetzungsdichte zu Beginn mit der Lage der gelb mar-
kierten Scherbander in Abb. 7-3, so fallt auf, dass die Scherbander
sich in etwa entlang der Bereiche mit der urspriinglich niedrigen
Versetzungsdichte entwickeln. Dadurch weichen die Bander den
Matrixkérnern mit hoher Versetzungsdichte und den Martensitbe-
reichen aus. Insbesondere das linke Band schlangelt sich um den
Martensit herum und erhalt damit einen S-férmigen Knick.
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Die Verfestigung einzelner Orientierungen wird nun anhand einzel-
ner Kristallrichtungen beziiglich der Zugachse eingeordnet (Abb.
7-9).In diesen Daten dufiert sich die Texturentwicklung in der Hau-
figkeit einzelner Orientierungen in den jeweiligen Belastungs-
schritten. Dabei rotieren die Kristallrichtungen [001] und [111] hin
zur [101] Kristallrichtung der inversen Polfigur, parallel zur Zu-
grichtung. Eine Analyse der Daten kann durch Betrachtung der
Schwerpunkte der Verteilungskurven der Versetzungsdichte in
Abb. 7-10 geschehen. So betrachtet haben [111] Kérner zunachst
die geringste Versetzungsdichte, aber verformen unter Bildung der
meisten Versetzungen. [001] Kérner hingegen weisen von vornhe-
rein die hochste Versetzungsdichte auf und bilden die wenigsten
Versetzungen aus. Vergleicht man dieses Verhalten mit dem der
Saulen (Kap. 6.2.1), so weisen beide Datensitze eine gewisse Ahn-
lichkeit auf. Die Sdulen mit [111] Kristallrichtungen parallel zur
Langsachse, zeigten tendenziell hohere Flief3spannungen im Ver-
gleich zu [001] orientierten Saulen. Deutlicher wird der Zusam-
menhang, wenn man einen Vergleich mit den Ergebnissen der Ex-
perimente an ferritischen DC04 Stahl [8] durchfiihrt. Dort ist die
Reihenfolge der Festigkeiten mit der hier gezeigten Hohe an Ver-
setzungen in den Koérnern dhnlich. [001] parallel zur Druckachse
orientierte Sdulen zeigen die geringste und [111] parallel zur
Druckachse orientierte Sdulen die hochsten Flief3spannungen. Der
Vergleich von Festigkeit und Dichte von geometrisch notwendigen
Versetzungen liefert also fiir Sdulen und fir die Kérner die gleiche
Orientierungsabhangigkeit. Es ist jedoch zu beachten, dass die fes-
tigkeitsbestimmenden Mechanismen von Saulen nicht denen von
Koérnern im Vollmaterial gleichen miissen. Fiir die verglichenen
Sdulen mit einem Durchmesser von 2 um besteht jedoch die Mog-
lichkeit, dass die Festigkeit von sich behindernden Versetzungen
bestimmt wird [142].

Eine Beobachtung, die sich bei grofier Mittelung der Daten dufdert,
zeichnet sich in den Kérnern mit [111] und [214] Orientierung pa-
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rallel zur Zugachse ab. Hier sinkt in den ersten zwei Belastungs-
schritten die Versetzungsdichte, obwohl der erste Belastungs-
schritt makroskopisch nur elastische Dehnung erzeugt und auch im
zweiten Schritt nur minimal plastisch verformt wurde. Ahnliche
Prozesse, bei denen Versetzungen bei Belastung verschwinden,
wurden als ,Mechanical Annealing” bezeichnet. Dabei kommt es
unter statischer Belastung von Mikrosaulen [143] und zyklischer
Verformung von Nanodrdhten [154] zum Verlust von Versetzun-
gen, sodass nach Belastung versetzungsfreie Proben oder Kérner in
den Proben vorlagen. In der Literatur lief3en die Gr6f3en der Proben
zu, dass Versetzungen leicht an die Oberflichen und dadurch aus
dem Material treten konnten. Einige der Korner, die in dieser Ar-
beit Versetzungsdichte abbauen, haben eine blaue Farbe in der in-
versen Polfigur beziiglich der NR, d.h. die Gleitrichtung bzw. der
Burgersvektor [111] liegen senkrecht zur Probenoberflache. Inso-
fern ware es moglich, dass hier die Versetzungen ebenso zur Ober-
fliche wandern. Fiir diese Bewegung reicht offensichtlich eine
makroskopisch gemessene elastische, bzw. minimale plastische
Deformation aus. Dieser Effekt soll in der lokalen Analyse in
Kap. 7.5.2 detailliert anhand von Beispielen einzelner Koérner be-
leuchtet werden.

Zusammenfassend kann gesagt werden, dass die Fahigkeit eines
Korns zu deformieren im DP600 an mehrere Parameter gebunden
ist. Erstens spielt die Kornorientierung der Kristallrichtungen be-
zliglich der Zugachse eine Rolle, denn auch aus anderen Arbeiten
[8], [45] ist bekannt, dass im ausgelagerten Ferrit eine Orientie-
rungsabhingige Verformung stattfindet. Diese Betrachtung ist je-
doch stark vereinfacht, da der reale Spannungszustand im Gefiige
entscheidend ist und nicht die, bei dieser Argumentation angenom-
mene, uniaxiale Belastung. Zweitens, ist die vorliegende Verset-
zungsdichte wichtig, da sie die FlieRspannung von Anfang an er-
hoht und dadurch den Beginn der Verformung lokal bestimmt. In
einigen Fallen nimmt die Versetzungsdichte zu Beginn der Belas-
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tung sogar ab bevor sie wieder ansteigt. Drittens muss der Marten-
siterwdhnt werden. Ein, in der Nachbarschaft des Ferrits liegender,
Martensitbereich kann fiir Inhomogenitdten in der Verformung
verantwortlich sein und dazu fithren, dass sich ein Korn nur sehr
wenig oder mehr als erwartet verformt.

7.5.2  Lokale Analyse

Der, im letzten Abschnitt beschriebene, Einfluss der Versetzungs-
dichte und der kleinen Martensitbereiche weist darauf hin, dass die
Verformung rdaumlich sehr inhomogen ablduft. Im vorliegenden
Abschnitt werden dazu auffallige lokale Prozesse naher betrachtet.
Die fiinf, im Detail dargestellten, Kérner wurden ausgewdhlt, da
sich in jedem Einzelnen ein gesondertes Verhalten mit steigender
Deformation einstellt. Abb. 7-18 zeigt die einzelnen Korner in einer
Skizze, um auf die, im Text angesprochenen, Bereiche deutlicher zu
visualisieren.

® kleines Partikel
® Martensit
@D Gebiet mit mehr
Martensitanteil
O niedrige Versetzungs-
dichte bis zum 3 % Schritt
— Korngrenze
Scherband

Abb. 7-18: Skizze des kleinen Messbereichs mit Hervorhebung der Kérner 1
bis 5 mit Kennzeichnung der wichtigen Merkmale in néichster Umgebung
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Korn 1 ist eines der grofdten Korner in dem kleinen Messbereich
und verfiigt tiber keine zweite Phase an der Oberflache. In den Koér-
nern 2, 3 und 5 spielen Partikel, die nicht ndher analysiert wurden
und daher nicht zwangslaufig martensitischer Natur sein miissen,
eine entscheidende Rolle. In Korn 4 und an den Grenzen befinden
sich Martensitinseln, die Einfluss auf die Versetzungsbewegung
nehmen. Die folgenden Zusammenhinge werden anhand der ge-
messenen geometrisch notwendigen Versetzungsdichte betrach-
tet. Der Verlauf wird dazu in jedem einzelnen Belastungsschritt fiir
jedes Korn aus der Fehlorientierung berechnet. Die hierfir ge-
nutzte Skala reicht von 1-1013 bis 3-1015 m-2. Mit der verwendeten
Schrittweite von 0,2 pm ergibt sich daher eine Anzahl zwischen 0,4
und 120 Versetzungen (GNDs) pro Messpunktflache.

Korn 1 (Abb. 7-12) liegt bereits in der fiir Zug optimalen Texturlage
{111}<101> (<111> entlang NR und <101> entlang ZR), weswegen
bei der Deformation wenig Fehlorientierung im Korn entsteht. In-
nerhalb des Korns werden vermutlich mehrere Gleitsysteme akti-
viert und es bilden sich die typischen, sich kreuzenden Scherban-
der in der 45° Lage zur Zugachse aus. Hierdurch wird das Korn in
diagonaler Richtung geschert, um die Verlangerung in Zugachse zu
realisieren. Da dieses Korn seine Orientierung nicht mehr veran-
dert, rotieren die umliegenden Korner relativ zur Orientierung des
Korn 1 und erméglichen damit Gleitung von Versetzungen tiber die
Grenzen hinweg. Hierbei ist es von Vorteil, dass bereits einige der
benachbarten Korner iiber eine dhnliche Orientierung verfiigen.
Das, aus Abb. 7-3 bekannte linke, globale Scherband durchlauft von
unten rechts her dieses Korn (gelbe Linie in Abb. 7-18). Es verlasst
das Korn in der Nahe des Tripelpunktes an der oberen Grenze zwi-
schen den zwei Kornteilen und umgeht damit den Martensit an der
linken Kornseite. Dieser zeichnet sich hier durch seine hohe Ver-
setzungsdichte aus. Nimmt aber kein Einfluss auf die benachbarten
Teile von Korn 1. Das Korn zeigt ein fiir [101] Kristallrichtungen
parallel zur ZR typisches Verhalten (Abb. 7-9 und Abb. 7-10), indem
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sich kontinuierlich Versetzungsdichte bis zum Versuchsende auf-
baut.

Korn 2 (Abb. 7-13) macht deutlich, welchen Einfluss Partikel auf
den Verlauf von Scherbdandern nehmen. Das Korn hat von Anfang
an eine bimodale Verteilung der Versetzungsdichte (Abb. 7-17 b),
die sich mit der ersten Deformation abbaut. Dies geschieht insbe-
sondere zwischen den Partikeln (Abb. 7-18). In Folge bilden sich
gerade in jenen Bereichen niedriger Dichte grofdere Scherbander
aus, die vermutlich durch die Lage der Partikel in bestimmte Rich-
tungen laufen. Da sich um die Partikel sowie dazwischen iiber das
Experiment hinweg viele Versetzungen bilden, liegt am Versuchs-
ende iiberall eine dhnliche Dichte vor. Zwischen den vordefinierten
Scherbdndern haben sich am Ende des Versuchs einzelne Subkor-
ner ausgebildet (Abb. 7-13 b).

Korn 3 (Abb. 7-14) verfiigt iiber ein mittig liegendes Partikel (Abb.
7-18), an dem sich Versetzungen bilden oder anlagern. Mit der stei-
genden Belastung verschieben sich die Versetzungen auf die linke
Kornseite. Hier kommt es zu einer Anhdufung von Versetzungen
vermutlich durch einen Aufstau an der Korngrenze. Das Partikel in
der Kornmitte scheint als Ankerpunkt fiir die Versetzungen zu die-
nen. Dies wird im letzten Versuchsschritt deutlich, denn eine Linie
kriimmt sich zu einem Bogen und wandert um das mittige Partikel.
Es handelt sich um mehrere hundert Versetzungen, die sich gleich-
zeitig liber eine groflere Fliche bewegen. Der Vorgang ist daher
teilweise vergleichbar mit dem Wandern einer Korngrenze, dhnlich
einer ,Rekristallisation” der rechten Kornhalfte. Es ist nicht un-
wahrscheinlich, dass es sich nicht um eine Anhaufung wahlloser
Versetzungen, sondern um ein Versetzungsnetzwerk mit Ahnlich-
keit zu einer Kleinwinkelkorngrenze handelt. Uber die anscheinend
stetig ablaufende Bewegung von Versetzungen bzw. Versetzungs-
netzwerken hat am Versuchsende das Korn eine andere Orientie-
rung angenommen.
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Korn 4 (Abb. 7-15) befindet sich am Rand einer gréofieren Marten-
sitregion, die entlang der rechten Kornseite verlauft (Abb. 7-18).
Innerhalb des Martensits ist mit der Zeit eine Erhohung der Verset-
zungsdichte zu erkennen. Diese setzt sich ebenfalls im Korn 4 fort.
Es handelt sich bei Korn 4 um zwei getrennte Korner, die tiber eine
Korngrenze mit weniger als 7° Fehlorientierung verbunden sind.
An dieser Grenze befinden sich einige kleine Partikel (vermutlich
Martensit) an welchen innerhalb der ersten beiden Schritte die er-
wiahnte Korngrenze sichtbar wird. Vermutlich werden an der
Grenze Versetzungen aufgestaut. Es bildet sich eine héhere Fehlo-
rientierung, sodass 7° iberschritten werden. Bis zu 7,5 % plasti-
scher Dehnung (Abb. 7-15 j und Abb. 7-18) existiert ein Gebiet ge-
ringer Versetzungsdichte (blau, bzw. griin) im Bild links, unterhalb
dieser Grenze. Diese bemerkenswert niedrige Versetzungsdichte
iiber einige Versuchsschritte konnte darin begriinden, dass der be-
nachbarte Martensit und die Korngrenze jenen Bereich von der
Verformung abschirmen. Mit hoherer Belastung wird auch dieser
Bereich von einem Scherband durchlaufen, das die Korngrenze
liberschreitet. Im oberen Kornteil liegen zwei Martensitinseln, die
vermutlich auch einen Teil des Korns von der Verformung abschir-
men, indem sich Versetzungen aufstauen und weitere Versetzun-
gen am Passieren dieses Bereichs hindern. Diese Abschirmung ist
vermutlich so stark, dass sogar die Versetzungsdichte, die durch
das linke globale Scherband (Abb. 7-3) hervorgerufen wird, im obe-
ren Teil des Korns verbleibt.

Korn 5 (Abb. 7-16) besitzt von Anfang an eine hohe Versetzungs-
dichte. Im Unterschied zu Korn 1 zeigt sich, dass dieses Korn erst
sehr spat an der Verformung teilnimmt. Ab 3 % plastischer Deh-
nung werden erste Veranderungen sichtbar. Auch bilden sich nur
wenige Scherbdnder aus. Die wolkenartige Verteilung der Verset-
zungsdichte bleibt tiber den gesamten Versuchsschritt erhalten.
Anhand der Orientierungsentwicklung in den inversen Polfiguren
(Abb. 7-11 ¢, d) ist kein klarer Trend erkennbar. Die Orientierun-
gen entwickeln sich in alle Richtungen der Polfiguren beziiglich der

187



7 Zugversuch

ZR und NR. Verglichen mit ahnlich orientierten Koérnern
([001]|]ZR) scheint dies generell der Fall zu sein (Abb. 7-10).

In Anlehnung an die Einteilung nach Orientierungen (Abb. 7-10)
kann man die Verldufe der Schwerpunkte der Versetzungsdichte-
verteilung aus den Kérnern analysieren (Abb. 7-17 f). Hier lassen
sich, beschrankt auf den kleinen Messbereich, drei unterschiedli-
che Verhalten im Kurvenverlauf beobachten. Im ersten Fall liegt
von Beginn an wenig Versetzungsdichte vor (Korn 1 - Abb. 7-17 a)
und es folgt ein starker Anstieg der Versetzungsdichte
(<101>||ZR). Der Fall 2 beschreibt starke Erholung zu Beginn
(Korn 2 - Abb. 7-17 b) und einen darauf folgenden Anstieg. Im drit-
ten Fall folgt auf eine leichte Erholung gleichmaflig ansteigende
Verfestigung (Kérner 3 bis 5 - Abb. 7-17 c, d, e). Diese Korner sind
hier zu Beginn von der Verformung ausgeschlossen.

Im Unterschied zum Zugversuch an ferritischen DC04 Stahl [8] gab
es im Fall des hier untersuchten Dualphasenstahls Auffalligkeiten,
die vermutlich aufgrund der martensitischen Phase aufgetreten
sind. Durch Partikel wurden in Korn 2 Scherbadnder auf bestimmte
Bahnen geleitet. Dies geschieht ebenso global, da Scherbander sich
ihren Weg iiber Kérner mit niedriger Versetzungsdichte durch das
Gefiige bahnen [38], [88]. Kdrner (Korn 5) mit hoher Versetzungs-
dichte zu Beginn nehmen erst gar nicht an der Verformung teil [88].
In Korn 3 fithrten besondere Umstdnde dazu, dass Versetzungsbe-
wegung im Kollektiv ermoglicht wurde, wodurch Kornteile iiber
die Bewegung des Versetzungsnetzwerkes (Subkorngrenze) re-
kristallisieren konnten. Zuletzt schirmt der Martensit vermutlich
Bereiche (Korn 4) von der Verformung ab und lasst erst von hohen
Dehnungen an eine Deformation dieser Bereiche zu. In manchen
Bereichen senkte oder hob sich die Oberfliche (rote Kennzeich-
nung in Abb. 7-3) und deutet auf besonders starke lokale Deforma-
tionen hin. An diesen Stellen haufen sich besonders viele Gleitstu-
fen. Sie realisieren so die Héhenunterschiede auf der Probe. Ver-
starkte Oberflachentopographie unter Belastung konnte bereits fiir
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Dualphasenstédhle im Vergleich zu ferritischen Stahlen beobachtete
werden [93]. Nicht zuletzt trat in fast allen Kérnern eine Erholung
nach den ersten zwei in Summe gerade eben plastischen Versuchs-
schritten ein. Am starksten aufert sich dieser Effekt des ,Mechani-
cal Annealing” [143], [154] in Korn 2. Prinzipiell lasst sich dieser
aber nicht durch die Anwesenheit der Martensitphase begriinden.
Zu vermuten ist, dass das heterogene Gefilige und die Oberflachen-
nadhe diesen Effekt begiinstigt. Hier sind Spannungsiiberhdhungen
eher anzutreffen, als auch ein kurzer Weg fiir Versetzungsabbau
iiber die Oberflache vorgegeben. Eine Probe kann man im Kern mit
EBSD nicht untersuchen, weshalb ein solcher Versuch fiir Vollma-
terial nicht moéglich ist. Jedoch fand Ghassemi-Armaki [51] heraus,
dass es in einem gering vorbelasteten Dualphasenstahl zu einem
Verlust von Harte, bzw. zu einer Entfestigung nahe den Phasen-
grenzen kam. Anzumerken ware hier, dass es sich vielleicht um ei-
nen der, zuvor beschriebenen, Prozesse handelt, iiber den Gebiete
mit niedriger Versetzungsdichte entstehen kdnnen.

7.6 Zusammenfassung

Der Einfluss des Gefiiges auf den Ablauf der Verformung wurde an
der Oberflache einer polierten Zugprobe studiert. Dabei erfolgte
die Be- und Entlastung schrittweise und nach jedem Versuchs-
schritt hielt man die Orientierungen innerhalb derselben Region
fest. Auf Basis der Daten war es moglich die Entwicklung der Tex-
tur, der Versetzungsdichte (GND) und der Oberflichenmorpholo-
gie mit steigender plastischer Dehnung zu verfolgen. An der Ober-
flache wird die Verformung anhand der Gleitstufen sichtbar. Hier
senkt und hebt sich die Oberflache in Abhdngigkeit der méglichen
Gleitsysteme, um die Dehnung der Probe zu realisieren. Je nach
Lage der einzelnen Koérner zur {111}<110> Zugtextur sind diese
unterschiedlich stark von den Rotationen betroffen. Drehten sich
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hierbei Kérner aufeinander zu, so kénnen Korngrenzen von Verset-
zungen passiert werden oder es sogar zu einer Vereinigung von
Kérnern kommen. Da es sich bei diesem Zugexperiment um einen
rotationssymmetrischen Belastungszustand handelt, bilden sich
relativ zur Zugachse auch rotationssymmetrische Maxima in den
Polfiguren aus. Ein Vergleich von Texturdaten rdéntgenographi-
scher [153] und EBSD-Messungen zeigen gleiche Tendenzen in der
Entwicklung tiber die Versuchsschritte hinweg.

Das Verformungsverhalten auf der Mikroskala wird stark durch die
verschieden Phasen, deren Vorverformungszustand und den ent-
haltenen Partikeln ggf. auch nicht martensitischer Natur beein-
flusst. Die Verformung beginnt in der ferritischen Matrix in Regio-
nen mit niedriger Versetzungsdichte. Die hier entstandenen Scher-
badnder umgehen dabei die Martensitgebiete, anstatt sie zu
passieren. Innerhalb des Martensits war erst ab 2 % plastischer
Dehnung Verformung erkennbar. Ab ca. 5 % plastischer Dehnung
hat sich die Versetzungsdichte in etwa tiber alle Kérner der Matrix
angeglichen. Durch die lokale Analyse der Versetzungsdichtever-
teilung in einzelnen Kdrnern werden mikroskopische Vorgdnge
sichtbar: So kann wurde z.B. beobachtet, dass das Wandern von
Kleinwinkelkorngrenzen versetzungsfreie Gebiete hinterlasst.
Weiter war zu erkennen, wie Martensitgebiete oder Kleinwinkel-
korngrenzen, die sich an Partikeln verankern, Gebiete von der mak-
roskopischen Verformung abschirmen kénnen. Einige Kérner mit
hoher Versetzungsdichte waren zunachst inaktiv und wurden erst
bei hohen Gesamtdehnungen plastisch verformt. Betrachtet man
die ersten Versuchsschritte nur unter makroskopisch rein elasti-
scher Dehnung, so fallt bereits auf, dass sich die Versetzungsdichte
in manchen Koérnern herabsetzt. Dieser als ,Mechanical Annealing*
bezeichnete Effekt, wurde bisher nur im Rahmen der Belastung von
mikroskopischen Proben beobachtet [143], [154]. Hierbei konnten
Versetzungen zu Beginn der Belastung an der nahe liegenden Ober-
flache aus dem Material treten. In dieser Arbeit tritt der Effekt in
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fast allen Orientierungen sowie verstarkt in Kérnern mit den Kris-
tallrichtungen [111]||ZR und [214]||ZR auf. Betrachtet man bei
weiterer Verformung die Versetzungsdichteverteilung, so zeigt
sich das Orientierungen mit [111]||ZR zunachst die geringste Ver-
setzungsdichte enthalten, aber im Verlauf des Experiments die
meisten Versetzungen ausbilden. Im Gegensatz dazu enthalten
Kérner mit [001]||ZR von Beginn an die meisten Versetzungen und
entwickeln iiber den Versuch hinweg nur die geringste Anzahl an
zusitzlichen Versetzungen. Damit zeigt die Entwicklung der Ver-
setzungsdichte eine dhnliche Orientierungsabhangigkeit, wie sie in
geringem Maf? in Mikrodruckversuchen an Dualphasenstahl sowie
in ferritischen DC04 Stahl [45] beobachtet wurde. Wenngleich zu
beachten ist, dass sich die Verformungsmechanismen in Mikrosau-
len von denen von Polykristallen drastisch (Korngrenzen, Span-
nungszustand) unterscheiden.

Im Vergleich zu bisherigen Experimenten welche makroskopischer
Natur sind oder nur einzelne Gefiigebestandteile betrachteten,
zeigt der, hier verwendete, Zugversuch unter genauer Beobachtung
einiger weniger Korner sehr deutlich, wie inhomogen die Verfor-
mung in dem Gefilige des Dualphasenstahls ablauft. Die Beobach-
tungen skizzieren, dass verschiedene Grenzflachen inklusive Korn-
grenzen hochst unterschiedlich agieren und entweder durchdring-
bar sind oder Versetzungen stark blockieren konnen. Die
Ergebnisse weisen darauf hin, dass in der Probe vermutlich grofde
Variationen in der Spannung vorliegen, wodurch die Versetzungs-
dichte je nach Stelle sowohl zu- wie auch abnehmen kann. Insge-
samt bahnt sich die Verformung ihren Weg durch Bereiche in wel-
chen sie nicht von Ausscheidungen, Martensit oder hohen Verset-
zungsdichten behindert wird. Dies fithrt zu der Bildung und
Ausbreitung von gebogenen Scherbandern und einer komplexen
Verformungsmorphologie auf der Probenoberflache.
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8 Zusammenfassung

Im Rahmen dieser Arbeit wurde das Gefiige eines Dualphasenstahls
untersucht und mikro- sowie makromechanische Experimente
durchgefiihrt, um den Einfluss des Gefiiges auf die mechanischen
Eigenschaften besser zu verstehen. Zunachst wurden Experimente
ausgefiihrt, um die Phasenbildung bei der Herstellung des Stahls
nachzubilden und die Entstehung einzelner Gefiigekomponenten
zu untersuchen. Basierend auf den gewonnenen Erkenntnissen
und Gefligen wurde danach das Verformungsverhalten der Stihle
untersucht, welches stark abhangig vom Gefiige ist. Dies erfolgte
zunachst auf der Mikroskala, um einzelne Gefiigebestandteile mehr
oder weniger isoliert zu betrachten, danach in makroskopischen
Experimenten unter Beobachtung des Gefiiges sowie in Aufzeich-
nung von Veranderungen bei der Verformung. Neben dem Einfluss
einzelner Gefligebestandteile zeichnete sich in dieser Arbeit ab,
dass auch die aus dem Herstellungsprozess resultierende Verset-
zungsdichte einen signifikanten Einfluss auf das Verformungsver-
halten haben kann.

Mit dem in dieser Arbeit verwendeten Heizversuch ist es zum ers-
ten Mal moglich, die Orientierungsentwicklung von der Warmebe-
handlung bis nach dem Abschrecken ohne weitere Unterbrechun-
gen zu beobachten. Durch die Beobachtung derselben Gefiigestelle
konnten dabei der detaillierte Ablauf der Gefiigeumwandlung un-
tersucht werden. Dabei zeigt sich, dass die Versetzungsdichte iiber
die Anpassungsverformung des gebildeten Martensits in der umlie-
genden Matrix entsteht. Die martensitische Umwandlung selbst er-
folgte iiber das Abschrecken eines Ferrit-Austenit Gefiiges. Es be-
statigte sich, dass die bekannten Orientierungsbeziehungen
Kudjumov-Sachs (KS) und Nishiyama Wassermann (NW) in allen
Fallen nicht korrekt erfiillt werden und zumeist Orientierungen in
deren Ndahe angenommen werden. Fiir die verschiedenen Prozesse
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liegen die Orientierungen jedoch unterschiedlich nahe an KS- oder
NW-Orientierungen. Vor dem Abschrecken bildet sich der Austenit
im Ferrit sowohl mit zufalliger Orientierung als auch nahe der KS-
Beziehung. Beim Abschrecken kann Martensit an KS- oder NW-
Phasengrenzen nukleieren und dadurch die benachbarte Ferritori-
entierung erben. Die Orientierungsbeziehung zwischen heifdem
Austenit und entstehendem Martensit liegt insgesamt sehr nahe an
der NW-Beziehung.

Die Versetzungsdichte aus dem Abschreckprozess beeinflusst of-
fensichtlich die mechanischen Eigenschaften des Stahls. Dies
wurde im Rahmen der mechanischen Analyse der Einzelphasen
mittels Mikrodruckversuch deutlich. Martensit allein erreicht Fes-
tigkeiten von ca. 2 GPa. Mikrodruckexperimente an verschieden
ausgelagerten rein martensitischen Proben zeigen, dass Warmebe-
handlungen bis zu 600°C die Festigkeit des Martensits nur relativ
schwach reduzieren. Die Festigkeit der ferritischen Matrix hangt
von der gespeicherten Verformung aus dem Herstellungsprozess
des Stahls ab. So fiihrt die geringe aber vorhandene Versetzungs-
dichte dazu, dass Sdulen der Matrix eine geringere Grofienabhan-
gigkeit der Flief3spannung zeigen als vergleichbare ausgelagerte
Proben. Die hohen Festigkeiten von Mikrosdulen bestehend aus
beiden Phasen, also mit Anteilen sowohl von Martensit als auch
Ferrit, konnen mit einem starken mechanischen Einfluss der Ge-
biete der Matrix nahe der Phasengrenze erklart werden. Gebiete
um die Phasengrenzen weisen resultierend aus dem Herstellungs-
prozess zumeist eine starke Vorverformung und damit eine hohe
Versetzungsdichte auf.

In dieser Arbeit wird deutlich, dass die makroskopische Verfor-
mung von Dualphasenstdhlen eine komplexe mikromechanische
Antwort erzeugt, die stark von der lokalen Morphologie des Gefii-
ges und der bereits vorliegenden Versetzungsdichte abhangt. So
beginnt eine makroskopisch aufgebrachte Verformung auf der Mik-
roskala in den Kérnern mit der geringsten Vorverformung. Die dort
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entstehenden Scherbdander umgehen Martensit und Gebiete der
Matrix, die eine hohe Versetzungsdichte oder Partikel enthalten,
und setzen sich in nicht verformten Bereichen fort. Gleichzeitig gibt
es Gebiete, die durch Martensit oder Korngrenzen abgeschirmt
werden, in denen die anfingliche Dehnung keine Auswirkung auf
die lokale Versetzungsdichte hat. Ebenso gibt es Korner der Matrix
in welchen sich zu Beginn der Belastung und spater aufgrund von
Bewegung von Kleinwinkelkorngrenzen die Versetzungsdichte zu-
ndchst verringert. Diese beschriebenen Prozesse konnen alle
gleichzeitig ablaufen und es wird deutlich, dass im Gegensatz zu ei-
nem einphasigen Material, die Entwicklung der Versetzungsdichte
bei der Verformung von Dualphasenstahl stark durch das inhomo-
gene Gefiige beeinflusst wird. Eine Reprasentation des Gefiiges ist
deswegen mittels einfacher Mischungsregeln zweier Phasen nicht
durchfiihrbar. Fiir die Berechnung einer makroskopischen Flief-
spannung miisste in Simulationen die Vielzahl und Komplexitat der
oben genannten Aspekte beriicksichtigt werden. Ein Schritt in die-
ser Richtung ist der kontinuumsmechanische Ansatz der Gradien-
tenplastizitatstheorie [155] in Verbindung mit Kristallplasitizitat.
Zusatzlich kann die Verwendung einer erweiterten Kontinuums-
theorie [156], [155], die den Nye Tensor mit einbezieht, umso de-
taillierter die Versetzungsdynamik im Einkristall und bei der Ver-
festigung berticksichtigen. Ein Problem fiir die Modelle diirfte je-
doch die beobachtete Komplexitit der Versetzungsreaktionen an
den verschiedenen Korngrenzen sein. Weiter ist zu beriicksichtigen
das dies Experiment nur Beobachtungen an der Oberflache dar-
stellt und ein Vergleich zur Simulation wegen der fehlenden Tiefe-
ninformation [157] schwierig sein diirfte.

Mittels der mikromechanischen Experimente ist es gelungen, ba-
sierend auf den Daten der ersten Generation des DFG Graduierten-
kollegs 1483, die mechanischen Eigenschaften der Phasen eines
Dualphasenstahls im Einzelnen und unter gemeinsamer Belastung
zu studieren. Die Ergebnisse beschreiben das Verformungsverhal-
ten der ferritischen Matrix unter geringer Vorverformung und das
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des inselférmigen Martensits in Bezug zur Fertigungshistorie. Neu
fiir Dualphasenstahl ist die verwendete Kombination aus Mikro-
druckversuch und Beobachtung der Entwicklung von geometrisch
notwendigen Versetzungen im Gefiige. Die gewonnenen Erkennt-
nisse iliber das Materialverhalten konnten innerhalb der For-
schungsgruppe weiterverarbeitet werden. Sie finden Verwendung
in den Arbeiten von Jan Pagenkopf (A7) und Florian Rieger (A12).
In Projekt A7 wird auf der Mikroskala mittels kristallplastischer
Modelle das Walzen und Tiefziehen von reprasentativen Volumen
simuliert [158], wofiir hauptsachlich die Ergebnisse der Charakte-
risierung Anwendung fanden (Kap. 4). Auf der Makroskala (A12)
nutzt man die mechanischen Eigenschaften der Einzelphasen
(Kap. 6&7), den Einfluss von Korngrofde, Versetzungsdichte und
Martensitverteilung, sowie Texturinformationen (Kap. 4) zur Bil-
dung eines Materialmodells, basierend auf einem Homogenisie-
rungsverfahren von Hashin-Shtrikman [159]-[161]. Weitere Ko-
operationen bestehen zu dem Projekt A8 im Themengebiet der
Phasenfeldsimulation einer Warmebehandlung (Kap. 5) und zum
Projekt A13 (siehe Kap. 7), um iiber die Kombination von réntge-
nographischen Methoden und Orientierungsmessungen im Raster-
elektronenmikroskop das Material analysieren.

In Hinblick auf eine weitere Verwendbarkeit der Ergebnisse in der
Forschergruppe, wurde versucht reprasentative Bereiche zu unter-
suchen und bewusst vermieden, sehr detailliert ausgewahlte Regi-
onen und Einzeleffekte zu erforschen. Trotzdem wurden mikrosko-
pische Methoden an ganzen Probensatzen verwendet, um statis-
tisch signifikante Beobachtungen zu realisieren. Zum Einsatz
kamen im Wesentlichen der Mikrodruckversuch, die Gefiigeana-
lyse und Warmebehandlung im Rasterelektronenmikroskop sowie
selbst entwickelte Methoden der Datenverarbeitung von Orientie-
rungsdatensitzen. Insgesamt wurde ein Uberblick der mechani-
schen Eigenschaften von Dualphasenstdhlen auf mehreren Skalen
geschaffen und der Grundstein fiir Warmebehandlungsversuche
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8 Zusammenfassung

zur Untersuchung der Bildung von Martensit gelegt. In der nun fol-
genden dritten Generation des Graduiertenkollegs wird angestrebt
basierend auf diesem Thema weitere ausgewahlte Experimente
durchzufiihren.
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9 Anhang

9.1 Warmebehandlung im Reagenzglasofen
Aufbau

Der Reagenzglasofen wurde genutzt, um Proben aufierhalb des
REMs Wiarmebehandeln zu kénnen (Abb. 9-1). Der Ofen besteht
aus einem Gasbetonstein mit einer Heizung aus Kanthaldraht. In
diesem Ofen kann ein Reagenzglas aus Quarzglas mit einem Aufsatz
mit Innenrohr eingesetzt werden. Wie in Abb. 9-1 b gezeigt, befin-
det sich die Probe innerhalb des Glases stets unter Argon Schutz-
gasatmosphdre. Die Versorgung geschieht tiber Teflonschlauche.
Gleichzeitig ist es moglich die Temperatur iiber ein Thermoelement
zu kontrollieren. Die Probe wird in einem Edelstahlgitter, das am
Innenrohr befestigt ist, gehalten. Durch den fehlenden Kontakt der
Probe zum Aufdenrohr wird diese nur durch den konstanten heif3en
Gasstrom und durch Warmestrahlung aufgeheizt. Zur Vermeidung
von Oxidbildung ist ein vorab mit Formiergas behandeltes Kupfer-
blech an dem Aufsatz befestigt. Somit sollte ein Teil des Restsauer-
stoffes im Schutzgas an dem Kupfer gebunden werden. Die Tempe-
ratur des Ofens lasst sich liber den Gasstrom steuern oder tiber die
Erhohung der Heizleistung des Ofens. Aufgrund der Temperatur-
messung mit Inconel 600 Thermoelementen betrug die maximale
Temperatur 1100°C. Im Anschluss an jede Warmebehandlung kann
die Probe iiber eine abrupte Verstirkung des Gasstroms und
gleichzeitigem Herausziehen der Quarzglasteile abgeschreckt wer-
den. Dabei waren Abkiihlraten von iiber 200°C/s realisierbar. Le-
diglich die Restwarme im Glas verhinderte ein schnelles Abkiihlen
unter 200°C. Ein grofier Nachteil dieser Apparatur lag in der Ein-
haltung langer Spiilzeiten mit Argon, um die Bildung von Oxiden zu
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vermeiden. Eine Verbesserung ware, den Ofen vorab mittels mehr-
fachen Abpumpens und Beliiftens mit Argon besser zu reinigen.

a) b) vvi/Argon
] e Aufsatz mit
/ __—" Innenrohr

—>

Thermo-
elment
—— Schliff

Reagenzglas

Kupferblech

Gasbeton

Probe

< Gitter

{ mit Loch
Heizdraht

Abb. 9-1: Reagenzglasofen: Ein Reagenzglas aus Quarzglas wird in einem
Ofen aus Gasbeton mit Glithdraht aus Kanthal erhitzt. Der Ofen wird mit Ar-
gon tiber Schlduche aus Teflon gesplilt. Zum Messen der Temperatur wird
ein Thermoelement tiber das Innenrohr an die Probe gefiihrt. Die Tempera-
tursteuerung erfolgt entweder iiber den Gasfluss oder iiber eine Leistungs-
erhéhung an der externen Spannungsquelle. Zum Abschrecken wird der
Gasfluss maximiert und das Reagenzglas aus dem Ofen entfernt. Zur Verrin-
gerung von Oxidation ist ein Opferblech aus Kupfer eingebaut. a) Reagenz-
glas zum Abkiihlen/Abschrecken aufSerhalb des Ofens und b) Skizze des In-
nenaufbaus

Experimentelles

Ein Teil der Abschreckversuche fanden im Reagenzglasofen (Kap.
3.3) statt. Der Zweck der Versuche bestand darin, eine Alternative
zu bereits im REM stattgefundenen Versuchen der Warmebehand-
lung zu schaffen, die sehr zeitintensiv waren. Daraufhin wurde der
Reagenzglasofen entworfen, in welchem die Wiarmebehandlung
von zuvor polierten Proben stattfinden soll, ohne dass die zu be-
obachtende Region durch Oxidation verloren geht. Der Ofen ist ana-
log zu einem Ofen aus Gasbeton mit Heizdraht entstanden, den Da-
niel Leissen (ehemals IAM-WBM am KIT) im Rahmen seiner Dok-
torarbeit fiir Hochtemperaturexperimente entwarf. Im Vergleich
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9.1 Warmebehandlung im Reagenzglasofen

wurde der Ofen mit dem Reagenzglas aus Quarzglas erweitert. In
dem Glas soll die Schutzgasatmosphare aus Argon gehalten wer-
den. Es wurden mehrere Versuche zwischen 750°C bis 1000°C
durchgefiihrt. Die Proben waren aus Kaltband mit einer polierten
Seite von ca. 0,25x4x5 mm. Sie waren ausreichend grof3, um nicht
durch den Gasabfluss zu passen und sich nicht beim Abschrecken
zu verbiegen.

Zunichst bestanden Probleme mit der Reinheit in Verbindung mit
anderen Gasen und Elementen innerhalb des Ofens. Beispiele fiir
die Oberflachen, die sich aufgrund von Diffusions- und Oxidations-
prozessen gebildet haben, zeigt Abb. 9-2 a, b. Diese Ergebnisse wa-
ren nicht erwiinscht, da der Belag auf den Oberflachen ein Studie-
ren der gleichen Stelle vor und nach dem Warmebehandeln mit
EBSD unmdglich machte. In beiden Fallen waren es hauptsachlich
oxidierte Legierungselemente, die an die Oberflache diffundierten
und Strukturen dhnlich einer festen Entnetzung oder terrassenfor-
miger Oberflachendiffusion bildeten. Nach dem Wechsel auf Tef-
lonschlauche, dem Einbau eines Kupferopferblechs und dem lange-
ren Spiilen der Apparatur wurden letztlich saubere Oberflachen er-
zeugt. Zudem miissen die Proben innerhalb weniger Minuten
aufgeheizt und nach kurzer Haltezeit von max. drei Minuten abge-
schreckt werden, um der Diffusion von Legierungselementen mog-
lichst wenig Zeit zu geben.

Ergebnisse

In Abb. 9-2 c ist eine intakte Oberfldche dargestellt. Man erkennt
die ,alten“ Korngrenzen des Ferrits anhand der Vertiefungen, die
sich noch vor der Phasenumwandlung durch Kornwachstum gebil-
det haben. Die Vertiefungen fiillen sich mit Aluminiumoxid auf. Das,
héufig in Stahl als Legierungselement zu findende, Aluminium dif-
fundiert am schnellsten direkt an die Korngrenzen und oxidiert an
der Oberflache. Durch den Orientierungskontrast werden auch die
neuen Korngrenzen der, sich nach der Phasenumwandlung und
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dem darauf folgenden Abschrecken gebildeten, Ferrritkdrner sicht-
bar. Es fillt an einigen Stellen ein Topographieunterschied auf.
Durch das Abschrecken aus dem Zweiphasengebiet ist zu erwarten,
dass sich Martensit an der Oberflache bildet. Durch EBSD-Messun-
gen wird aber deutlich, dass es sich um verformte Bereiche handelt,
nicht aber um Martensit. Ein daraufhin erzeugter Querschliff (Abb.
9-2 d) zeigt, dass sich Martensit erst nach einigen um Tiefe gebildet
hat.

Das Ziel der Warmebehandlung und dem Abschrecken von Proben
ohne Kontamination der bereits polierten Oberflichen wurde in
Schutzgas nicht erreicht. Zur Abhilfe wurde Formiergas mit Was-
serstoff und Argon (5/95 Hz/Ar) verwendet. Aufgrund von
Randentkohlung durch Hz an der heifsen Probe bildete sich, selbst
bei kleinsten Mengen des Gases, kein Martensit beim Abschrecken
an der Oberflache. Die Probe blieb allerdings sauber von Kontami-
nationen.

Ein dhnliches Experiment wurde auch im REM versucht (Abb.
9-2 e). Hier lief} man die Probe wahrend dem Warmebehandeln in-
nerhalb des Mikroskops bei 1000°C durch Kippen des Probenti-
sches von der Heizplatte (Kap. 3.3) in eine Wanne fallen. Die Topo-
graphie lasst hier ebenfalls auf vermeintlich vereinzelnd gebildete
Martensitlamellen schliefien. Eine EBSD-Messung zeigt aber auch,
dass es sich um ausgelagerten Ferrit handelt, der nicht in Zusam-
menhang mit der Topographie steht. Eine Martensitlamelle ware
durch eine scharfe Orientierungsdnderung und eine erhdhte Ver-
setzungsdichte in ndherer Umgebung zu erkennen. Letztlich wurde
die Abschreckrate iiber den, in Kap. 3.3 vorgestellten, He-Gas Ab-
schreckversuch noch weiter erh6ht und Erfolge in den Punkten
Sauberkeit und plausible Ergebnisse (Kap. 5) erzielt.
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9.2 Simulierter Temperaturgradient in Proben beim Heizen im REM

10pm 26 . v
) e

Abb. 9-2: Widrmebehandlung bei 950-1000°C: a), b) Oberfldchen von Wirme-
behandlungen im nicht ausreichend gesplilten Reagenzglasofen, c) intakte
Oberfldche aus dem Reagenzglasofen, d) Querschliff von Proben nach Wiir-
mebehandlung im Reagenzglasofen (Martensit ist erst in einigen um Tiefe zu
finden), e) Oberfldche einer Probe, die im REM vom Heizer in eine Schale ge-
kippt wurde. Die Rauheit entsteht durch friihere Positionen von Korngrenzen
wiéhrend des Kornwachstums.

9.2 Simulierter Temperaturgradient in
Proben beim Heizen im REM

Um die Temperaturverteilung abzuschatzen und die Unterschiede
zur Temperaturmessung innerhalb des Heizers zu erkennen,
wurde die Probe im heifsen Zustand mittels eines einfachen Mo-
dells in Abaqus simuliert. Dazu wurden Probendicken von 0,2 mm
und 1 mm getestet. Die Probe gibt in der Simulation rundherum
Strahlung mit der Emissivitat von €=1 ab. An der polierten Oberfla-
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che wird zudem £=0.25 untersucht. Die Probenunterseite hat in ei-
nem kleineren Bereich an einer Seite die Randbedingung T=880°C.
Durch diese Flache wird der Klemmbereich an einer Seite simuliert.
Der restliche flaichenmaflig grofRere Teil wird iliber Strahlung mit
der Umgebungstemperatur von T=880°C simuliert. Das Material
hat eine Leitfahigkeit von A=40 und eine Warmekapazitit von
452 J/(kg K). Die Anfangstemperatur der Probe ist wie die Umge-
bungstemperatur auf 20°C gesetzt. Die Ergebnisse sind in Abb. 9-3
dargestellt. Nimmt man an, dass die Emissivitit der polierten Pro-
benoberfliche Werte kleiner als 1 annimmt, so wird deutlich, dass
eine dickere Probe Vorteile hat (Abb. 9-3 d); wenn es zur einseiti-
gen Warmeiibertragung auf die Probe kommt. So betragt die Ab-
nahme iiber die Oberfldche nur 23°C. Der Verlust auf Basis der Pro-
bendicke ist bei diinneren Proben geringer, aber mit max. 5°C bei
dickeren Proben zu vernachlassigen.

a) b)
MIN: 1072 K AX: 1152 Kypn: 1118 K ‘MA’“ 1152 K
c) d)

: MAX: 1148 K
MIN: 1108 RAX: 1144 Kyin: 1125K ‘

+1153

OVUMOVMHOVMHOOVMOVNIITONIONOW
WTFTFTOMONNNA—A—OOOOCMO0 MM
HrArA A A A A A AA A A A A0 OO0 00000
b e e e R e e e el e e R e e e e e e R e R e R ]
e ot ot o T T o o S S S S S S A e

+1072

Abb. 9-3: Simulation der Temperaturverteilung [K] innerhalb der Probe: a)
Probe 0,2x5x5 mm? e=1, b) Probe 0,2x5x5 mm?> £=0,25, c) Probe
1x5x5 mm? =1, d) Probe 1x5x5 mm?3 =0,25
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9.3 Anhang zu Kapitel 4

9.3  Anhang zu Kapitel 4

s UM SRR
Abb. 9-4: Ferritisch/martensititsches Gefiige des Fertighandes: In a), b)
werden Ubersichtsbilder des Gefiiges gezeigt. Die leicht eingesenkten harten
Martensitbereiche liegen an den Korngrenzen der ferritischen Matrix. b)
zeigt einen Ausschnitt von a). Die in Abb. c) iiber SE abgebildete Martensit-
insel aus b) wird in d) mittels Riickstreuelektronen dargestellt. Hier werden
die einzelnen Martensitlamellen/-strukturen durch Orientierungskontrast
sichtbar. Innerhalb des Martensits liegen Pakete mit hoher Versetzungs-
dichte vor.
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Abb. 9-5: Ferritisch/martensititsches Gefiige des Fertighandes: Die in Abb.
a) tiber SE abgebildete Martensitinsel wird in b) mittels Riickstreuelektro-
nen dargestellt. Hier werden die einzelnen Martensitlamellen/-strukturen
durch Orientierungskontrast sichtbar. In c) wird ein Ausschnitt von b) ge-
zeigt. Innerhalb der Lamellen sind Zwillinge sichtbar.
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101}Max:
{ }2,54 4
INR
Min:
0.33
QR
Tax: 101} Max: 111]
2.52 { }3.15 g
Min: Min:
0.21 0.19
Max: 101}Max: 111
6.06 { }4,24 (g
-
,)
¢ ‘\
: Min:
0.05 . 0.03
Max: 3 101}Max: 111
3 { }3‘37 (g
Min: Min:
0.24 0.3 0.12

Abb. 9-6: Entwicklung der Textur (Polfiguren entlang der WR) von oben
nach unten: a) Oberfldchennahes Warmband, b) mittiges Warmband, c)
Kaltband und d) Fertighand
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i Pro-
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d, b) Kaltband und c) Fert
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£ .| R 4 0w e, 4. . VF
Abb. 9-8: a) B trast- und b) Orientierungskarte [[WR vom Wa
(WR]| zur x-Achse, QR|| zur y-Achse)

s R B re i 7 Dy (o
Abb. 9-9: a) Bandkontrast- und b) Orientierungskarte/[WR vom Kaltband
(WR|| zur x-Achse, QR|| zur y-Achse)
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9.4  Anhang zu Kapitel 5

a) Schritt 1: 877°C b) Schritt 2: -5 K
SN ST _— ~

Abb. 9-10: Orientierungskarte [[NR vom Wachstum von Ferrit in Austenit:
a) Anfangszustand bei 877°C, b) Kiihlen bis 872°C c) Kiihlen bis 863°C und
d) Endzustand bei 870°C. Der Ablauf des Versuchs ist in Tab. 5-1 aufgelistet.
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a) Schritt 5: +5 K

Abb. 9 11 Orlentlerungskarte //NR vom Wachstum von Austenit in Ferrlt
a) Heizen bis 875°C, b) Heizen bis 880°C, c) Halten bei 880°C und d) Endzu-
stand bei 880°C. Der Ablauf des Versuchs ist in Tab. 5-1 aufgelistet.
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9.5  Anhang zu Kapitel 7
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Min: Min:
04 0.07

Abb. 9-12: Entwicklung der Textur (Polfiguren entlang der Probennorma-
len) von oben nach unten: a) vor der Belastung, b) 5 % plast. Dehnung und

c) 15 % plast. Dehnung
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Abb. 9-13: Enicklungder Probenoberfldche: von a) vor der Belastung, b)
nach 50 % Streckgrenze, c) <1 % plast, d) 1 % plast., e) 2 % plast. und f)
3 % plast. Dehnung
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-

Abb. 9-14: Enicklungder robenobrﬂc'iche: vona) 5 % platischer, b)
7 % plastischer, c) 10 %plastischer und d) 15 % plastischer Dehnung
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O

o , 4 [10
Abb. 9-15: Entwicklung der Orientierungskarten [[Zugrichtung: von a) vor
der Belastung, b) nach 50 % Streckgrenze, c) <1 % plast.,, d) 1 % plast., e)
2 % plast. und f) 3 % plast. Dehnung.
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T z ~ 3 ‘ ] '
Abb. 9-16: Entwicklung der Orientierungskarten [[Zugrichtung: von a) 5 %

plastischer, b) 7 % plastischer, c) 10 %plastischer und d) 15 % plastischer
Dehnung
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Abb. 9-17: Entwicklung der Versetzungsd. [m-2] (GND berechnet aus d.
Fehlorientierung von Cross Court Datens.): von a) vor der Belast.,, b) nach
50 % Streckgr., c) <1 % plast.,, d) 1 % plast., e) 2 % plast. und f) 3 % plast.
Dehn..

Abb. 9-18: Entwicklung der Versetzungsdichte [m2] (GND berechnet aus
der Fehlorientierung von Cross Court Datensditzen): von a) 5 % plastischer,
b) 7 % plastischer, c) 10 %plastischer und d) 15 % plastischer Dehnung
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5000+ —vor d. Bel.
—50% Streckgr,|
4000- —<1% plast.
—1% plast.
5 3000+ 2% plast.
) 3% plast.
E 5% plast.
20001 7.5% plast.
10% plast.
1000 —15% plast.
0- ; ‘
1014 1015 1016

Versetzungsdichte [1/m?]
Abb. 9-19: Verteilung der Versetzungsdichte (GND berechnet aus der Fehlo-
rientierung von EBSD Datensdtzen)
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