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1. Einleitung

Eine herausragende Eigenschatft ferritischer Stahle ist ihre Z&higkeit. Sie sind dadurch in der
Lage, ein hohes Mal} an Verformungsenergie zu absorbieren und eventuell vorhandenen
Rissen einen groRen Widerstand gegen deren Ausbreitung entgegenzusetzen. Diese Fahigkeit
macht ferritische Stahle zu einem hervorragenden Werkstoff flr Bauteile, die hohen
mechanischen Belastungen ausgesetzt sind und gleichzeitig hohen sicherheitstechnischen
Anforderungen gerecht werden mussen. Allerdings kann unter bestimmten Umsténden, wie
bei einem Absenken der Umgebungstemperatur, eine gefahrliche Versagensart, der Spaltbruch,
auftreten. Im Unterschied zur zahen RiBausbreitung kann Spaltbruch bereits bei vergleichs-
weise kleinen Verformungen eintreten; er kann in Sekundenbruchteilen die Funktionstuichtigkeit
ganzer Bauteile zerstéren. Das Bestreben, sein Auftreten sicher ausschlielen zu kénnen,
gewinnt aus verschiedenen Griinden neue Bedeutung: Zum einen besteht bei gestiegenen
Anforderungen die Notwendigkeit zur Werkstoffeinsparung. Zum anderen soll ein Einsatz nicht
nur in kalten Klimaregionen mdéglich sein, sondern auch in kerntechnischen Anlagen, in denen
der Stahl seine glnstigen Eigenschaften als Folge der Neutronenbestrahlung verlieren kann.

Die Einsatzbedingungen eines Bauteils kdnnen nur in seltenen Féllen in Laborversuchen
realisiert werden. Deshalb missen Konzepte herangezogen werden, mit deren Hilfe eine
Ubertragung von an Laborproben gewonnenen Informationen auf die Bauteilbedingungen
moglich wird. Abgesehen von einigen empirischen Ansatzen sind fiir den Ubergangsbereich
vom zéhen zum sproden Werkstoffverhalten kaum zuverlassige Konzepte auf der Grundlage
der physikalischen Vorgange bekannt, mit denen das Versagensverhalten charakterisiert und
vorausgesagt werden kann.

Diese Arbeit befafdt sich mit der Entwicklung und Erprobung von Konzepten, die eine
guantitative Beschreibung und Voraussage des Eintritts von Spaltbruch im sprod-duktilen
Ubergangsbereich zum Ziel haben. Dazu werden Versagensmodelle fir Spaltbruch im
Ubergangsbereich formuliert. Deren Einsetzbarkeit wird anhand Ubertragbarkeitsunter-
suchungen mit verschiedenen Laborversuchen Uberpriift.

Das mechanische Verhalten von Proben und Bauteilen kann unter Verwendung geeigneter
Modelle mit der Methode der Finiten Elemente berechnet werden. In dieser Arbeit finden
spezielle mikromechanische Schadigungsmodelle Verwendung, die eine duktile Material-
schadigung und das Rildwachstum mit der Berechnung von Spaltbruchwahrscheinlichkeiten
kombinieren. Fur die Modellierung der duktilen Schédigung wird das von Needleman und
Tvergaard modifizierte Gurson-Modell [Nee84] eingesetzt. Dieses Modell ist in der Lage, das
makroskopische Werkstoffverhalten aus der mikroskopischen Hohlraumentwicklung zu
berechnen.

Aus der Auswertung einer betrachtlichen Anzahl unterschiedlicher Versuche an dem ferritischen
Druckbehalterstahl 22 NiMoCr 3 7 und aus den berechneten Spannungsverteilungen zum
Zeitpunkt des Spaltbruchs werden Ruckschlisse auf die Bedingungen gezogen, unter denen
sich ein Spaltbruch ausbilden kann. Aus in der Literatur dargestellten Untersuchungen ergeben
sich weitere Hinweise auf Kriterien fur das Eintreten von Spaltbruch. Auf Grundlage dieser
Kriterien werden Spaltbruchmodelle aufgestellt.



Ausgangspunkt fir die Entwicklung solcher Modelle ist das Beremin-Modell ("Local Approach™)
[Bere83]. Es stellt ein mikromechanisches, statistisches Versagensmodell dar, das Spaltbruch
beim Erreichen eines kritischen Spannungszustands voraussagt.

Ziel der Arbeit ist, zu untersuchen, ob das modifizierte Gurson-Modell und das Beremin-Modell
im sprod-duktilen Ubergangsbereich eines ferritischen Stahls einsetzbar sind und ob das
Werkstoffverhalten mit einem aus beiden Modellen kombinierten Schadigungsmodell berechnet
werden kann. Gegebenenfalls sind Verbesserungen herbeizufihren.

Die vorliegende Arbeit beginnt mit einer kurzen Einfihrung der verwendeten Begriffe und
Formalismen. In Kap. 3 werden die mikroskopischen Vorgange bei den im Ubergangsbereich
typischerweise auftretenden Versagensarten duktiler Bruch und Spaltbruch vorgestellt und
verschiedene Madoglichkeiten ihrer Modellierung aufgezeigt. Nach der Vorstellung des
Probenwerkstoffs werden in Kap. 4 die Experimente beschrieben und die mikroskopischen
Untersuchungen der Bruchflachen in Kap. 5 dargestellt. Die Nachrechnungen der Experimente
werden in Kap. 6 vorgestellt. Auf der Grundlage der dadurch bereitgestellten Spannungsver-
teilungen wird das Beremin-Modell getestet und weiterentwickelt. Die Ergebnisse werden in
Kap. 7 zusammengefal3t.



2. Einfuhrung verwendeter Begriffe

Im folgenden sollen einige der spater verwendeten Begriffe vorgestellt werden.

Die innere Struktur der gebrauchlichen Metallegierungen ist gekennzeichnet durch das
gleichzeitige Vorhandensein mehrerer Phasen, die selbst eine inhomogene Struktur aufweisen
kénnen. Zum Beispiel enthalten ferritische Stahle je nach Zusammensetzung und Her-
stellungsprozel’ sowohl innerhalb als auch auf den Grenzen der Kristallkorner kleinere Teilchen
verschiedener chemischer Verbindungen. Sie werden unter dem Begriff Zweitphasenteilchen
zusammengefaldt. Sie umfassen Teilchen, die bereits in der Schmelze vorzufinden sind und
als Einschlisse bezeichnet werden. Zweitphasenteilchen, die sich wahrend des Abkihlvor-
gangs aufgrund von Diffusionsprozessen bilden, werden Ausscheidungen genannt und sind
vermehrt auf Primarkorngrenzen anzutreffen.

Zur Beschreibung grofRerer Werkstoffbereiche ist eine mikroskopisch feine Modellierung des
Materialverhaltens nicht moglich. Die Kontinuumsmechanik befaf3t sich mit dem mechanischen
Verhalten von Werkstoffen aus makroskopisch-phanomenologischer Sicht. Die Materie wird
als kontinuierlich im Raum verteilt angesehen, und ihre mechanischen Eigenschaften werden
darin phanomenologisch beschrieben. Das makroskopische Verhalten dieses idealisierten
Materials ist dann vergleichbar mit dem makroskopischen Verhalten des zugrundeliegenden,
realen Werkstoffs. Mathematisch wird der Zusammenhang zwischen angreifenden Belastungen
und dem Verhalten des Werkstoffs durch Werkstoffmodelle beschrieben. Diese werden mit
Hilfe von Laborversuchen aus dem makroskopischen Verhalten des Werkstoffs abgeleitet.
Daflur werden konstitutive Gleichungen aufgestellt, die zusammen mit den vom Werkstoff
unabhangigen Bilanzgleichungen und Kompatibilitatsbedingungen an jedem Punkt der Struktur
erfillt sein mussen. Haufig treten physikalische Nichtlinearitdten des Materialverhaltens und
geometrische Nichtlinearitdten bei grof3en Verformungen auf. Bei der Ldsung praktisch
relevanter Fragestellungen, von einfachen Sonderféllen abgesehen, ist der Einsatz numerischer
Losungsverfahren wie der Methode der Finiten Elemente (FE) unumgénglich.

Der Grundgedanke der FE-Methode ist, jedes verformbare Gebilde als eine Anordnung endlich
vieler Teile zu betrachten, fir die jeweils Ansatze fur die Verschiebungen gemacht werden.
Dadurch wird das Randwertproblem auf ein algebraisches Gleichungssystem fir die
unbekannten Koeffizienten der Verschiebungsansatze reduziert. Wie hierbei im einzelnen
vorgegangen wird, kann in Bichern und Aufsatzen zur FE-Methode nachgelesen werden (z.B.
[Bat86]). Wesentlich ist die Diskretisierung der als Kontinuum betrachteten Struktur. Bei der
Modellierung eines inhomogenen Werkstoffs ist eine Unterteilung in Elemente, deren
Ausdehnung kleiner als die typischen mikrostrukturellen Langen des Werkstoffs bzw. kleiner
als die Abstande der Inhomogenitaten ist, nicht sinnvoll, da die den Berechnungen zugrundelie-
genden Gesetzmalligkeiten aus dem makroskopischen, kontinuumsmechanischen Verhalten
abgeleitet wurden. Werden dennoch kleinere Elemente verwendet, kdnnen die berechneten,
lokalen Beanspruchungen nicht mehr im gleichen kontinuumsmechanischen Sinne interpretiert
werden. Begriffe wie Spannungen und Dehnungen, die innerhalb der Kontinuumsmechanik
definiert sind, verlieren auf dieser mikroskopischen Ebene ihre Bedeutung.

Voraussetzung fur die Durchfihrung von FE-Berechnungen ist die Kenntnis und die



mathematische Darstellbarkeit des Werkstoffmodells. Dieses kann das reale Verformungs-
verhalten haufig nur vereinfachend wiedergeben. Zur Anpassung an den Werkstoff enthalten
Materialmodelle freie Parameter. Sie missen aus Experimenten bestimmt werden. Zur
Beschreibung des untersuchten ferritischen Stahls im ungeschéadigten Zustand wurde ein
elastisch-plastisches Materialmodell verwendet. Bei Modellen der inkrementellen Plastizitéat
werden die Verzerrungsanderungen additiv in elastische, reversible und plastische, irreversible
Anteile zerlegt. Bei dem verwendeten Werkstoffmodell beschreibt das Hookesche Gesetz die
Abhangigkeit des elastischen Dehnungsanteils vom Spannungszustand. Der plastische Anteil
wird nach der Fliel3regel, hier dem Prandtl-Reu3-Gesetz, berechnet, das zur Flie3bedingung
nach von Mises assoziiert ist. Die FlieBbedingung nach von Mises grenzt den elastischen vom
plastischen Bereich ab: Irreversible Verzerrungen treten auf, wenn die Vergleichsspannung

| (1)

o, = \J % <(01_02)2 +(0,-09)% + (03_01)2)

die einachsige FlieBspannung o, die vom Werkstoff und dessen Belastungsgeschichte
abhangt, Uberschreitet. o,, 0, und o, bezeichnen die Hauptnormalspannungen, die sich aus
einer Hauptachsentransformation des Spannungstensors mit den Komponenten o; ergeben.
Die drei Hauptspannungen werden der Grof3e nach derart sortiert, dafd o, die grof3te Haupt-
spannung bezeichnet. Hydrostatische Spannungen haben keinen Einflul3 auf das FlieRen des
Werkstoffs. Im dreidimensionalen Hauptspannungsraum definiert die FlieRbedingung die
FlieRflache ®=0, die das einfach zusammenhangende Gebiet der elastischen Spannungs-
zustédnde umschlie3t. Plastische Zustéande befinden sich auf der FlieRflache. Zustéande
auR3erhalb (d.h. ®>0) sind physikalisch unmdglich. Entlastungen sind rein elastische Zustands-
anderungen. Belastungen, die von einem Zustand auf der FlieRflache ausgehen, verlaufen
plastisch. Dabei @ndert sich bei verfestigenden Werkstoffen die FlieRflache in Abhangigkeit
von den inneren Zustandsvariablen. Fir den untersuchten Werkstoff wird isotrope Verfestigung
angenommen. Das heil3t, dal3 die FlieBspannung mit der plastischen Dehnung unabhéngig
vom Belastungsweg zunimmt. Dadurch ist es ausreichend, die Belastungsgeschichte durch
eine skalare GréR3e, die plastische Vergleichsdehnung

£ - l\/i & & dt ()
3 Uy

zu erfassen. FiUr einachsige Spannungszustédnde wird das Verfestigungsgesetz durch
werkstoffspezifische FlielZkurven, die wahren Spannungsdehnungskurven, beschrieben. Diese
konnen aus Kraft-Verformungsverlaufen von Zugversuchen berechnet werden. Die Fliel3regel
schlieBlich beruht auf der Normalitatsbedingung: Die Richtung des plastischen Dehnungs-
inkrements é,jp =\ 09P/00; steht senkrecht auf der Fliel3flache. Die Flielregel beschreibt den
Zusammenhang zwischen den Spannungen und den bleibenden Verzerrungsanderungen.

Treten in der Struktur des Werkstoffs Veranderungen auf, die zu seinem Bruchversagen fihren,
beschreibt das soeben vorgestellte Modell alleine das Werkstoffverhalten nicht mehr. Zur
Beschreibung des mechanischen Versagens wird je nach Werkstoff und Beanspruchungs-
situation ein spezielles Versagensmodell gewdahlt, dessen Parameter aus Experimenten
bestimmt werden. Das Modell beinhaltet ein Versagenskriterium. Dieses kann als Bedingung



aufgefaldt werden, unter der ein definierter physikalischer Zustand in einen davon abgegrenz-
ten, zweiten Ubergeht. Ein solches Kriterium laft sich als Ungleichung

No,E,f) = O(X) 3)

Pk

formulieren, wobei A(o;,€;,f,) eine aus dem Spannungs- und Verzerrungszustand (o;,€;) und
inneren Variablen f, eindeutig berechenbare Beanspruchungsgrof3e darstellt. O(x) ist eine
materialabhéngige Grol3e, die nicht vom Beanspruchungszustand und der Probengeometrie,
sondern allenfalls von externen Parametern x, wie der Temperatur abhangt. Versagen, z.B.
Bruch, tritt ein, sobald A(o;¢g;f) einen materialabhangigen Wert ©(x,) Uberschreitet. Bei
Einparameterkonzepten kann A als eine Abbildung des Beanspruchungszustands auf eine

skalare GroRRe betrachtet werden.

Die Versagensmodelle lassen sich in lokale und globale Modelle einteilen. Als globale Modelle
sollen diejenigen bezeichnet werden, die eine makroskopische Beanspruchungsgrof3e mit ©(x)
vergleichen. Die klassische Bruchmechanik bedient sich solcher Versagensmodelle. Im
folgenden sollen hierzu einige Aspekte vorgestellt werden:

Befindet sich in der belasteten Struktur ein Rif3, sind starke Spannungstberhéhungen und hohe
Dehnungen an der Ri3spitze die Folge. Die klassische Bruchmechanik versucht, die
Beanspruchung in einem Bereich um die Ri3spitze durch eine globale Grol3e zu beschreiben.
Die Geometrie und die Belastungsbedingungen der Struktur bestimmen die Ausdehnung dieses
Bereiches; die RiBanordnung und die aufl3ere Belastung bestimmen den Wert der Grol3e. Wird
ein RiR in einem Werkstoff, der sich linear-elastisch verhalt, senkrecht zu den Ri3flanken
("Modus-1") zugbelastet, gibt der Spannungsintensitatsfaktor

K, = imy2rr o, (r,$-0) 4)

die Starke der 1/r*2-Singularitét in der Nahe der RiRRspitze an, wenn o,, die Spannung senkrecht
zur Ligamentebene (¢=0) und r den Abstand zur Rispitze bezeichnen. Beim Auftreten
groRerer plastischer Zonen kann K, nicht mehr herangezogen werden. Zur Quantifizierung der
Ri3spitzenbeanspruchung wurde von Rice das sogenannte J-Integral eingefuhrt [Rice68] :

ou.
J—l(Wdy—o,jnja_X’ ds) (5)

Dabeiist y die Richtung senkrecht zur RiRebene, W die Energiedichte, u;die i-te Komponente
des Verschiebungsvektors auf dem Integrationsweg C um die Rif3spitze, n.die j-te Komponente
des Normalenvektors auf C und ds die Wegkoordinate. J ist fur Materialien, die bei
proportionaler Belastung durch ein hyperelastisches Modell beschrieben werden kénnen,
unabhangig vom gewabhlten Integrationsweg C. J kann analog zu K, als Beanspruchungsgréi3e
betrachtet werden, die mit der FE-Methode berechnet werden kann. Im Anwendungsbereich



der linear-elastischen Bruchmechanik kann bei Modus-I-Belastung tber

E' -E fur ESZ

K, =VE'J mit (6)

I o

J in K, Uberfuhrt werden. Umgekehrt kann mit Gl. (6) auch K, durch J ausgedruckt werden.
Hierbei sind EDZ und ESZ die Grenzfélle des ebenen Dehnungszustands bzw. des ebenen
Spannungszustands.

Beispiele fiir A aus Gl. (3) sind in der Bruchmechanik J bzw. K, deren Werte mit Werkstoff-
kennwerten ©=J; bzw. K, verglichen werden. Diese charakterisieren den Widerstand des
Werkstoffs gegen eine Bildung oder Ausbreitung eines Risses und werden als Zahigkeitskenn-
werte des Werkstoffs aufgefal3t. J, kennzeichnet den Beginn des stabilen RiBwachstums; die
Bruchzahigkeit K. ist der Wert des Spannungsintensitatsfaktors in Modus-I- und ebenen
Dehnungsbedingungen bei typischerweise instabilem Bruch [ASTME399]. Der Wert von J, der
Zu instabilem Spaltbruch fuhrt, soll als Spaltbruchzahigkeit bezeichnet werden. Geht dem
Spaltbruch stabiles RiBwachstum voraus, wird die Spaltbruchzéhigkeit mit J, bezeichnet,
andernfalls mit J_ [Fra96]. In einer grafischen Darstellung der J-Werte tber der von einem
Anfangsrif3 aus gemessenen RiRverlangerung Aa gelangt man zu einer werkstoffspezifischen
Kennlinie, der RiBwiderstandskurve (Js-Kurve). Sie verbindet die vom Betrag der aktuellen
RiBverlangerung Aa abhangigen J-Werte zu einer Kurve J(Aa). Die gemessenen Zahigkeiten
sind von der Belastungsart und der Geometrie der Struktur und des Risses abhangig. Somit
lassen sich nur unter speziellen Bedingungen Werkstoffkennwerte gewinnen. Einzelheiten zur
Bestimmung solcher Kennwerte, insbesondere die Anforderungen an die Probengrol3en,
kénnen den Vorschriften und Normen entnommen werden [ASTME399, ASTME1152].

Eine Mdoglichkeit, die geometrischen Einfliisse mit zu berticksichtigen, ist die Hinzunahme einer
zweiten Beanspruchungsgrof3e wie z.B. der Mehrachsigkeit vor der Ri3spitze. Als Mal3 fir die
Mehrachsigkeit des Spannungszustands kann der Quotient

h- O, _ %(01+02+03> (7)
o o

v v

eingefuhrt werden. Dabei bezeichnet o,, die hydrostatische Spannung. Da der Beanspruchungs-
zustand nun auf mehr als eine skalare Grof3e abgebildet wird, und der materialabhéangige,
kritische Zustand durch mehr als eine Grdl3e charakterisiert wird, werden solche Konzepte als
Zwei- oder Mehrparameterkonzepte bezeichnet.

Gegentber globalen Versagensmodellen greifen lokale Versagensmodelle auf lokal definierte,
mesoskopische Beanspruchungsgrof3en zuriick. Beispiele hierfur sind die im Vergleich zu den
Konzepten der klassischen Bruchmechanik neuen mikromechanischen Schadigungsmodelle.
Angesichts einiger Unzulanglichkeiten der Bruchmechanik hinsichtlich der Geometrie-
abhangigkeit konnen sie als Weiterentwicklung der Versagenskonzepte betrachtet werden. Sie
werden in dieser Arbeit zum einen deshalb eingesetzt, weil im Ubergangsbereich J kein
geeigneter Parameter mehr fur eine von der Probengeometrie unabhéngigen Voraussage der



Spaltbruchbildung ist [Hee90, Hee91]. Zum andern kann die klassische Bruchmechanik nur
beim Vorhandensein von Rissen angewendet werden; sie vermag den Vorgang der Ri3bildung
nicht zu beschreiben.

Mikromechanische Schadigungsmodelle haben die folgende Bedeutung: Ein Bruch wird,
allgemein gesagt, verursacht durch die Auflosung des inneren Zusammenhalts der Materie
durch mikromechanische Vorgéange. Diese Aufldsung ist durch die Bildung von Hohlraumen,
Rissen oder anderen Diskontinuitaten bedingt. Diese Vorgange werden unter dem Begriff der
Schadigung zusammengefalRt. Zur Beschreibung der Schadigung gibt es verschiedene
Ansatze, die alle auf lokal definierte Beanspruchungsgrof3en zuriickgreifen. Die Modelle fiihren
eine oder mehrere zusétzliche Variable, die Schadigungsparameter ein, welche den Grad der
lokalen Schadigung beschreiben. Sie lassen sich in sogenannte ungekoppelte und in
gekoppelte Methoden aufteilen. Wahrend bei den ungekoppelten Methoden aus den
Spannungen und Dehnungen der Grad der Schadigung berechnet wird, berticksichtigen die
gekoppelten Methoden die Rickwirkung der Schadigung auf die Spannungs- und Verformungs-
berechnung. Durch Einbeziehung eines Schadigungsparameters in die FlieRfunktion erfolgt
die Kopplung zur Verformungsberechnung. Somit sind fiir die einzelnen Volumenelemente
kontinuumsmechanische Konzepte gleichzeitig beziglich Verformung und Versagen definiert
[Lem86].

Mikromechanische Schadigungsmodelle definieren und beschreiben die Schadigung anhand
realer Mechanismen der Mikrostruktur. Eine Mdglichkeit, ein mikromechanisches Schadigungs-
modell aufzustellen besteht darin, die an diskreten Orten ablaufenden Mikromechanismen
vereinfacht zu modellieren und das daraus resultierende globale Verhalten der Gesamtstruktur
zu studieren. Uber diesen Schritt der Homogenisierung kann schlieflich ein kontinuums-
mechanisches Modell aufgestellt werden. Haufig werden hierzu Zellmodellrechnungen [Kop88]
eingesetzt. Sie sollen an einem Beispiel flr die duktile Schadigung, bei der im Werkstoff kleine
Hohlraume wachsen, erlautert werden:

Ein Material mit einer isotropen Verteilung von Hohlraumen kann vereinfachend als eine
raumfillende, periodische Anordnung von Zylindern mit sechseckiger Grundflache mit jeweils
einem innenliegenden, kugelférmigen Hohlraum angesehen werden (Bild 1). Um deren
Verhalten bei Belastung mit rotationssymmetrischen FE-Rechnungen untersuchen zu kénnen,
werden die Zellen durch Volumen kreiszylindrischer Geometrie angenéhert.



Bild 1: Schema zum Verstdndnis von reprédsentativen Volumenelementen und von Zellmodellrech-
nungen. Links: Die vereinfachte Struktur, mitte: ein reprdsentatives Volumenelement, rechts: die
Einheitszelle als reprdsentatives Volumenelement mit angedeutetem FE-Netz flir Zellmodellrechnungen.

Fir das den Hohlraum umschlieende “"Matrixmaterial® wird das elastisch-plastische
Materialmodell nach von-Mises verwendet. Die Belastungen und Randbedingungen werden
derart aufgegeben, daf3 die Kreiszylinder-Geometrie erhalten bleibt. Eine solche Einheitszelle
stellt ein flr den Gesamtwerkstoff reprasentatives Volumenelement dar. Aus dem Verhalten
des Zellmodells werden Rickschlusse auf das Verhalten und die Fahigkeiten des komplexeren
Schadigungsmodells gezogen, das daraus abgeleitet werden soll. Das Schadigungsmodell muf3
in der Lage sein, die an der Einheitszelle beobachtbare Zunahme des Hohlraumvolumens als
kontinuumsmechanisches Materialmodell zu beschreiben. Lokale Gré3en innerhalb der Zellen
werden als "mikroskopische” Grol3en bezeichnet. Sie finden auf der Sub-Gefligestruktur-Ebene
Verwendung. Die GroRRen, die sich aus den gemittelten Gesamtverformungen und -kraften der
Zelle bilden lassen, ihre Bedeutung also auf der Ebene représentativer Volumina haben,
werden als "mesoskopisch" bezeichnet. Sie entsprechen den lokalen Beanspruchungsgréfen
des Schadigungsmodells. Fur ihre Formelzeichen werden hier gro3geschriebene Symbole
verwendet, um sie von den mikroskopischen GréfRen unterscheiden zu koénnen. Als
"makroskopisch" werden dann Gréf3en bezeichnet, die die Struktur-Ebene, also gesamte
Proben und Bauteile betreffen.

Die mesoskopischen Hauptdehnungen und die mesoskopische Vergleichsdehnung werden
aus den Verschiebungen der Zellberandungen berechnet. Die mesoskopischen Haupt-
spannungen Z,=%, und X, sind die uber die Zellwande gemittelten Reaktionskrafte bezogen
auf die aktuellen Querschnittsflachen. Daraus werden auf einfache Weise die mesoskopische
Vergleichsspannung, hydrostatische Spannung und Mehrachsigkeit berechnet. Die
mesoskopische Mehrachsigkeit spielt beim Verhalten inhomogener Werkstoffe eine bedeutende
Rolle. Mit Hilfe entsprechend vorgegebener Randbedingungen kdnnen bei der Belastung der
Einheitszelle unterschiedliche mesoskopische Mehrachsigkeiten eingestellt werden. Fur
elastisch-plastisches Matrixmaterial kann aufgrund seiner Inkompressibilitdt der aktuelle
Hohlraumvolumenanteil f aus der Volumenzunahme der Zelle berechnet werden.

Mit Hilfe von Zellmodellrechnungen kann die Aufstellung von Entwicklungsgesetzen fir die
Schadigungsvariablen und eine Anpassung noch freier Parameter an den zu modellierenden
Werkstoff gelingen. So kann z.B. der Hohlraumvolumenanteil ermittelt werden, ab dem es
schon bei einer geringen Laststeigerung zu einem beschleunigten Volumenzuwachs kommt.



Diese Information kann dann fur die Aufstellung des kontinuumsmechanischen Schadigungs-
modells verwendet werden. Die Aufstellung des in dieser Arbeit verwendeten modifizierten
Gurson-Modells hat sich unter anderem dieser Vorgehensweise bedient [Tve90].



3. Versagen durch Rif3entstehung und dessen Modellierung

Der Spaltbruch und der duktile Bruch stellen in Metallen bei mechanischen Belastungen zwei
mogliche Versagensmechanismen dar. Ob es zu Spaltbruch oder zu zahem, duktilem Versagen
kommt, hangt bei ferritischen Stéhlen im wesentlichen von der Temperatur und der Belastungs-
geschwindigkeit ab. Auch die Mehrachsigkeit des Spannungszustands, die vom Vorhandensein
makroskopischer Kerben und Risse beeinfluf3t wird, ist von Bedeutung. Bei Mischbriichen wird
der Versagensvorgang durch beide Versagensarten bestimmt. Metalle mit kubisch
raumzentrierter Gitterstruktur weisen einen ausgepragten Ubergangstemperaturbereich
zwischen sprodem Bruch bei sehr niedrigen und zdhem Versagensverhalten bei hohen
Temperaturen auf. Zu dieser Klasse von Metallen gehdren unter anderem Stéhle mit
ferritischem Gefuge wie der betrachtete 22 NiMoCr 3 7.

Im folgenden werden diese zwei Versagensarten vorgestellt. Es wird aufgezeigt, wie und unter
welchen Umstanden duktile Schadigung und Spaltbruch entstehen, und die Vorgange bei dem
untersuchten Werkstoff werden besonders erlautert. Dazu werden jeweils einige Modellvor-
stellungen aufgefihrt und gezeigt, wie eine mathematische Beschreibung aussehen kann.
Dabei werden die fur diese Untersuchungen verwendeten Modelle dargestellt.

3. 1. Duktile Schadigung

Unter der duktilen Schadigung werden die Mechanismen innerhalb der Mikrostruktur
verstanden, die zur Ausbildung eines duktilen Risses und dem Bruch der Probe bzw. des
Bauteils fuhren kénnen. Der duktile Bruch zeichnet sich durch teilweise hohe plastische
Verformungen und einen im Vergleich zum Spaltbruch hohen Energieverzehr aus. Die
Bruchflachen weisen eine ausgepragte Wabenstruktur auf, weshalb der duktile Bruch auch
Wabenbruch genannt wird.

In diesem Kapitel werden die Vorgange aufgezeigt, die zur duktilen Schadigung fiihren und
fur die Entstehung eines duktilen Risses verantwortlich sind. Besonderes Gewicht wird der
Darstellung der Bedingungen beigemessen, unter denen die einzelnen Mechanismen aktiv
werden. AnschlieRend werden einige aus der Literatur bekannte mathematische Be-
schreibungen fir die einzelnen Stadien der Ri3bildung aufgezeigt.

3. 1. 1 Mikroskopische Versagensvorgéange

Untersuchungen [Cot59] haben gezeigt, dal3 bei technischen Metallegierungen die
Mechanismen innerhalb der Mikrostruktur, die schlieRlich zum zahen Bruch fithren kénnen,
in die drei Phasen Bildung, Wachstum und Vereinigung von Hohlrdumen aufgegliedert werden
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kénnen. Diese Vorgdnge begrinden das typische, wabenartige Erscheinungsbild der
Bruchflache. Der Begriff der duktilen Schadigung umfaf3t diese drei Vorgange, die im folgenden
getrennt betrachtet werden.

Hohlraumbildung

Hohlrdume entstehen vorwiegend an Zweitphasenteilchen; sie kénnen sich auch an
Korngrenzen und Korngrenzenzwickeln und bei Stdhlen mit hohem Kohlenstoffgehalt in
perlitischem Geflige an den Eisenkarbid-Lamellen ausbilden [Hel77]. Die am untersuchten Stahl
22 NiMoCr 3 7 am haufigsten anzutreffenden Zweitphasenteilchen sind Einschliisse aus
Mangansulfid und kleinere langliche Ausscheidungen aus Eisenkarbid. Erstere haben eine
kugelférmige Gestalt mit einem Durchmesser im Bereich von 1.5 bis 15 um und einen
Mittelwert bei 4 um. lhr mittlerer Abstand wurde zu 114 pm bestimmt. Die Eisenkarbid-
Ausscheidungen besitzen eine mittlere Lange von etwa 0.3 um und sind hauptsachlich auf den
Korngrenzen zu finden [M6s93, H6n94, Sch95]. Bindungskrafte sorgen fir den Kontakt der
Zweitphasenteilchen an die umgebende ferritische Matrix. Bei einer Belastung des Materials
fuhren Inkompatibilitdten der Verformung zwischen Teilchen und Matrix zur Bildung von
Hohlraumen. Als Voraussetzung daflir gelten plastische Verformungen [Rob76]. Je nach
Geometrie und Verformbarkeit des Teilchens sind fiir die Hohlraumbildung zwei unter-
schiedliche Mechanismen verantwortlich [Lang83]:

» Ablésung des Teilchens von der Matrix,
* Bruch des Teilchens.

Geringe Bindungskrafte zwischen Teilchen und Matrix beginstigen die Abldsung. Die dafur
erforderliche Dehnung nimmt mit zunehmender Partikelgré3e und zunehmender Mehrachsigkeit
ab. Spréde und langgestreckte oder verzweigte Teilchen neigen eher zum Brechen als
kugelférmige oder plastisch deformierbare Teilchen [Arg75a, Fis81a]. Weitere beglinstigende
Effekte fur einen Teilchenbruch sind eine zunehmende TeilchengréRe und eine ansteigende
Matrix-Teilchen-Haftung. Auch die Spannungsuberhéhungen in der Umgebung der Teilchen,
die zu lokal begrenzten, hohen plastischen Dehnungen filhren kdnnen, beglnstigen den
Teilchenbruch. Uber die Lange von Scherbandern, die sich in den Mangansulfiden ausbilden
kénnen, und der daraus resultierenden Spannungstberhéhungen an den Trennflachen zur
Matrix [Cox74] kann die Abhangigkeit der Anzahl entstandener Hohlraume von der Grol3e der
Teilchen erklart werden [Sei92]. Somit kommt den vergleichsweise grol3en Mangansulfiden
bei der Hohlraumentstehung eine besondere Bedeutung zu [Wil71, Rob76, Fis8la]. Sind
zusatzlich wesentlich kleinere Teilchen vorhanden, spielen diese lediglich eine untergeordnete
Rolle. Bei nicht allzu hohen Dehnungen scheinen Teilchen unterhalb einer bestimmten Gré3e
keine Hohlrdume zu bilden [Ugg86]. Allgemein kann gesagt werden, dal3 sich folgende
Faktoren begunstigend auf eine Hohlraumentstehung auswirken: Eine zunehmende
PartikelgroRRe, geringe Adhasionskrafte, eine kleine KorngroRRe, das Vorkommen von Partikeln
auf den Korngrenzen und auf der Beanspruchungsseite eine hohe Mehrachsigkeit oder grof3e
plastische Verformungen [Fis81b].
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Hohlraumwachstum

Wird die Belastung weiter gesteigert, schlief3t sich an die Bildung der Hohlraume ihr Wachstum
an. Die Wachstumsrate ist nicht nur von den plastischen Verformungen, sondern auch stark
von der GroRe und der Form der malgeblichen Teilchen abhangig. Selbst bei global
hydrostatischem Spannungszustand ist an den Réndern der HohlrAume der Spannungszustand
deviatorisch, so dald es lokal zu plastischem FlieRen kommt. Das bedeutet, dal3 bei einem
Werkstoff mit Hohlraumen Fliel3en auch bei makroskopisch hydrostatischem Spannungszustand
moglich ist. Aus allseitigem Zug resultiert eine besonders starke Zunahme der Hohlraumvolu-
mina [Cox74]. Wahrend es bei global dreiachsigem Spannungszustand durch ein schnelles
Wachsen der Hohlrdume zu einem frilhen makroskopischen Bruch kommt [McC68, Cox74],
fuhrt ein global einachsiger Zug-Spannungszustand dazu, daf3 die Hohlraume lediglich in die
Lange gezogen werden [VSt74]. Wegen einer Uberlagerten Querschnittsverringerung, die haufig
zu einer Zersplitterung der innenliegenden Teilchen fuhrt, nimmt das Volumen nur unwesentlich
zu. Deshalb tritt der duktile Bruch vergleichsweise spéat ein, was sich in einer makroskopisch
hohen plastischen Verformbarkeit widerspiegelt. Mit zunehmender Mehrachsigkeit des
anliegenden Spannungszustands sinkt somit die plastische Verformbarkeit bis zum Bruch
[Bri52, McC68].

Beim Walzen und Schmieden des Werkstoffs nehmen plastisch verformbare Einschlisse
bevorzugt eine flachige Gestalt an [Wil71]. Wird das Material senkrecht zu den Achsen der
flachenhaften Einschlisse zugbeansprucht, kann es sehr schnell zu einem im Vergleich zum
EinschluRvolumen grofRen Hohlraumvolumen kommen. Befinden sich in der Umgebung eines
Hohlraums weitere Teilchen oder Hohlrdume, beeinflussen sie zwar das Hohlraumwachstum
[Arg75a, Rob76]; jedoch scheinen sie fur die Wachstumsrate nur von untergeordneter
Bedeutung zu sein [Burg74].

Hohlraumvereinigung

Nach fortgeschrittenem Wachstum der Hohlraume vereinigen sie sich, und es wird ein
beschleunigter Anstieg des Hohlraumvolumens beobachtet. Die Gréf3e der dabei entstehenden,
auf der Bruchflache sichtbaren Waben korreliert mit dem Abstand und der GroRe der
zugrundeliegenden Teilchen [Ugg86].

Verschiedene Vereinigungsmechanismen konnen gleichzeitig ablaufen, wobei meistens ein
oder zwei Mechanismen dominant sind. Die wichtigsten sind:

» Die Werkstoffbriicken schniren lokal ein [Broe73, Tho90]: Durch starke plastische
Verformung kommt es zum Zusammenwachsen der Hohlraume und damit zum Versagen
[McC68].

e Zwischen den Hohlrdumen entstehen Scherbander [Rob76, Lang83].

» Ansehrkleinen Partikeln entstehen Sekundérhohlraume, die anschliel3end eine Verbindung
zwischen den grofRen HohlrAumen schaffen [Han76].

Am haufigsten wird eine Kombination aus den letzten beiden Mechanismen vorgefunden
[Cox74, Ara85].

Das Einschniiren der Werkstoffbriicken ist insbesondere dann beobachtbar, wenn die Abstande
der groRen Hohlraume relativ gering sind [Bec88]. Die verbindende Funktion von Sekundarhohl-
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raumen wird an Metallegierungen beobachtet, die einen eher grofen Abstand der grof3en
Hohlraume aufweisen [Bec88]. Untersuchungen an verschiedenen Druckbehalterstéhlen [Sei92]
weisen darauf hin, dal3 die Hohlrdume an den Einschliissen als bruchbestimmend angesehen
werden kénnen, wahrend die Porenbildung an den Karbiden nur zur Vereinigung der grof3en
Hohlrdume beitragt. Elektronenmikroskopische Schliff- und Bruchflachenaufnahmen am
untersuchten 22 NiMoCr 3 7 konnten jedoch die Rolle der Karbide am Vereinigungsmecha-
nismus nicht eindeutig klaren [Hon94].

Kommt es in einem Gebiet hoher Beanspruchung an benachbarten Stellen zur Koaleszenz
von Hohlraumen, bilden diese im Mikroskop sichtbare Mikrorisse [Bec88]. Deren Vereinigung
fuhrt schliellich zu einem makroskopischen Ril3.

3. 1. 2. Modellierung

Gelingt es, die auf mikroskopischer Ebene gefundenen GesetzmaRigkeiten mathematisch
darzustellen, sind die Voraussetzungen fir analytische oder numerische Berechnungen des
duktilen Versagensverhaltens gegeben. Ausgehend von den bisher aufgezeigten Vorgangen
bei der duktilen Schadigung sollen im folgenden einige Modelle aus der Literatur vorgestellt
werden.

Hohlraumbildung

Alle in Kap. 3.1.1. aufgefuihrten Einflu3faktoren muf3ten fur eine korrekte Beschreibung der
Hohlraumbildung bertcksichtigt werden. Wegen der Komplexitat der Mechanismen muf3 ein
Modell von Vereinfachungen ausgehen. Als Kriterien fir eine Hohlraumbildung kénnen sowohl
Energiekriterien, Spannungskriterien, Dehnungskriterien als auch Kombinationen aus ihnen
zum Einsatz kommen. Eine allgemeine Klasse von Porenbildungskriterien der Gestalt
f.g= A6, + BT (8)

wurde von Needleman und Rice [Nee78] eingefiihrt. Sie beschreiben den Beitrag der
Porenbildung ,,,an der Zunahme des Volumenanteils der Hohlraume. o,, bezeichnet die FlieR-
spannung der Matrix und X, die mesoskopische hydrostatische Spannung. Aufgrund
experimenteller Beobachtungen [Gurl72, Arg75b] wurde von Chu und Needleman [Chu80] ein
statistischer Ansatz vorgeschlagen: HohlrGume bilden sich in einem Beanspruchungsbereich
gaul3verteilt um eine bestimmte Dehnung €, oder um eine bestimmte Spannung o,. Fur
dehnungskontrollierte Keimbildung wird

p
VM_sn

an

f
A=1 T exp

H s or

B -0 ®)

o
o
o

1
2

]

n

gesetzt, wobei H den aktuellen plastischen Tangentenmodul des Matrixmaterials bezeichnet.
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Hierbei ist f, der Volumenanteil der hohlraumbildenden Teilchen, E,;, die im Volumenelement
gemittelte, plastische Vergleichsdehnung des Matrixwerkstoffs, €, deren mittlerer, fur
Hohlraumbildung erforderlicher Wert und s, dessen Standardabweichung. Fir spannungskon-
trollierte Hohlraumentstehung wird

. a0

. T 31 P+ - 000 (10)
A=B=-—— _epFg-FF——=—00
s,R,/2m 020 SR 0O

gesetzt, wenn o,+%, zunimmt, sonst A=B=0. g, ist die mittlere Spannung mit der Standard-
abweichung s,R,, bei der sich Hohlraume bilden sollen. R, bezeichnet die Streckgrenze der
Matrix.

Nach der Auswertung von Zugversuchen an dem Stahl der Bezeichnung A508 mit Hilfe
metallografischer Schliffbilder und begleitender FE-Rechnungen wurde ein Spannungskriterium
abgeleitet [Bere81]. Gebiete, in denen sich an Einschlissen Hohlrdume gebildet hatten,
zeichneten sich durch das Uberschreiten der kritischen Spannung

o.=3%, +k(Z,-R) (11)

an den Matrix-Teilchen-Grenzflachen aus. o, ist von der grof3ten Hauptspannung %, , von der
von-Mises-Vergleichsspannung X, von der Streckgrenze R,, und Uber einen Faktor kvon der
Form und Orientierung der Einschllisse abhéngig. Wird o, tberschritten, findet im Unterschied
zum Modell von Chu und Needleman die Bildung des Hohlraumvolumens sprunghatft statt.

Hohlraumwachstum

Die in diesem Abschnitt vorgestellten Mdglichkeiten, das Wachstum der Hohlrdume zu
modellieren, lassen sowohl Behinderungen des Wachstums durch innenliegende Teilchen als
auch Wechselwirkungen der Hohlrdume untereinander aul3er Betracht.

Im folgenden werden zwei Modelle vorgestellt, die davon ausgehen, daf3 der Anteil des
Hohlraumvolumens am Gesamtvolumen klein bleibt und das Flie3- und Verformungsverhalten
des gesamten hohlraumbehafteten Werkstoffs weiterhin nach Mises-Prandtl-Reul’ beschrieben
werden kann (Kap. 2.). Die Berechnung des Hohlraumwachstums ist vom Materialmodell
entkoppelt und folgt aus dem kontinuumsmechanischen Spannungsdehnungsfeld. Eine
Ruckwirkung der Hohlraume auf die Berechnung der Spannungen und Dehnungen wird
vernachlassigt. Solche Modelle wurden unter anderem aufgestellt von

* McClintock [McC68]: Er berechnete das Wachstum unendlich langer, kreiszylindrischer
Hohlrdume in einem Zugspannungsfeld parallel zur Kreisebene. Die unter der Annahme
eines ebenen Dehnungszustands fiir viskoses Materialverhalten aufgestellte L6sung wurde
hinsichtlich einer ellipsenzylindrischen Hohlraumgeometrie und fir plastisches Material-
verhalten modifiziert. Die Verfestigung des Werkstoffs wurde tber die Annahme olE"
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eingefihrt. Fur O<sn<1 stellt

0= 0
R _V3E) . 0/3(-n) %50, E~E, (12)

In— =
R, 20-nm 2 2 T, 0 2

0

eine Néherungslosung fur das lber die Zeit integrierte Wachstum des mittleren Ellipsen-
radius R=(a+b)/2 dar. R, bezeichnet den mittleren Ellipsenradius im Anfangszustand; die
Indizes a und b bezeichnen die Ellipsen-Hauptachsenrichtungen. Gl. (12) verdeutlicht den
starken Einflul3 der Mehrachsigkeit auf das Hohlraumwachstum.

* Rice und Tracey [Rice69]: Sie gehen von kugelformigen Hohlrdumen in einem ideal
plastischen Werkstoff aus, auf den sie ein Dehnungs- und hydrostatisches Spannungs-
fernfeld aufbringen. Die unter Zuhilfenahme numerischer Methoden ermittelte Naherungs-
I6sung fur die Wachstumsrate des mittleren Hohlraumradius R flr ein reines Dehnungs-
fernfeld im Zugbereich und hohe Mehrachsigkeit lautet

: g
. 2
R 0283 E’ exp%3 m (13)
R e[

Sie ist unter dem Namen Rice-Tracey-Beziehung bekannt. Durch Ersetzen von R, durch
die Vergleichsspannung Z, kann die Anwendbarkeit auf verfestigende Werkstoffe erweitert
werden. Wie das Modell von McClintock wird auch dieses Modell der Beobachtung gerecht,
daR eine hdohere Mehrachsigkeit ein schnelleres Hohlraumwachstums verursacht. Bleibt
die Mehrachsigkeit wahrend des Belastungsvorgangs konstant, kann R/R,in Abhangigkeit
von der plastischen Vergleichsdehnung angegeben werden, ohne zuséatzliche Informationen
Uber die Beanspruchungsgeschichte zu kennen. Experimentelle Untersuchungen zeigten
jedoch, daR’ Gl. (13) die Wachstumsrate deutlich unterschatzt. Eine Neuberechnung der
Rice-Tracey-Ableitung fuhrte fir Mehrachsigkeiten %, /& >1 auf den Faktor 0.427 (anstatt
0.283) [Hua91l].

Nachfolgend werden drei Modelle vorgestellt, die in der Lage sind, den Einflu@ des
zunehmenden Hohlraumvolumens auf das Verformungsverhalten zu beschreiben. Fir den
Matrixwerkstoff werden die Annahmen der klassischen Plastizitatstheorie zugrundegelegt.
Jedoch gilt fir den gesamten hohlraumbehafteten Werkstoff die Voraussetzung der
Volumenerhaltung nicht mehr. Die Beschreibung seines mesoskopischen Verformungs-
verhaltens erfolgt nicht mehr mit der von-Mises-FlieBbedingung, sondern macht von einer
veranderten FlieRfunktion Gebrauch. Sie enthalt den Hohlraumvolumenanteil als zusétzlichen
Parameter. Ein vom hydrostatischen Spannungszustand abhangiger Term tritt hinzu, da
aufgrund der Hohlradume auch hydrostatische Spannungen Einflud auf das Fliel3verhalten
nehmen (Kap. 3.1.1.). Die Zunahme des Hohlraumvolumenanteils f wird tber die Entwicklungs-
gleichung

fgrowth - (1_f) Ekllj( (14)

berechnet, die die Inkompressibilitat der Matrix bertcksichtigt.

Im Grenzfall f=0 geht die FlieBbedingung in die von-Mises-Fliebedingung Z =o,, Gber, wobei
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>, die mesoskopische von-Mises-Vergleichsspannung und o,, die FlieRspannung des
Matrixwerkstoffs bezeichnet. Die Modelle kbnnen sowohl die plastische Verformung als auch
die duktile Schadigung durch Hohlraumwachstum beschreiben. Solche mikromechanischen
Schadigungsmodelle wurden unter anderem aufgestellt von

Rousselier [Rou87]: Ausgehend von einem thermodynamischen Ansatz wurde eine
FlieBfunktion aufgestellt, mit der ein Werkstoff mit isotropem Materialverhalten mit
wachsenden Hohlraumen beschrieben werden kann:

ll
>
®=_2+Do,fexp - E—GM:O (15)
1-f 8

Die Konstante D ist vom Werkstoff unabhangig und wird haufig als 2 angenommen. Die
Konstante o, ist dagegen materialabhangig und kann durch Anpassung an experimentelle
Ergebnisse bestimmt werden [Sun96].

Gurson [Gurs77]: Er betrachtete sowohl den Fall eines zylinderféormigen Hohlraums als
auch den eines kugelférmigen Hohlraums in der Mitte eines zylinderférmigen bzw. kugelfor-
migen Volumenelements. Fir ideal plastischen Matrixwerkstoff leitete er fir beide Falle eine
FlieRbedingung als obere Schranke fur den Fliebeginn her. Die mesoskopische
Fliel3funktion fir den Werkstoff mit kugelférmigen Hohlraumen lautet:

52 s U
@—_2+2fcosh%3?’”g—l—f2—0 (16)

Das Modell kann fir verfestigende Materialien angewendet werden, wenn g,, mit der
aktuellen Matrix-Flie3spannung besetzt wird. Die Zunahme des Hohlraumvolumens kann
Uber GI. (14) berechnet werden.

Tvergaard [Tve82, Nee84, Tve84, Nee87, Bec88, Tve90]: Mit wachsendem Hohlraum-
volumen spielt die Wechselwirkung zwischen den Hohlrdumen eine zunehmende Rolle.
Um diese Wechselwirkung zu bertcksichtigen, untersuchte Tvergaard mit Hilfe von
Zellmodellrechnungen das Verhalten von Werkstoffen, die eine periodische Anordnung von
Hohlraumen enthalten. Die daraus abgeleitete, empirische Modifikation der FlieRfunktion
von Gurson lautet:

52 s U
¢—_2+2q1f*cosh%3 m%—l—(qlf*)zzo (17)

Hierzu wurden ein (urspriinglich drei) Parameter g, und eine Funktion f(f) eingefiihrt, um
die Vorhersagefahigkeit des Gurson-Modells zu verbessern. Das beschleunigte Hohlraum-
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wachstum wurde durch die Modifikation von f zu

0
0 f fiir f<f,
0
. (18)
=g .
Of, + Z_e(f-£)  fur f>f,
O ff_fc

realisiert [Nee84, Tve84]. Hierbei ist f_die kritische Hohlraumvolumendichte, oberhalb derer
" beginnt, von fabzuweichen. Ein Anstieg von £~ fiihrt zu einer zunehmenden Entfestigung
des Werkstoffs, dessen Tragfahigkeit bei f=f, bzw. f’=f,=1/q, vollig verlorengeht.

Hohlraumvereinigung

Von der Vielzahl der zur numerischen Behandlung der Hohlraumvereinigung entwickelten
Modellansatze sollen hier drei vorgestellt werden:

» Der Eintritt der Hohlraumkoaleszenz ist ndherungsweise unabhangig von der Grof3e und
dem Abstand der Hohlraume; er hangt nur vom Hohlraumwachstumsverhaltnis R/R, ab
[Mud82, Rou87]:

0,0
R - QR0 (19)
Ry [Ro@

R/R,kann nach Rice und Tracey mit Gl. (13) berechnet werden. (R/R,), wird ublicherweise
mit einfachen Experimenten bestimmt [Zha94, Sun96]. Da die Spannungsanalyse des Rice-
Tracey-Modells nicht an die Schadigungsentwicklung gekoppelt ist, werden bei Finite-
Elemente-Berechnungen fir die Simulation des duktilen Ridwachstums zusatzliche
numerische Techniken wie das L6sen von Knoten bendtigt.

» Thomason geht fir die Aufstellung eines Modells davon aus, dal3 die Hohlraume durch das
Einschniren der Werkstoffbriicken zwischen den Hohlrdumen zusammenwachsen [Tho90]
(Kap. 3.1.1.). Sobald die auf die Werkstoffbriicken einwirkenden Kréfte die plastische
Grenzlast erreichen, treten dort starke Dehnungslokalisierungen auf. Jede weitere
Belastung flihrt zum Zusammenwachsen der Hohlraume. Als Kriterium flr die Hohlraumver-
einigung kann somit ein plastisches Grenzlastkriterium fur die Werkstoffbriicken dienen.
Die Berechnung wurde flr eine Einheitszelle durchgefihrt, die einen ellipsoidenférmigen
Hohlraum enthielt. Die Abmessung der Zelle quer zur Zugrichtung betrug /,. Thomason
erhielt fir die kritische, mesoskopische gréfite Hauptspannung

O O
2 [ K
5, -0 @.1_& 2k 40,10 | D (20)
Ic M 2 %Z_R | 5R. 0
o ™~ U U 0

Dabei bezeichnen R, und R, die Langen der Hohlraum-Halbachsen parallel bzw. quer zur
Zugrichtung. Die Entwicklung von R/R; und von /R, kann mit Hilfe der Wachstumsgesetze
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von Rice und Tracey ermittelt werden [Rice69, Tho90]. Z,. kann dann aus dem
Hohlraumvolumenanteil und aus den mesoskopischen Dehnungen E, und E; berechnet
werden. Bei Untersuchungen von Zhang fuhrte das Thomason-Modell jedoch bei geringen
Mehrachsigkeiten zu fehlerhaften Voraussagen [Zha94].

» Die von Tvergaard und Needleman eingefuihrte Modifikation des Gurson-Modells, mit der
die Zunahme der Wechselwirkung zwischen den Hohlraumen oberhalb eines kritischen
Hohlraumvolumenanteils f, beschrieben werden kann, ist bei der Modellierung fir das
beschleunigte Hohlraumwachstum verantwortlich (Gl. (18)). Im Werkstoff fihrt die
Wechselwirkung zu einem Zusammenwachsen der Hohlrdume und damit zu der
beschleunigten Zunahme des Hohlraumvolumens. Das Zusammenwachsen der Hohlrdume
beginnt somit beim Uberschreiten von f.. Durch die Abnahme der lokalen Tragfahigkeit mit
zunehmendem f kann in FE-Berechnungen das RiBwachstum modell-immanent simuliert
werden. Zusétzliche technische Eingriffe zur Modellierung der Materialtrennung sind nicht
erforderlich.

Ein vollstéandiges mikromechanisches Schadigungsmodell

Das Modell fur das Wachstum und die Vereinigung der Hohlrdume von Tvergaard und
Needleman bildet zusammen mit dem Modell fir die Hohlraumbildung von Chu und Needleman
ein vollstandiges mikromechanisches Modell zur Beschreibung der duktilen Schadigung. Es
zahlt zu den am weitesten entwickelten Schadigungsmodellen und wird hier als "modifiziertes
Gurson-Modell" bezeichnet. Es wurde als Materialroutine programmiert [Sun89] und in das FE-
Programm ADINA [ADI92] eingebunden.

Die FlieRfunktion ist durch Gl. (17) gegeben. Die Entwicklung des Hohlraumvolumenanteils
setzt sich aus zwei Beitragen zusammen; die Bildung neuer (f,,.) und das Wachstum bereits
existierender Hohlraume (f,,,,):

o (21)

f - f nucl growth
Aus technischen Griinden wurde von dem Hohlraumbildungsmodell von Chu und Needleman
die dehnungsgesteuerte Variante programmiert (Gl. (9)) [Sun89]. Das Wachstum der

Hohlraume wird nach Gl. (14) mit der Anfangsbedingung f(t,)=f, berechnet.

Bei der Anwendung des modifizierten Gurson-Modells ist die Einflihrung einer zusatzlichen
Grol3e, einer charakteristischen Lange, erforderlich: In einem homogenen Material, das mit
dem modifizierten Gurson-Modell mit entfestigendem Stoffgesetz beschrieben wird, werden
die Dehnungen an der Ril3spitze singular. Die Gber die Dehnungen ausgedrickten Kriterien
fur die duktile Schadigung sind dann schon bei kleinen auReren Lasten erflllt. Diese
Beschreibung ist fir reale Werkstoffe aufgrund ihrer inhomogenen Mikrostruktur nicht korrekt.
Um jedoch weiterhin die lokalen Konzepte der Kontinuumsmechanik einsetzen zu kénnen, wird
eine kritische Lange /. oder ein Volumen eingefihrt, ber das die Kriterien flr die Schadigung
erfllt sein missen. /. ist vom Werkstoff abh&ngig und wird mit mikrostrukturellen GréRen wie
den durchschnittlichen Abstdnden von Einschliissen in Verbindung gebracht. Die Umsetzung
im numerischen Modell kann auf unterschiedliche Weise erfolgen. Entweder wird eine
bestimmte Elementkantenlange verwendet, wobei die durch die Diskretisierung erfolgende
Mittelung ausgenutzt wird; oder es werden beliebig kleine Elemente verwendet und zusatzlich
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ein Lokalisationsbegrenzer eingefuhrt. Er hat die Aufgabe, die berechneten Beanspruchungen
Uber das charakteristische Volumen zu mitteln [Sun94]. Bei den durchgefiihrten FE-
Berechnungen wurde |/, durch die Wahl der Elementlange in das numerische Modell
eingebracht. Wegen des Einflusses der Elementlange im Ligament einer Bruchmechanikprobe
in RiBausbreitungsrichtung auf die berechnete Ril3widerstandskurve kann der Wert von /. durch
Anpassung an die gemessene RiBwiderstandskurve ermittelt werden.

Bei der Auswertung von FE-Berechnungen kdénnen die Gau3punkt-Bereiche als RiBwachstum
aufgefaBt werden, fir die f>f. erfillt ist. Um eine bessere Ubereinstimmung des numerisch
berechneten mit dem experimentell bestimmten Beginn des RiRwachstums zu erhalten, wurde
bereits das Uberschreiten von f, als RiRwachstum betrachtet.

Bertcksichtigung von Dehnrateneffekten

Da die Versuche (Kap. 4.) bei unterschiedlichen Belastungsgeschwindigkeiten durchgefiihrt
wurden, muf3te bei der Simulation sowohl die Dehnratenverfestigung, also die Anhebung der
FlieRspannung mit zunehmender Dehnrate, als auch die adiabatische Entfestigung, also die
Abnahme der FlieBspannung durch eine Erwadrmung der Probe als Folge der geleisteten
Verformungsarbeit beriicksichtigt werden. Im quasistatischen Fall hangt die Flie3spannung bei
konstanter Temperatur T lediglich von der plastischen Vergleichsdehnung ab. Im Fall
dynamischer Beanspruchung muf? daruber hinaus die plastische Dehnrate ¢ berticksichtigt
werden. Daflr hat sich in vorangegangenen Untersuchungen [B6h92, Sun95] eine einfache
empirische Naherung nach Pan et al. [Pan83]

Py
0,8, T) = %VD 0,(€0,&, T) (22)

fol

als geeignet erwiesen. Hierbei ist g,(¢/,¢, T) die FlieBspannung bei der Referenzdehnrate
€, und K ein werkstoffabhéngiger Parameter, der als Dehnratenexponent bezeichnet wird. Die
Temperaturabhangigkeit der FlieBspannung mufld gesondert betrachtet werden, wozu nach
Needleman und Tvergaard [Nee91] eine lineare Beziehung

0,(€08,T) = (1 - B-(T-T) 0,,(E0.&,, T) (23)

angenommen wird. Hierbei ist g,[(¢, ¢, T,) die FlieBspannung bei der Ausgangstemperatur
T, und P ein werkstoffabhé&ngiger Parameter. Nahezu die gesamte plastische Arbeit wird in
Warme umgewandelt. In dynamisch gepruften Proben ist wegen der kurzen Versuchsdauer
der WarmefluR3 in der Probe praktisch vernachlassigbar [Dix91], und es liegt eine adiabatische
Zustandsanderung vor. Insbesondere im Einschnirbereich von Zugproben und im Kerbbereich
von Kerbzug- und Kerbschlagbiegeproben tritt eine Temperaturerhéhung ein, die nach

t

T-T, - J o,(DE() dt (24)

0

X
pPC,
abgeschatzt werden kann. ¢, bezeichnet die spezifische Warmekapazitat, p die Dichte und x
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den in Warme umgewandelten, proportionalen Anteil der plastischen Arbeit. Diese adiabatische
Erwarmung verursacht eine Entfestigung des Werkstoffs, die durch Einsetzen von Gl. (24) in
Gl. (23) berechnet wird.

Bei der Simulation quasistatischer Versuche werden unterschiedliche Temperaturen tber die
Eingabe unterschiedlicher Spannungsdehnungskurven realisiert. Im Fall dynamischer Be-
anspruchung wird, ausgehend von der eingegebenen Spannungsdehnungskurve fir eine
Referenz-Temperatur T,und Referenz-Dehnrate €,, an jedem Ort die Flie3spannung zur dort
berechneten Temperatur und Dehnrate nach (22) und (23) neu ermittelt. Die Berechnung der
adiabatischen Erwarmung ist bisher in den zweidimensionalen und den zweidimensional
rotationssymmetrischen, nicht jedoch in den dreidimensionalen Elementen realisiert. Die
dehnraten- und temperaturabhangig berechnete FlieBspannung o,, geht in die FlieRfunktion
(Gl. (17)) ein. Somit sind beide Modelle mit dem modifizierten Gurson-Modell kombiniert, das
dadurch als viskoplastisches modifiziertes Gurson-Modell bezeichnet werden kann. Die
viskoplastische Erweiterung wurde von Honig in die Materialroutine des modifizierten Gurson-
Modells eingearbeitet [HON94, Sun95]. Dieses viskoplastische Schadigungsmodell wurde bei
den vorliegenden Untersuchungen fir alle FE-Berechnungen verwendet. Es steht inzwischen
auch fur die Programmsysteme ABAQUS [ABA93] und PSU [Ses97] zur Verfugung, mit denen
identische Ergebnisse erzielt werden.

3. 2. Spaltbruch

Unter Spaltbruch wird die Auftrennung kristalliner Festkérper entlang Kristallebenen verstanden.
Dazu mussen die atomaren Bindungen geldost werden. Tritt der Bruch noch bei linear-
elastischem Verformungsverhalten auf, also bevor es zu relevanten, plastischen Verformungen
kommt, wird er als sprode bezeichnet.

3. 2. 1. Versagensvorgange

Der inhomogene Aufbau ferritischer Stahle, insbesondere darin enthaltene Zweitphasenteilchen
und mikroskopisch oder makroskopisch ausgedehnte Risse konnen beim Aufbau der fur die
Uberwindung der Kohasionskrafte des Metallgitters erforderlichen, lokalen Beanspruchungen
behilflich sein. Bei tiefen Temperaturen wird vereinzelt beobachtet, daf’ ein Spaltbruch direkt
an der Spitze eines eingebrachten Anrisses beginnen kann [Che92b]. Abgesehen von diesem
Sonderfall kann die Entstehung eines Spaltbruchs in zwei Schritte aufgeteilt werden:

» Bildung von Mikrorissen,

» Ausbreitung eines Mikrorisses in ein umgebendes oder angrenzendes Ferritkorn und
Bildung eines makroskopischen Risses.

Waéhrend der Belastung des Materials konnen Mikrorisse entstehen [Cot59, Kno77, Rie79,
Rei81]:
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« durch einen Aufstau von Versetzungen des Metallgitters an einer Korngrenze,
* an sich schneidenden Gleitebenen durch Wechselwirkungen von Versetzungen,

e« durch den Bruch eines auf einer Ferritkorngrenze angesiedelten Karbidteilchens,
herbeigefihrt

e durch den Aufstau von Versetzungen oder angrenzenden Verformungszwillingen bei
sehr tiefen Temperaturen,

» aufgrund einer gleichmagigen, plastischen Verformung des umgebenden Ferrits, wobei
das sprode Karbidteilchen der Verformung nicht folgen kann,

* Dbei tiefen Temperaturen und hohen Dehngeschwindigkeiten an Grenzflachen zwischen
Zwillingen und anderen Inhomogenitaten.

Der untersuchte 22 NiMoCr 3 7 ist bezlglich seiner Zusammensetzung dem Stahl der
amerikanischen Bezeichnung A508 sehr dhnlich. Die auf den Korngrenzen angesiedelten
Zweitphasenteilchen sind bei diesem Stahl hauptséchlich Eisenkarbide. Es wurden auch
gelegentlich Titankarbide und bei tiefen Temperaturen vermehrt Mangansulfide gebrochen
vorgefunden [Ros83, Dru92].

Der Ausbreitung eines Karbidrisses in das Ferritkorn ist die Versetzungsgleitebene behilflich,
die den Mikrori3 verursacht hatte. Sie konzentriert die Spannungen, die auf den Mikroril3
einwirken: Dieser erféhrt zusatzlich zu den von auf3en anliegenden Spannungen die lokalen
Spannungen aufgrund der inhomogenen, plastischen Deformationen [Smi68, Rie79]. Nach der
Uberwindung der Teilchen-Ferrit-Trennflache kann ein Mikroril3 an Ferritkorngrenzen oder an
Grenzen zu bainitischen Gebieten gebremst oder aufgehalten werden. Beobachtungen von
Lin et al. bestatigen diese Aussagen [Lin87]: Sie konnten in Karbidteilchen begrenzte Risse
nachweisen. Sie fanden auch bei Temperaturen ber -100°C Karbidrisse, die an der
Grenzflache zum Ferritkorn ausgerundet waren. Desweiteren entdeckten sie auch Mikrorisse,
die sich innerhalb eines Ferritkorns von einer Korngrenze zur gegeniberliegenden erstreckten.

Je nach Temperatur, Belastungsgeschwindigkeit und Mikrostruktur kann entweder die Bildung
oder die Ausbreitung eines Mikrorisses das kritische Ereignis fur einen Spaltbruch sein.

3. 2. 2. Modellierung

Im folgenden wird eine Ubersicht iiber einfache Modelle zur Spaltbruchentstehung gegeben,
wobei eine mdgliche Temperaturabhangigkeit der jeweiligen Werkstoffkennwerte angesprochen
wird. Im Anschlu3 wird das fur die vorliegenden Untersuchungen eingesetzte Beremin-Modell
und seine Anwendung dargestellt.

Ubersicht

Schon bevor die Versagensvorgénge des Spaltbruchs im Einzelnen untersucht werden konnten,
mufdten fur die Handhabung sprédbrechender Materialien Versagenskriterien aufgestellt
werden. Das Konzept der kritischen Spannungen wurde von Orowan formuliert [Oro48]. Es
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besagt, dal? Bruch bei Uberschreiten eines kritischen Wertes o, der gréften Hauptspannung
o, eintritt:

o, (25)

Dieser Wert ist vom Werkstoff abhangig und wird als kritische Spaltbruchspannung o,
bezeichnet. Beginnt der Werkstoff zu flie3en, lassen sich nur noch Spannungen von begrenzter
Hohe aufbauen. Liegt die grofite erreichbare Spannung unterhalb der kritischen Spaltbruch-
spannung o,, kann der Bruch nicht als Spaltbruch beginnen [Rice70]. Damit kann die
Temperaturabhangigkeit des Versagensmechanismus erklart werden, denn ein Absenken der
Temperatur fuhrt zu einer Erhéhung der Flie3grenze. Dieses Spannungskriterium vermag auch
die im Vergleich zu glatten Zugproben geringere Bruchverldngerung von Kerbzugproben
erklaren.

Eine Temperaturabhangigkeit
0, > 0, = 0(T) (26)

der kritischen Spaltbruchspannung o, wird kontrovers diskutiert. In neueren Untersuchungen
von Dahl und Jide-Esser an dem Stahl C 10 zeigt die bei Spaltbruch in gekerbten Proben
hochste aufgetretene Hauptspannung eine dahnliche Temperaturabhangigkeit wie die
Streckgrenze, also eine Abnahme von o, mit zunehmender Temperatur [Dah94, Jud94]. Dieses
Ergebnis bestétigt jedoch lediglich den spannungsbegrenzenden Einflu der Plastizitat im
untersuchten Temperaturbereich.

Bei der Anwendung dieser Kriterien auf Proben oder Bauteile mit Ri3 tritt das Problem auf,
daf bei weitgehend linear-elastischem Materialverhalten die Spannungsfelder an der Ri3spitze
singular werden. Daher erscheint es sinnvoll, einen bestimmten Materialbereich einzubeziehen,
dessen Grof3e von der Mikrostruktur und vom Versagensmechanismus bestimmt wird. Ritchie,
Knott und Rice fiihrten eine charakteristische Lange x, ein, uber der die kritische Spaltbruch-
spannung Uberschritten sein mul3 [Rit73]:

{ 0,>0, = 0,} iber x, (27)

Far x, bestimmten sie den zweifachen, mittleren Ferritkorndurchmesser. Mit diesem Modell
gelang ihnen, aus der Flie3spannung und den Verfestigungseigenschaften fur einen unlegierten
Stahl K,-Werte zu berechnen, die experimentell bestatigt wurden.

Aus den Bindungskraften des Metallgitters lassen sich theoretische Zerreif3festigkeiten
berechnen. Das sind die fir die Auftrennung der atomaren Bindungen bendétigten Spannungen.
Gemessene, technische Zerreil¥festigkeiten liegen jedoch um zwei bis drei Gré3enordnungen
darunter. Schon lange vor der Aufstellung der bisher genannten Bruchkriterien fuhrte Griffith
diesen Unterschied fir ideal sprode Korper auf die Existenz kleiner Fehlstellen im Material in
Form von Mikrorissen zuriick [Gri20]. Die Annahme, daf3 die instabile Verlangerung dieser
Mikrorisse mehr elastische Energie freisetzen muf3 als fur die Schaffung der Ril3-Oberflachen
bendtigt wird, fuhrte auf eine kritische, &uf3ere Spannung X, bei der ein senkrecht belasteter
Mikroril3 der Lange / in einem sproden Korper beginnt, sich instabil auszubreiten. Unter
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Voraussetzung eines ebenen Dehnungszustands gilt fur %,

o —g - ( 4Ey (28)
N T (1-v?) ]

was bei senkrecht zur Zugrichtung orientierten Mikrorissen zu einem Kriterium fur die grof3te
Hauptspannung =, wird”. Dabei bezeichnet y die spezifische Oberflaichenenergie. Die
Spannung, die am Ort der Spaltbruchentstehung vorhanden sein muf3, wird als kritische
mikroskopische Spaltbruchspannung o, bezeichnet, auch wenn sie auf mesoskopischer Ebene
innerhalb der Kontinuumsmechanik definiert ist. Das Griffithsche Kriterium (Gl. (28)) kann als
lokales Versagenskriterium bezeichnet werden. Werden zusatzlich Annahmen zu der
statistischen Verteilung der Langen / der Mikrorisse gemacht, kann daraus die bei Beteiligung
von Spaltbruch auftretende Streuung der Versagensspannungen innerhalb einer Versuchsserie
erklart werden. Darauf baut das Beremin-Modell auf, das im nachsten Kapitel vorgestellt wird.

Das Griffithsche Kriterium wurde vielfach - auch fur makroskopische Risse - experimentell
bestatigt [Hah76]. Inzwischen wurde an ferritischen Stahlen gezeigt, dal’ es nahezu unabhéngig
von der Dehnrate [Cur80, Che90] und einer Vorschadigung durch Neutronenbestrahlung
[Par73] ist. Experimentelle Untersuchungen zur Existenz einer Abhangigkeit von %, von der
Temperatur fuhren auf uneinheitliche, da werkstoffabhangige Ergebnisse (z.B. [Wal84, Bow86,
Che90]). Abweichungen von der Griffithschen Theorie treten erst auf, wenn der Bruch
wesentlich von plastischen Vorgangen begleitet wird.

Fir die plastische Verformung wird bei der RiRausbreitung in Metallen zusatzlich Energie
umgesetzt. Um sie zu bericksichtigen, haben Orowan und Irwin eine Modifikation der
Griffithschen Formel vorgeschlagen [Irw47, Oro48]: Zur spezifischen Oberflachenenergie y wird
die plastische Verformungsarbeit y,, hinzuaddiert. Eine Temperaturabhangigkeit von Z . kann
aus der Temperaturabhangigkeit der Beweglichkeit von Versetzungen abgeleitet werden, also

| A4E-(y+Y,(T)) (29)

o; =
o J T(1-vd) |

Da die Prozesse bei der Ausbildung eines Spaltbruchs bekannt sind, kdnnen gezielt Kriterien
sowohl fur die Mikrorif3bildung als auch fur die Ausbreitung des Mikrorisses aufgestellt werden:

Wie im letzten Kapitel beschrieben, sind bei der Mikroril3bildung stets Vorgange beteiligt, die
als plastische Verformung erkennbar werden [Str54]; plastische Dehnungen E/>0 sind
Voraussetzung fur eine Mikroribildung. So wurden an einem ferritischen Stahl die
Spaltbruchurspriinge ausschlief3lich innerhalb der plastischen Zone vorgefunden [Bru91].

Zur Aufspaltung eines Karbidteilchens muf3 die Oberflachenenergie y, des Karbids aufgebracht
werden. Ein moglicher Einfluld der Temperatur auf die kritische Spaltbruchspannung kann aus

*) Da ab hier die Mikrostruktur ins Spiel kommt, wird wieder zwischen mikroskopischen und mesoskopischen
GrofRen unterschieden. Z, ist nicht die mikroskopische Spannung am Mikrori3, sondern die mesoskopische
(auBere) Spannung auf der Ebene eines reprasentativen Volumenelements, das den MikroriR umschlief3t.
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einer Temperaturabhéngigkeit von y, abgeleitet werden:

5, > 5, = 0/ (v,(T)) (30)

Druce et al. wiesen an dem ferritischen Stahl A508 im Temperaturbereich zwischen fllissiger
Stickstoff- und Raumtemperatur eine deutliche Zunahme der spezifischen Oberflachenenergie
Y. von Karbidteilchen mit der Temperatur nach [Dru92] und bestatigten die Beziehung (30).

Die Kriterien fur die Ausbreitung eines Mikrorisses ergeben sich aus der Anwendbarkeit des
Griffithschen Kriteriums, aus den Annahmen zur Lage der Mikrorisse und zum Ursprung der
angreifenden Beanspruchungen.

Unter der Annahme, dal? der Mikrorif3 durch Bruch eines Karbidteilchens mit dem Durchmesser
¢ entstanden ist und der Mikrorid das Karbid durchmiidt, folgt eine Abhangigkeit der
Spaltbruchspannung von der Karbidgréi3e:

. Jr 4Ey, (31)

>3 =0 |—— %
m-(1-v?)c

Dabei bezeichnet y, die spezifische Oberflachenenergie des Ferrits. Die experimentellen
Untersuchungen von Druce et al. [Dru92] bestétigten die Aussage von Gl. (31). Eine unter
anderem von Wallin postulierte Temperaturabhéngigkeit der Oberflachenenergie y, des Ferrits
[Wal84] konnten sie nicht nachweisen.

Die an einem Karbidril3 angreifenden Belastungen setzen sich aus den makroskopischen
Spannungen und den Beanspruchungen durch inhomogene plastische Verformungen im
angrenzenden Ferritkorn zusammen. Letztere fiihren insbesondere auf Schubspannungen, die
sich aufgrund von Gleitebenen innerhalb des Ferritkorns aufbauen. Daraus resultiert eine
zusétzliche Abhéangigkeit der kritischen mikroskopischen Spaltbruchspannung o, vom mittleren
Ferritkorndurchmesser d.

3, >3, =o/(cd) (32)

Experimentelle Untersuchungen konnten die auch analytisch berechnete o,-Abhangigkeit von
der KorngroRe bestatigen [Smi68, Rie79]. Eine Abhangigkeit von d besteht auch fiir die
Ausbreitung von Mikrorissen, die sich lber die GroRRe eines Ferritkorns erstrecken.

Da Spaltbruchinitiierung auch in Gebieten abnehmender Hauptspannung Z, beobachtet wird
[Ros83], erscheint fur ein Spaltbruchkriterium die Hinzunahme einer weiteren Beanspruchungs-
gréRRe wie der Dehnung durchaus sinnvoll [Mim95]. Chen et al. schlugen eine Kombination aus
drei Kriterien vor: Die Bildung eines Mikrorisses bendétigt eine plastische Mindestdehnung; um
die sofortige Ausrundung der Mikroril3spitze zu verhindern, muf3 die Mehrachsigkeit einen
bestimmten Wert Gberschreiten; damit sich der Mikrori3 verlangern kann, muR3 die anliegende
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Hauptspannung grél3er als eine kritische Spaltbruchspannung sein [Che91, Che92a].
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Damit konnten sie erklaren, dal3 an einem C-Mn-Stahl in unmittelbarer Nahe einer Ril3spitze
wegen zu niedriger Mehrachsigkeit keine Initiierungen auftraten, obwohl die Spannungen
ausreichend hoch zu sein schienen und plastische Dehnungen vorhanden waren.

Werden ausschlief3lich riRbehaftete Strukturen untersucht, konnen Modelle herangezogen
werden, die Aussagen uber die zu erwartenden J_-Werte und deren Streuung machen. Solche
globalen Versagensmodelle wurden fur den Sprédbruchbereich unter anderem von Landes
und Shaffer [Land80] und von Slatcher [Sla86] aufgestellt. Landes und Shaffer waren die
ersten, die einen haufig beobachteten GroRReneffekt auf die statistische Verteilung von
Mikrorissen zurtickfihrten. Diese fundamentalen Modelle finden vielseitige Anwendung und
sind Ausgangspunkt fur viele Weiterentwicklungen. Da diese Ansétze bei den vorliegenden
Untersuchungen keine Verwendung finden, soll auf sie nicht weiter eingegangen werden.

Das Beremin-Modell

Aufbauend auf einer statistischen Theorie der Festigkeit sproder Werkstoffe von Weibull
[Wei39a, Wei39b, Wei51] hat die franzésische Autorengruppe Beremin ein Spaltbruchmodell
fur Bauteile aus ferritischen Stahlen entwickelt [Bere83, Mud87]. Dieses lokale Versagens-
modell ist unter den Namen "Local Approach” und "Beremin-Modell" bekannt. Es ist abgeleitet
aus Beobachtungen an sprdodbrechenden Werkstoffen, bei denen kleine Mikrorisse
versagensverursachend sind. Mit dem Local Approach werden Aussagen Uber die
Spaltbruchwahrscheinlichkeit einer Struktur unter einem bestimmten Spannungszustand
gemacht; das Modell ist in der Lage, die Statistik des Spaltbrucheintritts zu beschreiben. Es
geht von vereinfachenden Annahmen aus (Bild 2), die nun zusammen mit den Erfordernissen
fur eine Anwendung des Modells vorgestellt werden.

Mikrorif3- Lokales Weakest-Link-
Verteilung Spaltbruchkriterium Annahme

Bild 2: Grundannahmen des Beremin-Modells.

* Annahmen zur Mikrori3verteilung:

Aufgrund einer Behinderung der kristallografischen Gleitung kdnnen Schwachstellen
entstehen [Pin81] (Kap. 3.2.1.). Unabhangig davon, ob es sich dabei um Kristallgitter-
Defekte oder um gebrochene Zweitphasenteilchen handelt, werden sie als "Mikrorisse"
betrachtet. In einem Volumenelement der Gré3e V, seien durchschnittlich M Mikrorisse
vorzufinden. Fir einen beliebigen Mikrorif3 sei die Wahrscheinlichkeit, daf er eine Lange
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zwischen [ und Hd/ besitzt, durch

P()al - %’ dl (34)

/ |

gegeben, mit Parametern o, > 0 und 3, > 1.

Da fir die MikroriBbildung Versetzungsbewegungen nétig sind, und somit plastische
Deformationen flir Spaltbruch in einem Metall vorausgesetzt werden, wird ausschlielich
die plastische Zone betrachtet, also das Gebiet mit

EP>0 (35)

Die Mikrorisse seien Uber das ganze plastische Volumen gleichmafig verteilt.
* Annahmen zum lokalen Spaltbruchkriterium:

Es gelte das Griffithsche Kriterium fir den Zusammenhang zwischen der Mikrori3lange /
und der fiir das Ausbreiten des Mikrorisses kritischen Spannung Z_:

e (36)

- T

wobei C eine werkstoffabhangige Konstante bezeichnet. Da die Mikrorisse beliebig
ausgerichtet sein kénnen, ist hier und in Gl. (34) unter | eine fir das Spannungsfeld
effektive MikroriRlange zu verstehen: Im einachsigen Zugspannungsfeld ist =/ .sin’0, wenn
0 den Winkel zwischen der Hauptspannungsrichtung und der Achse des Mikrorisses
bezeichnet.

 Weakest-Link-Annahme:

Unter der Voraussetzung, dal3 viele Mikrorisse in der Struktur vorhanden sind und sich
gegenseitig nicht beeinflussen, werde das Versagen der ganzen Struktur von einem
Mikrorif3 - dem gefahrlichsten - ausgeldst. Diese Hypothese des schwachsten Glieds lafdt
mogliche Ril3arrest-Ereignisse unbericksichtigt. Wird die Struktur in Volumenelemente
unterteilt, so bedeutet das Versagen eines Volumenelements das Versagen der ganzen
Struktur.

V, habe die Grol3e eines fir den untersuchten Werkstoff und fir dessen Spaltbruchmecha-
nismus reprasentativen Volumenelementes. Es ist also grol3 genug, die gréf3ten der typischen
Einheiten der Mikrostruktur, hier Ferritkérner, zu umfassen. Somit ist die Voraussetzung
gegeben, in einem solchen repréasentativen Volumenelement mehrere Mikrorisse zu finden.
V, sei jedoch auch klein genug, so dal3 die Variation der Beanspruchung innerhalb V, nicht
allzu grof3 ist.
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Die Wahrscheinlichkeit, daf ein zufallig herausgegriffener Mikrori? langer als F ist, ist

00 00

P(BI°) - J Py il - J % di (37)

Das ist die Wahrscheinlichkeit, dal3 ein einzelner Mikrorif3, an dem die grol3te Hauptspan-
nung X, angreift, versagensverursachend ist:

T al al
P(>I°) = P(Z) - L -
T2

2B,-2

ct? 3, (38)

A B/_l

1

Mit der Wahrscheinlichkeit 1-P (/>F) fihrt er nicht zum Versagen.

In einem Volumenelement der GréRRe V,fuhren MV, /V,, Mikrorisse mit der Wahrscheinlichkeit
(1-P(I>19)" nicht zum Versagen. Die Wahrscheinlichkeit, einen oder mehrere Mikrorisse zu
finden, die aufgrund der Belastung zum Versagen fiihren, ist dann 1-(1-P(/>19))"""°. Die
Wahrscheinlichkeit, dal® in V; k Mikrorisse vorhanden sind, wenn durchschnittlich MV,/V,
vorhanden sind, unterliegt der Poissonverteilung und ist

b, - (M)e;':’(M—) (39)

Die Wahrscheinlichkeit, daf3 in V; ein oder mehrere Mikrorisse versagensverursachend sind,
ist dann 1-(1-P(&>19))¥, multipliziert mit der Wahrscheinlichkeit, daR gerade k Mikrorisse
vorhanden sind, aufsummiert tber alle mdglichen k:

PI =Y b (1-(1-PU>I)) = X py (1-(L-P(=1))) (40)
PI=Y b~ X b, (1-PUSI)) (“41)

Aus
y X—.k ex -1 (42)

und
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© k
Y X ex(@-af-e= (43)
o k!
folgt
0 0 0 0
; MV, MV, « .
P/ =1 - exp%— ’ P(I>I,C)E= 1 - exp%— P cth (ZQ)ZB”ZE (44)
o v 0 o Y% Bl 0

Damit ist die Uberlebenswahrscheinlichkeit von V, 1-P; und fiir die gesamte plastische Zone
mit n, Elementen

ny . E a L ny V — E 45
[[(2-P) =expgm —_ c*®y i (z)** H (45)
i=1 D B/_l i=1 VO |:|
Mit der sogenannten "Weibullspannung"
m np/ i \/I
o, - JZ @) — (46)
=1 Vg
wird die Versagenswahrscheinlichkeit der ganzen Struktur
0o, oo
P, =1 -exp E— EPWEE (47)
0 %D 0
Hierbei sind die sogenannten "Weibullparameter" m und o, durch
m=2B, -2 (48)
und
o, -JC | (49)
2a,M
gegeben.

m wird als "Weibullmodul" oder "Weibullexponent" bezeichnet. V; ist das aktuelle Volumen
des i-ten der n, in der bisherigen Belastungsgeschichte plastizierten Volumenelemente. Die
Versagenswahrscheinlichkeit 1aR3t sich somit durch eine Weibullfunktion von der Weibull-
spannung g, ausdricken.

Wahrend die Weibull-Referenzspannung o, die Weibullspannung darstellt, bei der die Versa-
genswahrscheinlichkeit etwa 63% betragt, ist m ein Maf3 fir die Streuung der kritischen
Weibullspannungen um o,. P, ist die akkumulierte Versagenswahrscheinlichkeit, die von der
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Ausfallwahrscheinlichkeit innerhalb eines Zeit- bzw. Belastungsintervalls unterschieden werden
mul3. Bild 3 soll diesen Unterschied verdeutlichen.

Versagensfdlle
akkum. Versagensfdlle
akkum. Versagenswahrscheinlichkeit P,

Belastung Belastung

Bild 3: Beispiel fiir ein Histogramm der Versagensfélle zusammen mit einer beschreibenden
Wabhrscheinlichkeitsdichtefunktion (links) und ein Histogramm der akkumulierten Versagensfélle
zusammen mit einer beschreibenden Wahrscheinlichkeitsfunktion (rechts).

Da M proportional zu V,, ist, wird auch o, von V, beeinflu3t. Die Parameter des Modells sind
somit m und o, V,"". Daraus folgt, daR neben m und o, stets auch das V, anzugeben ist, mit
dem o, bestimmt wurde. o, ohne Angabe von V, kann keine physikalische Bedeutung
beigemessen werden.

Es ist nicht notwendig, die Grof3en, die zur Berechnung der Weibullparameter mit den GIn.
(48) und (49) erforderlich waren, zu kennen. m und ouvol’”’ werden gewoéhnlich an einer Serie
von Kerbzugversuchen bei einer Temperatur ermittelt, bei der Spaltbruch Uberwiegt und duktile
Schadigung vernachlassigbar ist. Kerbzugproben haben den Vorteil, dal3 die auftretenden
Spannungsgradienten relativ gering sind und die Gré3e V,, die bei hohen Gradienten wichtig
wird, lediglich einen unbedeutenden EinfluR auf m und o,V,"" ausiibt.

Zur Bestimmung der Modellparameter wurde ein Konzept [Min92] vorgeschlagen, das
inzwischen in vielen Untersuchungen angewendet wurde. Hierzu ist es notwendig, die
Kerbzugversuche mit Finiten Elementen nachzurechnen, um die zu jedem Einzelversuch bei
Versagen gehdrenden Spannungsverteilungen zu bestimmen. Betrachtet man V, als fur den
Versagensvorgang reprasentatives Volumenelement, sollte sich die minimale Grofl3e der
Elemente an der Gro3e von V, orientieren. Deshalb sollten bei Verwendung eines feineren
FE-Netzes die lokalen Beanspruchungsgrofien Uber mehrere Elemente hinweg gemittelt
werden. Einfacher dagegen ist, in Gebieten hoher Gradienten als kleinste Elemente solche
der GroRRe dieses Mittelungsvolumens V,, einzufiihren [Mud87, Broch93], sofern keine anderen
Grunde dagegen sprechen. Bei niedrigen Spannungsgradienten ist die Elementgréfie
numerisch unbedeutend.
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Werden N Proben getestet und beziiglich der Reihenfolge ihres Spaltbruchversagens geordnet,
wird der j-ten Probe die Versagenswahrscheinlichkeit

PO - L2 1N (50)

zugeordnet. Im Vergleich zu anderen méglichen Zuordnungen wurden mit Gl. (50) die besten
Erfahrungen gemacht [Kha91]. Ausgehend von einem Startwert fir m wird fur jede Probe mit
Gl. (46) eine Weibullspannung o,/ bei Versagen berechnet. Aus der Verteilung dieser o -Werte
wird ein neues m berechnet, das wiederum Einflul3 auf die o,-Werte nimmt. Somit ist eine
iterative Prozedur erforderlich. Diese Anpassung der Weibullverteilung wurde mit der Maximum-
Likelihood-Methode durchgefiihrt [Kha91, Min92].

Um sicher zu gehen, dal} die Daten mit hinreichender Genauigkeit einer Weibullverteilung
gehorchen, werden sie haufig in der Form

(51)

D,

51 H 0 Ow
0
0

gegen X, = In %\/I_
Pa

dargestellt. Dieses Diagramm wird als Weibulldiagramm oder Weibullplot bezeichnet. In dieser
Darstellung liegen die Punkte, die aus einer Weibullverteilung hervorgehen, auf einer Geraden.
In Kap. 6. wird jedoch aus Griinden der Anschaulichkeit der Achsenskalierung einer linearen
Darstellung

I [ [

Y, = P, gegen X; (52)

I |

Il
%TDD
3| &
® <

den Vorzug gegeben.

Im folgenden soll gezeigt werden, daf} die Weibullparameter nicht exakt bestimmbar sind,
sondern daf3 fiir sie nur Intervalle angegeben werden kénnen: Bei der Bestimmung der Weibull-
parameter liegt folgende Situation vor: Es wird davon ausgegangen, dal3 die Weibull-
spannungen (Gl. (46)) aller Proben zum jeweiligen Zeitpunkt ihres Spaltbruchversagens einer
Weibullverteilung (Gl. (47)) unterliegen, deren Parameter unbekannt sind. Aus der
Grundgesamtheit aller aus dem Material erzeugbaren Proben wird eine Teilmenge von N
Proben herausgegriffen, an denen die Parameter mg, und o, der Verteilung dieser
Stichprobe bestimmt werden. Hieraus soll auf die Weibullparameter m und o, der Grund-
gesamtheit geschlossen werden. Dazu bedarf es eines Schétzverfahrens fur Parameter. Im
Vergleich mit anderen Methoden ist das Maximume-Likelihood-Verfahren, das Verfahren der
grofdten Mutmalilichkeit, zu diesem Zweck am vorteilhaftesten [Kha91]. Es liefert die Parameter,
die der gewahlten Stichprobe unter allen méglichen Stichproben die grofite Wahrscheinlichkeit
verleihen, also die plausibelsten Parameterwerte. Die Vertrauensgrenzen um diese Schatzwerte
Mg, und 0, ., sind umso enger, je grol3er die Stichprobe ist, d.h. je mehr Proben getestet
werden. Da die Verteilungsfunktionen der Ausdriicke
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Sch (53)
m
und
0-u C
mSch In 6_5 " (54)

nur vom Stichprobenumfang N, von m und o, jedoch unabhangig sind [Har83], lassen sich
Zahlen [, 1,, t, und t, finden, so daf3 mit einer gewissen Wahrscheinlichkeit, dem Vertrauens-
niveau (1 - w)

m

L(N,w) = ns;” > [ (N,w) (55)
und
O-uSch
L(N,w) = mg, In —45" > t (N,w) (56)
o

u

gilt. Durch Umformen ergeben sich die Vertrauensbereiche oder Konfidenzintervalle fir m und
G.:

u

mSch <mc< mSch (57)
L(N.w) LN
und
U U U O
t,(N,w tL(N,w
O, s0n EXP E— a )Es O, < O, s EXP E— i( )E (58)
Mg O O Msen O

Die Groken /;, I,, t; und t,, die mit Hilfe von Monte-Carlo-Simulationen bestimmt werden
konnten (siehe Literaturhinweise in [Har83]), sind tabelliert vorzufinden [DIN51110, ENV843]).
Daraus kann abgelesen werden, dal3 bei einem Vertrauensniveau von (1 - w) = 90% lber 120
Versuche notwendig sind, um m auf £10% genau zu bestimmen. Diese Unsicherheit pflanzt
sich fort, wenn mit den so bestimmten Weibullparametern Wahrscheinlichkeiten berechnet
werden oder ein Bruchmechanikversuch numerisch simuliert wird, um Spaltbruchzahigkeiten
Zu gewinnen [Bern93, Dag93].

Eine weitere Eigenschaft des Maximum-Likelihood-Verfahrens muf3 bei der Bestimmung der
Weibullparameter berlicksichtigt werden: Dieses Schéatzverfahren ist im allgemeinen nur
asymptotisch erwartungstreu, d.h. der Erwartungswert des gewonnenen Schétzwertes ist bei
endlichem Stichprobenumfang N ungleich dem Parameterwert der Grundgesamtheit. Diese
verfahrensbedingte, systematische Abweichung, "bias", macht sich am Parameter m
bemerkbar: Der Maximum-Likelihood-Schatzwert mg,, liegt im Mittel Uber dem unbekannten,
wahren Wert m, der damit geschéatzt werden soll. Deshalb muf3 ein Korrekturfaktor b(N)
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eingefuhrt werden, mit dem gilt:
mkorr = mSch b(/\/) (59)

b(N) kann aus Tabellen entnommen werden (z.B. in [DIN51110] und in [ENV843]). Zu einer
vollstandigen Weibullauswertung gehort demnach die Angabe von V,,, mg, und g, ., den
Vertrauensbereichen von m und o, beziglich eines Vertrauensniveaus von (1 - w) und die
Angabe von m,,,,, das bei (1 - w) = 80 oder 90% weit innerhalb des Vertrauensbereichs von
m liegt. mg, und o, werden der Einfachheit halber mit m und o, bezeichnet.

Unterscheiden sich zwei Materialien nur durch ihr 3, fuhrt dies nicht nur auf unterschiedliche
Werte von m (Gl. (48)), sondern auch auf verschiedene Werte von o, (Gl. (49)). Um den
EinfluR der Versuchsbedingungen auf die dazu berechneten Werte von o, deutlicher
hervortreten zu lassen, soll der zuséatzliche Einflul? von m auf g, unterdrtickt werden. Deshalb
wird in Kap. 6. zusatzlich

5 = __" (60)

berechnet und in den Tabellen angegeben. Eine vollstandige Unabhangigkeit von m wird durch
diese Umrechnung jedoch nicht erreicht.

Sind die Weibullparameter bestimmt, kann mit ihnen die Spaltbruch-Versagenswahr-
scheinlichkeit eines Bauteils oder einer Laborprobe berechnet werden. Die Wahrscheinlichkeit
eines Spaltbruchumschlags in Abhangigkeit von der Ri3beanspruchung kann durch die
Simulation eines Bruchmechanikversuchs bestimmt werden. Als Spaltbruchzahigkeit K. in der
Tieflage bzw. J,im Ubergangsbereich kann dann der Wert von K, bzw. J bezeichnet werden,
bei dem die Spaltbruchwahrscheinlichkeit z.B. 10, 50 oder 90% betrégt. Dazu bedarf es einer
zuverlassigen Spannungsberechnung einer Bruchmechanikprobe. Dabei sind Spriinge und
Oszillationen in den Spannungsverlaufen im Ligament so gering wie mdglich zu halten, um
eine eindeutige Bestimmung abgeleiteter GroRen zu erreichen. Am Beispiel zweidimensionaler
FE-Simulationen von C(T)-Versuchen mit den FE-Programmsystemen ABAQUS und ADINA
[ADI92, ABA93] wurde gezeigt, dall zu diesem Zweck manche Elementformulierungen,
-geometrien und Integrationsordnungen mehr oder weniger glnstig sind [Brock85, Brock92,
Bern93, Ebe94]. Dies kann wie folgt zusammengefal3t werden:

Bietet das FE-Programm nicht die Mdglichkeit, mit hybriden Ansatzen fir Verschiebungs- und
Druckfreiheitsgraden (u/p-Formulierung) zu rechnen, wird empfohlen, an der Ri3spitze zu
Dreiecken kollabierte, 8-knotige Elemente mit reduzierter Integration (2x2) zu verwenden. Ist
eine u/p-Formulierung vorhanden, sollte von dieser zusammen mit nicht-kollabierten, 9-knotigen
Elementen und vollstandiger Integration (3x3) Gebrauch gemacht werden. Bei der Verwendung
spezieller Schadigungsroutinen, die rechteckige Elemente mit reinen Verschiebungsansatzen
verlangen, liegt der Schwerpunkt auf der Berechnung der fortschreitenden Schadigung. Hierbei
wurden bei zweidimensionalen Berechnungen mit 4-knotigen Elementen mit vollstandiger
Integration (2x2) und mit 8-knotigen Elementen mit reduzierter Integration (2x2) gute
Erfahrungen gemacht.

In Fallen, in denen Bruchmechanikversuche numerisch simuliert werden, die u/p-Formulierung
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jedoch nicht angewendet werden kann, kdnnen Oszillationen der Spannungsverléaufe vor der
Ri3spitze auftreten. Da diese Spannungen anschlieRend zur Berechnung der Weibullspannung
mit im allgemeinen hohen Exponenten m potenziert werden, sind die Spannungen der
einzelnen Integrationspunkte innerhalb eines Elements vor dem Potenzieren zu mitteln [Bern93,
Broch93]. Dieses Verfahren wurde bei den vorliegenden Untersuchungen generell bei allen
Probengeometrien angewendet.

Dem Modell entsprechend sind die Weibullparameter von der Geometrie der Proben, an denen
sie ermittelt werden, unabhéngig. Sie sind Werkstoffkennwerte und bilden die Mikrostruktur
ab. Somit kénnen sie mit einfach durchzufiihrenden Versuchen bestimmt und anschliel3end
auf Proben und Bauteile mit Ril3 angewendet werden. Bei Auswertungen von Versuchen an
dem Stahl 22 NiMoCr 3 7 wurde jedoch eine starke Geometrieabhangigkeit deutlich [Chaou95].
Auch bei Untersuchungen von Wiesner wirkte sich die Geometrie der Proben auf die Weibull-
parameter aus. Es wurde vorgeschlagen, zur Bestimmung der Parameter nur Proben mit
eingebrachtem Ermidungsrif3 zu verwenden, wenn Vorhersagen fiir Proben oder Bauteile mit
Ril3 getroffen werden sollen [Wie96].

Sind die Parameter daruber hinaus unabhangig von der Temperatur, kdnnen Spaltbruch-
vorhersagen auch bei abweichenden Temperaturen getroffen werden. Die Annahme der
Temperaturunabhangigkeit der Weibullparameter wurde bei vielen Anwendungen des Modells
vorausgesetzt. An einem ferritischen Stahl ergab sich im untersuchten Temperaturbereich eine
Unabhéangigkeit von o, von der Temperatur [DiF95]. Davon abweichende Ergebnisse wurden
von Wiesner erzielt, wobei hier in fast allen Féallen eine Abnahme von o, mit zunehmender
Temperatur festzustellen war [Wie96].

3. 3. Versagen im Ubergangsbereich

Im folgenden werden die im sprod-duktilen Ubergangsbereich ablaufenden Versagensvorgénge
und deren Modellierung besprochen. Unter dem Ubergangsbereich wird dabei der
Temperaturbereich verstanden, innerhalb dessen sich bei ferritischen Stahlen der Ubergang
vom energiearmen Sproédbruch bei tiefen Temperaturen zum mit hoher Energiedissipation
verbundenen Zahbruch bei héheren Temperaturen vollzieht. Dieser Ubergang ist mit einer
starken Zunahme der Ri3zéhigkeit verbunden und durch eine starke Streuung der Zahigkeits-
kennwerte gekennzeichnet.

Der Temperaturbereich, innerhalb dessen sich der Ubergang vom spréden zum zéhen
Bruchverhalten vollzieht, hangt nicht nur vom Werkstoff selbst, sondern auch von der Bauteil-
bzw. Probengeometrie und den Belastungsbedingungen, also insbesondere der Mehrachsigkeit
des Spannungszustands und der Belastungsgeschwindigkeit ab. Die gegebene Definition ist
deshalb wie folgt zu konkretisieren:

Unter dem Ubergangsbereich eines ferritischen Stahls werde derjenige Temperaturbereich
verstanden, innerhalb dessen in einem Bauteil oder einer Probe bei gegebener Geometrie und
Belastungskonfiguration sowohl duktiles RiBwachstum als auch Spaltbruch auftreten kdnnen.
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3. 3. 1. Versagensvorgange

Mit zunehmender Temperatur, abnehmender Dehngeschwindigkeit und abnehmender Proben-
oder Bauteilgro3e verringert sich die Sprédbruchneigung, weil Spannungskonzentrationen an
Kerben, Rissen und anderen Imperfektionen zunehmend durch 6rtliches plastisches FlieRen
als Folge des Abfalls der FlieRgrenze bzw. Abnahme von Dehnungsbehinderungen abgebaut
werden [Hah76]. Abhéngig von ProbengrofRe, Belastungskonfiguration und Belastungs-
geschwindigkeit ergibt sich damit ein Temperaturbereich, in dem duktiles RiBwachstum einem
Spaltbruchversagen vorausgeht. Am oberen Ende dieses Ubergangsbereichs kommt es
schlielich zu reinem Zahbruchversagen.

Versagen im Ubergangsbereich ist also dadurch gekennzeichnet, da? auf der Bruchflache
sowohl Zahbruch- (Wabenbruch-) als auch Spaltbruchanteile vorgefunden werden. Je nach
Geometrie und Belastungsart werden auch Mischformen beider Brucharten beobachtet, ohne
dal3 eine zeitliche Trennung beider Mechanismen maéglich ist. Da in den hier verwendeten, auf
dem Beremin-Modell (Kap. 3.2.2.) aufbauenden Modellen ein einzelnes Spaltbruchereignis
aufgrund der Hypothese des schwaéchsten Glieds immer zu einem globalen Versagen flhrt,
kann eventuell auftretendes duktiles RiBwachstum immer nur dem Spaltbruch vorausgehen.

Die erheblichen Streuungen der RiRzéhigkeitskennwerte ergeben sich dadurch, dal3 einzelne
Proben einer experimentellen Serie bei einer gegebenen Temperatur mit unterschiedlichen
Anteilen von Zah- und Sprodbruch versagen kdnnen, im Extremfall sogar einige Proben durch
reinen Sprodbruch, andere durch reinen Zéahbruch. Die Beschreibung dieses Phanomens ist
eine zentrale Anforderung an ein Versagensmodell fur den Ubergangsbereich. Die in den
vorliegenden Untersuchungen verwendeten Modelle ordnen den statistischen Charakter des
Versagens allein dem Spaltbruchereignis zu; sie gehen von einer materialspezifischen,
statistischen Verteilung von Mikrorissen aus, die beim lokalen Zusammentreffen mit einer
kritischen Normalspannung versagensauslésend sind. Da Spaltbruch im Ubergangsbereich
jedoch stets mit nicht mehr vernachlassigbaren plastischen Deformationen einhergeht, stellt
sich die Frage, ob hierdurch eventuell noch zusatzliche Mechanismen wie Mikrorif3entstehung
oder lokaler RiRBarrest ins Spiel kommen, die bei tiefen Temperaturen von untergeordneter
Bedeutung sind.

3. 3. 2. Modellierung

Ein Modell fiir den Ubergangsbereich soll in der Lage sein, die auftretenden Mechanismen wie
plastisches Fliel3ens, duktiles RiBwachstum und Spaltbruch zu modellieren. Dazu kénnen
prinzipiell alle vorgestellten Modelle herangezogen werden. Ein umfassendes Modell kann dann
nicht nur das duktile RiBwachstum mit anschlieRendem Spaltbruch, sondern auch die
Extremfélle des reinen Zahbruchs oder des reinen Spaltbruchs beschreiben.

Fur eine Voraussage des Spaltbrucheintritts und dessen statistische Beschreibung muf3 ein
Spaltbruchmodell verwendet werden, das auch unter den speziellen Bedingungen des
Ubergangsbereichs, namlich der erheblichen Plastizierung und eventuell aufgetretenem
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duktilem RiBwachstum, einsetzbar ist. Dazu kann ein lokales Spaltbruchmodell auf
Spannungsverteilungen angewendet werden, die zuvor mit der FE-Methode mit einem duktilen
Schadigungsmodell ermittelt worden sind.

Solch ein lokales Spaltbruchmodell ist das Beremin-Modell. Die Bedingungen im Ubergangs-
bereich fuhren jedoch dazu, dafl3 die Grundannahmen des Modells (Bild 2) unter Umsténden
nicht mehr erfullt sind. Die Konsequenzen daraus werden in Kap. 6. besprochen.

Bei der Anwendung des Beremin-Modells im Ubergangsbereich tritt das weitere Problem auf,
daf® die nach Gl. (47) berechnete, akkumulierte Versagenswahrscheinlichkeit P, teilweise
wahrend fortschreitender Belastung abnimmt. Da dem Modell entsprechend aus den
Weibullspannungen akkumulierte Wahrscheinlichkeiten berechnet werden, die nicht abnehmen
kénnen, mul3 fur jedes Volumenelement j innerhalb eines Belastungsschrittes At

1

P/ (1) = P/ (t0t) - P/ () = = (i (eat) - (Zi(0)") (61)

<l<

(0)

positiv sein, was jedoch nicht immer der Fall ist. Der Grund hierfur ist darin zu suchen, dal3
lokal die mesoskopische gréf3te Hauptspannung abnehmen kann. Das flihrt insbesondere bei
der Simulation von Bruchmechanikexperimenten auf eine abnehmende, nach Gl. (46)
berechnete Weibullspannung o,,. Darum wird die Berechnung der Weibullspannung derart
modifiziert, dald anstatt der aktuellen grofdten Hauptspannung %, die in der bisherigen
Belastungsgeschichte maximal aufgetretene gréRte Hauptspannung eingeht. Die Weibull-
spannung wird also nach

m | ny .
o,(b) = Z max{Z} (1)}" % (62)

berechnet. Auch bei den aus dem Beremin-Modell entwickelten Spaltbruchmodellen, die in
Kap. 6. vorgestellt werden, wird anstatt des aktuellen Wertes des Summanden in der Formel
fur o, stets der maximal aufgetretene Wert des Summanden verwendet.

Da bei einer Anwendung des Beremin-Modells im Ubergangsbereich ferritischer Stahle eine
Abhangigkeit der Weibullspannungen von der Bruchdehnung festgestellt worden war, wurde
eine Modifikation der Weibullspannung mit Hilfe des plastischen Anteils der Dehnung in
Hauptspannungsrichtung, E,” vorgeschlagen [Bere83]:

TR sy m ooy Vi (63)
o, = 2 exp(-— '
w \j; (Z2) p( 5> 1 ) v

0

Sie fuhrte bei den in diesem Zusammenhang durchgefuhrten Untersuchungen zu einer
Verringerung der Abhangigkeit von g, von der Probengeometrie [Bere83].

Wie im Sprodbruchbereich kdnnen auch hier fur riBbehaftete Strukturen die globalen
Versagensmodelle von Landes und Shaffer [Land80] und von Slatcher [Sla86] herangezogen
werden, die Aussagen uber die zu erwartenden J- bzw. J,-Werte und deren Streuung machen.
Allerdings ist J kein geeigneter Parameter fur eine von der Probengeometrie unabhangigen
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Voraussage der Spaltbruchinitiierung im Ubergangsbereich [Hee90, Hee91]. Dennoch sind fiir
eine Anwendbarkeit dieser Modelle viele Vorschlage dazu bekannt, welche Anforderungen an
die Probengro3en eingehalten werden missen, um eine hinreichende Dehnungsbehinderung
an der Rif3spitze zu gewahrleisten, oder wie die J-Werte bei Spaltbruch korrigiert werden
mussen, um bei aufgetretenem duktilem RiBwachstum oder bei Nicht-Einhaltung der
GroRenanforderungen dennoch geometrieunabhangige Kennwerte zu erhalten [Brii84, And89,
Wal89, Brii90, And91, Wal91, Kir92, And93, Var93, Wal93, Zer93, ChaY95, Link95, Rugg95].
Diese Ansétze werden bei den vorliegenden Untersuchungen nicht weiter verfolgt, weshalb
hier auch nicht weiter auf sie eingegangen wird.

3. 4. Zusammenfassung

Soll das Materialverhalten im Ubergangsbereich numerisch modelliert werden, miissen die
auftretenden Mechanismen beschrieben werden koénnen. Im Ubergangsbereich sind das
Spannungsumlagerungen aufgrund einer zum Teil erheblichen Plastizierung, duktile
Materialschadigung mit einer einhergehenden Tragféhigkeitsabnahme und unter Umstanden
nachfolgenden Materialtrennung durch duktiles RiBwachstum und Spaltbruch.

Mit Hilfe der zuvor dargestellten, lokalen Ansatze ist es moglich, die genannten Vorgange
numerisch zu beschreiben. Dazu findet das modifizierte Gurson-Modell und vorerst das
Beremin-Modell Verwendung. Als Maf3 fur die Beanspruchung wird die Weibullspannung o,
herangezogen, deren Bestimmung eine vorangegangene Spannungsberechnung mit dem
modifizierten Gurson-Modell erfordert. Dieses ist in der Lage, die Mechanismen der
Plastizierung und der duktilen Schadigung zu modellieren und die sich daraus ergebenden
Spannungsverteilungen zu berechnen.

Mit einer Weibullspannung wird tber GI. (47) eine Wahrscheinlichkeit fur Spaltbruch korreliert,
dem unter Umstanden erhebliches, stabiles, duktiles Rif3wachstum vorangehen kann.
Dementsprechend muld auf eine genaue Berechnung der duktilen Schadigung groRer Wert
gelegt werden. Durch eine kombinierte Anwendung des modifizierten Gurson-Modells und des
Beremin-Modells kann zu jeder Beanspruchungssituation die Wahrscheinlichkeit fir ein
Spaltbruchversagen berechnet werden.

Das maodifizierte Gurson-Modell und das Beremin-Modell stellen in ihrer Kombination ein
mikromechanisches Schadigungsmodell dar. Dieses umfassende Modell ist in der Lage, Uber
einen weiten Temperaturbereich die dargestellten Verformungs- und Versagensvorgange
numerisch zu beschreiben und Vorhersagen zu machen. Ob es die Ereignisse des Ubergangs-
bereichs auch quantitativ zufriedenstellend wiedergibt, kann erst der Vergleich mit den
experimentellen Befunden klaren.
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4.  Experimentelle Untersuchungen

4. 1. Werkstoff

Zur Weiterentwicklung von Versagenskonzepten im Ubergangsbereich eines ferritischen Stahls
wurden verschiedene Experimente durchgefihrt. Dazu stand aus dem ferritischen
Druckbehalterstahl 22 NiMoCr 3 7 ein geschmiedetes Ringsegment (Ringdicke 290 mm,
Durchmesser 2750 mm, Hohe 195 mm, Breite ca. 1200 mm) zur Verfigung. Es handelt sich
hierbei um einen niedriglegierten Feinkornbaustahl, der bis Anfang der achtziger Jahre im
wesentlichen zur Herstellung von Primarkomponenten von Leichtwasserreaktoren eingesetzt
wurde. Die chemische Zusammensetzung des Werkstoffs ist in Tab. 1 aufgelistet.

0.22 | 0.25 0.88 | 0.007 | 0.007 | 1.28 0.40 | 0.06 0.52 | <0.01 | 0.028 | 0.014

Tab. 1: Chemische Zusammensetzung des Werkstoffs 22 NiMoCr 3 7 in Gewichtsprozenten.

Dieser wasservergitete Stahl wurde auf 920°C in das Austenitgebiet erhitzt und unter
Druckwasser abgeschreckt. Dadurch wurde die Bildung des Perlits unterdriickt. Anschlie3end
wurde er 16 Stunden lang bei etwa 650°C angelassen. Der Kohlenstoff scheidet nun feindispers
als Karbid aus und die Matrix erstarrt zu Ferrit. Dieser Stahl weist bei mittlerer Festigkeit eine
aufRerordentlich hohe Zahigkeit auf. Einige Kennwerte zur Charakterisierung der mechanisch-
technologischen Eigenschaften werden in Tab. 3 in Kap. 4.2.2. gegeben. Uber die Ringdicke
wurden Unterschiede in den Kennwerten festgestellt, die im Bereich von 10% lagen und damit
als tberdurchschnittlich hoch einzustufen sind [Hon94]. Fur die nachfolgenden Untersuchungen
wurden deshalb nur Proben aus einem Entnahmebereich verwendet, flr den deutlich geringere
Unterschiede in den Streckgrenzen gemessen wurden (AR,,<5% bei Raumtemperatur).

4. 2. Durchfiihrung und Ergebnisse

Eine Anforderung an die Material- und Versagensmodelle ist, daf} sie in der Lage sind,
realistische Aussagen Uber Verformung und Versagen zu treffen. Somit ist die Durchfihrung
experimenteller Untersuchungen unbedingt erforderlich. An unterschiedlichen Proben gleichen
Werkstoffs wurden Versuche durchgefuhrt, mit denen mdglichst unterschiedliche Be-
anspruchungsarten, z.B. hinsichtlich der Mehrachsigkeit realisiert werden. Sie liefern die
Informationen fir die Entwicklung und Anpassung der Modelle und kdénnen herangezogen
werden, deren Vorhersagefahigkeiten zu prifen.
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Verschiedene Versuchsserien wurden im IWM durchgefuhrt oder standen aus friheren
Projekten fir weitergehende Auswertungen zur Verfigung. Die Versuche dienten

« der Untersuchung der Versagensvorgange im Ubergangsbereich,

» der Bereitstellung der Spannungsdehnungskurven bei verschiedenen Temperaturen fir die
Durchfiihrung von FE-Rechnungen,

» der Quantifizierung des Einflusses der Dehnrate auf die Spannungsdehnungskurven,

» der Bestimmung der Parameter des modifizierten Gurson-Modells, des Beremin-Modells,
und der daraus entwickelten Modelle,

+ der Uberprufung der Voraussagen aller Modelle.

Die Experimente stammen aus unterschiedlichen Forschungsprojekten mit unterschiedlichen
Zielsetzungen. Viele wurden nicht auf die erwahnten Belange hin ausgerichtet. Dennoch gelang
es, die vielen Einzeluntersuchungen einer gemeinsamen Bewertung zu unterziehen. Alle in
Tab. 2 aufgelisteten Versuchsserien wurden mit der Methode der Finiten Elemente

nachgerechnet. Dargestellt ist, mit welchen Zielen die verschiedenen Versuchsserien
ausgewertet wurden.

Im folgenden sollen die Experimente genauer vorgestellt werden. Bild 4 zeigt eine Ubersicht
Uber die verwendeten Probengeometrien.
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Ermittlung der Parameter und Untersuchungen zur Anwendbarkeit
des modifizierten Gurson-Modells
Ermittlung der Parameter und Untersuchungen zur Anwendbarkeit
des Beremin-Modells und daraus abgeleiteter Spaltbruchmodelle
Ermittlung der Dehnratenabhangigkeit der Spannungsdehnungskurven
Ermittlung von Spannungsdehnungskurven
Kurz- An-
Probentyp Abmessungen T[°C]
bezeichnung zahl
D,~6 mm, L;=30 mm -196 2
D,~6 mm, L,=30 mm -60 3
D,~6 mm, L;=30 mm -30 2
stat.
D,~6 mm, L,=30 mm +25 2
Glatte
D,~6 mm, L;=30 mm -60 3
Rundzugproben | dyn.
D,~6 mm, L,=30 mm +25 5
D,~2.6 mm, r=0.25 mm | mKZ-stat-196 | -196 | 19
stat D,~8.0 mm, r=0.25 mm | KZ-stat-150 -150 8
Gekerbte D,~8.0 mm, r=0.25 mm | KZ-stat-120 | -120 | 13
Rundzugproben |dyn.| D,=8.0 mm, r=0.25 mm KZ-dyn-50 -50 10
Kompaktzugproben stat seitengekerbt, W=50 mm C(T)-60 -60 20
C(T) seitengekerbt, W=50 mm +25 6
W=10 mm, B=10 mm ISO-V-50 -50 12
ISO-V-Proben dyn. 9
W=10 mm, B=10 mm ISO-V-10 -10 von
12

Tab. 2: Experimente, deren Ergebnisse fir die numerischen Untersuchungen verwendet wurden.
Aufgefiihrt sind der Probentyp, die Belastungsart (quasistatisch oder dynamisch), der Probendurch-
messer D,, die Mef3ldnge L,, der Kerbradius r oder die Probenweite W, die Probendicke B, die
Kurzbezeichnungen der statistisch ausgewerteten Versuchsserien, die Versuchstemperaturen, die Anzahl
der in die numerische Auswertung eingegangenen Versuche und deren Verwendung hinsichtlich der

numerischen Berechnungen (Genauigkeit der Temperaturangaben: + 2 K).

Bild 4 (vorherige Seite): Probengeometrien: Links Zug- Kerbzug-, Minikerbzug und C(T)-Probe fiir
statische Priifung, rechts Zug-, Kerbzug- und Kerbschlagbiegeprobe flir dynamische Priifung.

39




4. 2. 1. Statische Versuche an glatten Rundzugproben

Bei vier verschiedenen Temperaturen, -196°C, -60°C, -30°C und Raumtemperatur (+25°C),
wurden insgesamt neun Standard-Zugversuche (DIN 50145) durchgefiihrt [Br$93a]. Die Proben
mit einer MefRlange L,=30 mm hatten einen Durchmesser D,~6 mm. Die Belastungs-
geschwindigkeit betrug 0.005 mm/s. Neben der Ermittlung einiger Zugversuchskennwerte des
Werkstoffs (Tab. 3) war ein weiteres Ziel der Versuche die Bestimmung der wahren
Spannungsdehnungskurven, die fiir die FE-Rechnungen bendtigt wurden. Wahrend des
Versuchs und zum Zeitpunkt des Bruchs wurden aul3er der Kraft und der Probenverlangerung
mit Hilfe von Abtaststiften die Einschniirung und der Radius der Einschniirung gemessen, um
eine Korrektur der Spannungswerte nach Bridgman [Bri52] vorzunehmen (Bild 5 links). Diese
bertcksichtigt die mit der Einschnirung zunehmende Mehrachsigkeit des Spannungszustands.
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Bild 5: Wahre Spannungsdehnungskurven aus statischen Zugversuchen bei +25, -30, -60 und -196°C
(links) und aus dynamischen Zugversuchen bei +25 und -60°C (rechts) im Bereich bis €=1.

Der Beginn des duktilen RilBwachstums geht bei Zugversuchen mit einem plétzlichen Steilabfall
der Kraft einher, da der verbleibende, ungeschadigte Probenquerschnitt die Last nicht mehr
weiter tragen kann. Fur eine Bestimmung des kritischen Hohlraum-Parameters £, des
modifizierten Gurson-Modells kann der Knickpunkt zum Steilabfall der Kraft herangezogen
werden (siehe auch Bild 17 in Kap. 6.1.2). Bei den Versuchen bei -60°C, bei -30°C und bei
Raumtemperatur war der gréRte Teil des Probenquerschnitts duktil getrennt worden. Sie
kdnnen herangezogen werden, die Parameter des modifizierten Gurson-Modells zu bestimmen
(Kap. 6.1.). Die bei -196°C gepriiften Proben versagten durch Spaltbruch und zeigten kein
duktiles RiBwachstum.
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4. 2. 2. Dynamische Versuche an glatten Rundzugproben

Bei -60°C und bei +25°C wurden in einer Fallgewichtsanlage dynamische Versuche an
Rundzugproben der Probenlange 144 mm durchgefiihrt [B6h94]. Der Durchmesser D, betrug
6 mm (in Anlehnung an die Typen B und C aus DIN 50125), die Mef3lange L, fir die
Verlangerungsmessung 30 mm. Die Proben wurden mit einer Hammer-Aufprallgeschwindigkeit
von 2 m/s belastet. Die Messung der zeitabhangigen Verformungen bei den hohen Belastungs-
raten erfolgte durch Fotografieren mit einer Cranz-Schardin-Hochgeschwindigkeitskamera in
kurzen Zeitabstdnden [B6h89]. Dazu muliten Vereisungen auf den Probenoberflachen
verhindert werden, um eine gute optische Qualitat der Aufnahmen sicherzustellen. Damit wurde
es moglich, den zeitlichen Verlauf der Verlangerung und der Einschnirung mit grof3er Prazision
zu bestimmen. Mit Hilfe von Kraftmessungen konnten Spannungen errechnet werden.

Die Uber alle Proben gemittelten Kennwerte der statischen und dynamischen Zugversuche sind
in Tab. 3 zusammengestellt.

T R, R, R, A Z

[°C] [MPa] [MPa] [MPa] [%0] [%0]

25 492 502 633 24 75

. -30 515 525 678 27 74

statisch

-60 549 568 719 26 72

-196 944 1008 1037 27 58

. 25 567 742 727 30 70
dynamisch

-60 667 880 784 28 70

Tab. 3: Zugversuchskennwerte (Mittelwerte: untere und obere Streckgrenze R,, und R,,,, Zugfestigkeit
R., Bruchdehnung A und Brucheinschniirung Z) bei verschiedenen Temperaturen und zwei
Belastungsgeschwindigkeiten.

Zur Quantifizierung der Dehnratenabhéngigkeit der Spannungsdehnungskurven wurden bei
25°C und bei -60°C die aufgetretenen Spannungen bei FlieBbeginn jeweils einer statisch mit
einer dynamisch belasteten Probe verglichen. Fir 25°C wurde nach Gl. (22) bezuglich der
quasistatischen Referenzdehnrate £,=0.00016 s™ ein Dehnratenexponent k=0.0128 berechnet,
fur -60°C k=0.0167. Werden fir die Berechnung von k die Spannungen bei einer Dehnung
zugrundegelegt, bei der die quasistatisch geprifte Probe das Kraftmaximum erreicht, fuhrt dies
bei 25°C auf ein k=0.0124, bei -60°C auf ein k=0.0078 (Tab. 4). Das heif3t, da mit Gl. (22)
nur eine N&herung der tatséchlichen Begebenheiten erreicht werden kann. Der Einfachheit
halber wurden alle numerische Simulationen, deren Ergebnisse in Kap. 6.1. dargestellt sind,
bei allen Temperaturen mit k=0.0125 bezogen auf die mittlere quasistatische Referenzdehnrate
£¢,0.00016 s™ durchgefiihrt.
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Berechnung von k: Wahre Spannungen von dynamisch und sta-
tisch belasteten Proben bei der Dehnung, bei
der die statisch geprifte Probe das Kraftmaxi-
mum erreicht.

Aus dem Streckgrenzenverhaltnis
von dynamisch belasteten zu sta-
tisch belasteten Proben.

T -60°C 25°C T -60°C 25°C
dynamisch || R, 4, | 664 MPa 568 MPa O gy € Frmax,stad) 886 MPa 815 MPa

& yn |40 40 s* €£Pyyn 45 st 45 st
statisch Ry st || 537 MPa 483 MPa O stal € Fmax stad) 805 MPa 701 MPa

¢/ |/0.000123 s* | 0.000127 s* || £/, 0.000204 s* |0.000244 s™

K 0.0167 0.0128 K 0.0078 0.0124

Tab. 4: Bestimmung des Dehnratenexponentes k. Zum Vergleich sind rechts die Spannungen und
Dehnraten im Kraftmaximum dargstellt.

4. 2. 3. Statische Versuche an gekerbten Rundzugproben

Zur Bestimmung der Parameter des Spaltbruchmodells und zur Uberprifung des Modells fur
duktiles RiRwachstum wurden bei -150, -120, -100 und -60°C gekerbte Rundzugproben mit
jeweils einer Lange von 76 mm, einem Schaft der Lange 50 mm und einem Durchmesser von
14 mm, einem Kerbdurchmesser von D,~8 mm, einem Kerb&ffnungswinkel von 60° und einem
Kerbradius von r=0.25 mm mit einer Zuggeschwindigkeit von etwa 0.005 mm/s quasistatisch
gepruft [Uri94]. Die Versuche wurden in einer Temperierkammer durchgefuhrt. Die Anzahl der
Versuche bei -150°C und bei -120°C (8 bzw. 13) sollten statistische Aussagen ermdglichen.
Die Temperaturen im sprod-duktilen Ubergangsbereich wurden so gewahlt, daB bei relevanter
Plastizierung im Kerbbereich der Probe mdglichst wenig oder gar kein duktiles RiRwachstum
auftritt. Fur den Vergleich mit FE-Simulationen muf3ten die Verformungen des Kerbbereichs
mdglichst genau gemessen werden. Die Probenverlangerung wurde durch zwei parallel
messende Wegaufnehmer im Abstand von L,=35 mm tber die Kerbe hinweg am Probenschaft
registriert, wobei die Parallelanordnung der Kompensation von Biegeanteilen diente. Die
Durchmesserdnderung der Probe im Kerbgrund wurde mit einem speziell dafiir konstruierten
Aufnehmer gemessen. Dabei wurde dessen Kontakt zur Probe mit Hilfe einer leichten
AnpreRRkraft gewéhrleistet, die durch schmale Biegestabe Uber ein Schneidensystem aufge-
bracht wurde [Uri94].

Aus vorangegangenen Untersuchungen standen die Ergebnisse von bei -196°C statisch
gepruften Mini-Kerbzugproben mit einer Lange von 24.5 mm, einem Schaftdurchmesser von
3.8 mm, einem Kerbdurchmesser von D,=2.6 mm und einem Kerbradius von r=0.25 mm zur
Verfigung [Vol388]. Wegen der Lage im Sprodbruchbereich kénnen sie herangezogen werden,
die Anwendbarkeit des Spaltbruchmodells nach Beremin zu Uberprifen.
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4. 2. 4. Dynamische Versuche an gekerbten Rundzugproben

Bei einer Temperatur von -50°C wurden dynamische Versuche an gekerbten Rundzugproben
durchgefihrt [B6h94]. AuRRer der Lange von 144 mm wiesen sie die gleiche Geometrie wie die
statisch geprtften Kerbzugproben auf. Mit einem Fallgewicht wurden zehn der Proben mit einer
Aufschlaggeschwindigkeit von 2 m/s zugbelastet. Besonders auf eine konstante, gleichmaRige
Temperaturverteilung in der Probe wurde geachtet. Sie wurde durch Temperierung von
Belastungsvorrichtungen erreicht und mit Hilfe von Temperaturmessungen an zusatzlichen
Proben Uberpruft. Wie bei den dynamischen Glattzugversuchen kam auch hier eine Hoch-
geschwindigkeitskamera zum Einsatz. Der zeitliche Verlauf der Verlangerung im Kerbbereich
und der Verlauf der Kerbeinschniirung wurden anhand der Fotografien ermittelt. Die Messung
der Verlangerung erwies sich als verlaRlicher als die der Kerbeinschnirung. Deshalb wird im
folgenden hauptsachlich die Verlangerung betrachtet. Der exakte Zeitpunkt des Bruchs war
durch den Steilabfall des Kraftsignals gegeben. Er liegt prinzipiell zwischen zwei Aufnahmen.
Die Verlangerung zum Zeitpunkt des Kraftabfalls wurde durch Extrapolation der Verlangerungen
aus den zwei vorangegangenen Fotografien berechnet, da sich die Methode des nachtréglichen
Zusammenschiebens der Probenhalften als unsicher erwiesen hatte. Die Brucheinschnirung
konnte dahingegen durch eine nachtragliche Vermessung der gebrochenen Probenhélften
bestimmt werden. Die elastische Ruckfederung konnte vernachlassigt werden.

Im Vergleich zu den bei den anderen Temperaturen gepruften Kerbzugproben sind fiir den
Zeitpunkt des Spaltbruchs in Bild 6 die Werte der Nennspannungen gegen die Verlangerungen
der Proben aufgetragen. Die Anordnung der Punkte innerhalb einer Serie deutet darauf hin,
daR die bei -196°C durchgefilhrten Versuche im Ubergang vom linearen Bereich des
Kraftverlaufs zum Kraftplateau, die bei den mittleren Temperaturen durchgefihrten Versuche
etwa im Kraftplateau und die bei -50°C durchgefiihrten Versuche im abfallenden Bereich des
Kraftverlaufs gebrochen sind. Durch die Normierung der Nennspannungen bezlglich der
temperaturabhéangigen Streckgrenzen treten weitere EinfluRfaktoren auf die Hohe der
normierten Nennspannungen hervor: Das Spannungsniveau der bei -50°C gepriiften Proben
ist deutlich hoher als das der anderen Proben. Das kann auf die etwa 400.000 mal hohere
Belastungsgeschwindigkeit zuriickgefuhrt werden. Fir die niedrigere Lage der Datenpunkte
der bei -196°C gepriften Mini-Kerbzugproben muf3 die von den anderen Proben deutlich
abweichende ProbengréRe und damit auch die Starke des Einflusses der Kerbe verantwortlich
gemacht werden. Da der Hauptbeitrag der Verlangerung von der Plastizierung im Kerbbereich
und der damit verbundenen Aufweitung der Kerbe herrihrt, fuhrt eine Normierung der
Verlangerung beziglich der MeRlange auch bei &hnlichen Verlangerungswerten zu
unterschiedlichen, AL/L -Werten. Das istin Bild 6 insbesondere bei den dynamisch getesteten
Proben zu sehen, deren Verlangerung innerhalb einer Mel3lange ermittelt wurde (L,=7.2 mm),
die deutlich kleiner als die der anderen Proben war (L,=12.9 bzw. 35 mm).
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Bild 6: Auf die jeweilige Streckgrenze normierte Nennspannung (iber der auf die Mel3l&nge normierten
Verldngerung AL/L, aller Kerbzugproben bei Spaltbruch.

4. 2. 5. C(T)-Versuche

Zur bruchmechanischen Charakterisierung wurden bei einer Temperatur von -60°C 20 C(T)-
Proben [ASTME399] mit einer Weite W=50 mm, einer Bruttodicke B=25 mm, 20% Seitenkerben
und einem Anfangsrif3-Ligament-Verhéltnis a,/W=0.57 gepruft [Bro93b]. Die Ril3verlangerungen
wahrend des Versuchs wurden mit der Potentialmethode, das duktile RiBwachstum nach dem
Versuch unter dem Rasterelektronenmikroskop vermessen. Die Anzahl der Versuche war
ausreichend, sowohl eine Mehrproben-RiRwiderstandskurve im Ubergangstemperaturbereich
aufzustellen als auch statistische Untersuchungen vorzunehmen. Die Versuche bei -60°C
erfullten jedoch weder die GréRenbedingung nach ASTM E 399 [ASTME399], noch war zur
Erflllung der ehemaligen Norm ASTM E 813 [ASTME813] genugend RiRwachstum vorhanden,
so daf? im Sinne dieser Normen weder gliltige K - noch J,_-Werte angegeben werden konnten.
Es wurden deshalb die J-Werte bei Umschlag in Spaltbruch ermittelt, die auch fur
weitergehende Weibull-Auswertungen von Interesse waren. Einige der Versuchsergebnisse
sind im Zusammenhang mit den FE-Berechnungen in Kap. 6.1. dargestellt. Aufgrund des
Auftretens von duktilem RiBwachstum konnten die Versuche auch dazu verwendet werden,
Parameter des modifizierten Gurson-Modells zu bestimmen.

Ebenfalls zur Parameterbestimmung dienten die Ergebnisse von sechs Versuchen an 20%
seitengekerbten C(T)-Proben mit einem a,/W=0.58, die bei Raumtemperatur durchgefihrt
wurden [Bla92]. Die Versuche wurden bei unterschiedlichen Betréagen an duktilem RiBwachstum
abgebrochen. Spaltbruch trat bei keiner Probe auf.

Desweiteren konnte auf Ergebnisse von K, -Versuchen in der Tieflage bei -146°C zurlickgegrif-
fen werden [Kei94].
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4. 2. 6. Kerbschlagbiegeversuche

Kerbschlagbiegeversuche dienen in der Mehrzahl der Félle der Giteprufung eines Werkstoffs.
Dazu wird die Einhaltung eines vorgeschriebenen Kerbschlagwertes utberprift und die
Ubergangstemperatur bestimmt, die Hinweise auf die Sprédbruchneigung gibt. Die
Ubergangstemperatur wird aus dem Ubergang von der Tieflage zur Hochlage der A (T)-Kurve”
bestimmt. Die A (T)-Kurve ist die graphische Darstellung der Kerbschlagarbeit A, der Energie,
die bei der Temperatur T im Kerbschlagbiegeversuch nach DIN 50115 absorbiert wird.

Zur Ergénzung der mechanisch-technologischen Charakterisierung wurde mit Hilfe von Kerb-
schlagbiegeversuchen nach DIN 50115 an ISO-V-Proben eine A (T)-Kurve im Temperaturbe-
reich von -90°C bis +90°C aufgenommen [B6h94] (Bild 7). Daraus ergaben sich Ubergangs-
temperaturen von T,,=-53°C bei 41 J, die 33 K héhere RT,,,=-20°C und T,,,,,..,,~-20°C bei der
Halfte der Hochlagenenergie von etwa 210 J.

Mit Hilfe der Instrumentierung mit Dehnungsmelf3streifen wurde die Hammerlast wahrend des
Versuchs aufgezeichnet. Dadurch liel3 sich der zeitliche Verlauf der Durchbiegung der Probe
berechnen.

Zum Vergleich mit den dynamischen Kerbzugversuchen bei -50°C wurde eine Serie von zwolf
instrumentierten Kerbschlagbiegeversuchen bei der gleichen Temperatur durchgefihrt. Im
oberen Ubergangsbereich wurden bei -10°C zwdlf weitere Proben geprift [B6h94, B6h96]. Sie
erganzen die A (T)-Kurve und veranschaulichen die Streuung im Ubergangsbereich (Bild 7).
Der zeitliche Verlauf der gemessenen Kraftsignale ist in Bild 8 dargestellt. In der Belastungs-
phase bis zum Spaltbruchbeginn sind die Signalverlaufe optisch kaum voneinander zu
unterscheiden. Die beobachtete Streuung des Spaltbruchbeginns ist somit nicht auf die
Versuchsfuhrung zurtickzufiihren, sondern charakterisiert das Werkstoffverhalten.

[J]

Schlagarbeit A,
3
T

22 NiMoCr 3 7
Block AA+BS
50 Orient.: L—S
7 Charpy—V—Proben
0 L

—100 -50 0 50 100
Temperatur [°C]

Bild 7: A/(T)-Kurve des untersuchten Stahls (Orientierung L-S), ergdnzt durch die Ergebnisse der
zusétzlich durchgefiihrten Versuche bei -50°C und bei -10°C.

*  Fir die Kerbschlagarbeit KV (DIN EN 10045) wird hier die Bezeichnung A, verwendet.
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Bild 8: Kraftsignale von jeweils flinf Kerbschlagbiegeversuchen (Probennummern BS201 bis 210) bei
-50°C und bei -10°C.

4. 3.  Zusammenfassung

Aus den verschiedenen Versuchsserien an einem ferritischen Druckbehélterstahl steht eine
Vielzahl von experimentellen Ergebnissen zu Verfligung, die einen weiten Temperaturbereich
(-196°C bis +25°C), unterschiedliche Belastungskonfigurationen (Zug- und Biegebean-
spruchung, Proben mit Rif3, Proben mit und ohne Kerbe), quasistatische Belastung und
Schlagbeanspruchung abdecken. Die fur die numerischen Untersuchungen benétigten
Spannungsdehnungskurven und ihre Anderung durch unterschiedliche Temperaturen und hohe
Dehnraten sind bestimmt. Das Versagen erfolgte durch reinen Spaltbruch, durch Spaltbruch
nach vorausgegangenem, duktilem Ril3wachstum oder durch instabiles, duktiles RilBwachstum.
Die Ergebnisse konnen somit dazu herangezogen werden, Versagensmodelle fir den
Ubergangsbereich aufzustellen und zu Giberpriifen.
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5. Fraktografische Untersuchungen

In diesem Kapitel werden die Ergebnisse der fraktografischen Untersuchungen vorgestellt, die
zur Bestimmung des Betrages des duktilen RiBwachstums und zur Ermittlung des Spaltbruch-
Initiierungsortes durchgefihrt wurden.

5. 1. Duktiles RiBwachstum

Die Bruchflachen der im Ubergangstemperaturbereich gepriiften Proben zeigen sowohl
Bereiche, die durch einen zahen Bruch, als auch Bereiche, die durch einen Spaltbruch erzeugt
wurden. Fir eine korrekte numerische Beschreibung des Versagensablaufs und zur
Berechnung von Spaltbruch-Versagenswahrscheinlichkeiten mufd der Prozess der duktilen
RiBerweiterung mit modelliert werden. Dazu ist es notwendig, das Ausmald des duktilen
RiBwachstums zu kennen. Die Bruchflachen wurden direkt im Anschluf3 an die Versuchsdurch-
fihrung dahingehend untersucht. Dartiber hinaus wurden die mikroskopischen Untersuchungen
durchgefiihrt, um nachtraglich auf den Versagensablauf bei den einzelnen Proben zu schliel3en
und den im Ubergangsbereich typischen Wechsel des Versagensmechanismus zu tiberpriifen.

Die Vermessung der duktilen Ri3verlangerung wurde durchgefihrt, um

» die Voraussetzung zu schaffen, den Einflul3 des duktilen Ridwachstums auf die Vorhersage
von Spaltbruchwahrscheinlichkeiten zu ermitteln,

» die Parameter des modifizierten Gurson-Modells bestimmen zu kénnen und
» die Vorhersagefahigkeit der numerischen Versagensmodelle zu testen.

Die Bestimmung der RiB3verlangerungen erfolgte mit Hilfe eines binocularen Lichtmikroskopes
und eines Rasterelektronenmikroskopes. Im folgenden sollen die Ergebnisse der fraktografi-
schen Untersuchungen zur Ermittlung des Betrages des duktilen RiBwachstums fir alle
Versuchsserien vorgestellt werden.

Statisch geprifte glatte Rundzugproben

Anhand der MelRwerte, die wéhrend des Versuchs aufgezeichnet wurden, konnte keine
Aussage darlUber getroffen werden, welcher Bruchmechanismus aufgetreten war. Dagegen
konnten nach Versuchsende im Licht- und im Rasterelektronenmikroskop deutliche
Unterschiede bei den vier Temperaturen festgestellt werden: Das Erscheinungsbild der
Bruchflachen, sortiert nach der Versuchstemperatur, ist in Tab. 5 wiedergegeben:
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+25°C Teller-Tassen-Briiche, vollstéandig duktil

-30°C leicht fraserférmige” Briiche, vollstandig duktil
-60°C Uberwiegend fraserférmige, duktile Briiche, nur eine Probe mit kleinem Spaltbruch-
Gebiet

-196°C Spaltbriiche

Tab. 5: Erscheinungsbild der Bruchfldchen der statisch gepriften Zugproben.

Dynamisch geprufte glatte Rundzugproben

Die bei Raumtemperatur und bei -60°C dynamisch gepriiften Rundzugproben versagten durch
Zahbruch; lediglich bei einer Probe wurde auf den Bruchflachen ein kleiner Spaltbruchbereich
gefunden. An einer bei Raumtemperatur gebrochenen Probe wurde eine genauere
Untersuchung im Rasterelekronenmikroskop im Zusammenhang mit der Ermittlung von
bruchbestimmenden, mikrostrukturellen Grézen vorgenommen. Die Ergebnisse sind in [HON94]
dargestellt. Sie werden hier nicht bendtigt.

Statisch geprifte gekerbte Rundzugproben

Lichtmikroskopische Bruchflachenuntersuchungen ergaben bei allen bei -150°C und bei -120°C
gepruften Proben vom Kerbgrund in Richtung Probenmitte verlaufende, ringformige duktile
Saume. Der Beginn des duktilen RiBwachstums in der Nahe der Kerbe wurde auch bei anderen
Untersuchungen an Kerbzugproben beobachtet und konnte auf den vergleichsweisen kleinen
Kerbradius zurtickgefuhrt werden [Kor95]. Die radiale Ausdehnung der duktilen Sdume betrug
zwischen O und 0.12 mm. Nur eine Probe zeigte an einer Stelle duktilen Rif3fortschritt von etwa
0.3 mm, bevor es zum Spaltbruchumschlag kam. Zur genaueren Vermessung des
Versagensablaufs wurden exemplarisch zwei Proben im Rasterelektronenmikroskop untersucht.
Bild 9 zeigt einen Ausschnitt aus einer Bruchflache. Deutlich sind der duktile Saum und der
sich anschlieRende Spaltbruchbereich erkennbar.

Die bei -196°C gepriften Mini-Kerbzugproben zeigten keine duktilen Bereiche auf der
Bruchflache.

*  Bezeichnung nach [VDI3822]. Fraserformiger zéher Zug-Gewaltbruch, dullere Zone, makroskopisch: "Die
Bruchflache liegt quer zur Axialrichtung und weist fraserférmig ausgebildete Schubflachen auf. Hinweise auf
den Bruchanfang und das Bruchende sind nicht erkennbar."
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Bild 9: Ausschnitt aus einer Bruchfldche einer bei -120°C quasistatisch gepriiften Kerbzugprobe. Unten
ist hell ein Teil des umlaufenden, duktilen Saumes, darliber, dunkler, die Spaltbruchfldche zu erkennen.

Dynamisch geprifte gekerbte Rundzugproben

Die Bruchflachen der bei -50°C dynamisch gepriiften gekerbten Rundzugproben zeigen
ringférmige, duktile S&ume mit innenliegenden Spaltbruchzonen. Die Breite des duktilen Ringes
unterliegt leichten Schwankungen entlang des Umfangs. In Bild 10 sind die Breiten der duktilen
Zonen dargestellt.
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Bild 10: Kleinste und gréf3te Breite des duktilen Saumes der dynamisch gepriiften Kerbzugproben.

C(T)-Proben

Die duktilen RiBverlangerungen, die wahrend des quasistatischen Belastungsvorgangs an den
bei -60°C gepriiften C(T)-Proben auftraten, wurden mit Hilfe der Potentialmethode ermittelt.
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Der duktile Anteil der Bruchflache nach dem Versuch wurde unter dem Rasterelek-
tronenmikroskop vermessen. Das maximal vor dem Umschlag in Spaltbruch aufgetretene
duktile RiBwachstum einschliellich der Rif3spitzenverrundung betrug 0.36 mm. Bild 11 (links)
zeigt fur alle 20 Proben das endgultige J, uber dem Betrag des duktilen RiBwachstums, das
durch das Auftreten des Spaltbruchs unterbrochen wurde. Insofern formieren sich die Punkte
zu einer RilRwiderstandskurve.

Die bei Raumtemperatur durchgefiihrten C(T)-Versuche wurden bei unterschiedlichen Betragen
an RiBwachstum abgebrochen. Ihr Versagensverlauf war stabil und rein duktil; ein Umschlag
in Spaltbruch trat nicht ein. Die Endpunkte von J und Aa sind in Bild 11 rechts dargestellt.
Da die J.-Kurven der sechs Proben etwa den gleichen Verlauf zeigen, sind auch die
dargestellten Endpunkte einzelne Punkte einer Js-Kurve.
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Bild 11: J-Werte bei Spaltbruch liber duktile, liber die Probendicke gemittelte Ri3verldngerungen der
C(T)-Versuche bei -60°C (links) und J-Aa-Daten aus abgebrochenen C(T)-Versuchen bei +25°C (rechts).
Der Ausschnitt des linken Diagramms entspricht einem der 10 mal 10 Felder im rechten Diagramm.

Kerbschlagbiegeproben

Aufgrund der Biegebelastung und der speziellen Geometrie der Kerbschlagbiegeproben ohne
Seitenkerben treten im Vergleich zu den bisher vorgestellten Versuchen zwei zusétzliche
Vorgange auf:

» Entlang der seitlichen Rander der Bruchflache finden sich Scherlippen.

» Viele Bruchflachen von Kerbschlagbiegeproben weisen eine Spaltbruchflache auf, die von
einer duktilen Zone vollstdndig umgeben ist. Das kann durch die im Vergleich zur
Biegegeschwindigkeit hohe Ausbreitungsgeschwindigkeit des Spaltbruchs erklart werden.
Der Bruch kann in eine Zone gelangen, in der die Spannungen fiir eine weitere Ausbreitung
nicht ausreichen oder sogar Druckspannungen vorherrschen. Erst nach einer weiter
fortgeschrittenen Durchbiegung kommt es zur meist zéhen, weiteren Bruchausbreitung.
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Je nach Priftemperatur ist der Anteil dieses von der duktilen Zone umgebenen, sogenannten
kristallinen Flecks an der gesamten Bruchflache unterschiedlich grof3. Bei den Proben, die bei
-50°C und bei -10°C gepruft wurden, wurde sowohl der Spaltbruchanteil der Bruchflache als
auch die duktile Ril3erweiterung vom Kerbgrund aus vermessen. Die Ril3verlangerung wurde
in der Weise bestimmt, dal3 die Probe im Melimikroskop auf eine quadratische Seitenflache
gestellt und die mittlere Entfernung von der Kante der Kerbflanke bis zum Ende der duktilen
Zone mit der Neun-Punkte-Methode bestimmt wird. Davon wurde die zuvor vermessene
Anfangskerbtiefe abgezogen. Um die Betrdge des RiRwachstums deutlich zu machen, sind
fur alle gepriften Kerbschlagbiegeproben in Bild 12 die duktilen Ril3verlangerungen bei
Spaltbrucheintritt Gber der dazu bendétigten Durchbiegung aufgetragen.
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Bild 12: Duktiles RiBwachstum liber Durchbiegung aller Kerbschlagbiegeproben zum Zeitpunkt des
Spaltbrucheintritts.

5. 2. Lage der Spaltbruchurspriinge

Zur Uberprifung des Spaltbruchmodells nach Beremin soll nachfolgend untersucht werden,
unter welchen Beanspruchungsbedingungen Spaltbruch initiiert. So kann beurteilt werden, wie
wirklichkeitsnah die Annahmen sind, auf die das Modell aufbaut. Dazu wurde die Lage der
Spaltbruchurspriinge bestimmt. Die lokalen Beanspruchungen an diesen Stellen wurden
anschliel3end berechnet. Die Ergebnisse sind in Kap. 6.1.4. dargestellt. Da die Bruchflachen-
untersuchungen teilweise aufwendig sind, wurden sie nicht an allen Proben durchgefihrt,
sondern an Proben, die inihrem Verformungs- und Versagensverhalten fir eine Versuchsserie
reprasentativ erschienen. Die Bruchflachenuntersuchungen wurden an einem Rasterelektronen-
mikroskop und an einem binokularen Lichtmikroskop durchgefiihrt. Im folgenden sollen die
Ergebnisse vorgestellt werden.
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Statisch geprtfte glatte Rundzugproben

An den quasistatisch gepriften Zugproben wurden die Orte der Spaltbruchinitiierung nicht
bestimmt.

Dynamisch geprufte glatte Rundzugproben

Nur bei einer bei -60°C gepriiften Probe war auf den Bruchflachen ein Anteil von Spaltbruch
zu finden. Sie war fUr diese Versuchsserie nicht reprasentativ, weshalb der Ort der Spaltbruch-
initiierung nicht ermittelt wurde.

Statisch geprifte gekerbte Rundzugproben

Jeweils eine vergleichsweise friih und eine spat gebrochene Probe der Versuchsserien bei
-196°C und bei -120°C wurden unter dem Rasterelektronenmikroskop auf den Entstehungsort
des Spaltbruchs hin untersucht. Bild 13 stellt die Breite des umlaufenden, duktilen Ringes,
dessen Breite im Winkelbereich der Spaltbruchinitiierung und den Abstand der Initiierungsstelle
von der duktilen Zone zusammen.
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Bild 13: Breite des duktilen Saumes der einzelnen, untersuchten Kerbzugproben, Abstand des Ortes

der Spaltbruchinitierung vom Kerbgrund und Breite des duktilen Saumes an dieser Stelle ("lokal”).

Bild 14 zeigt ein Beispiel einer Bruchflache einer bei -196°C gepriiften Kerbzugprobe. In der
rechten Bildhalfte ist knapp unterhalb der Mitte eine Stelle zu erkennen, die Mittelpunkt einer
strahlenférmigen Oberflachengestalt ist.
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Bild 14: Bruchfliache einer bei -196°C gepriiften Kerbzugprobe, auf der in der Bildmitte der
wahrscheinliche Ort der Spaltbruchinitierung gefunden wurde.

Dynamisch geprifte gekerbte Rundzugproben

Aus der Versuchsserie der dynamisch gepriften Kerbzugproben wurde eine Probe, die im
Vergleich zu den anderen frih, und eine Probe, die im Vergleich zu den anderen spat
gebrochen war, auf die Stelle der Spaltbruchinitierung hin im Rasterelektronenmikroskop
untersucht. In Bild 13 sind die Lagen der Spaltbruchurspriinge zusammen mit denen der
anderen untersuchten Kerbzugproben zusammengestellt.
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Bild 15: Betrag der (ber die Probenbreite gemittelten Stretchzonenweite und des duktilen RiSwachstums
und Abstand der Spaltbruchinitiierung von der Anschwingril3front.
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C(T)-Proben

Von zehn C(T)-Proben, die bei -60°C gepriift wurden, wurde der Spaltbruchursprung bestimmt.
Bild 15 zeigt die Ergebnisse dieser Untersuchung.

Kerbschlagbiegeproben

Auf Bruchflachen von Kerbschlagbiegeproben 1a3t sich der Ort des Spaltbruchursprungs
vergleichsweise einfach mit einem Lichtmikroskop bestimmen. Dennoch konnten mit dieser
Methode die Initilerungsstellen nicht aller Bruchflachen eindeutig ermittelt werden. Bild 16 stellt
die Ergebnisse dieser Untersuchungen zusammen.
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Bild 16: Betrag des duktilen RiSwachstums und Abstand der Spaltbruchinitierung von der Kerbe.

5. 3. Zusammenfassung

Mit mikroskopischen Bruchflachenuntersuchungen wurden die Versagensvorgange im
Ubergangsbereich untersucht und an fast allen Proben der Betrag des duktilen RiRwachstums
und der Ort der Spaltbruchinitierung bestimmt. Dabei wurde das typische gemeinsame
Auftreten beiderlei Versagensarten bestétigt. Bei der Messung der Abstande zwischen der
duktilen Ri3front und der Stelle der Spaltbruchinitiierung wurde davon ausgegangen, daf3 die
beiden Versagensarten zeitlich nacheinander aufgetreten waren, zumal auch eine ortliche
Durchmischung auf den Bruchflachen nicht beobachtet wurde.

Innerhalb einer Versuchsserie ist kein Zusammenhang zwischen dem Betrag des duktilen
RilBwachstums und dem Abstand zum Ort der Spaltbruchinitiierung auszumachen. Vergleicht
man jedoch die Serien untereinander, so féllt auf, daf3 mit zunehmender Temperatur nicht nur
das RiBwachstum im Mittel zunimmt, sondern auch die Abstande der RiRBspitzen zur
Spaltbruch-Initiierungsstelle zunehmen. Eine Ausnahme stellen die bei -196°C gepriiften
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Kerbzugproben dar: lhre Spaltbruchurspriinge liegen vergleichsweise weit von der Kerbe
entfernt. Eine mogliche Erklarung kann dadurch gegeben werden, dal’ durch das Ausbleiben
des duktilen RiBwachstums kein spannungserhéhender Einflu3 einer RiRspitze vorhanden ist
und die Spannungsverteilung in der Kerbebene gleichmé&Riger als in Proben mit duktilem
RiBwachstum verlauft.

Mit den Ergebnissen dieser fraktografischen Untersuchungen stehen die Betrage des duktilen
RiBwachstums flr Vergleiche mit den FE-Ergebnissen zur Verflgung. Die Orte der
Spaltbruchinitierung werden fur die Berechnung der lokal fiir eine Spaltbruchinitiierung
relevanten Beanspruchung und fur die Ableitung von Versagenskriterien herangezogen.
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6. Numerische Untersuchungen

6. 1.  Anwendung des modifizierten Gurson-Modells ftir duktile
Schéadigung

In diesem Kapitel werden die Spannungsberechnungen fir alle getesteten Proben vorgestellt.

Samtliche Berechnungen wurden mit dem FE-Programmsystem ADINA [ADI92] durchgefihrt.
Eine ausfuhrliche Darstellung der numerischen Methoden und speziell der verwendeten
isoparametrischen Elementformulierungen findet sich bei Bathe [Bat86]. Die plastische
Materialroutine des modifizierten Gurson-Modells wurde von Sun programmiert [Sun89] und
von Honig zur Beschreibung des Dehnrateneinflusses zu dem viskoplastischen Modell
erweitert, das in Kap. 3.1.2. vorgestellt wurde [H6n94, Sun95].

Die numerischen Simulationen der Versuche, bei denen duktiles Rifwachstum auftrat, wurden
mit dem modifizierten Gurson-Modell durchgefiihrt. Somit konnten die Spannungsverteilungen
unter Berlicksichtigung der duktilen Schadigung und den damit verbundenen Wechselwirkun-
gen mit den lokalen Beanspruchungen berechnet werden. Die an Proben unterschiedlicher
Geometrie mit unterschiedlichen Belastungsgeschwindigkeiten und bei unterschiedlichen
Temperaturen durchgefihrten Versuche boten die Méglichkeit, zu untersuchen, inwieweit die
modellbestimmenden Parameter nicht nur zwischen unterschiedlichen Geometrien, sondern
auch zwischen unterschiedlichen Temperaturen und Belastungsgeschwindigkeiten Ubertragbar
sind.

6. 1. 1. Parameterbestimmung

Fur die Anwendung des maodifizierten Gurson-Modells missen bestimmt werden:

o Parameter zur Beschreibung der Werkstoffverfestigung. Das sind die (punktweise
dargestellte) Spannungsdehnungskurve bei einer Referenztemperatur T, und Referenzdehn-
rate €, und die Parameter 3 und Kk, die den EinfluR der Erwarmung und der Dehnrate auf
die FlieBspannung beschreiben (GIn. (22) und (23)).

» Parameter des modifizierten Gurson-Modells. Sie werden fir die Beschreibung der
Entwicklung der duktilen Schadigung bendtigt. Im Einzelnen sind das der Volumenanteil £,
hohlraumbildender Teilchen, die Keimbildungsparameter €, und s, aus Gl. (9), die
Parameter f,, f. und f, zur Modellierung des Hohlraumwachstums einschlie3lich des
Zusammenwachsens (Gl. (18)) und der Parameter q, der Flie3funktion (Gl. (17)), der das
FlieRBverhalten beeinfluf3t.

» Die charakteristische Lange /, des modifizierten Gurson-Modells.

Im folgenden soll kurz umrissen werden, wie die Parameter bestimmt wurden, bevor im
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nachsten Kapitel alle Nachrechnungen der Experimente vorgestellt werden, fur die der
ermittelte Parametersatz verwendet wurde.

Werkstoffverfestigung

Die wahren Spannungsdehnungskurven wurden fiir -196°C, -60°C, -30°C und Raumtemperatur
mit quasistatisch durchgefiihrten, einachsigen Zugversuchen bestimmt. Spannungsdehnungs-
kurven zu Temperaturen, bei denen keine Zugversuche durchgefiihrt worden waren, wurden
durch Interpolation zwischen zwei bekannten Kurven berechnet. Ausgehend von einem mit
Zugversuchen ermittelten Elastizitatsmodul E von etwa 210 GPa bei Raumtemperatur wurde
entsprechend der flr niedriglegierte Stéhle typischen Temperaturabhangigkeit [Rich83] die in
Tab. 6 ersichtlichen Werte verwendet. Die Querkontraktionszahl v wurde 0.3 gesetzt.

T [°C] -196 | -150 | -120 | -60 -50 -30 -10 +25

E [GPa] 222 220 | 218.5| 215 | 214.4| 213 | 212 210

Tab. 6: Die flir die FE-Simulationen verwendeten Elastizitdtsmodule.

Die Reduzierung des im fortgeschrittenen Zugversuchsverlauf mehrachsigen Spannungs-
zustands auf einen einachsigen Spannungszustand wurde mit der Bridgman-Korrektur [Bri52]
vorgenommen. Da selbst diese durchgeflihrte Bridgman-Korrektur der wahren Spannungs-
dehnungskurven nur eine Naherung darstellt, wurde bei allen vier Temperaturen jeweils ein
Versuch mit elastisch-plastischem Materialgesetz nach von-Mises nachgerechnet. Durch den
Vergleich von numerisch ermittelten mit experimentell ermittelten Kraft-Einschnirungsverlaufen
wurden die wahren Spannungsdehnungskurven im oberen Dehnungsbereich ermittelt.

Aus den experimentell ermittelten Kraftverlaufen von statischen und dynamischen
Zugversuchen wurde der Dehnratenexponent K zu 0.0125 bestimmt (Kap. 4.2.2.). Dieser Wert
bezieht sich auf die quasistatische Referenzdehnrate £,=0.00016 s™. Die Verhdltnisse der
FlieBspannungen bei Zugversuchen unterschiedlicher Temperaturen ergaben Temperatur-
EinfluRfaktoren von etwa $=0.001 K™ (Gl. (23)). Der genaue Wert ist vom Temperaturbereich
abhéangig, denn die Annahme eines linearen Zusammenhangs zwischen Temperatur und
FlieBspannung stellt eine Vereinfachung dar. Im Verlauf vorangegangener Untersuchungen
wurde B mit Hilfe von Zugversuch-Nachrechnungen auf B=0.0008 K* festgelegt [Sun92,
Sun95].

Die fur das elastisch-plastische Materialmodell bendtigten Werkstoffparameter und die
Spannungsdehnungskurven wurden mit Versuchen am realen Werkstoff bestimmt,
anschlieend jedoch zur Simulation des Matrixmaterials eingesetzt. Beim vorliegenden
Werkstoff sind weder iberméafig grol3e Einschliisse noch Hohlrdume im unbelasteten Zustand
vorhanden. Somit kénnen die Parameter des realen Werkstoffs verwendet werden und miissen
nicht auf die des Matrixwerkstoffs "reduziert" werden. In Tab. 7 sind die fUr die temperatur-
und dehnratenabhangige Beschreibung der Werkstoffverfestigung verwendeten Parameter
zusammengestellt.
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Para- Wert Glei- | Quelle

meter chung
£, 0.00016 s* (22) |statische Zugversuche
K 0.0125 (22) | Vergleich von statischen mit dynamischen Zugversuchen
(Tab. 4 in Kap. 4.2.2.)
B 0.0008 K* (23) | Vergleich zwischen Zugversuchen bei verschiedenen Tem-
peraturen [Sun92, Sun95]
0.9 (24) | Literatur
7800 kg/m® (24) | Literatur
c, 465 Jkg'K* (24) | Literatur

Tab 7. Wert und Herkunft der Parameter, die zur Beschreibung der temperatur- und dehnraten-
abhéngigen Werkstoffverfestigung zusétzlich zur Spannungsdehnungskurve bendtigt werden.

Gursonparameter

Fur die Modellierung der duktilen Schadigung werden die Parameter der modifizierten Gurson-
Modells fur den untersuchten Werkstoff bendtigt. Zur Vorgehensweise bei ihrer Bestimmung
liegen zwar einige Erfahrungen vor; auf allgemein anerkannte Empfehlungen kann jedoch noch
nicht zurtickgegriffen werden. Im folgenden soll weniger die hier fur die Ermittlung der
Parameter konkret eingeschlagene Reihenfolge sondern vielmehr die Darstellung der daraus
gewonnenen Erkenntnisse im Vordergrund stehen [Bern95a, Brock95b].

Obwohl die meisten Parameter mikrostrukturelle Gré3en beschreiben, die durch Unter-
suchungen der Mikrostruktur des Werkstoffs bestimmbar sein sollten, sind auf diese Weise
lediglich einige Parameter zuganglich. Die restlichen werden in ihrer GréRenordnung
abgeschatzt und durch eine Vorgehensweise ermittelt, bei der Experimente und Simulationen
kombiniert eingesetzt werden: Mit der Nachrechnung geeigneter Versuche mit dem
modifizierten Gurson-Modell werden die Parameter durch Anpassung der numerischen an die
experimentellen Ergebnisse bestimmt. Da zum Vergleich lediglich die Verlaufe globaler,
makroskopischer GroRen wie Verformungen und Krafte zur Verfiigung stehen und mehrere
Parameter zugleich auf diese Verlaufe Einflu@ nehmen ist zum einen eine voneinander
unabhangige Anpassung einzelner Parameter schwierig und eine iterative Vorgehensweise
erforderlich, zum anderen kdnnen mehrere Parametersatze existieren, die die Versuche gleich
gut beschreiben. So kénnen viele Parameter von vergleichbaren Werkstoffen ibernommen
und beibehalten werden, wonach nur noch wenige Parameter angepalit werden missen.

Untersuchungen mit Methoden der statistischen Versuchsplanung ergaben, dal3 bei der
Simulation von Zugversuchen im wesentlichen die Parameter £, f,, f., f, und q, auf die
Einschnurung bei Bruch EinfluR nehmen [H6n94]. Der Verlauf von RilBwiderstandskurven bei
Bruchmechanikversuchen wird zuséatzlich von €, (Gl. (9)) und von der charakteristischen Lange
I, (Kap. 3.2.2.) bestimmt. €, beeinfluRt hauptséchlich die erforderliche Beanspruchung fur die
RiRinitiierung und /, beeinflu3t die Steigung der Ri3widerstandskurve. Beide Parameter wirken
sich nur unbedeutend auf die Lage des Kraft-Abknickpunktes bei der Simulation von
Zugversuchen aus. Daraus ergibt sich als eine mdogliche Vorgehensweise, von den
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erstgenannten Parametern die noch Unbestimmten mit Zugversuchen und deren Nachrechnung
zu ermitteln und im AnschluB3 €, und /. mit der Nachrechnung von C(T)-Versuchen anzupassen.

Der Parameter g, in der Flie3funktion wurde bei den vorliegenden Untersuchungen auf dem
von Tvergaard vorgeschlagenen Wert g,=1.5 belassen, mit dem bislang gute Ergebnisse erzielt
wurden. Der Hohlraumvolumenanteil im Anfangszustand f, wurde O gesetzt. Somit werden erst
im Lauf der Verformung Hohlrdume entstehen. Der Volumenanteil hohlraumbildender Teilchen
f, wurde auf 0.4% gesetzt und entspricht in der GréRenordnung dem metallografisch
bestimmten Volumenanteil der Einschlisse und Karbide [Hon94].

Der Beginn des makroskopisch sichtbaren, duktilen Bruchs bei Zugversuchen wird von einem
plotzlichen Abfall der Kraft begleitet. Bei der Simulation mit dem Gurson-Modell wird der
Zeitpunkt dieses Lastabfalls durch den kritischen Hohlraumvolumenanteil f, bestimmt. Somit
kann f, durch die Anpassung des berechneten an den experimentell ermittelten Punkt des
Lastabfalls bestimmt werden. Bei den durchgefuhrten Simulationen wurde £, so lange variiert,
bis der Abknickpunkt der berechneten Kraft-Einschnirungskurve am Punkt des gemessenen
Kraftabfalls lag.

Es konnte gezeigt werden, dal3 f,von der Mehrachsigkeit des Spannungszustands weitgehend
unabhéngig ist [Kop88, Brock95c]. Somit kann f, als Werkstoffparameter angesehen werden.
Damit ist die Voraussetzung gegeben, f, an Zugversuchen zu ermitteln und bei der Simulation
anderer, auch angerissener Proben und Strukturen anzuwenden.

Mit Zellmodellrechnungen (Kap. 2.) konnte desweiteren gezeigt werden, dal? die Belastungs-
geschwindigkeit lediglich einen unbedeutenden Einfluld auf f, austbt [Brock94b, Brock95d].

Eine Temperaturabhangigkeit der Gursonparameter mufite ebenfalls in Erwédgung gezogen
werden. Um die Frage zu beantworten, ob £, als temperaturabh&ngig zu betrachten ist, wurden
Zellmodellrechnungen auf die in Kap. 2. beschriebene Weise durchgefuhrt. Aus der Grol3e des
Hohlraums, bei der Instabilitat einsetzt, konnte auf den kritischen Hohlraumvolumenanteil f,
des madifizierten Gurson-Modells geschlossen werden. Die Ergebnisse der Zellmodellrech-
nungen bestatigten jedoch die aus den Versuchsnachrechnungen (Kap. 6.1.2.) abgeleitete
Vermutung nicht, daf? bei héheren Temperaturen geringfiigig hdhere Werte fur f, zu verwenden
sind. Deshalb wurde weiterhin von einer Unabhéngigkeit von f. von der Temperatur
ausgegangen. Der Wert wurde zu £=5.5% ermittelt.

Die GroRRe f,, die zur Modellierung des beschleunigten Hohlraumwachstums mit Gl. (18)
bendtigt wird, hatte bei den Zugversuch-Nachrechnungen auf die Position des Abknickpunktes
der Kraft keinen Einflul3. Sie wurde mit /=20% wie bei zurtickliegenden Simulationen derart
gewahlt, daf3 einerseits nach dem Abknickpunkt die Kraft schnell genug abféllt und andererseits
der Berechnungsalgorithmus gut konvergierte.

Der Volumenanteil hohlraumbildender Teilchen f, und die Standardabweichung s, der fir die
Hohlraumbildung benétigten Dehnung wurden aus friheren Untersuchungen [H6Nn94]
Ubernommen und entsprechen den Werten, die bereits von Chu, Needleman und Tvergaard
[Chu80, Nee87] verwendet wurden. Die im Anschlul3 an die Zugversuch-Simulationen
durchgefiihrte Nachrechnung der C(T)-Versuche bestétigte diese Wahl und fuhrte auf ein
€,=0.3, das ebenfalls bereits von den genannten Autoren verwendet wurde. Bei der
Nachrechnung der C(T)-Versuche wurden im Zusammenhang mit €,=0.3 mit einer Ligament-
Elementkantenlange von 0.1 mm in RiBausbreitungsrichtung die besten Ubereinstimmungen
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der berechneten mit den gemessenen Ril3widerstandskurven erzielt.

Tab. 8 gibt eine Ubersicht liber die bei allen FE-Simulationen verwendeten Gurson-Parameter.

Para- Wert Glei- |Quelle

meter chung

f, 0.4% 9) vorangegangene Untersuchungen, Mikrostruktur [H6n94]

f 0 vorangegangene Untersuchungen, Mikrostruktur [H6n94]

£, 0.3 9) Nachrechnung C(T)-Versuche

S, 0.1 (9) vorangegangene Untersuchungen [H6n94]

f, 5.5% (18) | Nachrechnung statischer Zugversuche und Annahme der
Unabhangigkeit von der Temperatur

f, 20% (18) |[HONn94]

q, 15 (A7) |[Tve82, Tve90]

A 0.05 mm” Nachrechnung C(T)-Versuche und Hinweise zu dessen
Grolienordnung in der Mikrostruktur [H6Nn94]

Tab 8: Wert und Herkunft der Gurson-Parameter einschlie8lich der charakteristischen Lédnge des
Gurson-Modells.

6. 1. 2. Berechnung der Spannungsverteilungen

Im folgenden werden die Ergebnisse der Nachrechnungen aller Versuche dargestellt. Alle mit
dem modifizierten Gurson-Modell durchgefiihrten FE-Berechnungen wurden mit dem gleichen,
im letzten Kapitel vorgestellten Parametersatz erzielt.

AuBer bei den Simulationen der Kerbschlagbiegeversuche wurden dazu FE-Netze mit
zweidimensionalen, achtknotigen, in der Regel viereckigen Elementen mit 2x2 Integrations-
punkten erstellt. FUr die Zugversuche konnten rotationssymmetrisch definierte Elemente
verwendet werden. Die Elementierung war in Bereichen grol3er Spannungsgradienten im
Vergleich zu den anderen Probenbereichen verfeinert. Im Ligament wiesen die Elemente in
RiRausbreitungsrichtung eine Lange von 0.1 mm, und quer dazu eine H6he von 0.06 mm auf.

Statische Zugversuche

Die Bruchflachenuntersuchungen (Kap. 5.) zeigten, dal3 bei allen Versuchen, auf3er denen bei
-196°C, duktile Versagensmechanismen beteiligt waren. Fir diese Versuche wurde das
modifizierte Gurson-Modell, fur die -196°C-Versuche das elastisch-plastische Materialmodell

*  Die Ergebnisse der FE-Rechnungen wurden mit unabhéngiger, gauRpunktweiser Schadigungsberechnung erzielt.
Bei einer Elementkantenlange von 0.1 mm kann bei der verwendeten 2x2-Integration 0.05 mm als
charakteristische Lange angesehen werden.
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nach von Mises ohne Beschreibung der Schadigung verwendet.

Materialstreuungen und fertigungsbedingte UnregelmaRigkeiten des Probendurchmessers
entlang des mittleren, engsten Probenbereichs kénnen die Entwicklung der Probenein-
schnurung mehr oder weniger stark beschleunigen und unterschiedliche Verlaufe der Kraft-
Verlangerungskurven nach dem Kraftmaximum verursachen [H6n94]. Numerisch wurden diese
Unregelmafiigkeiten des Probendurchmessers durch eine 0.5%ige Querschnittsverjingung des
unbelasteten FE-Netzes zur Probenmitte hin realisiert. Dennoch bleibt die experimentell
ermittelte Bruchverlangerung von dem Durchmesserverlauf entlang der Mef3lange abh&ngig.
Das ist der Grund dafiir, dall bei ungekerbten Zugproben statt der Verlangerung die
Einschniirung herangezogen wurde, die numerisch-experimentelle Ubereinstimmung zu
beurteilen.

Bild 17 zeigt die Kraft-Einschnlirungsverlaufe aus den Simulationsrechnungen der Zugversuche
bei -60, bei -30 und bei +25°C im Vergleich zu den Ergebnissen von jeweils einem Experiment.
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Bild 17: Einzelne MelB3punkte des Verlaufes der Kraft pro Anfangsquerschnittsflache (ber Einschnlirung
(Symbole) und Betrag der Einschnirung bei Bruch (Symbol auf der x-Achse) jeweils eines statischen
Versuchs an glatten Zugproben bei +25, -30 und -60°C im Vergleich zu Simulationsrechnungen
(durchgezogene Kurven).

Alle bei -60°C gepriften Zugproben brachen bei etwa 0.1 mm geringerer Einschniirung als die
bei -30°C, die wiederum bei etwa 0.1 mm geringerer Einschniirung als die bei Raumtemperatur.
Die FE-Rechnungen unter der Annahme eines von der Temperatur unabhangigen f, sagen
ein umgekehrtes Verhalten voraus: Bei Raumtemperatur tritt der Lastabfall bei leicht geringeren
Einschnlrungen ein als bei den anderen beiden Temperaturen.

Da diese Unterschiede als gering zu bewerten sind und die durchgefiihrten Zellmodellrech-
nungen eine Temperaturabhangigkeit von £, nicht bestatigten, wurde f, weiterhin als
temperaturunabhangig angenommen.
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Dynamische Zugversuche

Die FE-Nachrechnungen zeigen insbesondere bei Raumtemperatur mit dem Dehnratenex-
ponenten k=0.0125 eine gute Ubereinstimmung mit den Versuchen (Bild 18). Dies gilt sowohl
fir den Kraft-Einschnirungsverlauf als auch fur den Punkt des Versagens. Bei -60°C wird
jedoch die Kraft leicht zu hoch berechnet. Eine mogliche Erklarung kann in einer zu gering
berechneten Temperaturerhéhung im Einschnirbereich und der davon abhangigen Hohe der
FlieBspannung gesehen werden.
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Bild 18: Kraft pro Anfangsquerschnittsfldche (iber Einschniirung der dynamischen Versuche an jeweils
einer glatten Zugprobe bei +25 und -60°C im Vergleich zu Simulationsrechnungen.

Statische Kerbzugversuche

Die Kraft-Verformungsverlaufe der Nachrechnungen der Versuche bei -150°C und bei -120°C
sind in Bild 19 zu sehen. Die FE-Simulationen kénnen die Versuche gut beschreiben. Es wurde
jedoch festgestellt, dafd bei der Verlangerung, bei der bereits alle Proben gebrochen sind, der
Hohlraumanteil f, noch nicht erreicht wurde. Daraus ist zu erkennen, daf3 die FE-Rechnung
das duktile RiBwachstum zu spéat vorhersagt. Da der im Experiment duktil geschadigte Bereich
mit einer mittleren Ausdehnung von etwa 0.1 mm sehr klein ist, sollen die berechneten
Spannungsverteilungen dennoch fur die weiteren Auswertungen herangezogen werden.
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Bild 19: Kraft pro Anfangsquerschnittsfléache lber Einschniirung (links) und lber Verldngerung (rechts)
der statischen Versuche bei -120°C und bei -150°C im Vergleich zu Simulationsrechnungen.

Da die Bruchflachen der Mini-Kerbzugproben keine Spuren von duktiler Schadigung aufwiesen,
wurde fur die Nachrechnung dieser Versuche bei -196°C das elastisch-plastische Materialmo-
dell nach von Mises ohne Schadigungsberechnung verwendet. Am Beispiel der Probenver-
langerung ist in Bild 20 eine gute Reprasentation aller Experimente durch die FE-Rechnung
erkennbar.
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Bild 20: Kraft pro Anfangsquerschnittsfldche (lber Verldngerung der statischen Versuche an Mini-
Kerbzugproben bei -196°C im Vergleich zur Simulationsrechnung.
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Dynamische Kerbzugversuche

Da sich die dynamisch getesteten Kerbzugproben nur im Bereich der Probeneinspannung von
den statisch getesteten unterschieden, konnte das gleiche FE-Netz wie fur die statischen
Kerbzugversuche verwendet werden. Die Probe wurde bei der Simulation verschiebungs-
gesteuert mit einer konstanten Geschwindigkeit von 2 m/s zugbelastet. Dies entspricht der
Aufschlaggeschwindigkeit des Fallgewichts im Experiment. Der Vergleich der numerisch
ermittelten mit der experimentell bestimmten Kraft-Verlangerungskurve zeigt, dal die
Simulation mit dem viskoplastischen Materialmodell das durch die dynamische Belastung
bedingte, erhdhte Kraftniveau gut vorhersagt (Bild 21). Die bei der kleinsten Verlangerung von
0.3 mm gebrochene Probe weist duktiles RiBwachstum auf. Daraus wurde geschlossen, daf3
auch die anderen Proben duktiles Riwachstum aufweisen. In der FE-Rechnung wird £, erst
bei einer Verlangerung von etwa 1 mm Uberschritten. Die Abnahme der Tragféhigkeit mit
zunehmender Beanspruchung wird deshalb unterschatzt, was hier zu einem von den
Experimenten leicht abweichenden Globalverhalten flhrt. Da gezeigt werden konnte, daf3 die
Dehnrate lediglich einen unbedeutenden Einflul? auf f, ausibt, kann f, nicht fir die zu spat
einsetzende Schadigung verantwortlich gemacht werden. Bei der Ubertragung der
Probengeometrie auf die des FE-Modells kamen jedoch starke Vereinfachungen zum Tragen.
Bei genauer Betrachtung der Kerbe vor der Versuchsdurchfiihrung sind kleine herstellungs-
bedingte, umlaufende Riefen zu erkennen, die einzeln betrachtet kleinere Krimmungsradien
aufweisen als die gewlnschten 0.25 mm. An solchen Stellen kommt es zu hdheren
Beanspruchungen, die von dem FE-Modell mit der glatten Kerbe von 0.25 mm Radius nicht
beriicksichtigt werden. Dal? eine Verkleinerung des Kerbradius die duktile Schadigung friher
einsetzen laRt, konnte numerisch gezeigt werden [Bern95a]. Der Einflul der anderen
Kerbwirkung und der EinfluR der geringfligig anderen, tragenden Querschnittsfliche auf die
Berechnung der Weibullspannungen wird vernachlassigt.
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Bild 21: Kraft pro Anfangsquerschnittsfléache liber Einschniirung (links) und liber Verldngerung (rechts)
der dynamischen Versuche an gekerbten Zugproben bei -50°C im Vergleich zur Simulationsrechnung.
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C(T)-Versuche

Ein bei -60°C und ein bei +25°C durchgefihrter C(T)-Versuch wurden mit 2D-Elementen im
ebenen Dehnungszustand nachgerechnet. Fur die Berechnung der Gesamtkrafte aus den fur
die zweidimensionalen Strukturen berechneten Kraften wurde die Nettodicke, also die
Gesamtdicke minus der Tiefe der Seitenkerben, zugrundegelegt.

In Bild 22 sind fiir beide Versuche die berechneten Kréfte, Lastlinienverschiebungen, Ril3ver-
langerungen und J-Integralwerte in gegenseitiger Auftragung dargestellt. In den linken
Teilbildern stellen die eingezeichneten Punkte die Daten der Versuche bei -60°C zu den
Zeitpunkten des endgliltigen Spaltbruchversagens dar; in den rechten Teilbildern die Daten
dreier Versuche bei +25°C zu den Zeitpunkten, bei denen die Versuche abgebrochen wurden.
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Bild 22: Kraft (iber Lastlinienverschiebung (oben), Ri3verldngerung liber Lastlinienverschiebung (mitte)
und J.-Kurven (unten) der C(T)-Versuche bei -60°C (links) und bei +25°C (rechts) im Vergleich zu
Simulationsrechnungen.
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Kerbschlagbiegeversuche

Fur die Simulationen wurde ein im Kerbgrund dreidimensionales Netz, das an ein zweidimen-
sionales Netz der umliegenden Probenbereiche angekoppelt ist, verwendet (Bild 23). Diese
Kombination aus einem 3D-Bereich und einem Bereich ebenen Spannungszustands, die im
Vergleich zu einer rein dreidimensionalen Simulation erheblich Rechenzeit und Speicherplatz
spart, wurde in vorangegangenen Untersuchungen entwickelt und erprobt [H6n94]. Sie war
von den untersuchten FE-Strukturen diejenige, die den komplexen Spannungszustand der
Kerbschlagbiegeprobe im Bereich der Kerbe vollstandig berlicksichtigte und zu der besten
numerisch-experimentellen Ubereinstimmung fiihrte. Die Kraft wurde Uber kreisformig
angeordnete Stabelemente auf die Struktur Gbertragen; die Widerlager wurden mit ADINA-
Kontaktelementen realisiert.

—
—
——]
—
—
—
T
—1

| |
| |
| |
| L]
8 ||

l’ ] ] |

Bild 23: Finite-Elemente-Netz der Kerbschlagbiegeprobe.

Bei der Simulation wurden Massen-Tragheitskrafte nicht mitmodelliert. Daher sind die im
Experiment vor allem im Anfangsbereich auftretenden Oszillationen in der Rechnung nicht ent-
halten. Einige Ergebnisse der FE-Simulationen sind in Bild 24 dargestellt. Die Ermittlung der
RiBverlangerung in der FE-Simulation entsprach der experimentellen Ermittlung (Kap. 5.1.6.),
bis auf den Unterschied, dal bei der Auswertung der Simulation die duktile Rif3front nicht Uber
die ganze Dicke gemittelt wurde, sondern ab 0.1 mm Riwachstum aus Speicherplatzgriinden
nur noch der mittlere Bereich von zwei mal 1.5 mm bertcksichtigt wurde. Da keine starken
Rifrontkrimmungen auftraten, fihrte diese Vereinfachung nur zu kleinen Fehlern.
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Bild 24: Kraft-Durchbiegungskurven (oben) und Ri8verldngerung-Durchbiegungskurven (unten) der
Kerbschlagbiegeversuche bei -50°C (links) und bei -10°C (rechts) im Vergleich zu Simulations-
rechnungen.

Es wird deutlich, daR auch die Kerbschlagbiegeversuche sowohl bei -50°C als auch bei -10°C
zufriedenstellend nachgerechnet werden konnten. Bei genauer Betrachtung der Ergebnisse
fallt jedoch auf, dal3 trotz anndhernd Ubereinstimmendem Globalverhalten das tatsachliche
RiBwachstum unterschéatzt wird. Wahrend £, erst bei knapp 3 mm Durchbiegung tberschritten
wird, weisen Proben, die bei geringeren Durchbiegungen gebrochen sind, bereits duktiles
RiBwachstum auf. Die durchgefuhrte FE-Rechnung konnte somit den frihen Einsatz des
duktilen RiBwachstums nicht exakt reproduzieren. Das mul3te bei den weiteren Auswertungen
der Spannungsverteilungen beachtet werden.

Bei -10°C wurde die Verformung der drei zuletzt gebrochenen Proben nicht erreicht. Dies kann
damit erklart werden, daf? die Ausdehnung der 3D-Zone in Ri3laufrichtung zu klein gewahit
wurde.

Im Unterschied zu den gekerbten Rundzugproben stellt die Herstellung eines riefenfreien
Kerbgrundes bei den Kerbschlagbiegeproben kein Problem dar. Das kann somit nicht fur die
Abweichungen verantwortlich gemacht werden.
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6. 1. 3. Uneindeutigkeit des Gurson-Parametersatzes

Bevor mit dem vorgestellten Parametersatz die gezeigten Ergebnisse erzielt wurden, wurden
die Experimente mit einem anderen Parametersatz (aus [Bern95a]) nachgerechnet (Tab. 9).

Para- Parametersatz "optimal” | Parametersatz aus
meter || (Kap. 6.1.2.) [Bern95a]
f, 0.40% 0.17%
f 0 0
€, 0.30 0.25
S, 0.1 0.1
f, 5.5% — 6]
5.4?<—></"/x/
o 2]
N— O “““ ‘
—60 [0}
T [°C]
f; 20% 20%
g, 15 15
IR 0.05 mm 0.05 mm

Tab 9: Vergleich der Werte des "optimalen”, im letzten Kapitel vorgestellten Gurson-Parametersatzes
mit den zuvor verwendeten Parameterwerten aus [Bern95a].

Dieser Parametersatz aus [Bern95a] konnte das Verhalten der Zug- und C(T)-Versuche mit
ausreichender Genauigkeit wiedergeben; erst die Simulation der Kerbschlagbiegeversuche
fihrte insbesondere bei -10°C zu deutlichen Abweichungen von den experimentellen
Ergebnissen. In Bild 25 und Bild 26 sind die Ergebnisse der Nachrechnungen der statischen
Zugversuche und der Kerbschlagbiegeversuche dargestellt, die mit diesem Parametersatz
erzielt wurden.

68



800

Bild 25: Kraft-Einschnirungsdiagramm der statischen Zugversuche im Vergleich zu den Simulations-
rechnungen mit dem Parametersatz aus [Bern95a].
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Bild 26: Kraft-Durchbiegungskurven und RiBverldngerung-Durchbiegungskurven der Kerbschlagbiegever-
suche im Vergleich zu Simulationsrechnungen mit dem Parametersatz aus [Bern95aj.

Der Vergleich von Bild 25 mit Bild 17 in Kap. 6.1.3. zeigt einerseits, dal3 unterschiedliche
Parameterséatze zu &hnlichen Ergebnissen fihren kénnen, andererseits zeigt der Vergleich von
Bild 26 mit Bild 24 in Kap. 6.1.3., daR Versuche existieren, deren Simulation auf eine Anderung
der Parameterwerte empfindlicher reagiert als andere. Es konnte jedoch nicht geklart werden,
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ob Kerbschlagbiegeversuche fir eine Parameterbestimmung generell erforderlich sind, bzw.
welche Versuche zur Ermittlung eines mdglichst geometrieunabhangigen Parametersatzes
herangezogen werden sollten.

6. 1. 4. Lokale Beanspruchungen am Ort der Spaltbruchinitiierung

Die Untersuchung der lokalen Beanspruchungen am Ort der Spaltbruchinitiierung konzentrierte
sich auf die mesoskopische gréf3te Hauptspannung Z,, die plastische Vergleichsdehnung E,”
und Mehrachsigkeit %, /2.

Da die FE-Rechnungen den Zeitpunkt der duktilen RiRinitiierung bei der Mehrzahl der Versuche
leicht zu spat vorausberechnet hatten, war zu einer bestimmten Probenverlangerung oder
-aufweitung der Betrag des realen RiBwachstums geringfiigig gré3er als der berechnete. An
der gleichen Position auf dem Ligament ist der Abstand zur aktuellen, duktilen Ri3spitze kleiner
als zur berechneten Rif3spitze in der Simulation. Das hat zur Folge, dal3 an diesem Ort zu
geringe Beanspruchungen berechnet werden. Der Einflu? des Abstandes des Auswerteortes
zur urspringlichen RiBspitze ist von untergeordneter Bedeutung im Vergleich zum Einflul? des
Abstandes zur aktuellen Ri3spitze. Deshalb wurde als Auswerteort die Stelle gewahilt, die in
der Simulation den gleichen Abstand zur berechneten duktilen Rif3spitze aufwies wie in
Wirklichkeit. Das ist ein Kompromif3, der im Vergleich zur anderen Méglichkeit (Ort richtig, aber
Abstand zur Rif3spitze falsch) zu den geringsten Fehlern bei der Berechnung der lokalen
Beanspruchungen fiihrt. Da immer der Abstand zur Ri3spitze und nicht der tatsachliche Ort
auf dem Ligament betrachtet wurde, wurden auf diese Weise Ungenauigkeiten bei der
RilBwachstumssimulation unbedeutend (Bild 27).

Realitat

Simulation

D s> o NN S D o VN 5

F—x— F—x—
Initiierung Auswerteort

Bild 27: Auswerteort fiir die Berechnung der lokalen Beanspruchung bei Spaltbruchinitiierung.

Bild 28 stellt den zeitlichen Verlauf der gré3ten Hauptspannung, der Mehrachsigkeit und der
plastischen Vergleichsdehnung in gegenseitiger Auftragung fur die untersuchten Kerbzug-
proben, die Kerbschlagbiegeproben bei -50°C und die C(T)-Proben am Ort des Spaltbruch-
ursprungs dar. Jede Kurve beschreibt den zeitlichen Beanspruchungsverlauf jeweils des
Volumenelementes, in dem schlief3lich der Spaltbruch initiierte.
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Bild 28: Zeitliche Entwicklung lokaler Beanspruchungen am Ort der Spaltbruchinitiierung.

Die Endpunkte der Beanspruchungsverlaufe, an denen sich der Spaltbruch ereignet, sind durch
Symbole gekennzeichnet. Die Tatsache, daf nur diskrete Belastungsschritte berechnet und
gespeichert werden, aulRert sich in teilweise eckigen Kurvenverlaufen.

In diesen Diagrammen zeigen die unterschiedlichen Probentypen &hnliche Verlaufe; das heif3t,
dall die Werkstoffbereiche, in denen sich Spaltbruch ausbilden wird, eine &hnliche
Beanspruchungsgeschichte erfahren.

Die in Bild 28 dargestellten Ergebnisse werden in Kap. 6.3. noch einmal herangezogen.
Deshalb sollen hier nur einige Auffalligkeiten erwahnt werden:

Bei den bei -50°C biegebelasteten Kerbschlagbiegeproben, den C(T)-Proben und bei den bei
der hochsten Temperatur gepriiften Kerbzugproben (-50°C) initiiert Spaltbruch, wahrend am
Ort der Initiierung die mesoskopische grof3te Hauptspannung zuriickgeht. Da zur Spannungs-
berechnung das modifizierte Gurson-Modell mit entfestigendem Stoffgesetz herangezogen
wurde, stellt der Rickgang der Uber ein reprasentatives Volumenelement gemittelten
(mesoskopischen) Spannungen keine Besonderheit dar. Die mikroskopischen Spannungen
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in der Matrix zwischen den Hohlrdumen koénnen trotz abnehmender mesoskopischer
Spannungen weiter zunehmen.

Mit gré3eren plastischen Bruchdehnungen sind die Bruchspannungen tendenziell niedriger als
bei geringeren Dehnungen (unteres Bild).

Spaltbruch ist bereits bei sehr geringen plastischen Dehnungen eingetreten (E,”=0.0036), was
gegen die Einfihrung einer plastischen Mindestdehnung als Spaltbruchkriterium spricht
(Gl. (33) in Kap. 3.).

Die teilweise geringe Mehrachsigkeit (Z,/2,=0.52) spricht auch gegen die Einfiihrung einer
Mindestmehrachsigkeit (Gl. (33)).

6. 1. 5. Zusammenfassung

Zur Berechnung der Spannungsverteilungen aller gepriiften Proben wurde das modifizierte
Gurson-Modell verwendet.

Dabei zeigte sich, daR das Modell in der Lage ist, mit dem gleichen Parametersatz das
Verformungs- und duktile Versagensverhalten von verschiedenen Proben unter unter-
schiedlichen Belastungsbedingungen im Ubergangsbereich zu beschreiben. Daraus eréffnet
sich die Mdoglichkeit, einmal bestimmte Parameter auf Proben oder Bauteile anderer Geometrie
unter anderen Belastungsbedingungen zu ubertragen. Aufgrund der unterschiedlichen
Auswirkungen der einzelnen Parameter ergibt sich als mdgliche Vorgehensweise zur
Parameterbestimmung, f,, f,, f;, s,und g, von einem vergleichbaren Werkstoff zu iibernehmen
oder mit Mikrostrukturuntersuchungen abzuschatzen und im Anschlu3 f, durch die
Nachrechnung von Zugversuchen, €, und die charakteristische Lange durch Nachrechnung
eines Bruchmechanikversuchs zu ermitteln.

Obwohl die Parameter an unterschiedliche Versuche angepaldt wurden, gab es Versuche, die
erst mit einem veranderten Parametersatz in guter Ubereinstimmung mit den experimentellen
Ergebnissen nachgerechnet werden konnten. Fir die durchgefiihrten Zug- und C(T)-Versuche
gibt es keinen einzig richtigen, sondern mehrere mégliche Parametersétze. Das wirft die Frage
nach der Existenz eines optimalen Parametersatzes auf, und mit Hilfe welcher experimenteller
Untersuchungen er eindeutig bestimmt werden kann. Solange das nicht geklart ist, kann nur
durch Nachrechnung von Versuchen unter mdglichst unterschiedlichen Beanspruchungs-
bedingungen eine Ubertragbarkeit auf weitere Strukturen oder Bauteile gewahrleistet werden.
Angesichts dieser Unsicherheiten sind weitere Erkenntnisse zur Herbeifihrung von Verbes-
serungen bei der Parameterermittlung wiinschenswert.

Fur weitere Untersuchungen stehen hiermit die Spannungsverteilungen aller Proben tber die
gesamte Beanspruchungsgeschichte bis zum Spaltbruch zur Verfiigung. Das giltinsbesondere
auch fur die lokalen Beanspruchungen an den Stellen der Spaltbruchinitiierung, die auf der
Mehrzahl der Bruchflachen ermittlet wurden.
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6. 2.  Anwendung des Beremin-Modells fir Spaltbruch

Auf die fir alle Proben berechneten mesoskopischen Spannungsverteilungen wird nun das
Beremin-Modell (Kap. 3.2.2.) angewendet, um zu beurteilen, inwieweit es flr den untersuchten,
ferritischen Stahl im Ubergangsbereich der Zahigkeit einsetzbar ist. Zuerst soll aufgezeigt
werden, daR Spaltbruch im Ubergangsbereich mit dem Beremin-Modell nur dann beschrieben
werden kann, wenn die duktile Schadigung mitmodelliert wird. Zweifel an der Einsetzbarkeit
im Ubergangsbereich treten bei der Uberpriifung der Grundannahmen fiir das Beremin-Modell
auf. Ob diese bestatigt werden, zeigen die Untersuchungen zur Ubertragbarkeit der
Weibullparameter zwischen unterschiedlichen Probengeometrien und zu eventuellen
Abhangigkeiten der Parameter von der Versuchstemperatur und der Dehnrate.

6. 2. 1. Auswirkung der Temperaturabhangigkeit der Streckgrenze auf die
Temperaturabhangigkeit der Spaltbruchzahigkeit

Sind die Werkstoffparameter einschlie3lich der Weibullparameter bekannt, kann das Beremin-
Modell dazu verwendet werden, Spaltbruchwahrscheinlichkeiten von belasteten Bruchmecha-
nikproben zu berechnen. Ein Bruchmechanikversuch wird dazu numerisch simuliert und mit
dem Beremin-Modell zu jedem Belastungsschritt die Spaltbruchwahrscheinlichkeit berechnet.
Nun kann als Spaltbruchzéhigkeit der Wert von Jbzw. K, betrachtet werden, bei dem die Probe
eine bestimmte Spaltbruch-Versagenswahrscheinlichkeit aufweist, z.B. 10, 50 oder 90%. Bei
der Simulation von C(T)-Versuchen mit zu verschiedenen Temperaturen gehdrenden
Spannungsdehnungskurven ist zu erwarten, dal3 sich mit zunehmender Temperatur ein Anstieg
dieser Zahigkeitswerte vollzieht, der sich im oberen Ubergangstemperaturbereich zusétzlich
verstarkt. Der reale Werkstoff zeigt in diesem Bereich zunehmend duktiles RiBwachstum. Wird
es bei der Simulation der Bruchmechanikversuche nicht mitmodelliert, gelingt es nicht, diesen
Steilanstieg der Zahigkeit mit dem Beremin-Modell zu beschreiben. Das soll eine einfache
Abschatzung zeigen:

Dazu werden die folgenden Annahmen gemacht:

» Die Weibullparameter sind von der Temperatur unabhangig. Der Temperatureinflui auf die
Simulationsergebnisse wird nur Uber die verwendeten Streckgrenzen eingebracht.

* Nach dem Beremin-Modell ist die Weibullspannung in einer Integral-Formulierung durch

on - L J s dv (64)

ov

bl

gegeben.
e Spaltbruch ereignet sich ausschlieflich innerhalb der plastischen Zone.

» Die Spannungen innerhalb der plastischen Zone sind durch das HRR-Feld gegeben.
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» Die FlieBkurve lafdt sich durch die Ramberg-Osgood-Gleichung

o o
= va-H20 a>0, n>1 (65)
_ — D ) L
EOD

beschreiben.

» Die Abhangigkeit der Parameter n und a und die Abhangigkeit der Grof3e der plastischen
Zone von der Temperatur kann in erster Naherung vernachlassigt werden.

Wird fur o,=R,, und fur e,=R,, /E gesetzt, dann ergibt sich fur den Einflul3 der Streckgrenze
R,, auf die Spaltbruchzéhigkeit bei gegebenem Verfestigungsparameter n die einfache
Abschéatzung [Brock94a, Bern95b]:

R (T) Dfl _ E{*’eL(TO)szl (66)
J(T) = 8225 J.(T, bzw. K (T) = K, (T,
ol DReL(T)E (7 - <D E’WE <19

Zur Verdeutlichung ist fir den untersuchten 22 NiMoCr 3 7 mit einem Verfestigungsexponent
n=7 in Bild 29 der mit Gl. (66) aus dem Temperaturverlauf der Streckgrenze berechnete
Verlauf der Spaltbruchzahigkeit dargestellt. Ausgehend von einem K, =27 MPam? bei -196°C,
das mit einem C(T)-Versuch bestimmt wurde, wurden die zu erwartenden Zahigkeiten
berechnet. Zum Vergleich wurde der Temperaturverlauf nach Gl. (66) zusatzlich fir einen
Werkstoff mit =10 eingezeichnet. Desweiteren sind zusétzlich die Spaltbruchwerte (J=K,’/E’
und J,) einiger C(T)-Versuche eingetragen.
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Bild 29: Z&higkeitswerte bei Spaltbruch bei verschiedenen Temperaturen: Streubereiche experimenteller

Ergebnisse aus C(T)-Versuchen und Z&higkeitszunahme nach einer HRR-Feld-Abschétzung flir das
Beremin-Modell im Vergleich zur ASME-K | -Referenzkurve.

Der berechnete Temperaturverlauf von J,und der Vergleich mit der fiir diesen Stahl ermittelten
ASME-Referenzkurve [ASMEA4000] in Bild 29 weisen darauf hin, daf im Fall n=7 der Einflu
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der temperaturabhé@ngigen Streckgrenze nicht ausreicht, den steilen Anstieg der Ri3zahigkeit
im oberen Ubergangsbereich quantitativ zu beschreiben. Auch der Verlauf fiir n=10 entspricht
nicht der Erfahrung.

Diese analytische Abschatzung macht von Annahmen zur Spannungsverteilung Gebrauch, die
im einzelnen maoglicherweise nicht vollstandig gegeben sind. Dennoch kann sie als Hinweis
darauf gewertet werden, daf das Beremin-Modell den relativ starken Anstieg der Ri3zahigkeit
im sprod-duktilen Ubergangsbereich des untersuchten Stahls ohne Beriicksichtigung des
duktilen Riwachstums nicht beschreiben kann. Eine Verbesserung kann erwartet werden,
wenn der schadigungsbedingte Tragfahigkeitsverlusts und die Materialtrennung korrekt
beschrieben und ein Schadigungsmodell wie das modifizierte Gurson-Modell herangezogen
werden. Mit ihm kénnen die Spannungsverteilungen berechnet werden, die anschlieZend im
Beremin-Modell Eingang finden.

6. 2. 2. Nichteinhaltung von Voraussetzungen

Bisher wurde davon ausgegangen, dal3 das Beremin-Modell nicht nur in der Tieflage der
Zahigkeit, sondern auch im sprod-duktilen Ubergangsbereich zur Beschreibung des
Spaltbrucheintritts herangezogen werden kann. Im folgenden soll die Vermutung bekraftigt
werden, dal3 die im vorangegangenen Kapitel geforderte Berlicksichtigung der duktilen
Schadigung fir eine Anwendbarkeit nicht ausreicht.

Mit zunehmenden Temperaturen verlieren die in Kap. 3.2.2. beschriebenen Grundannahmen
des Beremin-Modells nach und nach ihre Giltigkeit:

» Das Modell geht davon aus, daRR die GréRenverteilung der Fehlerstellen bzw. Mikrorisse
unabhangig vom Grad der Belastung durch Gl. (34) gegeben ist. Dies ist fir Keramiken
richtig, muf3 aber fur plastisch deformierbare Metalle in Frage gestellt werden. Geht man
davon aus, dal3 aul3erhalb der plastischen Zone keine Mikrorisse anzutreffen sind, dann
hangt folglich die Mikrori3verteilung von der Plastizierung ab und ist somit abhangig vom
Belastungszustand und dessen Geschichte. Die ausschlieBliche Bertcksichtigung der
plastischen Zone wird zwar der Forderung gerecht, Mikrorisse nur innerhalb der plastischen
Zone entstehen zu lassen, sie kann jedoch den kontinuierlichen Prozess der Mikrori3bil-
dung in Abhéngigkeit von der Belastungsgeschichte nur unzureichend reprasentieren. Diese
Diskrepanz wird sich mit zunehmender Plastizierung verstarken.

» Die Analyse des zeitlichen Verlaufs der lokalen Beanspruchung am Ort der Spaltbruch-
initiierung (Bild 28 in Kap. 6.1.4.) ergibt, dal3 Spaltbruch auch an Stellen abnehmender
mesoskopischer Hauptspannungen eintreten kann. Das Griffithsche Kriterium, das die
Uberschreitung einer kritischen Spannung o *=C//fiir den Spaltbruch verantwortlich macht,
kann unter der Voraussetzung einer konstanten Mikroril3verteilung bei den oberhalb von
-120°C durchgefuhrten Versuchen nicht mehr herangezogen werden.

» Die in Kap. 3.2.1. beschriebenen Mechanismen wie die Abstumpfung der Mikroril3spitze
und die Arretierung an Korngrenzen treten ab einer bestimmten Temperatur vermehrt auf.
Ein lokal aufgetretener Spaltbruch, der nicht zum Versagen der Probe fuhrt, bedeutet, dald
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die Weakest-Link-Annahme nicht gilt. Diese ist jedoch wesentlich fir die Ableitung einer
Extremwertverteilung wie der Weibullverteilung. Das Auftreten der globalen Spaltbruch-
ereignisse laRt sich dann nicht mehr notwendigerweise mit einer Weibullverteilung
beschreiben.

Die nachfolgend vorgestellten Untersuchungen zur Anwendbarkeit des Beremin-Modells im
Ubergangsbereich bestatigen diese Aussagen.

6. 2. 3. Geometrieabhangigkeit der Modellparameter und Einflul3 der
Temperatur und Dehnrate

Die Anwendbarkeit eines Versagensmodells setzt voraus, dal3 seine Parameter Werkstoff-
parameter sind, die an Proben unterschiedlicher Geometrie bestimmt werden kénnen. Um dies
fur das Beremin-Modell zu prufen, wurden zu allen durchgefiihrten Versuchsserien die Weibull-
parameter bestimmt. Die Art der fir diese Auswertungen zur Verfiigung stehenden Versuche
(Tab. 2 in Kap. 4.2.) laRt jedoch kaum zu, eventuell zusatzlich auftretende Abhéngigkeiten der
Weibullparameter von der Versuchstemperatur und der Dehnrate systematisch zu untersuchen
und in ihren Ursachen zu separieren. Deshalb kann teilweise nur von Versuchsabhangigkeiten
gesprochen werden.

Einflul? der Probengeometrie und der Versuchsbedingungen

In Tab. 10 sind die Weibullparameter g, und m mit ihren 90%-Konfidenzintervallen und der
verwendeten Vergleichsgrolie angegeben. Dabei ist die VergleichsgroRe die GroRRe, nach deren
Wert bei Bruch die einzelnen Proben sortiert werden, also z.B. die Bruchverléangerung AL. Die
VergleichsgroRe wird anschlieRend fir die Korrelation des Bruchereignisses des Einzel-
experimentes mit dem Belastungsschritt in der FE-Rechnung benétigt. An die Vergleichsgréf3e
muf3 die Forderung gestellt werden, dafd mit ihrem Wert das Bruchereignis eindeutig identifiziert
werden kann. Somit muf3 sie wahrend der Belastungszunahme monoton zu- oder abnehmen.

Fur die Kerbzugproben diente die Kerbaufweitung AL, fur die C(T)-Proben J und fur die Kerb-
schlagbiegeproben die Durchbiegung s als VergleichsgroRe. Fir alle Proben aul3er den
Kerbzugproben bei -196°C wurde das modifizierte Gurson-Modell verwendet. Zunéchst ist eine
deutliche Abhéangigkeit von der Probengeometrie vorzufinden. Aber auch die Temperatur und
die Belastungsgeschwindigkeit nehmen EinfluR auf die Weibullparameter, ohne daf eine
einheitliche Tendenz erkennbar oder einzelne Faktoren separierbar erscheinen. Lediglich
innerhalb der statischen Kerbzugversuche laf3t sich eine Zunahme des Weibullexponenten m
mit der Temperatur ausmachen. Hierflr kann eine qualitative Erklarung gegeben werden:
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o, m
Proben [MPa]
Val- a, 90%Kont.in- | 5 jmim | m,,, | 90%Konf.intervall
gréRRe tervall
mKZ-stat-196 AL 1932 1910-1954 1758 38.8 | 36.0 26.5-49.2
KZ-stat-150 AL 1962 1936-1990 1826 56.1 46.0 27.8-77.8
KZ-stat-120 AL 1799 1789-1809 1720 102.8 | 91.8 62.8-135.4
KZ-dyn-50 AL 2255 2224-2287 2078 47.1 40.5 26.1-63.9
C(T)-60 J 2731 2680-2784 2376 22.3 20.8 15.4-28.2
ISO-V-50 S 2110 2083-2138 1938 44.6 394 26.5-59.3
ISO-V-10 S 3289 3185-3401 2851 21.4 18.0 11.3-29.4

Tab. 10: Einflu8 der Probengeometrien und Versuchsbedingungen auf die Weibullparameter. Angabe
der Vergleichsgréiie, o, (V,=0.001 mm®) und m mit Konfidenzintervallen. Kerbzugproben bei -196°C
ohne, alle anderen Proben mit Berechnung der duktilen Schédigung durch das modifizierte Gurson-
Modell.

Mit steigender Temperatur verlagern sich die Bruchereignisse in den Bereich zunehmender
plastischer Verformungen, welcher mit einem Plateau der Last einhergeht (Bild 6 in
Kap. 4.2.4.). Obwohl die Bruchverlangerungswerte weiterhin streuen, kommt es nur noch zu
geringen Anderungen in der Hohe der Spannungen. Durch diese temperaturbedingte
Verschiebung der Bruchereignisse vom linear-elastischen Bereich der Kraft-Verformungskurve
in das Kraftplateau hinein werden fir alle Proben einer Serie &hnliche Weibullspannungen
verstandlich, die zu hohen Werten in m fihren.

Eine Folge dieser hohen Weibullexponenten ist, daf? die Spaltbruchgefahrdung sehr stark auf
die Volumenelemente mit den hdchsten vorkommenden Haupspannungen lokalisiert. Die bei
der Analyse der Bruchflachen festgestellte Spaltbruchinitierung im Mittenbereich der
Querschnittsflachen zweier Kerbzugproben, wo die Hauptspannungen deutlich geringer als
in Kerbnéhe sind, (Kap. 5.2.3.) wird hier als "aul3erst unwahrscheinlich" berechnet.

In Bild 30 sind die Weibullverteilungen der verschiedenen Versuchsserien grafisch dargestellt.
Die Symbole entsprechen den Bruchereignissen der einzelnen Proben, zu denen die o ,-Werte
berechnet wurden und tber Gl. (50) die Versagenswahrscheinlichkeiten. Die Kurven sind die
zu jeder Serie bestimmten Weibullfunktionen.

Sowohl die unterschiedlich starke Streuung der o,-Werte als auch deren unterschiedliche
Niveaus werden in dieser Darstellung deutlich. Der Ubersichtlichkeit halber wurden nur die
durch die Maximume-Likelihood-Methode bestimmten, wahrscheinlichsten Weibullparameter
bertcksichtigt. Innerhalb der in der Tabelle angegeben Konfidenzintervalle kénnen sowohl die
Lagen als auch die Steigungen der einzelnen Kurven leicht von den dargestellten Kurven
abweichen. Das mul bei der Interpretation des Diagramms beriicksichtigt werden.
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Bild 30: Versagenswahrscheinlichkeiten tiber Weibullspannungen (Tab. 10). (V,=0.001 mm).

Die experimentellen Datenpunkte werden durch die Ausgleichskurven sehr gut beschrieben.
Bei manchen Serien treten sehr hohe Steigungen auf, die allen Proben einer solchen Serie
fast die gleiche Weibullspannung zuordnen. Die Weibullspannung ist die Beanspruchungsgréiie
des verwendeten Spaltbruchmodells. o, kann als ihr kritischer Wert betrachtet werden. Die
Abstande der bei den verschiedenen Serien ermittelten, kritischen Beanspruchungen o, sind
im Vergleich zu der geringen Streuung der Beanspruchungsgrof3en o, relativ grof3. Konkret
heil3t das, dal3 bei einer Beanspruchung o,,, bei der schon alle Proben einer Serie gebrochen
sind, noch keine Probe einer anderen Serie versagt hat.

Somit kann gefolgert werden, dal3 die klassische Definition der Weibullspannung o, in
Verbindung mit der Annahme temperatur- und dehnratenunabhangiger Weibullparameter m
und o, keine Ubertragung der Kennwerte fiir Spaltbruch zwischen verschiedenen Probengeo-
metrien, Temperaturen und Dehnraten erlaubt.

Auswirkungen der Wahl der Vergleichsgréle

Nun soll gezeigt werden, da der Ubergang zu anderen VergleichsgroRen die Abhangigkeiten
der Weibullparameter von den zugrundeliegenden Versuchen nicht verringert.

Die spezielle Wahl der Vergleichsgré3e ist nur dann unerheblich, wenn alle der folgenden

Bedingungen erfillt sind:

» Die Vergleichsgréfze nimmt wahrend des Versuchsverlaufs nur entweder monoton zu oder
monoton ab.

» Alle Proben einer Versuchsserie durchlaufen die gleiche Kraft-Verformungsgeschichte, die
durch den Spaltbrucheintritt an unterschiedlichen Stellen abgebrochen wird.

* Die FE-Rechnung ist in der Lage, diese Geschichte exakt zu beschreiben.

Da nicht alle Bedingungen gegeben sind, werden Uber unterschiedliche Vergleichsgré3en zu
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den Bruchereignissen unterschiedliche Belastungsschritte in der FE-Rechnung zugeordnet.
Liegen die Versagenswerte einer VergleichsgroRe nah beieinander, kann es beim Ubergang
zu einer anderen Grol3e auch zu einer Umsortierung der Bruchereignisse kommen.

Da im oberen Ubergangsbereich die Kraft als Folge der Querschnittsverringerung ein Maximum
durchlaufen kann, ist die Voraussetzung des monotonen Anstiegs der Vergleichsgrof3e fir die
auf die Anfangsquerschnitts- bzw. Anfangsligamentflache bezogene Kraft o,,, nicht mehr erfillt.
Daher sind nur Auswertungen auf der Grundlage einer Verschiebungsgrof3e sinnvoll, bei den
C(T)-Versuchen auf der Grundlage von J.

Dennoch wurde untersucht, wie die Weibullparameter von der Wahl der Vergleichsgrofie
abhéangen. In Tab. 11 sind die Ergebnisse der Weibullauswertungen mit teilweise unter-
schiedlichen Vergleichsgrol3en dargestellt.

o, m
Probe [MPa]

e I e 7 IR N e
mKZ-stat-196 AL 1932 1910-1954 1758 38.8 36.0 26.5-49.2
smaso | OL | 194 | wsisises | aeos | sis | ks | 272761 |

AD 1919 1898-1941 1804 68.4 56.1 33.9-95.0

AL 1788 1778-1799 1704 94.2 84.1 57.6-124.1
KZ-stat-120 [ Ap | 1744 | 17381750 | 1688 | 153.1 | 136.8 | 93.6-201.8 |

o, | 1786 | 1774-1800 | 1688 | 76.1 | 68.0 | 4651003 |
KZ-dyn-50 AL 2233 2204-2264 2061 48.6 41.8 26.9-65.9
cryeo | I | 20| asiezmaa | 2208 | 282 [ 263 | 19537 |

O om 1982 1976-1989 1906 1236 | 115.1 85.3-156.3
ISO-V-50 S 2110 2083-2138 1938 44.6 394 26.5-59.3
ISO-V-10 S 3289 3185-3401 2851 21.4 18.0 11.3-29.4

Tab. 11: Einflu3 der Versuchsbedingungen und der Vergleichsgrél3e auf die Weibullparameter. Kerbzug-
und C(T)-Proben ohne, Kerbschlagbiegeproben mit Berechnung der duktilen Schaddigung durch das
modifizierte Gurson-Modell. (V,=0.001 mm®).

Die Untersuchung des Einflusses der VergleichsgroRe auf die Weibullparameter wurde auf der
Basis von Spannungsverteilungen durchgefiihrt, die auch bei Temperaturen tber -196°C
teilweise mit dem Materialmodell nach von-Mises ermittelt wurden. Es konnte jedoch gezeigt
werden, dal3 die Hinzunahme der Schadigungsberechnung an den folgenden Aussagen nichts
andert:

Wie es zu erwarten war, ergeben sich je nach Wahl der VergleichsgréRe leicht unter-
schiedliche, bei den C(T)-Versuchen stark unterschiedliche Weibullparameter. Dieses Ergebnis
wurde inzwischen auch durch einen Ringtest bestatigt [Brock95a]. So macht es teilweise einen
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erheblichen Unterschied, ob eine VerschiebungsgrolRe oder eine KraftgroRe herangezogen
wird; jedoch ist die Auswirkung von Serie zu Serie unterschiedlich.

Aus Tab. 11 geht auch hervor, daR der Ubergang von einer VergleichsgroRe zu einer anderen
die Unterschiede in den Weibullparametern zwischen den verschiedenen Versuchsserien nicht
verringert.

Auswirkung der Modellierung der duktilen Schadigung

Bei allen Versuchen auBer denen bei -196°C trat duktiles RiBwachstum auf, wenn auch
teilweise nur in geringem Mal3e. Fur die Nachrechnung dieser Versuche wurde sowohl das
elastisch-plastische Materialmodell nach von Mises als auch das modifizierte Gurson-Modell
zur Berlcksichtigung der duktilen Schadigung verwendet. Somit war es mdglich, den Einflufd
der Simulation der duktilen Schadigung auf die Weibullparameter zu untersuchen.

o, m
Probe [MPa]
(Vgl.groRke) Modell o, 90%-Konf.- | jym m Myorr 90%-Konf.-
intervall intervall
MKZ-sta-196 1 \ices | 1932 | 19101954 | 1758 | 388 | 360 | 265-49.2
(AL)
KZ-stat-150 Mises 1941 1915-1969 1805 54.8 44.9 27.2-76.1
(AL) | Gurson | 1962 | 1936-1990 | 1826 | 56.1 | 46.0 | 27.8-77.8 |
KZ-stat-120 Mises 1788 1778-1799 1704 94.2 84.1 57.6-124.1
(AL) | Gurson | 1799 | 1789-1809 | 1720 | 102.8 | 91.8 | 62.8-135.4 |
KZ-dyn-50 Mises 2233 2204-2264 2061 48.6 41.8 26.9-65.9
(AL) | Gurson | 2255 | 2224-2287 | 2078 | 471 | 405 | 26.1-63.9 |
C(T)-60 Mises 2486 2449-2524 2208 28.2 26.3 19.5-35.7
J) | Gurson | 2731 | 2680-2784 | 2376 | 223 | 208 | 15.4-282 |
ISO-V-50, (s) Gurson 2110 2083-2138 1938 44.6 39.4 26.5-59.3
ISO-V-10, (s) Gurson 3289 3185-3401 2851 21.4 18.0 11.3-29.4

Tab. 12: Einflu der Modellierung der duktilen Schédigung auf die Weibullparameter. (V,=0.001 mm?®)

Abgesehen von den C(T)-Versuchen andert die Berlicksichtigung der duktilen Schadigung
(Tab. 12) die Weibullparameter nur unwesentlich. Das kann damit erklart werden, dal3 bei allen
Versuchen mit Ausnahme der Kerbschlagbiegeversuche das duktile Rildwachstum nur gering
war.

Die Situation der mangelnden Ubertragbarkeit der Weibullparameter zwischen unterschiedlichen
Probengeometrien und der unsystematischen Abhéngigkeit von der Temperatur und der
Dehnrate hat sich durch die Modellierung der duktilen Schadigung nicht verandert. Das zeigt
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der Vergleich mit den Ergebnissen, die auf Basis der von-Mises-Berechnungen zustande
gekommen sind.

6. 2. 4. Berechnung der Temperaturabhéngigkeit der Spaltbruchzahigkeit

Zur Beurteilung, ob das Beremin-Modell zusammen mit der Berechnung der duktilen
Schadigung in der Lage ist, den Steilanstieg der Spaltbruchzéhigkeit vorherzusagen, wurden
fiktive C(T)-Versuche bei verschiedenen Temperaturen numerisch simuliert und die J-
Integralwerte bei 10, 50 und 90% Spaltbruch-Versagenswahrscheinlichkeit berechnet. Dazu
wurden die Weibullparameter der umfangreichsten Serie der 20 C(T)-Versuche bei -60°C
verwendet, die in Tab. 10 aufgefiihrt sind. Der besseren Ubersichtlichkeit halber wurden nur
die aufgelisteten Mittelwerte der Konfidenzintervalle verwendet. Die fiktiven C(T)-Versuche
wurden mit dem modifizierten Gurson-Modell bei allen Temperaturen simuliert, zu denen die
Spannungsdehnungskurven bekannt waren, aufRer bei -50°C. In Bild 31 sind die bei den
verschiedenen Temperaturen berechneten J-Werte zu verschiedenen Spaltbruchwahr-
scheinlichkeiten eingetragen. Dargestellt sind diese zu Kurven verbundenen Datenpunkte. Die
Vorgehensweise, C(T)-Versuche zur Bestimmung der Weibullparameter heranzuziehen, mag
ungewdhnlich erscheinen. Da hier nur die prinzipielle Fahigkeit untersucht wurde, ob das
Modell in der Lage ist, den Temperaturverlauf der Spaltbruchzahigkeit nachzuzeichnen,
erschien diese Wahl als unerheblich.

Die Symbole zeigen die experimentell bestimmten, in J. umgerechneten K, -Werte bei tiefen
Temperaturen und bei -60°C die J,-Werte bei Spaltbruch, die in die Wahrscheinlichkeitsberech-
nungen eingeflossen sind. Zum Vergleich ist zusatzlich die in J umgerechnete ASME-K,-Kurve
zur Ubergangstemperatur RT,,,,=-20°C eingezeichnet. Sie gilt als Grenzkurve, unterhalb derer
kein Versagen auftritt. An ihr wird der Verlauf des Steilanstiegs besonders deutlich.
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Bild 31: Z&higkeitswerte bei Spaltbruch bei verschiedenen Temperaturen: Experimentelle Ergebnisse
aus C(T)-Versuchen, mit dem Beremin-Modell vorausberechnete 10, 50 und 90%-Wahrschein-
lichkeitskurven und in J umgerechnete ASME-K,-Referenzkurve zu RT,,,=-20°C.

Obwohl die Weibullparameter an den C(T)-Versuchen bestimmt wurden, werden die
Wahrscheinlichkeiten fiir deren Spaltbrucheintritt nicht korrekt beschrieben; statt lediglich zwei
brechen sechs C(T)-Proben bei Werten von J oberhalb der 90%-Wahrscheinlichkeitskurve.
Der Grund daflr liegt darin, daf3 auch hier bei der Berechnung des Weibullparameters m die
bias-Korrektur angewendet wurde (Gl. (59)). Hier sollten jedoch nicht die Parameter einer
unbekannten Grundgesamtheit geschétzt werden, sondern die Parameter einer bekannten
Stichprobe bestétigt werden (siehe auch Kap. 3.2.2.). Nur ein nicht bias-korrigierter m-Wert
kann durch eine Darstellung wie in Bild 31 bestatigt werden.

Es ist zu erkennen, daR} bei +25°C eine 90%ige Spaltbruchwahrscheinlichkeit nicht mehr
erreicht wird: Aufgrund zunehmender Plastizierung und duktilen RiBwachstums kénnen die
Bedingungen fir Spaltbruch nicht mehr erfillt werden.

Im Vergleich zur analytischen Abschatzung (Bild 29) sagen die Berechnungen eine deutliche
Zunahme der Zahigkeit mit anwachsender Temperatur voraus. Auch die Zunahme der Steigung
bei héheren Temperaturen entspricht den Erwartungen. Es wird davon ausgegangen, dal} sich
in dieser deutlichen ZzZahigkeitszunahme der Einflu? der Bertcksichtigung der duktilen
Schadigung widerspiegelt, die in der analytischen Abschétzung vernachlassigt werden muf3te.

6. 2. 5. Zusammenfassung

Mit der Anwendung des Beremin-Modells auf die durchgefiihrten Versuche konnte dessen
Einsetzbarkeit im Ubergangsbereich eines ferritischen Stahls erkundet werden. Eine analytische
Abschatzung zur Fahigkeit des Modells, den Steilanstieg der Zahigkeit beschreiben zu kénnen,
fiihrte zu dem SchluB, daR das Beremin-Modell im Ubergangsbereich nur einsetzbar ist, wenn
die eingehenden Spannungen unter Bertcksichtigung der duktilen Schadigung berechnet
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worden sind. Mit zunehmenden Temperaturen verlieren jedoch die Grundvoraussetzungen fur
das Beremin-Modell ihre Gliltigkeit. So war zu erwarten, daR3 die Beriicksichtigung der duktilen
Schadigung fur eine Anwendbarkeit im Ubergangsbereich nicht ausreicht. Die unterschiedlichen
Weibullparameter der unterschiedlichen Probenserien bestéatigten diese Erwartung. Dabei zeigte
sich nicht nur eine Abhangigkeit der Weibullparameter von der Probengeometrie, sondern auch
Abhangigkeiten von der Versuchstemperatur und der Dehnrate, ohne dal3 eine einheitliche
Tendenz erkennbar war. Lediglich die Zunahme des Parameters m mit wachsender
Temperatur konnte mit dem Ubergang der Versagenslasten in ein Lastplateau erklart werden.
Weder die Wahl der Vergleichsgréf3en noch die Berlcksichtigung oder Vernachlassigung der
Schadigungsberechnung konnte die Unterschiede in den Weibullparametern verringern.

Somit erlaubt die klassische Definition der Weibullspannung o, in Verbindung mit der Annahme
temperatur- und dehnratenunabhangiger Weibullparameter keine Ubertragung der Kennwerte
fur Spaltbruch zwischen verschiedenen Probengeometrien, Temperaturen und Dehnraten.

6. 3. Entwicklung eines mikromechanischen Spaltbruchmodells ftr
den Ubergangsbereich

Die in diesem Kapitel vorgestellten Spaltbruchmodelle haben das Beremin-Modell zur
Grundlage. Korrekturen kénnen auf zwei verschiedenen Ebenen eingebracht werden:

» Aufder Ebene der Modellparameter: Bei gleichbleibender Definition der Beanspruchungs-
grolle o, wird eine Abhangigkeit der Modellparameter m und o, von den &aufReren
Versuchsbedingungen durch die Einfihrung entsprechend definierter Modellparameter
beschrieben: z.B. a,=a, (7).

» Aufder Ebene der Beanspruchungsgrof3e: Fir die Weibullspannung o, wird eine Definition
derart eingefuhrt, dal3 die unverandert definierten Modellparameter m und o, sowohl
unabhéangig von der Probengeometrie als auch unabhangig von den Versuchsbedingungen
werden.

Wahrend bei der ersten Moéglichkeit nur globale, die ganze Probe betreffende Grol3en wie z.B.
die Versuchstemperatur fir eine Modellkorrektur herangezogen werden kénnen, bietet eine
Modifikation der Definition der Weibullspannung die Mdglichkeit, lokal wirksame Grof3en wie
lokal auftretende Dehnungen oder Temperaturen zu bericksichtigen. Deshalb werden die im
folgenden vorgestellten Korrekturen tber eine geanderte Definition der Weibullspannung
eingeflhrt.

Um die Anwendbarkeit einer Modellmodifikation zu beurteilen, wird die Abhangigkeit der
Modellparameter m und o, von der Versuchsserie untersucht und wenn moglich eine
Abhéngigkeit von der Temperatur und der Dehnrate getrennt betrachtet. Geringe Ab-
hangigkeiten werden als Indiz fur eine Einsetzbarkeit des Modells gewertet.
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6. 3. 1. Empirische Modelle

Fur erste empirisch begriindete Modifikationen des Beremin-Modells soll das lokale Spaltbruch-
kriterium genauer betrachtet werden; die anderen beiden Grundannahmen bleiben unberthrt:
Die Weakest-Link-Annahme sei also vorausgesetzt, und es werde angenommen, die Mikrorisse
seien homogen verteilt und ihre Langenverteilung durch Gl. (34) gegeben.

Temperatur-Korrektur

Fir die Herleitung des Beremin-Modells wurde die Giiltigkeit des Kriteriums o./’=C// vor-
ausgesetzt. Davon ausgehend kann eine Temperaturabhéngigkeit der Spaltbruchspannung
Uber eine Temperaturabhangigkeit der fiir die Schaffung freier Oberflachen erforderlichen
Energie y eingebracht werden (Kap. 3.2.2., Gl. (29)). Das fiihrt auf eine temperaturabhangige
Definition von o,. Da jedoch bei den durchgefiihrten Untersuchungen keine einheitliche
Temperaturabhangigkeit der o ,-Werte aufgetreten ist, sollen hier keine Korrekturen aufgestellt
werden, die eine temperaturabhangige Berechnung der Weibullspannung verwenden.

Vergleichsdehnungskorrektur

Eine Mdglichkeit, die im Ubergangsbereich zunehmend dem Spaltbruch vorausgehende
Plastizierung zu berticksichtigen, ist die von der Beremin-Gruppe vorgeschlagene Modifikation
der Weibullspannung mit dem plastischen Anteil der Dehnung in Hauptspannungsrichtung
(Kap. 3.3.2.):

m| np/

o, = zlj )" exp(—g EP % (67)=(63)

Um auch mehrachsigen Beanspruchungszustanden gerecht zu werden, wurde die Hauptdeh-
nungskorrektur in der Weise geandert, daf? statt E,” die plastische Vergleichsdehnung E als
Dehnungskorrektur von o, verwendet wurde. Die Weibullspannung berechnet sich dann nach

m np/ ) ) V
o,= |¥ @) exp(-2E) (68)
\J =1 2 VO

wobei hier wieder die in der Belastungsgeschichte maximal aufgetretenen Werte des
Summanden bericksichtigt werden miussen. Geschieht dies nicht, fihrt die Dehnungskorrektur
mit zunehmender Plastizierung zu abnehmenden o ,-Werten.

Diese Korrektur fuhrt bei hoheren Dehnungen Uber eine Reduzierung von o, zu einer
Absenkung der momentanen Spaltbruch-Versagenswahrscheinlichkeit. Das entspricht der
Vorstellung, dal eine fortgeschrittene Plastizierung die Entstehung von Spaltbruch erschwert.
In Tab. 13 und in Bild 32 sind die Weibullverteilungen der unterschiedlichen Versuchsserien
tabellarisch bzw. grafisch dargestellt.
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o, m
Probe [MPa]

(Vergleichs- | Korrek- o 90%Konf.inter- o Jmi m m 90%Konf.-
gréRe, Modell) tur ! vall or intervall
mKZ-stat-196 - 1932 1910-1954 1758 38.8 36.0 26.5-49.2

(AL, Mises) | ef | 1758 | 1747-1769 | 1655 | 702 | 651 | 47.8-89.1 |

KZ-stat-150 - 1962 1936-1990 1826 56.1 46.0 27.8-77.8
(AL, Gurson) | & | 1842 18211863 | 1730 | 676 | 555 | 336-93.9 |

KZ-stat-120 - 1799 1789-1809 1720 102.8 91.8 62.8-135.4
(AL, Gurson) | &/ | 1682 | 1676-1688 | 1625 | 144.3 | 1288 | 88.2-190.1 |

KZ-dyn-50 - 2255 2224-2287 2078 47.1 40.5 26.1-63.9
(AL, Gurson) | &/ | 2045 | 2024-2068 | 1912 | 613 | 526 | 33.9-83.0 |
C(T)-60 - 2731 2680-2784 2376 22.3 20.8 15.4-28.2
(J, Gurson) | &f || 2662 | 26142711 | 2326 | 233 | 217 | 161294 |
ISO-V-50 - 2110 2083-2138 1938 44.6 394 26.5-59.3
(s, Gurson) | &° || 1802 | 1795-1810 | 1739 | 138.0 | 121.8 | 82.0-1835 |
ISO-V-10 - 3289 3185-3401 2851 21.4 18.0 11.3-29.4
(s, Gurson) | &f | 3129 | 3021-3245 | 2690 | 19.7 | 166 | 10.4-27.0 |

Tab. 13: Einflud der plastischen Dehnungskorrektur (Vergleichsdehnungskorrektur) auf die
Weibullparameter. (V,=0.001 mm°).
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Bild 32: Versagenswahrscheinlichkeiten der gepriiften Proben (ber vergleichsdehnungskorrigierte
Weibullspannungen. (V,=0.001 mn?).
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Wie zu erwarten reduziert die Vergleichsdehnungskorrektur die o,-Werte im Vergleich zum
unkorrigierten Beremin-Modell (Bild 30). Die m-Werte sind nun hdher, die Streuung der
Weibullspannungen innerhalb einer Versuchsserie geringer. Das geht mit der Forderung einher,
daf} mit der Plastizierung die Spaltbruchgeféahrdung nun geringer wird, o,, also weniger stark
zunimmt. Damit ist es zwar gelungen, die Weibullparameter insbesondere der Kerbzugversuche
sehr nah zusammen zu bringen. Die hohen Weibullexponenten erschweren jedoch eine
Ubertragung der "kritischen Weibullspannung" zwischen den Versuchsserien unterschiedlicher
Temperatur. Es mul3 auch beachtet werden, daf3 die Differenz der am weitesten voneinander
entfernt liegenden o -Werte (Kerbzugversuche bei -120°C und Kerbschlagbiegeversuche bei
-10°C) nur unwesentlich verringert wurde. Die Abstande zwischen den einzelnen Serien sind
also teilweise immer noch so groR, daRR eine Ubertragung des o,-Wertes von einer
Versuchssituation auf eine beliebige andere nicht sinnvoll ist. Somit reicht diese Modifikation
nicht aus, alle Versuchsserien mit den gleichen Weibullparametern beschreiben zu kdnnen.

Grenzkurvenkorrektur

Da auch die Vergleichsdehnungskorrektur eine Ubertragbarkeit der Weibullparameter noch
nicht ermdoglicht, wurde eine weitergehende Modifikation fur den Ubergangsbereich erprobt:
Dabei wird die duktile Schadigung nicht nur tber die Spannungsberechnungen mit dem
modifizierten Gurson-Modell berlicksichtigt, sondern zusatzlich Uber eine Interpretation der
duktilen Initiierungskurve

Efrens(H) = ¢, exp(-C,H) + ¢, (69)

[Han77, Mac77, Hol92] hinsichtlich der Spaltbruchwahrscheinlichkeit. £/, ist die von der
Mehrachsigkeit H abhangige plastische Vergleichsdehnung fiir duktile Initiierung. Die drei
Parameter ¢,, ¢, und c, wurden fur den untersuchten Stahl bestimmt. Sind in einem
Volumenelement die Bedingungen fur duktile Schadigung erfullt, sollte dieses Element keinen

Beitrag mehr zur Spaltbruchwahrscheinlichkeit leisten. Die Weibullspannung wurde dazu nach

m g _ U
oo 0 ey Oy (70)
o, = |Y (E)"expdm_—— _L_!
1 E E‘Z,enz—Ef' E Vo

berechnet. Da diese Korrektur auf die mit dem modifizierten Gurson-Modell berechneten
Spannungen aufsetzt, wird die Initiierung der duktilen Schadigung doppelt beriicksichtigt. Somit
ist nicht verwunderlich, daf® die Grenzkurvenkorrektur nun so frih eingreift, daf3 teilweise fur
alle Proben einer Versuchsserie die gleiche Weibullspannung berechnet wird. Das heif3t, dal3
die Grenzkurvenkorrektur im Zusammenhang mit Spannungsberechnungen durch ein Scha-
digungsmodell nicht sinnvoll ist. Wird dagegen ein Materialmodell ohne Berechnung der
duktilen Schadigung verwendet, kbnnen zumindest Ergebnisse erwartet werden, die gegentiber
dem unkorrigierten Beremin-Modell eine Verbesserung darstellen.

Die zwei bisher getesteten Modifikationen galten dem lokalen Spaltbruchkriterium. Die
folgenden zwei Modelle setzen an der Anzahl der zur Verfigung stehenden Mikrorisse an.
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6. 3. 2. Mikrorif3bildungsmodell

Motivation

Mit zunehmender Verformung wird bei den zuvor aufgefihrten Modifikationen die Weibull-
spannung zu kleineren Werten hin korrigiert. Der Hintergrund daftir war zum einen, die von
Beremin festgestellte Zunahme der Versagensspannung mit der Dehnung durch eine von der
Dehnung gesteuerten Korrektur zu kompensieren. Zum anderen war die Hoffnung gegeben,
daf sich aufgrund einer bei héherer Dehnung angehobenen Spaltbruchspannung ein deutlicher
Zahigkeitsanstieg mit der Temperatur vorausberechnen Iaft.

Bei Betrachtung der lokalen Beanspruchung bei Spaltbruch in Bild 28 in Kap. 6.1.4. fallt auf,
dal mit groRBeren lokalen, plastischen Bruchdehnungen die lokalen Bruchspannungen
tendenziell niedriger sind als bei geringeren Dehnungen. Damit liegt die zur Motivation der
Vergleichsdehnungskorrektur umgekehrte Situation vor: Um ein Spannungskriterium auf
Proben, die bei unterschiedlichen Dehnungen brechen, anwenden zu kdnnen, mufd eine
BeanspruchungsgrofR3e gewéahlt werden, die so definiert ist, dal’ sie mit zunehmender Dehnung
groRer wird, und ihr kritischer Wert unabhéngig von der Dehnung ist. Flir ein darauf
aufbauendes Versagensmodell kann folgendes erwartet werden:

» Liegt diese BeanspruchungsgrofRe in Form einer entsprechend zu berechnenden Weibull-
spannung vor, unterliegt sie im Ubergangsbereich einer gréReren Streuung als die
Weibullspannung des unkorrigierten oder vergleichsdehnungskorrigierten Beremin-Modells.
Das wird den Erwartungen gerecht, die Spaltbruchereignisse, die im Experiment wahrend
einer merklichen Zunahme der Belastung stattfinden, durch eine Beanspruchungsgrofle
zu beschreiben, die ihrerseits auch einer deutlichen Streuung unterliegt.

+ Die Anwendung des Beremin-Modells zeigt, daR die im Ubergangsbereich oft hohen
Weibullexponenten eine starke Lokalisierung des spaltbruchgefahrdeten Gebietes mit sich
ziehen. Da eine solche Dehnungskorrektur der Weibullspannung zu kleineren Weibull-
exponenten fihrt, wird diese Lokalisierung abgeschwacht. Der Spaltbruchinitiierung im
Mittenbereich der Querschnittsflachen zweier Kerbzugproben wird durch kleinere
Weibullexponenten wieder eine reale Wahrscheinlichkeit zugeordnet.

Annahmen und Realisierung

Bislang wurde angenommen, daf3 alle Mikrorisse spontan gebildet wurden bzw. fiir Spaltbruch
zur Verfigung standen, sobald die FlieRgrenze erreicht war. Im Fall des Karbid-ausgeltsten
Versagens bedeutet das, dafl3 alle Karbide mit Beginn der Plastizierung sofort brechen. Nun
soll angenommen werden, dafld die Mikrori3bildung zwar weiterhin mit dem Erreichen der
FlieRgrenze beginnen soll; jedoch sollen mit zunehmender Plastizierung weitere Mikrorisse
hinzukommen. Chen und Stockl [Che90, St695] weisen darauf hin, dal3 das Aufbrechen der
Karbidteilchen infolge des sich dehnenden, umgebenden Materials mit dem Beginn des
plastischen FlieRens noch nicht abgeschlossen ist. Vielmehr liegt ein kontinuierlicher Prozess
zugrunde, der im folgenden in ein Spaltbruchmodell eingearbeitet werden soll.

Wenn N den Anteil der gebrochenen Karbide, oder allgemeiner, den Anteil der erzeugten
Mikrorisse von der Gesamtzahl der je zur Verfligung stehenden, mikrori3bildenden Stellen
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bezeichnet, dann ist im Beremin-Modell:

O

00 fur EX=0
N(Evp) = E

0l fur ES>0

(71)

Da das reale N(E /) nicht bekannt ist, soll nun fur N ein einfacher Ansatz dienen:

Die Mikrori3bildung setze mit dem Erreichen der Flie3grenze pl6tzlich ein und nehme dann
mit zunehmender mesoskopischer plastischer Vergleichsdehnung E” linear ab, bis bei einer
Grenzdehnung E;,, keine Mikrorisse mehr hinzukommen. Bei einer bestimmten Dehnung steht

dann der N-te Anteil der Mikrorisse zur Verfugung mit

n
0 0 far EP=0
Hoer  EP? . , (72)
N(Evp) =0 E B fur 0<E/<E;,
|:| lim E”m
Il
5 1 fur EP>E,
g
2/ & iw .
? 3
ki 5
o E:
= b
: 5
o -
: 3
5 3
o
E
C
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Bild 33: Mikrori3bildung in Abhéngigkeit von der plastischen Vergleichsdehnung E,/.
Links: dN/dE ] (E)). Rechts: N(E ).

Innerhalb eines Zeitintervalls wird nun die Wahrscheinlichkeit fir Spaltbruch in einem
Volumenelement mit N multipliziert (1. Term). Hinzu kommt nun noch die zuséatzliche
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Versagenswahrscheinlichkeit durch neu gebildete Mikrorisse (2. Term):

15(t-t) 0
POty = J P(l) dI N(t-Ot) + JP(/) di - (N(t) - N(t-At)) (73)
() 14t

Die bis zur Zeit t akkumulierte Versagenswahrscheinlichkeit in der ganzen Struktur berechnet
sich dann mit Hilfe der Weibullspannung

"l Oy . (74)
o (0 = L (=) Nt
W, ]

In Tab. 14 ist der EinfluR der MikroriBbildungskorrektur auf die Weibullparameter dargestellt.
Alle Berechnungen wurden mit E;,=3 durchgefuhrt.

o, m

Probe [MPa]

(Vergleichs- | Korrek- o, 90%Konf.- o /m" m M., | 90%Konf.intervall

gréRRe, Modell) tur intervall

mKZ-stat-196 - 1932 1910-1954 1758 38.8 36.0 26.5-49.2

(AL, Mises) |M.bldg.| 1990 | 1939-2043 | 1681 | 16.7 | 155 | 114212 |
KZ-stat-150 - 1962 1936-1990 1826 56.1 46.0 27.8-77.8

(AL, Gurson) | M.bldg.|| 1883 | 1856-1913 | 1743 | 50.7 | 415 | 25.1-70.4 ||
KZ-stat-120 - 1799 1789-1809 1720 102.8 | 91.8 62.8-135.4

(AL, Gurson) | M.bldg.|| 1759 | 1749-1769 | 1677 | 96.0 | 857 |  58.7-126.4 |
KZ-dyn-50 - 2255 | 2224-2287 2078 47.1 | 405 26.1-63.9

(AL, Gurson) |M.bldg.| 2168 | 2136-2202 | 1986 | 42.9 | 369 | . 237582 |
C(T)-60 - 2731 2680-2784 2376 22.3 20.8 15.4-28.2

(J, Gurson) | M.bidg.|| 6715 | 6170-7317 | 4867 | 50 | 46 | 3463 |
ISO-V-50 - 2110 | 2083-2138 1938 44,6 | 39.4 26.5-59.3

(s, Gurson) | M.bldg.| 2190 | 2144-2238 | 1940 | 272 | 240 | 16.2-36.2 |
ISO-V-10 - 3289 3185-3401 2851 214 18.0 11.3-29.4

(s, Gurson) |M.bldg.| 3001 | 2909-3101 | 2608 | 220 | 185 | 116302 |

Tab. 14: Einflul3 der Mikrori3bildungskorrektur auf die Weibullparameter. E,,

=3., V,=0.001 mm’.
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Bild 34: Versagenswahrscheinlichkeiten der gepriiften Proben tiber mikroril3bildungskorrigierte Weibull-
spannungen (Tab. 14). (V,=0.001 mm°).

Bis auf eine Ausnahme reduziert diese Modifikation die Weibullexponenten m, wie erwartet.
Die Datenpunkte fast aller C(T)-Proben liegen in Bild 34 aufRerhalb des dargestellten o,-
Bereichs, wobei die kleineren m-Werte zu den hohen o,-Werten beigetragen haben. Die
Streuung der plastischen Vergleichsdehnungen, bei denen die C(T)-Proben brechen, ist
wesentlich groR3er als der der anderen Proben. Das hat zur Folge, daf? die Weibullspannungen
(Gl. (74)) nun viel starker streuen als die der anderen Serien. Somit ist eine Ubertragbarkeit

der Parameter nicht zwischen allen Probenserien gegeben.

Es mul} gefolgert werden, dal3 das MikroriRbildungsmodell als Versagensmodell fiir Spaltbruch
zumindest flr das untersuchte Material und den untersuchten Beanspruchungsbereich nicht
geeignet ist. Der Vorteil leicht reduzierter Exponenten wiegt den Verlust an Parameter-

Ubertragbarkeit nicht auf.

6. 3. 3. Hohlraumkorrektur -Modell

Motivation

Die Bildung von Hohlrdumen, die zur duktilen Schadigung fuhrt, geht von Zweitphasenteilchen
aus. Dabei spielen sowohl die Hohlrdume, die sich an den gréReren Einschlissen bilden, eine
Rolle, als auch die Hohlrdume, die sich an den kleineren Karbiden bilden (Kap. 3.1.). Letztere
tragen wesentlich zur Vereinigung der gré3eren Hohlrdume bei. Den Karbiden kommt somit

eine mehrfache Bedeutung zu:
« Mitihnen wird die Bildung von Mikrorissen verknipft, die zu globalem Spaltbruchversagen
fuhren koénnen.
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* An ihnen kénnen dadurch HohlrAume entstehen, dald sich entweder das umgebende
Matrixmaterial ablost oder ein Karbidteilchen, das nicht unmittelbar globalen Spaltbruch
herbeiflihrt, bricht, wobei zwischen den Teilstlicken ein Hohlraum entsteht.

Es wurde beobachtet, dal3 Hohlraumbildung an Karbiden die Neigung zu Spaltbruch signifikant
verringern kann [Xia96].

Von dieser Modifikation wurde erwartet, dal3 sie den Einfluf? der duktilen Schadigung deutlicher
wiedergibt als die einfache Anwendung des Beremin-Modells auf die Ergebnisse der
Rechnungen mit dem modifizierten Gurson-Modell. In Bereichen, in denen zwar noch kein
Tragfahigkeitsverlust durch das Zusammenwachsen der Hohlrdume auftritt, jedoch schon erste
Schéadigungserscheinungen durch Hohlraumbildung auszumachen sind, wird erwartet, daf3 die
Spaltbruchwahrscheinlichkeit reduziert wird. Das heil3t, Spaltbruch wird durch duktile
Schadigung verzégert. Das &aufert sich dann auch in einem verstarkten Anstieg der
Bruchzé&higkeit mit zunehmender Temperatur.

Annahmen

Im folgenden werde angenommen, daf Spaltbruch durch Bruch eines Karbids hervorgerufen
wird. Dieses kann keinen Beitrag mehr zu Spaltbruch leisten, sobald sich an ihm durch
Ablésung der Ferritmatrix ein Hohlraum gebildet hat [Koe95, Xia96].

Wahrend im Beremin-Modell alle Mikrorisse mit Erreichen der Flie3grenze fir eine
Spaltbruchausbreitung fur immer zur Verfiigung stehen, soll sich nun deren Menge um die
Anzahl der Teilchen verringern, um die sich ein Hohlraum bildet.

Sowohl die anfangliche Mikrori3-Langenverteilung als auch das lokale Spaltbruchkriterium
sollen vom Beremin-Modell tbernommen werden (GIn. (34) und (36)). Die Weakest-Link-
Annahme soll nun insofern abgeandert werden, daf3 nur noch die durch die anliegende
Spannung geféahrdeten Mikrorisse zu globalem Versagen fihren, bei denen sich die Ferrit-
Matrix noch nicht abgeldst hat. Desweiteren werde angenommen, daf} die Anzahl der durch
Matrixablésung ausgeschalteten Karbide proportional zu den insgesamt an allen Zweitphasen-
teilchen gebildeten Hohlraumen ist.

Realisierung

Die fur ein Zeitintervall fir ein Volumenelement i berechnete Spaltbruchwahrscheinlichkeit
(GI. (61)) wird mit dem Anteil der noch zur Verfigung stehenden Karbide multipliziert:

0 0
i \/ O tz;t nucI(At) O

Pl - 22 ((shoy - (riesoy) - B-E (79)
Ou %o O Ny 0

Dabei sind t, die in der FE-Rechnung verwendeten diskreten Zeitpunkte, Atf;, die da-
zugehorenden Zeitintervalle, N, die Anzahl der urspriinglich zur Verfligung stehenden Karbide
und N, (At) die Anzahl der im Zeitintervall At;, durch Matrixablosung deaktivierten Karbide.
Stehen keine mehr zur Verfiilgung, wird P/(A)=0 gesetzt.
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Da N, proportional zu den insgesamt an allen Zweitphasenteilchen gebildeten Hohlrdumen
ist, 1aRlt sich N, aus der dehnungskontrollierten Hohlraumbildungsrate (GlI. (9)) nach Chu und
Needleman berechnen:

c,f VAt
Nnucl(At) = —1 m(jl i (76)

K

mit dem Karbidvolumen V, und einer Konstanten ¢,<1, da nicht nur an Karbiden Hohlrdume
entstehen. Die Zahl der Karbide lait sich tGber

c,f V.
N, = ZV” i (77)

K

aus dem Bruchteil ¢, des Anteils hohlraumbildenden Teilchen £, abschatzen. Somit kann
N, (AD/N, durch

NualB0) NS

nucl
N "f

K n

(78)

mit ¢,=c,/c, angenéahert werden. Die akkumulierte Versagenswahrscheinlichkeit zur Zeit t ist
die Summe uber alle zuriickliegenden Zeitintervalle At, und ergibt nach kurzer Rechnung:

i 1V H i H ¢ i E c i i E
P/(t) = = L REUO) - B 22X faald)F+ Z2Y (24t ) @)
o Vo O 0 fi= 0 fni= o (79

Die Versagenswahrscheinlichkeit der ganzen Struktur berechnet sich dann zur Zeit t nach

O u

- p.0fE (80)
Pf(l')=l—eXpD DD
O oo

mit
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"la oy O 0 g, s
o0 = |y 4 (t))m%t 2 e+ X HEG D" oGOF gy
1 Yo [ nt<t 0 st ,7 ni
mit
0 A0
A 0 1. Ew(t) - &80 (82)
fr(BL) - " exp [} 1 Y SEEEN 1)
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Die Wirkung der Korrektur wurde getestet, indem die mit dem modifizierten Gurson-Modell
berechneten Spannungen nun mit Hilfe der obigen Gleichungen ausgewertet wurden. Statt
der mesoskopischen Dehnung E/,, des Matrixwerkstoffs wurde hier der Einfachheit halber die
mesoskopische Dehnung E,” fiir das Gesamtmaterial verwendet. Die Werte der Konstanten
€, und s,, die bereits bei den Gurson-Simulationen benétigt wurden, wurden beibehalten.
Anstatt c, iterativ an die experimentellen Ergebnisse anzupassen, wurde die Wirkung der
Korrektur durch Verwendung verschiedener EinfluRfaktoren c, erprobt. Dabei wurden mit
¢,=100 hinsichtlich der Konvergenz der o,- und m-Bestimmung und hinsichtlich der Auswirkung
der Korrektur die besten Erfahrungen gemacht. Dieser Wert wurde dann bei allen
Berechnungen beibehalten. In Bild 35 sind die Ergebnisse der Weibull-Untersuchungen mit
der Hohlraumkorrektur mit ¢,=100 grafisch dargestellt.
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Bild 35: Versagenswahrscheinlichkeiten der gepriiften Proben (iber hohlraumkorrigierte Weibull-
spannungen (Tab. 15). (V,=0.001 mm’).

Abgesehen von den C(T)-Versuchen liegen die Weibullspannungen aller Proben nah
zusammen. Bei zwei Versuchsserien wuchs bei der iterativen Parameterbestimmung der
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Weibullexponent m so weit an, daf’ keine Konvergenz mehr erreicht werden konnte. Nicht nur
bei diesem Modell kam es zu deutlich unterschiedlichen und teilweise sehr hohen Exponenten,
die

* wegen der Abhangigkeit von g, von m eine Vergleichbarkeit der o,-Werte erschweren,
» die Prozedur der Parameterbestimmung teilweise nicht mehr konvergieren laft und

« allen Proben einer Serie die gleiche versagensrelevante Beanspruchung ¢ =g, zuordnen.

Deshalb wurde von einer weitergehenden Modellmodifikation Gebrauch gemacht:

Vorgabe von m

Bei der Bestimmung der Weibullparameter wird m im Voraus auf einen festen Wert festgelegt,
wonach nur noch o, bestimmt werden muf3. Dazu kann m aus der Lage der Bruchurspriinge
und der dort zum Zeitpunkt des Spaltbruchs vorherrschenden Spannungen abgeschéatzt werden
[Brii9o, Bru91]. Fur m wird sowohl bei der o,-Bestimmung fir alle Proben als auch bei einer
Wabhrscheinlichkeitsberechnung der gleiche Wert beibehalten. Daraus ergeben sich die
folgenden Vorteile:

* Unabhéngig von m koénnen die o,-Werte unterschiedlicher Probenserien miteinander
verglichen werden,

« mit der Wahl von verninftig anzusehenden m-Werten wird die Anwendbarkeit von
Weibullparametern zur Bestimmung von Spaltbruchwahrscheinlichkeiten anderer Proben
wieder sinnvoll, und

« die Parameterbestimmung wird wesentlich vereinfacht, da o, mit einer Berechnungsformel
bestimmt wird; Konvergenzprobleme treten nicht mehr auf.

Als Nachteil muf3 genannt werden, daf3 die wesentliche Eigenschaft der vorgestellten Modelle
verlorengeht: Die aus der Starke der Streuung von MelRergebnissen erhaltene Information tber
den Werkstoff steht fir Vorhersagen nun nicht mehr zur Verfiigung.

Es wird nun angenommen, dal} sich trotz des Verlustes dieser Fahigkeit das Hohlraumkorrek-
tur-Modell im Zusammenhang mit der Vorgabe von m als Versagensmodell eignet. Eine
Abschéatzung von m aufgrund der fraktografischen Befunde wurde nicht vorgenommen.

Die in Bild 36 vorgestellten Weibullverteilungen wurden mit einem als Beispiel gewahlten m=30
ermittelt. Die Parameter sind in Tab. 15 aufgelistet.
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Bild 36: Versagenswahrscheinlichkeiten der gepriiften Proben (iber hohlraumkorrigierte Weibull-
spannungen unter Vorgabe von m=30 (Tab. 15). (V,=0.001 mm°).

o, (m=30) o, m
Probe [MPa] [MPa]
(Vergleichs- | Korrek- o, 90%Konf.- o, 90%Konf.- m Moy 90%Konf.-
groRe, Modell) tur intervall intervall intervall
mKZ-stat-196 - 2035 | 2006-2065 || 1932 | 1910-1954 | 38.8 36.0 26.5-49.2
(AL, Mises) | f., |[2015]1986-2045 | 1810 | 1796-1824| 580 | 53.7 | 39.5-735 |
KZ-stat-150 - 2252 2197-2312 || 1962 | 1936-1990 | 56.1 46.0 27.8-77.8
(AL, Gurson) | fuq || 2170(2116-2228 || 1836 | 1817-1856 | 73.3 | 60.1 |36.4-101.8 |
KZ-stat-120 - 2225 2185-2266 || 1799 | 1789-1809 | 102.8 91.8 |62.8-1354
(AL, Gurson) | fu, | 2107|2070-2147 || 1660 | 1658-1663 | 313.6 | 280.0 | 192-413 |
KZ-dyn-50 - 2551 | 2497-2608 || 2255 | 2224-2287 | 47.1 40.5 26.1-63.9
(AL, Gurson) | fo, | 2335|2286-2388| | keine Konvergenz |
C(T)-60 - 2460 | 2426-2495 || 2731 | 2680-2784 | 22.3 20.8 15.4-28.2
(J, Gurson) | f., | 2454]2420-2489 || 2724 | 2673-2776 | 223 | 20.7 | 15.4-28.2 |
ISO-V-50 - 2296 | 2253-2341 || 2110 | 2083-2138 | 44.6 394 26.5-59.3
(s, Gurson) | f., | 2172]2131-2215 | 1837 | 1830-1845| 139.7 | 123.3 |83.0-185.7
ISO-V-10 - 2987 | 2919-3060 || 3289 | 3185-3401| 21.4 18.0 11.3-29.4
(s, Gurson) | f., |[2074]2027-2125] keine Konvergenz |

Tab. 15: Einfluf3 der Hohlraum-Korrektur und der Vorgabe von m auf die Weibullparameter (c,=100,
V,=0.001 mm’).
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Beim Vergleich der beiden Weibulldiagramme wird ein wesentlicher Unterschied zwischen den
beiden Methoden deutlich: Werden beide Weibullparameter frei bestimmt, beschreiben die
Ausgleichskurven die Datenpunkte sehr gut. Wird m vorgegeben, geht diese Eigenschaft zwar
verloren, jedoch werden die vertikalen Abstande der Kurven zueinander und somit die Fehler
bei der Vorausberechnung von Versagenswahrscheinlichkeiten geringer. Die Vorgabe von m
lant die Kurven so weit zusammenrticken, dalR daraus geschlossen werden kann, daf3 die Wahl
des angewandten Versagenskriteriums fir diesen Stahl zu den gegebenen Versuchs-
bedingungen sinnvoll war. Hinsichtlich der Abstande der Kurven ist dieses Modell unter den
bisher vorgestellten das beste.

Die mit diesen beiden Modellvarianten berechneten Temperaturverldufe der Spaltbruchzahigkeit
sind in den Bildern 37 und 38 dargestellt. Wird der m-Wert vorgegeben, steigt die berechnete
Zahigkeit schon bei niedrigeren Temperaturen an als wenn m nicht vorgegeben wird. Im
zweiten Fall unterscheiden sich die berechneten Zahigkeiten nur unwesentlich von denen, die
mit dem unkorrigierten Beremin-Modell berechnet wurden (Bild 31).

400
1| @ exp:J, Spaltbruch
0 exp: J\::K\DZ/E/ u]
----- P=90%
3007 | — p=50% ul
----- P=10% ;
44444 ASME—K,—Kurve

Temperatur  [°C]

Bild 37: Z&higkeitswerte bei Spaltbruch bei verschiedenen Temperaturen: Experimentelle Ergebnisse
aus C(T)-Versuchen, mit dem Hohlraumkorrektur-Modell vorausberechnete 10, 50 und 90%-
Wahrscheinlichkeitskurven und in J umgerechnete ASME-K, -Referenzkurve.
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Bild 38: Z&higkeitswerte bei Spaltbruch bei verschiedenen Temperaturen: Experimentelle Ergebnisse
aus C(T)-Versuchen, mit dem Hohlraumkorrektur-Modell unter Vorgabe von m=30 vorausberechnete
10, 50 und 90%-Wahrscheinlichkeitskurven und in J umgerechnete ASME-K, -Referenzkurve.

In Tab. 16 sind die Versuchsserien-Paare markiert, deren g,-90%-Konfidenzintervalle sich
uberschneiden. Zwischen diesen Versuchsserien ist eine Ubertragbarkeit des Parameters
insofern gegeben, dal} es wahrscheinlich ist, dal3 ihnen ein gemeinsamer o,-Wert
zugrundeliegt. Dennoch gibt es auch eine Wahrscheinlichkeit dafir, dal die einzelnen o,-Werte
nicht aus der Schnittmenge der Konfidenzintervalle, sondern von auf3erhalb herrihren.

Dieses mikromechanische Modell, das die duktile Hohlraumbildung mit dem Prozess der
Spaltbruchentstehung koppelt, erzielte im Zusammenhang mit der Vorgabe von m hinsichtlich
der Geometrieunabhangigkeit der Parameterwerte und der zu erwartenden Vorhersagefahigkeit
die bislang besten Ergebnisse.

Die Vorgabe von m wurde auch bei den anderen vorgestellten Modellen erprobt [Bern95b].
Die anndhernde Probenunabhé&ngigkeit der Ergebnisse des Hohlraumkorrektur-Modells wurde
dabei jedoch nicht erreicht.
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Fral mKZ Kz Kz KZ-d c(T) ISO ISO
m=30 -196 -150 -120 -50 -60 -50 -10
mKZ-196 X
KZ-150 X X X
Kz-120 X X X
KZ-d-50
C(T)-60
1ISO-50 X X
1ISO-10 X X X

Tab. 16: Matrix der o,-Konfidenzintervall-Uberschneidungen (x) fiir das Hohlraumkorrektur-Modell mit
Vorgabe von m.

6. 3. 4. Bewertung und Folgerungen

Eine Anforderung an ein Versagenskonzept ist, mittels moglichst einfach durchfiuhrbarer
Versuche das Werkstoffverhalten charakterisieren zu kénnen, um anschlieRend Aussagen zum
Bauteilverhalten zu ermdglichen. Von solch einem Konzept mul3 verlangt werden, dal3 es
definierten Anforderungen an die Genauigkeit und die Reproduzierbarkeit genigt.

Werden anhand von Laborversuchen und begleitenden, numerischen Berechnungen Werkstoffe
charakterisiert und deren Beschreibungen anschlieRend auf andere Einsatzbereiche
Ubertragen, kénnen an mehreren Stellen Unsicherheiten auftreten. Diese kénnen zu
fehlerhaften Voraussagen filhren. Streuungen experimenteller Ergebnisse erfordern die Angabe
von Vertrauensgrenzen bei Kennwerten und Modellparametern; eine ungeeignete oder zu stark
vereinfachende Modellierung erfordert genauso Fehlerabschétzungen und Sicherheitsabstéande
wie vom Probenverhalten abweichendes Werkstoffverhalten im Einsatzbereich.

So mul3 bei den vorliegenden Untersuchungen davon ausgegangen werden, dal3 kleine
Variationen der Werkstoffeigenschaften Beitrdge zu den Differenzen bei den Parametern des
Beremin-Modells lieferten. Aufgetretene Ungenauigkeiten bei der Berechnung der duktilen
RiRinitiierung (Kap. 6.1.) wurden durch eine geeignete Wahl der Auswerteorte bei der
Berechnung der lokalen Beanspruchungen fir die Spaltbruchinitierung bericksichtigt. Der
Einflu der geringfiigig anderen, tragenden Querschnittsflache und anderen Kerbwirkung auf
die Berechnung der Weibullspannungen muf3te vernachlassigt werden.

Anderungen der Annahmen beziiglich des lokalen Spaltbruchkriteriums und der Anzahl und
Entwicklung der zur Verfiigung stehenden Mikrorisse fuhrten auf verschiedene Modifikationen
des Beremin-Modells:

» eine Vergleichsdehnungskorrektur,
» eine Korrektur mit Hilfe einer Grenzkurve fir duktile Initiilerung,

* ein Modell, das zuséatzlich zum Beremin-Modell die Kontinuitat des Mikrori3-Bildungs-
prozesses beschreibt,

» ein Modell, das zusatzlich die hohlraumbedingte Reduzierung der zur Verfligung stehenden
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MikroriRanzahl beschreibt und
» eine Variante dieses Modells, bei der nur noch ein Modellparameter bestimmt werden muf3.

Fur alle Modifikationen wurden Programme geschrieben, die eine Auswertung der
Beanspruchungsverteilungen ermdglichten. Sie dienten der Ermittlung der Weibullparameter
und der Berechnung von Versagenswahrscheinlichkeiten mit gegebenen Weibullparametern.
Eine weitgehende Unabhéangigkeit der Parameter von der Versuchsserie, mit der sie ermittelt
wurden, diente als wesentliches Indiz fur die Anwendbarkeit des jeweiligen Modells.

In Bezug auf die Uberschneidung der o ,-Konfidenzintervalle kann festgehalten werden:

« Beim Beremin-Modell war eine o -Ubertragung nur zwischen den Kerbzugversuchen bei
-196°C und -150°C madglich.

» Die Vergleichsdehnungskorrektur ordnete jeder Serie o,-Werte zu, deren Konfidenzintervalle
sich nicht Uberschnitten.

» Die Grenzkurvenkorrektur ist im Zusammenspiel mit einem duktilen Schadigungsmaodell
physikalisch fragwurdig und kann nicht verwendet werden. Uberschneidungen von
Konfidenzintervallen wéaren ohne Bedeutung.

« Die MikroriRbildungskorrektur fiihrte lediglich zu einer einzigen Ubertragbarkeitsmdglichkeit.
Auch die extreme Abweichung des o,-Wertes der C(T)-Proben spricht deutlich gegen eine
Anwendung dieser Korrektur, da gerade eine Ubertragung auf C(T)-Proben von Interesse
ist.

» Die Hohlraumkorrektur fihrte unter den Modellvarianten ohne Vorgabe von m zumindest
zu zwei und damit zu mehr Ubertragungsmoglichkeiten als die anderen Modelle. Nach
Vorgabe von m gab es sechs Intervall-Uberschneidungen.

Der Einfluld der Versuchstemperatur konnte lediglich unter den Kerbschlagbiegeversuchen und
unter den Kerbzugversuchen bei -150°C und -120°C von den anderen Einflissen separiert
betrachtet werden. Dabei zeigte sich bei der Mehrheit der Modellausfiihrungen, daf bei den
Kerbzugproben eine hohere Temperatur tendenziell zu niedrigeren, bei den Kerbschlagbiege-
proben zu héheren kritischen Weibullspannungen fihrte. Eine Temperaturabhangigkeit von
Weibullparametern kann jedoch fir keines der Modelle sicher abgeleitet werden.

Der Einflul3 des eingebrachten Anrisses im Vergleich zu den gekerbten Proben zeigte sich in
o,Werten, die bei allen Modellen im oberen Bereich angesiedelt waren. Dieser Effekt kann
nicht auf die zusatzliche Biegebelastung zurlickgefiihrt werden, da die bei -50°C gepruften
Kerbschlagbiegeproben vergleichsweise niedrige o ,-Werte erzielten.

Der EinfluR der Dehnrate konnte nicht von den anderen Einflissen separiert werden. Dennoch
fiel auf, daf} die dynamisch gepriften Proben durchschnittlich hdhere Weibullspannungen
erzielten als die statisch geprtiften Proben.

Sowohl mit dem Beremin-Modell als auch mit den getesteten Modellmodifikationen konnten
realititsnahe Temperaturverlaufe der Spaltbruchzahigkeit berechnet werden.

An dieser Stelle sollen die Ergebnisse nicht weiter dazu herangezogen werden, eine noch
bessere Ubereinstimmung der Weibullparameter zu erzielen. Dies laRt der speziellen Wahl
der Werkstoff-Charge und den durchgefiihrten Experimenten eine zu grof3e Bedeutung
zukommen. Eine Ubertragbarkeit der Ergebnisse auf eine neue Versuchsreihe ist durch eine
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weitere Verbesserung nicht gewahrleistet. Dennoch kénnen die dargestellten Abhangigkeiten
bei weiteren Modellentwicklungen behilflich sein.

Es kann zusammengefal3t werden, daf einige der erprobten Modifikationen des mit dem
modifizierten Gurson-Modell kombinierten Beremin-Modells fir den untersuchten Stahl im
Ubergangsbereich geringe Verbesserungen, das Hohlraumkorrektur-Modell deutlich erkennbare
Fortschritte in Richtung probenunabhangige Anwendung erbrachten. Durch das Festhalten des
Weibullparameters m konnten die Ergebnisse verbessert und Probleme bei der Konvergenz
des Parameter-Bestimmungsalgorithmus verhindert werden.

Zur Uberprufung des Hohlraumkorrektur-Modells ist die Durchfiihrung anderer Versuche oder
die Verwendung eines anderen Werkstoffs notwendig. Dazu sollte die Auswahl der Versuche
derart vorgenommen werden, daf3 die verschiedenen Einflisse auf die Modellparameter wie
die Temperatur und die Belastungsgeschwindigkeit separat analysiert werden kdnnen.

100



7. Zusammenfassung

Zur Beschreibung des Verformungs- und Versagensverhaltens metallischer Werkstoffe stehen
verschiedene Konzepte zur Verfigung. In den letzten Jahren wurde zur Berechnung der
duktilen Schadigung zunehmend das von Needleman und Tvergaard modifizierte Gurson-
Modell erfolgreich eingesetzt. Fur die Beschreibung und Vorhersage von Spaltbruch wurde
fur ferritische Stahle das "Beremin-Modell" ("Local Approach™) entwickelt. Fur eine Modellierung
des Verformungs- und Versagensverhaltens im sprod-duktilen Ubergangstemperaturbereich,
wo duktile Schadigung, Spaltbruch oder auch beides nacheinander auftritt, kénnen prinzipiell
beide Modelle verwendet werden.

Dazu mufte untersucht werden, ob beide Modelle im Ubergangsbereich zuverlassig einsetzbar
sind und ob das Verhalten im Ubergangsbereich mit Hilfe eines aus beiden Modellen
kombinierten Schadigungsmodells berechnet werden kann. Ist das nicht der Fall, sollten
Verbesserungen herbeigefihrt werden.

Die vorliegende Arbeit befaldte sich mit der Beantwortung dieser Fragestellung an dem als
Beispiel verwendeten, ferritischen Stahl der Bezeichnung 22 NiMoCr 3 7.

Nach der Auswertung verschiedener Laborversuche wurde das Verformungs- und
Versagensverhalten der untersuchten Proben mit der Methode der Finiten Elemente
nachgerechnet und die Spannungsverteilungen bestimmt, wozu das modifizierte Gurson-Modell
verwendet wurde. AnschlieRend wurden die Ergebnisse herangezogen, die Fahigkeit zur
Vorhersage von Spaltbruch im Ubergangsbereich mit dem Beremin-Modell zu testen. Durch
die Berlcksichtigung von Kenntnissen zur mikroskopischen Bruchentstehung wurde das Modell
modifiziert, um eine Verbesserung der Vorhersagefahigkeit zu erzielen.

Im Einzelnen wurden dazu folgende Arbeiten durchgefihrt:

* Die bekannten, mikroskopischen und phanomenologischen Versagensvorgénge im
Ubergangsbereich wurden beleuchtet und mathematische Beschreibungen der Vorgange
vorgestellt. Aus Diskrepanzen zwischen dem Versagensablauf beim Spaltbruch und den
Annahmen, die dem Beremin-Modell zugrundeliegen, ergaben sich Zweifel an einer
Einsetzbarkeit dieses Modells.

+ Quasistatisch und dynamisch bei mehreren Temperaturen in der Tieflage, im Ubergangs-
bereich und in der Hochlage der Z&ahigkeit durchgefiihrte Versuche an Proben unter-
schiedlicher Geometrie wurden ausgewertet. Dadurch stand eine Vielzahl experimenteller
Ergebnisse fur fraktografische und numerische Untersuchungen zur Verfiigung.

» Mit mikroskopischen Bruchflachenuntersuchungen wurden an fast allen Proben der Betrag
des duktilen RiBwachstums und der Ort der Spaltbruchinitiierung bestimmt.

» Mit dem modifizierten Gurson-Modell wurden die Spannungsverteilungen aller Proben bis
zu ihrem Bruch berechnet.

» Der zeitliche Verlauf mehrerer lokaler Beanspruchungsgrof3en an den Orten der Spaltbruch-
initiierung wurde berechnet, um daraus Kriterien fur die Spaltbruchentstehung abzuleiten.

» Das Beremin-Modell wurde anhand der berechneten Spannungsverteilungen getestet und
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untersucht, ob die Modellparameter abhangig von der Probengeometrie, der Dehnrate und
der Versuchstemperatur sind.

Durch Anderungen der Annahmen beziiglich des lokalen Spaltbruchkriteriums und der
Anzahl der zur Verfugung stehenden Mikrorisse wurden verschiedene Modifikationen des
Spaltbruchmodells nach Beremin entwickelt und auf ihre Anwendbarkeit hin geprift.

Dabei wurden folgende Ergebnisse erzielt:

Mikroskopische Bruchflachenuntersuchungen bestatigten das im Ubergangsbereich typische
gemeinsame Auftreten von duktilem RiBwachstum und Spaltbruch.

Bei der Berechnung der Spannungsverteilungen mit dem modifizierten Gurson-Modell zeigte
sich, daf3 es in der Lage ist, mit dem gleichen Parametersatz das Verformungs- und duktile
Versagensverhalten von verschiedenen Proben unter unterschiedlichen Belastungs-
bedingungen im Ubergangsbereich zu beschreiben. Daraus eréffnet sich die Moglichkeit,
die Parameter mittels einfach durchfihrbarer Experimente zu bestimmen und auf Proben
oder Bauteile anderer Geometrie unter anderen Belastungsbedingungen zu Ubertragen.

Die Berechnung der Beanspruchungsgeschichte am Ort der Spaltbruchinitiierung zeigte
unter anderem, dal3 Spaltbruch auch an Stellen beginnen kann, an denen die Uber ein
reprasentatives Volumen gemittelte grof3te Hauptspannung am Abnehmen ist.

Die Erprobung des mit dem modifizierten Gurson-Modell kombinierten Beremin-Modells
ergab Abhéangigkeiten der Modellparameter von der Probengeometrie, der Belastungs-
geschwindigkeit und der Versuchstemperatur. Da fir diese Abhangigkeiten keine
GesetzmaRigkeiten gefunden wurden, konnten sie nicht in die Entwicklung eines neuen
Spaltbruchmodells eingebracht werden.

Unter den neu entwickelten und getesteten Modellen erbrachte das Modell, das den
Prozess der Spaltbruchentstehung mit der duktilen Hohlraumbildung koppelt, die
deutlichsten Fortschritte in Richtung Ubertragbarkeit der Modellparameter zwischen unter-
schiedlichen Versuchsserien und damit in Richtung geometrie- und umgebungs-
unabhangiger Anwendung. Voraussetzung war das Festhalten des Weibullparameters m.
Damit wurden Probleme bei der Parameterbestimmung verhindert und die Ubertragbarkeit
der o,-Werte deutlich verbessert.

Insgesamt haben die Untersuchungen ergeben, dal3 eine sinnvolle Einsetzbarkeit von
Konzepten auf der Basis mikromechanischer Schadigungsmodelle im Ubergangsbereich eines
ferritischen Stahls gewahrleistet ist. Mit ihnen erdffnen sich Moglichkeiten einer Anwendbarkeit
auf komplexe Bauteilgeometrien, Werkstoffstrukturen und Beanspruchungssituationen wie eben
das Zusammenwirken mehrerer Versagensmechanismen im sprod-duktilen Ubergangsbereich.
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