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Kurzfassung XXI

Kurzfassung

Diese Dissertationsschrift leistet einen Beitrag zur Aufklirung des Einflusses von
Eigenspannungen auf die Ermiidungsschidigungsentwicklung des martensitischen Federstahls
54SiCr6 im Zeitfestigkeitsbereich. Die Ergebnisse der durchgefiihrten Ermiidungsversuche
zeigen, dass die Ermiidungsschidigungsentwicklung mit der Bildung von parallelen
Gleitbandscharen, deren Orientierung den Gleitebenen mit den hdchsten Schmidfaktoren folgt,
beginnt. Im weiteren Verlauf der Ermiidung bilden sich Rissnetzwerke an der Probenoberflache
aus, deren Rissdichte mit zunehmender Zyklenzahl und mit der Hohe der aufgebrachten
Beanspruchungsamplitude ansteigt. Dabei konnen unter zyklischer Torsionsbeanspruchung
hohere Rissdichten im Vergleich zur uniaxialen zyklischen Beanspruchung beobachtet werden.
Die Initilerung der fatalen Risse erfolgt ausschlieBlich interkristallin entlang ehemaliger
Austenitkorngrenzen mit anschlieBender interkristalliner und/oder transkristalliner
Kurzrissausbreitung. Die Kurzrissausbreitung stellt die dominierende Phase der Lebensdauer
dar und zeigt eine oszillierende Rissausbreitungsrate, welche einem Barriere-Effekt von
ehemaligen Austenitkorngrenzen und Korngrenzen-Tripelpunkten geschuldet ist. Im Fall von
zyklischer Torsionsbeanspruchung fiihrt die vergleichsweise hohere Rissdichte zu einer hdufig
auftretenden Risskoaleszenz, welche sich ebenfalls in der Oszillation der Rissausbreitungsrate

widerspiegelt.

Durch das Einbringen von randschichtnahen Druckeigenspannungen wird im Allgemeinen eine
hohere Lebensdauer erzielt. Die Rissinitiierung an der Probenoberfliche wird gehemmt, was
zu geringeren Rissdichten fiihrt. Des Weiteren verschiebt sich unter uniaxialer zyklischer
Beanspruchung die Initiierung des fatalen Risses in das Werkstoffinnere, wo die
Rissausbreitungsrate aufgrund der Vakuumbedingungen verringert wird. Die zyklischen
Torsionsversuche an eigenspannungsbehafteten Proben liefern Hinweise darauf, dass der
Ubergang  von  der  schubspannungsgesteuerten  Kurzrissausbreitung  in  die
normalspannungsgesteuerte Langrissausbreitung durch Druckeigenspannungen erschwert
wird, was vermutlich zu den hoheren Lebensdauern im Fall von eigenspannungsbehafteten

Proben fiihrt.
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Abstract

This work contributes to the elucidation of the influence of residual stresses on the fatigue
damage evolution of the martensitic spring steel 54SiCr6 in the high cycle fatigue range. The
results of the fatigue tests performed show that the fatigue damage evolution starts with the
formation of parallel slip bands, whose orientation follow the slip planes with the highest
Schmid factors. As fatigue progresses, crack networks form on the sample surface and their
crack density rises with increasing number of cycles and the level of the applied stress
amplitude. In this process, higher crack densities can be observed under cyclic torsional loading
compared to uniaxial cyclic loading. Initiation of fatal cracks occurs exclusively intergranularly
along prior austenite grain boundaries with subsequent intergranular and/or transgranular short
crack propagation. The short crack propagation represents the dominating phase of the fatigue
life and shows an oscillating crack propagation rate, which is due to a barrier effect of prior
austenite grain boundaries and grain boundary triple points. In the case of cyclic torsional
loading, the comparatively higher crack density leads to a frequently occurring crack

coalescence, which is also reflected in the oscillation of the crack propagation rate.

Generally, residual stresses lead to a higher fatigue life and crack initiation at the sample surface
is inhibited, resulting in lower crack densities. Furthermore, under uniaxial cyclic loading, the
initiation of the fatal crack shifts to the sample interior, where the crack propagation rate is
reduced due to vacuum conditions. The cyclic torsion tests on shot peened samples provide
evidence that the transition from shear stress controlled short crack propagation to normal stress
controlled long crack propagation is impeded due to compressive residual stresses, which

probably leads to the higher fatigue life in the case of shot peened samples.



1 Einleitung und Zielsetzung 1

1 Einleitung und Zielsetzung

Im Betrieb unterliegen technische Bauteile in der Regel zyklischen Beanspruchungen, welche
aufgrund der daraus resultierenden Wechselverformung eine allméhliche Verdnderung der
Werkstoffeigenschaften erfahren. Dieser Zusammenhang wird als Materialermiidung
bezeichnet und fiihrt zu einer Schiadigung des Werkstoffs und dadurch zu einer Reduktion der

Belastbarkeit und Einsatzdauer [1].

Die Erforschung der Materialermiidung geht bis in die erste Halfte des neunzehnten
Jahrhunderts zuriick, wobei in diesem Zusammenhang héufig katastrophale Schidden im Fokus
der Untersuchungen standen [1]. Die erste systematische Untersuchung der Materialermiidung
um 1837 geht auf den deutschen Bergbauingenieur W. A. J. Albert zuriick, der Ketten aus Eisen
untersuchte, welche wiederholter Biegebeanspruchung unterlagen [2]. Erste systematische
Untersuchungen der Materialermiidung erfolgten etwa ab 1860 durch August Wohler an
Eisenbahnachsen [3]. Obwohl seit dieser Zeit zahlreiche Untersuchungen und folglich auch
zahlreiche neue Erkenntnisse auf dem Gebiet der Materialermiidung gewonnen wurden, zeigen
sowohl das héufig thematisierte ICE-Ungliick von Eschede im Jahr 1998 [4] als auch jiingere
Schadensfille [5], dass die Materialermiidung nach wie vor einen wichtigen Aspekt in der

Bauteilauslegung und in der Forschung darstellt.

Zur Vermeidung von technischen Schadensfillen aufgrund von Materialermiidung ist eine
moglichst genaue Vorhersage der Lebensdauer notwendig. Diese ist jedoch nur sehr schwierig
zu realisieren. So erfolgt zum Beispiel fiir Federn aus dem martensitischen Federstahl 54SiCr6
die Dimensionierung mit Hilfe von zeit- und kostenintensiven Bauteilpriifungen oder nach
Normen, welche in der Regel zu sehr konservativen Abschiatzungen der Lebensdauer fiihren.
Krupp schreibt im ersten Absatz seiner Habilitationsschrift: ,,Bis heute sind
Lebensdauervorhersagemethoden fiir zyklisch belastete metallische Teile Glaubensfragen und
erreichen selten eine Genauigkeit, die um weniger als den Faktor zwei von der tatsdchlichen
Lebensdauer abweicht. (Zitat aus [6], S. 1). Die Ursache dafiir ldsst sich primir in der
Mikrostruktur finden, da nicht nur die Elementenverteilung Schwankungen unterliegen kann,
sondern auch die Orientierung der Kristallgitter variiert, was zur Streuung der
Lebensdauerdaten fiihrt. In logischer Konsequenz ist fiir die Optimierung der
Lebensdauervorhersage eine genaue Kenntnis des Mikrostruktureinflusses auf das
Ermiidungsschadigungsverhalten von essenzieller Bedeutung. Im Allgemeinen kann das

Ermiidungsschddigungsverhalten nach Christ [1] in vier Phasen -eingeteilt werden:
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Rissinitiierung inklusive vorher beginnender Versetzungsbewegung, Kurzrissausbreitung,
Langrissausbreitung und Bruch. Der Einfluss der Mikrostruktur wird dabei primér in den ersten
beiden Phasen, ndmlich der Rissinitiierung und der Kurzrissausbreitung beobachtet, die im
Zeitfestigkeitsbereich (engl.: High cycle fatigue, kurz: HCF) bis zu 90 % der Lebensdauer
einnehmen konnen [1]. Der Einfluss der martensitischen Mikrostruktur auf die
Kurzrissausbreitung ist allerdings wenig erforscht, was die Lebensdauervorhersage von

martensitischen Bauteilen erschwert.

Ein weiterer wichtiger, die Ermiidungsschadigungsentwicklung betreffender Aspekt in der
Lebensdauervorhersage von Federn sind Eigenspannungen. Federn werden héufig einer
Kugelstrahlbehandlung unterzogen, um randschichtnahe Druckeigenspannungen in den
Werkstoff einzubringen, welche wiederrum in einer gesteigerten Lebensdauer resultieren [7].
Eine genaue Kenntnis 1iiber den Einfluss von FEigenspannungen auf die
lebensdauerdominierende Phase der Kurzrissausbreitung entzieht sich bisher jedoch dem

allgemeinen Versténdnis.

Das Ziel dieser Arbeit ist es, eine Grundlage fiir das Verstindnis der Ermiidungsschadigungs-
entwicklung im eigenspannungsbehafteten martensitischen Federstahl 54SiCr6 unter
zyklischer uniaxialer und zyklischer torsionaler Beanspruchung im HCF-Bereich zu erarbeiten.
Hierbei steht insbesondere der Einfluss der martensitischen Mikrostruktur sowie der Einfluss
von Eigenspannungen auf die Rissinitiierung und die Kurzrissausbreitung im Vordergrund. Da
zur Untersuchung der zugrundeliegenden Mechanismen der Ermiidungsschiadigungs-
entwicklung der Einsatz von Miniaturpriiftechnik notwendig ist, war ein weiteres Ziel dieser
Arbeit die Entwicklung und Inbetriebnahme einer Torsions-Miniaturpriifmaschine, welche
erginzend zur bereits vorliegenden Zug-Druck-Miniaturpriifmaschine die in situ
Ermiidungspriifung von Miniaturproben ermoglichen sollte. Die aus den Experimenten
gewonnen Erkenntnisse sollen die Lebensdauervorhersage von Bauteilen aus martensitischem

Federstahl auf ein besseres Fundament stellen.

Der Aufbau dieser Arbeit ist wie folgt strukturiert: zunichst werden im Kapitel zwei die fiir
diese Arbeit relevanten mechanischen Grundlagen dargestellt. AnschlieBend folgt eine
Beschreibung der grundlegenden Mechanismen der Materialermiidung mit Fokus auf der
Beschreibung der Rissinitiierung und der Kurzrissausbreitung. AbschlieBend werden relevante
Grundlagen zum Thema Eigenspanngen hinsichtlich Definition, Entstehung und zyklischem
Abbau vorgestellt. Im dritten Kapitel wird der Literaturkenntnisstand iiber hochfeste

Federstdhle, sowie der Einfluss von Eigenspannungen auf deren Ermiidungsverhalten
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prasentiert. Das vierte Kapitel dient der Vorstellung der im Rahmen dieser Arbeit entwickelten
und in Betrieb genommen Torsions-Miniaturpriifmaschine. Im Kapitel fiinf wird anschlieend
die Vorgehensweise der experimentellen Untersuchungen ndhergebracht. Dazu werden
zunéchst der Versuchswerkstoff sowie die daraus gefertigten Probengeometrien beschrieben.
AnschlieBend werden die eingesetzten Materialpriifsysteme und Analyseverfahren priasentiert.
Im sechsten Kapitel werden die erzielten Ergebnisse der Materialcharakterisierung und der
Charakterisierung der Eigenspannungszustinde gezeigt. Im Anschluss daran werden die
Ergebnisse der klassischen und der in situ Ermiidungspriifung erldutert, wobei letztere
zusdtzlich einer Untergliederung in uniaxiale Beanspruchung und Torsionsbeanspruchung
unterliegt. Das siebte Kapitel dient der Diskussion der wesentlichen gewonnen Erkenntnissen
sowie deren Bewertung im Literaturkontext. AbschlieBend werden im Kapitel acht die

wichtigsten Ergebnisse dieser Arbeit nochmals zusammengefasst und ein Ausblick gegeben.
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2 Theoretische Grundlagen

Dieses Kapitel beinhaltet zu Beginn die fiir das Verstandnis der vorliegenden Arbeit relevanten
mechanischen und metallphysikalischen Grundlagen des elastischen und plastischen
Materialverhaltens. AnschlieBend werden die Grundlagen der rein mechanischen
Materialermiidung vorgestellt. Am Ende dieses Kapitels werden die Einteilung und Entstehung

von Eigenspannungen beschrieben, sowie deren Einfluss auf die Materialermiidung erldutert.

2.1 Mechanische Grundlagen

Wird eine Kraft auf einen Werkstoff ausgelibt, so fiihrt diese zu einer Verformung des
Werkstoffs, bei welcher sich die Atome im Inneren verschieben. Diese Verformung kann
elastisch (reversibel) oder plastisch (irreversibel) erfolgen und bestimmt das mechanische
Verhalten des Werkstoffs. Im nachfolgenden Abschnitt werden beide Verformungsarten kurz
vorgestellt. Als weiterfiihrende Nachschlagewerke werden die Biicher von Gottstein [8], sowie

Rosler et al. [9] empfohlen.

2.1.1 Elastisches Materialverhalten

Bei der elastischen Verformung erfolgt eine Gitterverzerrung in Form einer kleinen Auslenkung
der inneren Atome aus ihrer Gleichgewichtslage, wobei diese Auslenkung proportional zur
Kraft zwischen den Atomen ist. Dieses linear-elastische Verhalten gilt nicht nur fiir einzelne
Atomverbindungen, sondern auch fiir makroskopische Korper und wird durch das Hookesche
Gesetz beschrieben, welches sich im Falle einer einachsigen Normalbeanspruchung wie folgt

zusammensetzt:
oc=F-¢ 2.1

Dabei stellt o die dullere Spannung, E' den Elastizitdtsmodul (E-Modul), welcher ein MaB fiir
die Steifigkeit eines Werkstoffs ist, und ¢ die resultierende Dehnung dar. Bei den meisten
Materialien ist eine positive Dehnung mit einer Stauchung in Querrichtung verbunden. Dieser

Zusammenhang wird durch die Querkontraktionszahl v beschrieben:
Equer = —VE 2.2
Liegt eine reine Schubbelastung vor, so gilt:

T=G"y 2.3
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Dabei stellt T die dullere Schubspannung, ¢ den Schubmodul, der analog zum E-Modul die
Steifigkeit des Werkstoffs gegen Scherverformung bestimmt, und y die resultierende Scherung
dar. Makroskopisch betrachtet konnen die Materialkennwerte metallischer Werkstoffe als
isotrop angenommen werden, sofern keine Textur im Material vorliegt. Die mikroskopischen
Materialkennwerte weichen jedoch von den makroskopischen Materialkennwerten ab, da
kubische Kristallgitter im Allgemeinen anisotrop sind und somit unterschiedliche Werte fiir den
E-Modul in Abhingigkeit von der Beanspruchungsrichtung vorliegen. Als MaB fiir die lokale
Anisotropie kann fiir kubische Kristallgitter der Anisotropiefaktor A nach Gleichung 2.4

verwendet werden:

2:(8$11—S
A= (S11 — S12)

2.4
Saa

Die elastischen Konstanten S;;, S;, und S,, werden dabei der Nachgiebigkeitsmatrix
entnommen [9]. Lokale Anisotropie fiihrt zu lokalen Inkompatibilitdtsspannungen, die sich mit
der dufleren Belastung iiberlagern und somit eine Spannungsiiberhdhung verursachen konnen,
welche wiederrum interkristalline Rissinitiierung begiinstigen kann, worauf in einem spéteren

Kapitel ndher eingegangen wird.

2.1.2 Plastisches Materialverhalten

Anders als die elastische Verformung kann die plastische Verformung nicht durch eine
gleichméBige Gitterverzerrung aufgenommen werden und ist folglich irreversibel, was eine
Gestaltdnderung zur Folge hat. Dabei erfolgt der Spannungsabbau aus einem Gleiten von
eindimensionalen, linienférmigen Gitterdefekten, welche idealisiert in Stufen- und
Schraubenversetzungen eingeteilt werden konnen. Im realen Fall treten Mischformen aus
beiden Kategorien auf. Damit eine Versetzung gleiten kann, muss die sogenannte
Peierls-Spannung 7, liberwunden werden, welche sich nach Gleichung 2.5 berechnet und
proportional zum Schubmodul, aber exponentiell vom Gitternetzebenabstand d und
Burgers-Vektor b abhidngt. Der Gitternetzebenabstand d errechnet sich flir kubische
Kristallsysteme nach Gleichung 2.6, wobei c als Gitterparameter und {h k [} als Miller-Indizes
definiert sind.

26 ( 2m d)
TP T wbp 2.5
c

Vh2 + k2 + 12 2.6
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Aus Gleichung 2.5 folgt, dass 7, mit zunehmendem d und abnehmendem b sinkt. Da der

Gitternetzebenabstand d fiir niedrig indizierte Ebene am grof3ten ist (Gleichung 2.6) und b in
der dichtest gepackten Richtung sein Minimum findet, erfolgt die Gleitbewegung der
Versetzungen bevorzugt auf bestimmten Gleitebenen in bestimmten Gleitrichtungen. Die
Gleitebenen und Gleitrichtungen der fiir diese Arbeit relevanten kubisch raumzentrierten (krz)
und kubisch flachenzentrierten (kfz) Gitterstrukturen sind in Tabelle 1 zusammengefasst und

in Abbildung 1 dargestellt.

Tabelle 1: Gleitsysteme der kfz und krz Gitterstrukturen nach Gottstein [8]:

Gitter- Gleit- Gleit- Anzahl der nicht  Gleitrichtungen =~ Anzahl der
struktur ebene richtung  parallelen Ebenen pro Ebene Gleitsysteme
kfz {111} (110) 4 3 12
krz {110} (111) 6 2 12
{112} (111) 12 1 12
{123} (111) 24 1 24

Die kfz Gitterstruktur weist eine dichtest gepackte Atomkonfiguration mit vier Gleitebenen und
je drei moglichen Gleitrichtungen auf. Im Gegensatz dazu besitzt die krz Gitterstruktur keine
dichtest gepackte Ebene, sondern die drei mdglichen dicht gepackten Ebenen des Typs {110},
{112} und {123}. Die dichtest gepackte Richtung ist fiir alle Ebenen vom Typ (111). Folglich
besitzt die krz Gitterstruktur in Summe 48 mdgliche Gleitsysteme.

kfz-Gitter krz-Gitter

1111}-Gleitebenen

Gleitebenen: ‘ ./
{110} 7 7

\
{123}

(112} /

{110)-Gleitrichtungen {1 11)-Gleitrichtung

Abbildung 1:  Gleitebenen und Gleitrichtungen des krz- und des kfz-Gitters nach Krupp [6]
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Wie zuvor erwihnt, beginnt die Versetzungsbewegung infolge einer Kraft bzw. einer
Spannung, die in der Gleitebene in Gleitrichtung wirkt. Demnach ist nicht die von auflen
aufgebrachte Zugspannung o, sondern die resultierende Schubspannung 7 im Gleitsystem von
Relevanz. Diese Schubspannung lésst sich nach dem Schmidschen Schubspannungsgesetz wie

folgt berechnen:
T=0COSK"*COSW = Mo 2.7

Dabei beschreibt ¥ den Winkel zwischen Zugrichtung und der Gleitebenennormalen, w den
Winkel zwischen Zugrichtung und Gleitrichtung (Abbildung 2) und m den Schmid-Faktor. Die
Lage des Gleitsystems relativ zur Zugrichtung ist demzufolge maBgeblich fiir die wirksame
Schubspannung auf die Versetzung. Der Maximalwert des Schmid-Faktors liegt bei m = 0,5

und wird bei Winkeln von k = w = 45° erreicht [8].

Gleitrichtung

Abbildung 2:  Graphische Darstellung zur Bestimmung des Schmid-Faktors nach
Gottstein [8]

Bei polykristallinen Werkstoffen iiben Korn- und Phasengrenzen einen erheblichen Einfluss
auf die Versetzungsbewegung aus, da die Gleitebenen in der Regel nur punktformig
aneinanderstoBen und eine Ubertragung iiber die Grenzfliche deshalb oft nicht mdglich ist, was
zu einem Versetzungsaufstau (pile-up) fiihrt (Abbildung 3 a)). Dieser Versetzungsaufstau
resultiert in einer Spannungsiiberh6hung, die im Nachbarkorn zur Aktivierung einer neuen

Versetzungsquelle flihren kann (Abbildung 3 b)) [6]. Dieser Zusammenhang wird durch die
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bekannte Hall-Petch-Beziehung beschrieben [10, 11], welche die Abhdngigkeit der FlieBgrenze

oy von der mittleren Korngrof3e dy wiedergibt:

P
Oy = 0y + — 2.8

Jax

Dabei stellt k~ die materialabhiéingige Hall-Petch-Konstante dar, die als mittlerer Widerstand
der Grenzfliche gegen Versetzungsbewegungen verstanden wird. Gemi3 der Hall-Petch-
Beziehung muss fiir sehr gro3e Korner (dk = o0) zumindest die kritische Schubspannung fiir
den Einkristall g, aufgebracht werden [6]. Neben der indirekten Gleitiibertragung (engl.: slip
transmission) durch Aktivierung einer Versetzungsquelle im Nachbarkorn, gibt es zwei weitere
Mechanismen mit direkter Gleitlibertragung, welche ebenfalls in Abbildung 3 zu sehen sind.
Dabei konnen die benachbarten Gleitsysteme den gleichen (Abbildung 3 c)) oder
unterschiedliche (Abbildung 3 d)) Burgersvektoren aufweisen [12-14]. Wie stark eine
Korngrenze die Versetzungsbewegungen beeintriachtigt, hingt von der Missorientierung der

Gleitebenen der beiden benachbarten Korner ab [14—-16].

=1 A=

GB

’ ﬂ@ d’;;i:;
GB GB
GB: Grain boundary

Abbildung 3:  a) Keine Gleitiibertragung (Versetzungsaufstau); mogliche Varianten einer b)
indirekten oder c) & d) direkten Gleitlibertragung von Versetzungen an Korngrenzen nach
Mercier, Zambaldi und Rector Bieler [17].

In [17] ist eine Ubersicht iiber verschiedene Parameter zur Modellierung bzw. Bewertung der
Gleitlibertragung  gegeben. Im Rahmen dieser Arbeit wird der geometrische
Kompatibilititsfaktor m” nach Luster und Morris [18] fiir die Berechnung der Gleitiibertragung
in MTEX verwendet, da alle dafiir bendtigten Informationen mittels Elektronenriickstreu-
beugung (Kapitel 5.4.3) gewonnen werden konnen. Die dabei verwendeten geometrischen
Beziehungen zweier Gleitsysteme sind in Abbildung 4 schematisch dargestellt. k; beschreibt
den Kippwinkel der beiden Gleitrichtungen und ¢g den Verdrehwinkel der

Normalenrichtungen beider Gleitebenen. Mit den Variablen n, g und b werden die
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Gleitebenennormalen, die Gleitrichtungen und der Burgersvektor bezeichnet. Die Indizes ,,ein
und ,,aus“ beziehen sich jeweils auf die eingehenden und ausgehenden Versetzungen der beiden

Gleitsysteme. Daraus folgt fiir den Kompatibilitatsfaktor m”:

m' = (ﬁein : ﬁaus)(gein ’ g)aus) = COS Qs COS Kt 2.9

Dieser kann Werte zwischen null und eins annehmen, wobei der Wert null eine fiir die
Versetzungsbewegung intransparente bzw. undurchdringliche Korngrenze und der Wert eins

eine transparente bzw. durchdringliche Korngrenze beschreibt.

Kristall 1 Korngrenzenebene

Kristall 2

Gleitebene

) QS
gej
Gfe i g

G];e

Abbildung 4:  Schematische Darstellung der geometrischen Beziehung zweier Gleitsysteme
nach Mercier, Zambaldi und Rector Bieler [17]

2.2 Materialermiidung

Die bisherigen Ausfithrungen beziehen sich auf statische Belastungen, jedoch unterliegen
Bauteile und Maschinen wihrend des Betriebs hiufig einer zyklischen Belastung. Die dadurch
hervorgerufenen Eigenschaftsinderungen bzw. das sich daraus ergebende Schadigungsbild bis
hin zum Bruch wird als Materialermiidung bzw. Ermiidungsbruch bezeichnet. Die in diesem
Zusammenhang vorliegenden Beanspruchungen konnen dabei weit unterhalb der
Elastizitdtsgrenze des Werkstoffs liegen und das Versagen tritt ohne eine makroskopische

Vorwarnung in Form von einer Einschniirung vor dem Bruch auf.

Dieses Kapitel stellt neben der phdnomenologischen Beschreibung der Materialermiidung
insbesondere die Phasen der Ermiidungsschiadigungsentwicklung vor. Diese setzen sich
zusammen aus der Rissinitiierung und der Kurzrissausbreitung, die im Fokus dieser Arbeit und

demnach auch im Fokus dieses Kapitels stehen, sowie der Langrissausbreitung, auf welche nur
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am Rande eingegangen wird. Die finale Phase der Ermiidungsschidigungsentwicklung bildet
der Bruch. Als weiterfithrende Literatur werden die Biicher von Christ [1] und Suresh [19]

empfohlen.

2.2.1 Phinomenologische Beschreibung der Ermiidung metallischer Werkstoffe

Ein etabliertes Verfahren zur Ermittlung von Kennwerten zur Bauteilauslegung unter
zyklischer Belastung ist die Erhebung von Lebensdauerdaten mit Hilfe von
Ermiidungsversuchen, auch Wohlerversuche genannt. Hierbei wird eine Probe mit einer meist
sinusformigen, zyklischen Belastung bei konstanter = Spannungsamplitude oder
Dehnungsamplitude bis zum Bruch bzw. technischen Anriss beansprucht und die Bruch- bzw.
Anrisszyklenzahl erfasst. Dieses Vorgehen wird fiir unterschiedliche Belastungsniveaus
wiederholt und die ermittelten Bruch- bzw. Anrisszyklenzahlen konnen anschliefend in
Abhingigkeit von der jeweiligen Spannungs- bzw. Dehnungsamplitude im sogenannten
Wohlerdiagramm aufgetragen werden. Eine statistische Auswertung der Versuchsergebnisse
liefert anschlieBend eine Ausgleichskurve, die als Wohlerkurve bezeichnet wird [1]. Diese
nimmt bei verschiedenen Werkstofftypen charakteristische Formen an, welche nach Mughrabi
[20] in Typ [ und Typ II eingeteilt werden konnen. Zum Typ I gehdren duktile kfz Werkstoffe
wie Kupfer oder Nickel, wohingegen hochfeste krz Werkstoffe zum Typ Il zdhlen. Der
charakteristische Verlauf der Wohlerkurve fiir Typ I- bzw. Typ II-Werkstoffe ist in
Abbildung 5 dargestellt. Beide Wohlerkurven konnen in die drei Lebensdauerbereiche
Kurzzeitfestigkeit (engl.: Low cycle fatigue, kurz: LCF), Zeitfestigkeit (HCF) und
Dauerfestigkeit (engl.: Very high cycle fatigue, kurz: VHCF) eingeteilt werden. Angesichts
dessen, dass in dieser Arbeit das Ermiidungsschddigungsverhalten eines hochfesten Federstahls
untersucht werden soll, wird nachfolgen nur auf die Wohlerkurve des Typs II ndher

eingegangen.
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Abbildung 5:  Wohlerkurve fiir a) Typ I- und b) Typ II-Werkstoffe nach Mughrabi [20].

Die Wohlerkurve von Typ II-Werkstoffen kann in die vier Bereich I, II, III und IV eingeteilt
werden. Im Bereich I existiert eine Zeitfestigkeit ausgehend vom LCF-Bereich bis zum
HCF-Bereich. Aufgrund der Hohe der Belastung in diesem Bereich erfolgt der Bruchausgang
von der  Werkstoffoberfliche. Im  Bereich II  liegt der konventionelle
HCF-Dauerfestigkeitsbereich vor. Dieser ist ebenfalls durch Schéidigungen an der
Werkstoffoberfldache charakterisiert, die jedoch im Vergleich zum Bereich I in einer geringeren
Anzahl auftreten. Der fatale Riss initiiert auch in diesem Bereich an der Werkstoffoberflache.
Aufgrund der geringeren Belastung im Bereich III wird die Oberflichenschidigung
vernachlédssigbar klein und es erfolgt ein Wechsel des Versagensmechanismus. Der fatale Riss
initiiert im Werkstoffinneren, was insbesondere bei hochfesten Stdhlen aufgrund der
Anwesenheit von nichtmetallischen Einschliissen zusitzlich begiinstigt wird. Der Bereich IV

beschreibt die Dauerfestigkeit im VHCF-Bereich [20].

2.2.2 Phasen der Ermiidungsschidigungsentwicklung

Nach Radaj und Vormwald [21] ldsst sich die Ermiidungsschadigungsentwicklung in fiinf
Phasen unterteilen, wobei die erste Phase der Versetzungsbewegung auch als Teil der
Rissinitiierung verstanden werden kann. Die Phasen der Ermiidungsschadigungsentwicklung
sind in Abbildung 6 dargestellt. Zu Beginn verursacht der irreversible Anteil der zyklischen
Versetzungsbewegung eine Werkstofftrennung an den Gleitbdndern, die zur Bildung von
Risskeimen bzw. zur Rissinitilerung fiihrt. Auf die Rissinitiierung folgt der stabile
Rissfortschritt, der in Kurzriss- und Langrissausbreitung unterteilt wird. Nach Erreichen der
kritischen Rissldnge erfolgt die weitere Rissausbreitung instabil und endet in Form eines
Restbruchs. Im Gegensatz zur physikalischen Risseinleitung beinhaltet die technische

Risseinleitung neben den Phasen der Versetzungsbewegung und Rissinitiierung auch noch die
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Phase der Kurzrissausbreitung [21]. Die Anteile der einzelnen Phasen an der
Gesamtlebensdauer des Bauteils werden durch die Bauteilgeometrie, den Werkstoffzustand und
die Beanspruchungshohe bestimmt. Im Fall eines hochfesten Werkstoffs im HCF-Bereich, wie
er auch in dieser Arbeit untersucht wird, konnen bis zu 90 % der Lebensdauer durch die Phasen

der Rissinitiierung und der Kurzrissausbreitung bestimmt sein [1].

Versetzungs- T Kurzriss- Langriss-
& »| Rissinitiierung —» _ > el > Restbruch
bewegung ausbreitung ausbreitung
Risseinleitung physikalisch | Rissfortschritt stabil | Rft instabil
> > >
Risseinleitung technisch | Rissfortschritt technisch
> »

Abbildung 6: Phasen der Ermiidungsschidigungsentwicklung nach Radaj und
Vormwald [21].

Der stabile Rissfortschritt vieler metallischer Werkstoffe kann nach Forsyth [22] in zwei
Stadien eingeteilt werden. Im Stadium I, welches die Kurzrissausbreitung beschreibt, wéchst
der Riss bevorzugt auf Gleitebenen mit einer hohen lokalen Schubspannung. Folglich sind
Gleitebenen mit einem hohen Schmid-Faktor betroffen, weshalb der Riss unter uniaxialer
Belastung in etwa eine 45° Neigung zur Belastungsachse aufweist (Abbildung 7 a)). Die aktive
Rissoffnungsart ist in diesem Fall Mode II (Abbildung 8). Unter Torsionsbeanspruchung zeigt
der Riss eine anndhernd 0° oder 90° Neigung zur Rotationsachse (Abbildung 7 b)) mit Mode I1
oder Mode III als aktiver Rissoffnungsart. Die Stadium [-Rissausbreitung ist signifikant von
der lokalen Mikrostruktur beeinflusst und kann sich iiber ein oder mehrere Kdrner erstrecken.
Der Ubergang von Stadium I zu Stadium II (Langrissausbreitung) erfolgt, wenn die weitere
Rissausbreitung durch die riss6ffnende Normalspannung (Mode I-Riss6ffnung) bestimmt wird.
Dabei ist das Verhiltnis von Schubspannung im Gleitband zur Normalspannung an der
Rissspitze und die lokale raumliche Lage der aktivierbaren Gleitsysteme ausschlaggebend. Die
Rissausbreitung in Stadium II ist charakterisiert durch die alternierende Aktivierung von zwei
oder mehr Gleitsystemen an der Rissspitze, sowie der Bildung von Schwingstreifen in der
Bruchfliche [1]. Im Folgenden werden die Mechanismen der Rissinitiierung, der

Kurzrissausbreitung und der Langrissausbreitung néher erlautert.
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Abbildung 7:  Schematische Darstellung der Rissausbreitungsstadien I und II unter a)
uniaxialer und b) Torsionsbeanspruchung nach Li, Zhang und Zhang [23].
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Abbildung 8:  Elementare Rissoffnungsarten nach Richard [24].

Rissinitiierung

Da in der Literatur keine einheitliche Definition fiir den Begriff Anriss zu finden ist, wird in
der Regel die Auflosung des zur Verfligung stehenden Rissdetektionsverfahrens herangezogen
[1]. Da im Rahmen dieser Arbeit ein konfokales Lasermikroskop zur Rissdetektion verwendet

wurde, werden nachfolgend die Initiierungsmechanismen von Rissen in der GréBBenordnung der

charakteristischen Mikrostruktur vorgestellt.

Die Rissinitiierung infolge von Materialermiidung liegt in der Regel in der Irreversibilitét der
palstischen Verformung begriindet, weshalb insbesondere im LCF- und HCF-Bereich der
Rissausgang in den meisten Féllen von der Werkstoffoberflache ausgeht. Ursache dafiir ist die
hohere plastische Aktivitidt an der Werkstoffoberfliche, welche in technischen Bauteilen im
Wesentlichen durch Spannungsiiberhdhungen aufgrund von bearbeitungsbedingten
Oberflachenrauheiten und/oder Kerben hervorgerufen wird [1]. Doch auch im Fall von

polierten Werkstoffoberflachen treten im LCF- und HCF-Bereich in der Regel die hochsten
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Spannungen und folglich auch die Rissinitiierung an der Werkstoffoberfliche auf. Einer der
Ausloser dafiir ist die Gleitbandbildung [25]. Als Konsequenz der irreversiblen plastischen
Verformung gelangen Versetzungen entlang eines Gleitbandes an die Werkstoffoberfldche und
erzeugen dort Oberflichenaufrauhungen in Form von Gleitbdndern. Thompson et al. [26]
wiesen in ihren Untersuchungen nach, dass sich die Gleitbdnder selbst nach einem Polieren der
Werkstoffoberfldche an den selben Stellen erneut bilden, weshalb sie als persistente Gleitbéander
(PGB) bezeichnet werden. Das sogenannte EGM-Modell (Abbildung 9) von Essmann, Gosele
und Mughrabi [27] beschreibt den dahinterliegenden physikalischen Mechanismus wie folgt.
Die Annihilation von Stufenversetzungen innerhalb der Versetzungswénde der PGB fiihren zu
einer Leerstellenbildung in den PGB. Die daraus resultierende Volumenzunahme erzeugt
zusammen mit neu gebildeten Stufenversetzungen an den PGB-Matrix-Grenzflichen innere
Druckeigenspannungen in Richtung des Gleitvektors. Der lokale Materialaustritt bzw. die sich
bildende Extrusion lassen sich durch das Gleiten der Stufenversetzung an der PGB-Matrix-
Grenzflache erldautern. Unter duBBerer Lastaufbringung bewirken diese Extrusionen eine lokale
Spannungsiiberhohung, die anschlieBend zur Rissinitiierung fithren kann. Auch wenn sich in
krz Werkstoffen PGB als solches nicht bilden, spielen hier Gleitbander eine dhnliche Rolle fiir
die Rissinitiierung, da ebenfalls planare Versetzungsstrukturen entstehen, in denen die
irreversible plastische Verformung durch Versetzungsbewegung auf unterschiedlichen

parallelen Gleitebenen eines Gleitbandes hervorgerufen wird [6].

Oberflache ol 1] p
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¥
Stufen- NPT /
Y Y X YA,
VErsetzung N & Ay /4,3"2
R 7vGB %/
Y&:&y/ \*’ / /
Schrauben- | <y.o7/b, §0’ 7
versetzung :&/ *{A"l
& <

Abbildung 9:  Schematische Darstellung der Bildung von Extrusionen gemédf3 EGM-Modell
nach Essmann, Gosele und Mughrabi [27].
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Eine weitere Ursache fiir die Rissinitiierung an polierten Werkstoffoberflichen ist der bereits
geschilderten lokalen Anisotropie geschuldet. Diese fiihrt dazu, dass sich unter einer dulleren
Lastaufbringung die kristallographisch unterschiedlich orientierten Korner ungleichmiBig
verformen. Infolgedessen erfahren Korngrenzen und insbesondere Korngrenzen-Tripelpunkte
lokale Spannungsiiberhéhungen, die eine Rissinitiierung zur Folge haben konnen. Eine

schematische Darstellung dieses Zusammenhangs ist in Abbildung 10 dargestellt.

a) b)

O A Spannungsiiberhohung aufgrund

von lokaler Anisotropie

G2
GI FYYYYYYY

' durch elastische Anisotropie
% ungleichmiBig verformte Korner

Geometrie der Korner im
spannungsfreien Zustand

Predddiiiiiviiey

Abbildung 10: Schematische Darstellung der a) inhomogenen Spannungsverteilung aufgrund
von lokaler Anisotropie und b) die daraus resultierende Anisotropie der elastischen Verformung
nach Krupp [6]

Im Gegensatz zur Rissinitiierung aufgrund von Oberflichenaufrauhungen in Form von
Gleitbandern, welche in der Regel eine transkristalline Rissinitiierung nach sich ziehen, fiihrt
die elastische Anisotropie zu einer interkristallinen Rissinitiierung. Des Weiteren kann die
interkristalline  Rissinitilerung nach Tanaka und Mura [28] ihren Ursprung im
Zusammenwachsen von mehreren kleinen interkristallinen Risskeimen haben. Anders als bei
der transkristallinen Rissinitilerung nach dem EGM-Modell, bei welchem eine grofle
Komponente des PGB-Gleitvektors in Normalenrichtung der Werkstoffoberfldche zeigt, enthilt
der PGB-Gleitvektor im Modell nach Tanaka und Mura eine gro3e Komponente senkrecht zur
benachbarten Korngrenze (Abbildung 11). Dies hat zur Folge, dass die Versetzungsbewegung
und Volumenzunahme aufgrund der Leerstellenbildung durch Korn- oder Phasengrenzen
behindert werden. Im Zuge dessen kann es zu einem Versetzungsaufstau (pile-up) kommen, der
mit einer Spannungsiiberhohung an den Korn- oder Phasengrenzen einhergeht, welche

wiederrum eine interkristalline Rissinitiierung bewirken kann. Dieser Effekt wird insbesondere
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im Fall von krz Werkstoffen zusdtzlich aufgrund des asymmetrischen Gleitverhaltens unter
Zug- und Druckbeanspruchung verstérkt [29].

Zusammenwachsen
mehrere kleiner

/ Risskeime

Abbildung 11: Schematische Darstellung der interkristallinen Rissinitiierung geméfl dem
Modell nach Tanaka und Mura [28].

Kurzrissausbreitung

Auf die Rissinitilerung folgt die mikrostrukturelle Kurzrissausbreitung bzw.
Stadium I-Rissausbreitung, bei welcher sich die Rissausbreitungsmechanismen im Vergleich
zur Langrissausbreitung bzw. Stadium II-Rissausbreitung deutlich unterscheiden. Zur
Abgrenzung der Kurzrissausbreitung von der Langrissausbreitung wird die Definition der
mikrostrukturellen Kurzrissausbreitung von Miller [30] herangezogen. Dieser definiert den
starken FEinfluss der Mikrostruktur als wichtigstes Attribut der mikrostrukturellen
Kurzrissausbreitung. Eine Angabe der Anzahl der Kdrner, liber die sich die mikrostrukturelle
Kurzrissausbreitung erstreckt, ist jedoch schwierig, da der Grad der Anisotropie im betrachtetet
Werkstoff sowie eine eventuell vorliegende Textur diese Anzahl stark beeinflussen konnen. Die
Kurzrissausbreitung ~ kann  unterhalb  des  Schwellenwertes  des  zyklischen
Spannungsintensititsfaktors AK;, erfolgen (Abbildung 12), auf welchen im nachfolgenden
Abschnitt noch ndher eingegangen wird. Dabei kann héufig zu Beginn eine recht hohe
Rissausbreitungsrate beobachtet werden, welche sich in der Regel auf das erste Korn
beschriankt. Sobald sich der Riss mikrostrukturellen Hindernissen wie Korn- oder
Phasengrenzen ndhert, sinkt die Rissausbreitungsrate und es kann zu einem kurzzeitigen oder
dauerhaften Rissstopp kommen. Wenn das Hindernis iiberwunden werden kann, folgt eine
erneute Zunahme der Rissausbreitungsrate, bis zum Auftreffen auf ein weiteres Hindernis. Dies
hat zur Folge, dass héufig eine oszillierende Rissausbreitungsrate beobachtet werden kann [1,
31]. Ob ein Riss eine Korn- oder Phasengrenze {iiberwinden kann, hidngt von der

kristallographischen Missorientierungsbeziehung bzw. der raumlichen Missorientierung der
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benachbarten Gleitebenen ab. Genau wie bei der Gleitiibertragung in Kapitel 2.1.2 spielen auch
hier der Kippwinkel kg zwischen den beiden Gleitrichtungen und der Verdrehwinkel ¢
zwischen den Normalenrichtungen beider Gleitebenen eine wesentliche Rolle [6], wobei
insbesondere dem Verdrehwinkel ¢ ein grole Hinderniswirkung zugesprochen wird [32, 33],

wihrend der Einfluss des Kippwinkels kg, geringer ausfillt [34].

4 Stadium 1 Stadium 11 Bruch

log da/dN

Langriss-
ausbreitung
Kurzriss-
ausbreitung

Mikrostruktureinfluss

-
'

AKy log AK

Abbildung 12: Schematische Darstellung der Ausbreitungsgeschwindigkeit von Kurzrissen
im Vergleich zu Langrissen nach Tanaka und Akiniwa [35].

Gemal Wilkinson et al. [36] kann die Kurzrissausbreitung durch irreversible Abgleitvorgéinge
vor der Rissspitze beschrieben werden. Wie zuvor erldutert, erfolgt die Kurzrissausbreitung
unter Mode II-Riss6ffnung, was zur Folge hat, dass mehrere parallele Gleitebenen vor der
Rissspitze aktiviert werden (Abbildung 13 a)). Da ein geringer Anteil an Mode I-Rissoffnung
dennoch gegeben ist, liegt eine leichte Asymmetrie der Schubspannungen auf den Gleitebenen
vor. Dies fiihrt im Zughalbzyklus einer wechselnden Belastung zu einer Erzeugung und
Bewegung von Versetzungen auf Gleitebenen unterhalb der Rissspitze (Abbildung 13 b)),
wihrend im Druckhalbzyklus die Gleitebenen oberhalb der Rissspitze aktiv sind
(Abbildung 13 c)). Daraus folgt eine Emission von Versetzungs-Dipolen des interstitiellen
Typs von der Rissspitze aus in das Gleitband und ein Risswachstum durch die Absorption von
Versetzungsdipolen des Leerstellentyps (Abbildung 13 d)). Mit zunehmender Risslinge
schwicht sich der Einfluss der Mikrostruktur ab und die Rissausbreitungsrate nimmt stetig zu,
bis sie die iiblichen Verhiltnisse von Langrissen erreicht, auf die im nachsten Abschnitt ndher

eingegangen wird.
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Abbildung 13: Mechanismus der Kurzrissausbreitung nach Wilkinson, Roberts und
Hirsch [36].

Langrissausbreitung

Ein grundlegendes Modell zur Beschreibung der Langrissausbreitung lieferten Laird und Smith
im Jahr 1962 [37], welches in Abbildung 14 schematisch dargestellt ist. Da sich bei der
Langrissausbreitung die plastische Zone an der Rissspitze {iber mehrere Kdrner erstreckt, ist
die plastische Verformung nicht zwingend auf einzelne Gleitebenen beschrinkt, sondern kann
in Form von Mehrfachgleitung erfolgen. Bei zunehmender Zugbeanspruchung resultiert dies in
einem Abstumpfen der sonst im Druckzyklus scharfen Rissspitze (Abbildung 14 a-c).
Aufgrund der Irreversibilitdt der plastischen Verformung kann diese Abstumpfung bei der
nachfolgenden Lastumkehr nicht wieder vollumfanglich riickgéngig gemacht werden, wodurch
es bei der Wiederanspitzung des Risses zu einer Rissverlingerung um Aa kommt
(Abbildung 14 d-e). Dieser Rissausbreitungsmechanismus fithrt auch zu der fiir die
Langrissausbreitung duktiler Werkstoffe charakteristische Bildung von Schwingstreifen in der

Ermiidungsbruchfliche [1, 6].
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Abbildung 14: Schematische Darstellung der Rissausbreitung durch zyklisches Abstumpfen
und Wiederanspitzen der Rissspitze nach Laird und Smith [37].

Ein alternatives Modell zur Bildung von Schwingstreifen stellte Neumann vor [38], welches in
Abbildung 15 schematisch dargestellt ist. In diesem geht die Schwingstreifenbildung auf die
alternierende Aktivierung verschiedener Gleitsysteme bei Lastumkehr aufgrund von
Verfestigungsvorgédngen auf den Gleitbdandern zuriick. Das Abgleiten eines der Rissufer
resultiert in einer Verfestigung des betroffenen Gleitbandes. Dadurch erhoht sich die
Reibspannung, weshalb ein gegeniiberliegendes alternatives Gleitband aktiviert wird, welches
anschlieBend ebenfalls verfestigt. Dieser sich wiederholende Vorgang fiihrt zu dem in

Abbildung 15 gezeigten charakteristischen Sdgezahlprofil [1, 6].
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Abbildung 15: Schematische Darstellung des Rissausbreitungsmodells nach Neumann [38].

Die beiden zuvor beschriebene Modelle von Laird und Smith sowie Neumann beschreiben die
Langrissausbreitung qualitativ. Um jedoch die Ermiidungslebensdauer rissbehafteter
Strukturen abschdtzen zu konnen, werden wu.a. klassische Bruchmechanikkonzepte

herangezogen. In der Bruchmechanik wird dabei zwischen den Konzepten der
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linear-elastischen Bruchmechanik (LEBM) und den Konzepten der elastisch-plastischen
Bruchmechanik (EPBM) unterschieden. Nachfolgend wird nur auf das fiir diese Arbeit
relevante K-Konzept der LEBM niher eingegangen.

Beim K-Konzept wird die Rissausbreitung mit Hilfe von Spannungsintensitéitsfaktoren K
beschrieben, welche auf Irwin [39] zurlickgehen und ein Mal} fiir die Intensitdt des
Spannungsfeldes an der Rissspitze darstellen. Gleichung 2.10 zeigt die Berechnung des
Spannungsintensitétsfaktors K; fiir eine Mode I-Risséffnung. Dabei ist o die global anliegende

Spannung, a die halbe Rissldnge (im Falle eines Oberflachenrisses) und Y ein Geometriefaktor.

K; = ovmaY 2.10

Fir die Rissoffnungsarten gemd Mode II und III berechnet sich der entsprechende

Spannungsintensitétsfaktor K;; bzw. Kj;; analog.

GemilB den Gleichungen der LEBM, welche dem K-Konzept zugrunde liegen, besitzt das
Spannungsfeld an der Rissspitze eine 1/+/r-Abhingigkeit, wobei r den Abstand von der
Rissspitze darstellt. Daraus folgt, dass unmittelbar an der Rissspitze die Spannungen unendlich
grofl werden wiirden, weshalb es zu einem Spannungsabbau durch plastisches FlieBen kommit.
Dadurch sind jedoch die linear-elastischen Annahmen (kleine Verzerrungen) im Rahmen der
LEBM nicht mehr erfiillt. Folglich besitzt die LEBM streng genommen nur fiir ideal-sprode
Werkstoffe Giiltigkeit, die an der Rissspitze keine Plastizitit zeigen. Eine Anwendung auf
duktil verformbare Werkstoffe ist jedoch legitim, sofern die Bedingungen des
KleinbereichflieBens gegeben sind. Diese setzen voraus, dass die plastische Zone an der
Rissspitze und die in sie eingebettete Prozesszone, in welcher der eigentliche Bruchvorgang
durch Losen von atomaren Bindungen erfolgt, klein im Vergleich zur K-bestimmten elastischen
Zone sind (Abbildung 16). Gemdll K-Konzept steuert die K-bestimmte Zone indirekt das
Geschehen in der Prozesszone [40].

K-bestimmte
elastische Zone

Riss

Plastische Zone

Prozesszone

Abbildung 16: Schematische Darstellung der verschiedenen Zone vor der Rissspitze nach
Christ [1]
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Unter statischer Beanspruchung kann instabile Rissausbreitung mit anschlieBendem Bruch
beobachtet werden, sobald die Bruchzéhigkeit K;. erreicht wird, welche einen
materialspezifischen kritischen Spannungsintensititsfaktor fiir in diesem Fall Mode
[-Rissoffnung darstellt. Im Fall von zyklischer Beanspruchung kann es allerdings unterhalb der
Bruchzdhigkeit zur stabilen Rissausbreitung kommen. Die dabei vorliegende
Rissausbreitungsrate wird durch da/dN charakterisiert, wobei N die Zyklenzahl ist. Der
zyklische Spannungsintensititsfaktor AK berechnet sich analog zu Gleichung 2.10 aus der

Spannungsschwingbreite Ao [40]:

AK = AovVmaY. 2.11

Im Gegensatz zur Rissoffnung unter uniaxialer Beanspruchung lésst sich die Risséffnung unter
torsionaler Beanspruchung nicht vereinfacht durch eine reine Mode I-Risséffnung beschreiben.
Vielmehr liegt in diesem Fall eine sogenannte rdumliche Mixed-Mode Rissoffnung vor, bei
welcher alle drei Rissoffnungsarten aktiv sind. Da Spannungsintensitdtsfaktoren
unterschiedlicher Rissoffnungsarten nicht einfach superpositioniert werden diirfen, muss in

diesem Fall ein zyklischer Vergleichsspannungsintensititsfaktor AK;, gebildet werden [24]:

AK, 1
AKy, = TI + E\/AK,Z + 5,336 - AKA + 4 - AK}, 2.12

2.3 Eigenspannungen

Unterliegt ein Bauteil einer Biege- oder Torsionsbeanspruchungen oder erfolgt die
Krafteinleitung liber die Bauteiloberfldche, stellt die Randschicht des Bauteils den Bereich mit
der hochsten Beanspruchung dar. Auch bei der Ermiidungsbeanspruchung im LCF- und im
HCF-Bereich kann der Bruchausgang héufig an der Bauteiloberfliche beobachtet werden,
sofern homogene Werkstoffeigenschaften liber den Bauteilquerschnitt vorliegen. Des Weiteren
sind bei der Reibungs- und VerschleiBbeanspruchung die Eigenschaften der Randschicht von
besonderer Bedeutung. Aus diesem Grund wurden zahlreiche mechanische, thermische und
chemothermische Oberflichenbehandlungsverfahren entwickelt, um die randschichtnahen
Werkstoffeigenschaften im Hinblick auf die vorliegenden Beanspruchungsprofile zu
optimieren [41]. Im Fokus dieser Arbeit steht die mechanische Oberflichenbehandlung mittels
Kugelstrahlen zur gezielten Einbringung von randschichtnahen Druckeigenspannungen. In den
nachfolgenden Unterkapiteln werden die Einteilung und Entstehung von Eigenspannungen

niher erliutert und ein Uberblick iiber deren Einfluss auf die Materialermiidung gegeben. Als
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weiterfiilhrende Literatur wird auf die Biicher von Scholtes [41] und von Totten et al. [42]

verwiesen.

2.3.1 Definition und Einteilung

Unter dem Begriff Eigenspannungen werden mechanische Spannungen zusammengefasst,
welche ohne Einwirkung von dufleren Kriaften oder Momenten in temperaturgradientenfreien
Bauteilen vorliegen. Daraus folgt, dass sich die mit den Eigenspannungen verbundenen Krifte
und Momente im Gleichgewicht befinden. Eigenspannungen entstehen stets in Folge von

elastisch-plastischer Deformation [41].

Nach einer anfianglichen Einteilung der Eigenspannungen nach ihrer Entstehungsursache bzw.
nach dem angewendeten Messverfahren [41], fiihrten Macherauch et al. [43] einen
objektbezogenen Eigenspannungsbegriff ein, der auf die strukturmechanischen Gegebenheiten
im Werkstoffvolumen eingeht. Bei diesem Eigenspannungsbegriff dient die oOrtliche
Eigenspannungsverteilung  als  Unterscheidungskriterium  unabhdngig  von  der
Entstehungsursache der betrachteten Eigenspannungen und dem angewandten Messverfahren.
Macherauch et al. unterteilten zu diesem Zweck die Eigenspannungen nach der GroBe ihres

Wirkungsbereichs in Eigenspannungen I, II. und III. Art:

e FEigenspannungen I. Art sind iiber groflere Werkstoffbereiche (mehrere Korner)
nahezu homogen und ein Eingriff in ithr Krifte- und Momentengleichgewicht fiihrt
immer zu einer makroskopischen Formidnderung des Bauteils.

e FEigenspannungen II. Art sind iiber kleine Werkstoffbereiche (ein Korn oder
Kornbereich) nahezu homogen und die mit ithnen verbundenen inneren Kréfte und
Momente befinden sich iiber hinreichend viele Kérner im Gleichgewicht.

e Eigenspannungen III. Art zeigen {ber kleinste Werkstoffbereiche (mehrere
Atomabstinde) Inhomogenitit auf und die mit thnen verbundenen inneren Kréfte und
Momente stehen in kleinen Kornbereichen im Gleichgewicht. Ein Eingriff in dieses

Gleichgewicht fiihrt zu keiner makroskopischen Formidnderung des Bauteils.

Wihrend Anteile der Eigenspannungen I. und II. Art gegebenenfalls null sein koénnen,
existieren Eigenspannungen III. Art grundsétzlich in allen Werkstoffzustéinden der technischen
Praxis. Alle drei Eigenspannungsarten liegen dabei in der Regel nicht separat vor, sondern
iiberlagern sich zu einem komplexen Gesamteigenspannungszustand [41]. In Abbildung 17 ist
schematisch die Uberlagerung der drei Eigenspannungsarten in einem polykristallinen

Werkstoff dargestellt.
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Abbildung 17: Eigenspannungen in einem polykristallinen Werkstoff nach Macherauch et al.
[43]

2.3.2 Entstehung von Eigenspannungen mittels Kugelstrahlen

Verfahrensbeschreibung

Eigenspannungen konnen gezielt mit Hilfe von unterschiedlichen Technologien wie z.B.
Kugelstrahlen, Laser-Shock-Peening oder Festwalzen eingebracht werden. Da im Rahmen
dieser Arbeit kugelgestrahlte Proben untersucht wurden, wird nachfolgend nur auf die

Eigenspannungsentstehung mittels Kugelstrahlen néher eingegangen.

Das Fertigungsverfahren Kugelstrahlen, welches auch als Verfestigungsstrahlen bezeichnet
wird, stellt eine effektive, im Vergleich zu anderen Verfahren giinstige und leicht zu
implementierende Form der Einbringung von Eigenspannungen in Bauteile dar. Dabei wird ein
Strahlmittel (Werkzeug) beschleunigt und zum Aufprall auf die zu bearbeitende Oberflache des
Strahlguts (Bauteil) gebracht. Eine schematische Darstellung dieses Vorgangs ist in
Abbildung 18 a) dargestellt. Der Elementarprozess des Kugelstrahlens ist demnach ein
elastisch-plastischer Stovorgang zwischen Strahlmittel und Strahlgut, wobei die nach dem
Strahlprozess vorliegenden Eigenspannungen im Strahlgut eine Folge der resultierenden

lokalen plastischen Deformationen der Strahlgutoberfldache sind [41].

In der Praxis werden fiir das Kugelstrahlen tiblicherweise Schleuderrad- oder Druckluftanlagen

verwendet. Bei Schleuderradanlagen erfolgt die Beschleunigung des Strahlmittels mit Hilfe von
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rotierenden Leitschaufeln, wobei die Strahlmittelgeschwindigkeit durch Variation der
Umdrehungszahl eingestellt werden kann. Druckluftanlagen nutzen einen Luftstrom fiir die
Beschleunigung des Strahlmittels. Die Hohe des Strahldrucks dient der Einstellung der
Strahlmittelgeschwindigkeit. Die Vorteile der Druckstrahlanlage liegen neben der sehr prazisen
und oOrtlich begrenzten Eigenspannungseinbringung in der Steuerbarkeit der beweglichen
Diisen, was auch das Strahlen von komplexen Bauteilgeometrien unter definierten
Randbedingungen erlaubt. Schleuderradanlagen bringen den Vorteil eines hohen

Strahlmitteldurchsatzes, was eine ziigige Strahlbehandlung grof3er Stiickzahlen erlaubt [41].

Strahlmittel dienen im Strahlverfahren als Werkzeug und konnen sowohl metallisch als auch
nichtmetallisch sein. Sie sollten im Optimalfall eine spéhrische Form ohne scharfe Kanten
aufweisen, um beim Aufprall keine Kerbe in die Strahlgutoberfliche einzubringen [44]. Des
Weiteren sollte sich der durchschnittliche Durchmesser und die Hérte des Strahlmittels
innerhalb eines engen Toleranzbereichs bewegen, um eine reproduzierbare Qualitit der

Strahlbehandlung zu gewéhrleisten.
Mechanische Betrachtung

Fiir ein besseres Verstandnis der Auswirkungen der Strahlbehandlung auf das Strahlgut ist es
notwendig, die ablaufenden Umformvorgénge néher zu betrachten (Abbildung 18). Dazu wird
zwischen zwei Umformvorgdngen unterschieden. Im ersten Fall fiithren die
Strahlkorneinschldge direkt an der Werkstiickoberfliche zu einer plastischen Streckung.
Dadurch tritt die maximale Dehnung an der Werkstlickoberfliche auf, was in einem
Eigenspannungsmaximum an der Werkstiickoberfliche und einem abnehmenden
Eigenspannungswert mit zunehmender Oberflachenentfernung resultiert (Abbildung 18 b)). Da
die plastische Verformung an der Randschicht durch darunterliegende, nur elastisch verformte
Bereiche behindert wird, liegen an der Oberfliche Druckeigenspannungen vor, wéhrend sich
im Werkstiickinneren Zugeigenspannungen einstellen. Beim zweiten Fall tritt in der
Kontaktzone zwischen Strahlmittel und Strahlgut eine Hertzsche Pressung auf, die kurzzeitig
lokal einen inhomogenen dreiachsigen Spannungszustand bewirkt. In diesem Fall erfolgt die
maximale plastische Verformung unterhalb der Werkstiickoberfliche (Abbildung 18 ¢)). Dies
fiihrt dazu, dass an der Werkstiickoberfliche Druckeigenspannungen vorliegen, deren
Maximum sich jedoch unter der Werkstiickoberfliche einstellt. In tiefer liegenden

Werkstiickbereiche liegen wiederrum Zugeigenspannungen vor [41].
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Abbildung 18: Schematische Darstellung des Kugelstrahlprozesses a), welcher im Bauteil zu
einer plastischen Streckung b) und / oder einer Hertzschen Pressung fiihrt ¢) (nach Scholtes und
Llaneza und Belzunce [41, 45]).

Einfluss der Strahlparameter

Neben den Materialeigenschaften des Strahlmittels und des Strahlguts haben insbesondere die
eingestellten Strahlparameter einen grofen Einfluss auf das resultierende Eigenspannungs-
tiefenprofil, wodurch unter Beriicksichtigung einiger Restriktionen ein angestrebtes
Wunschprofil eingestellt werden kann. Dieser Zusammenhang wird nachfolgend néher erléutert

und ist in Abbildung 19 schematisch dargestellt.

HVg Strahlguthirte

HVy Strahlmittelhiirte

vm  Strahlmittelgeschwindigkeit
pm  Strahldruck

dy Strahlmitteldurchmesser

i Uberdeckungsgrad

Vi, Pus A, U, HV
z:.{_";\-

& Vs Pats A (), HV )y, HV g

Eigenspannungen [MPa] —= _

0 Abstand zur Oberfliche [um] —s=

Abbildung 19: Einflussnahme auf das Eigenspannungstiefenprofil durch Variation der
Materialeigenschaften und der Strahlparameter nach Scholtes [41].

Das Verhiltnis zwischen Strahlguthirte HV; und Strahlmittelhérte HV,, ist der bestimmende
Faktor fiir den vorliegenden Umformvorgang. So zeigen Bauteile mit einer im Vergleich zum
Strahlmittel geringen Harte (bei Stahl: Hérte <300 HV) ein Eigenspannungstiefenprofil,
welches sich besser mit der plastischen Streckung beschreiben ldsst. Das Modell der Hertzschen

Pressung fiihrt hingegen bei im Vergleich zum Strahlmittel harten Bauteilen
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(bei Stahl: Harte >600 HV) zu einer guten Beschreibung des sich einstellenden
Eigenspannungszustands. Daraus folgt, dass die Hohe der Oberflicheneigenspannungen
lediglich durch das Verhéltnis der Strahlguthérte zur Strahlmittelhirte bestimmt werden. Der
maximal erreichbare Druckeigenspannungswert liegt hingegen in der alleinigen Abhdngigkeit
von der Strahlguthirte bzw. der Streckgrenze des Strahlguts [41] und liegt nach Wohlfahrt [46]
bei ~ 60 % der Streckgrenze. Eine Zunahme der Strahlguthirte fiihrt des Weiteren zu einer
Verminderung der Eindringtiefe, da ein erhohter Widerstand des Strahlguts gegen
Randschichtdeformation vorliegt. Durch eine Zunahme der Strahlmittelhérte kann ebenfalls das
Druckeigenspannungsmaximum erhéht werden, wéahrend seine Lage tiefer ins Materialinnere
verschoben wird. Eine Zunahme der Strahlmittelgeschwindigkeit v,,, des Strahldrucks p,, und
des Strahlmitteldurchmessers d,, fiihren sowohl zu einem hdhere Druckeigenspannungs-
maximums als auch zu dessen Verschiebung ins Materialinnere. Der Uberdeckungsgrad ii ist
ein Mal} fiir den Anteil der Oberfliche, welcher wihrend des Strahlvorgangs durch das
stochastisch verteilt auftreffende Strahlmittel plastisch verformt wird. Ein hdherer
Uberdeckungsgrad resultiert in einem hoheren Abstand des Druckeigenspannungsmaximums
zur Oberfldche. Die Hohe des Druckeigenspannungsmaximums wird dabei nur geringfiigig

beeinflusst.

2.3.3 Zyklischer Eigenspannungsabbau

Bevor in Kapitel 3.2 der Einfluss von FEigenspannungen auf die Rissinitiierung und
Kurzrissausbreitung in hochfesten Federstdhlen bewertet werden soll, ist zundchst deren

Stabilitdt unter zyklischer Belastung ndher zu beleuchten.

Aus vielen Untersuchungen ist bereits bekannt, dass der Eigenspannungsbetrag mit wachsender
Beanspruchungsamplitude und steigender Zyklenzahl kleiner wird [42, 47]. Dabei ldsst sich
nach Vohringer und Schulze [47, 48] der Eigenspannungsabbau in drei Phasen unterteilen. In
der ersten Phase erfolgt die Erstbelastung mit anschlieBender Lastumkehr, in welcher die
Makroeigenspannungszustinde tensoriell mit den aufgebrachten Lastspannungen
superpositioniert werden konnen. Uberschreitet die lokale Beanspruchung die lokale
quasi-statische Streckgrenze, passt sich der Eigenspannungszustand des gesamten Bauteils an,
wobei die Anderung des Eigenspannungszustands je nach Bauteilgeometrie sehr komplex sein
kann. Die zweite Phase beinhaltet die eigentliche zyklische Beanspruchung im anrissfreien
Zustand. In dieser Phase wird die Stabilitdt primir durch das Wechselverformungsverhalten
bestimmt und ist damit auf zyklische plastische Verformungen zuriickzufiihren. Die

entscheidende Materialeigenschaft ist dabei die zyklische Streckgrenze bzw. ob der Werkstoff
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eine Ver- oder Entfestigung erfidhrt. Auch in dieser Phase gilt, iiberschreitet die lokale
Beanspruchung die lokale zyklische Streckgrenze, resultiert dies in einer Verdnderung des
Eigenspannungszustands. Die ersten beiden Phasen des Eigenspannungsabbaus kdnnen
wiederrum in vier unterschiedliche Félle unterteilt werden, welche in Abbildung 20 dargestellt

sind und nachfolgend beschrieben werden [41, 48]:

e Fall 1: Lokale Beanspruchung iibersteigt weder die lokale quasi-statische Streckgrenze
noch die zyklische Streckgrenze - Eigenspannungen bleiben stabil.

e Fall 2: Lokale Beanspruchung iiberschreitet lediglich die lokale zyklische Streckgrenze
—> Allméihlicher Eigenspannungsabbau aufgrund von Plastifizierung.

e Fall 3: Lokale Beanspruchung iibersteigt nur die lokale quasi-statische Streckgrenze
und nicht die zyklische Streckgrenze = Eigenspannungsabbau nur im ersten Zyklus.

e Fall 4: Lokale Beanspruchung iiberschreitet sowohl die lokale quasi-statische
Streckgrenze als auch die zyklische Streckgrenze = Eigenspannungsabbau nach dem

ersten Zyklus und auch nach weiteren.
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Abbildung 20: Mogliche Fille des Eigenspannungsabbaus in Abhingigkeit von der
durchlaufenen Zyklenzahl nach Macherauch und Wohlfahrt [49].

Im Allgemeinen unterscheidet sich der zyklische Eigenspannungsabbau von Werkstoffen mit
geringen bzw. mittleren Festigkeiten von dem hochfester Werkstoffe. Be1 Werkstoffen mit
geringer Festigkeit ist unter zyklischer Beanspruchung sowohl im Zeit- als auch im
Wechselfestigkeitsbereich ein nahezu vollstindiger Eigenspannungsabbau zu beobachten.
Hochfeste Werkstoffe hingegen zeigen stabilere Eigenspannungszustinde, welche unter
Umstidnden sogar absolut stabil bleiben konnen [41, 48]. Nach der zweiten Phase des zyklischen

Eigenspannungsabbau folgt die dritte Phase, welche mit der Rissinitiierung startet und durch
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das Rissausbreitungsverhalten bestimmt ist. In dieser Phase ist ein Abbau von

Eigenspannungen zu beobachten [47].



3 Literaturkenntnisstand 29

3 Literaturkenntnisstand

Dieses Kapitel dient der Darstellung des aktuellen Literaturkenntnisstands mit Bezug auf
hochfeste Federstidhle. Dazu sollen zu Beginn deren Besonderheiten aus werkstoftkundlicher
Sicht vorgestellt werden, gefolgt vom aktuellen Forschungsstand zur Ermiidung hochfester
Federstdhle. Dabei liegt der Fokus auf den Phasen der Rissinitiierung und Kurzrissausbreitung

mit Berilicksichtigung von Eigenspannungseffekten.

3.1 Hochfeste Federstihle

Metallische Federn stellen eine sehr wichtige Komponente im Automobil dar und werden an
vielen Stellen hiufig unter hoher dynamischer Beanspruchung eingesetzt, weshalb eine hohe
Belastbarkeit des eingesetzten Werkstoffs gefordert ist [50]. Folglich miissen Federstihle neben
einem hohen Elastizititsmodul E auch eine hohe Streckgrenze R, aufweisen, um hohe
Belastungen ohne bleibende Verformungen ertragen zu konnen. Eine hohe Streckgrenze
bedeutet in der Regel auch eine hohen Zugfestigkeit R,,, aus welchem Grund Federstihle

hiufig auch mit einer hohen Zugfestigkeit R,,, gekennzeichnet sind [7].

3.1.1 Chemische Zusammensetzung

Die bei metallischen Federn geforderten Eigenschaften lassen sich neben unterschiedlichen
Behandlungszustinden primér iiber Legierungselemente einstellen. Infolgedessen konnen
Federstdhle auf Basis ihrer chemischen Zusammensetzung allgemein in vier Gruppen eingeteilt

werden [51]:

e Unlegierte Stihle, patentiert, gezogen: Edelstdhle, die durch das Patentieren und
anschlieBende Kaltverformen ihre Festigkeiten erhalten. Anwendungsgebiete dieser
Stdhle sind Forderseile, Zug-, Druck- und Torsionsfedern.

e Stihle fiir warmfeste Federn: Sie werden bei Temperaturen bis zu 500°C eingesetzt
und ihre Anwendungsgebiete sind Ventilfedern, Federn fiir HeiBdampfschieber und
Dichtungsfedern.

e Stihle fiir nichtrostende Federn: Sie besitzen einen hohen Legierungsgehalt, weshalb
sie gegeniiber angreifenden Medien sehr bestdndig sind. IThre Anwendungsgebiete sind
hauptsichlich in der chemischen Industrie zu finden.

o Legierte Stihle, wirmebehandelt: Sie bestehen aus SiMn-, SiCr- und CrV-

Legierungen und werden im vergliteten Zustand eingesetzt. Die Legierungselemente
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und Warmebehandlung fiihren zu sehr guten Federeigenschaften, weshalb sie hiufig zu

Blatt-, Schrauben-, Teller- und Spiralfedern verarbeitet werden.

Der im Rahmen dieser Arbeit untersuchte Federstahl wird im Allgemeinen als niedriglegiert
bezeichnet [7] und gehort der letzten Gruppe an, weshalb nachfolgend nur auf die fiir diese

Gruppe liblichen Legierungselemente néher eingegangen wird.

Die wichtigsten Legierungselemente fiir hochfeste Federn sind Silizium, Mangan, Chrom,
Molybdén und Vanadium. Thr Gehalt verbessert unter anderem die Einhértbarkeit, wodurch in
einem bestimmten Querschnitt eine hohere Einhdrtungstiefe erreicht werden kann. Die beim
Hérten maximal erreichbare Hérte (Aufhértbarkeit) hdngt hingegen nicht von der Art und
Menge der metallischen Legierungselemente ab, sondern wird in erster Linie durch den
Kohlenstoffgehalt bestimmt. Dennoch fithren die Legierungselemente {iber unterschiedliche

Mechanismen zu einer Festigkeitssteigerung [51, 52]:

e Silizium und Mangan fiilhren zu einer  Festigkeitssteigerung  durch
Mischkristallbildung. Dabei werden Fremdatome in das Eisengitter eingebaut, woraus
Verspannungen im Kristallgitter resultieren. Die unterschiedlichen Atomradien fiihren
zu einer Wechselwirkung der Fremdatome mit Versetzungen, was eine erschwerte
Versetzungsbewegung zur Folge hat.

e Mangan, Chrom und Vanadium bilden Aussscheidungen, welche ebenfalls die
Versetzungsbeweglichkeit verringern und damit die Festigkeit steigern. Das Ausmalf}
der Festigkeitssteigerung weist dabei eine positive Korrelation mit dem Volumenanteil
und eine negative Korrelation mit der GroBe der Ausscheidungen auf.

e Vanadium wirkt auBerdem kornfeinend und fiihrt somit zu einer Festigkeitssteigerung

durch Feinkornbildung.

Dariiber hinaus verschieben die Legierungselemente Chrom, Molybddn und Vanadium die
Perlitbildung zu héheren Temperaturen und lingeren Zeiten, wodurch harter Martensit in einem
groflen Bereich von Abkiihlgeschwindigkeiten einfacher hergestellt werden kann [52]. Die

Mechanismen der Martensitbildung werden im nachfolgenden Kapitel ndhergebracht.

3.1.2 Martensitbildung

Hochfeste Federstihle weisen in der Regel nach der Wiarmebehandlung ein martensitisches
Geflige auf, wobei die Martensitumwandlung durch einige Besonderheiten gekennzeichnet ist.
Ublicherweise sind Phasenumwandlungen bei Legierungen mit diffusionsgesteuerten

Konzentrationsdnderungen verbunden. Diese Diffusionsvorginge und die damit verbundene
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Phasenumwandlung werden fiir die Martensitbildung jedoch durch eine rasche Abkiihlung
unterdriickt. Mit zunehmender Unterkiihlung einer instabilen Phase werden die treibenden
Krifte fir die Umwandlung derart gro3, dass es zu einer spontanen Verdnderung der
Kristallstruktur ohne Konzentrationsdnderung kommt. Diese spontane Phasenumwandlung
ohne Konzentrationsdnderung wird martensitische Umwandlungen genannt und ist durch einen
diffusionslosen Umklappvorgang spezifiziert, dessen Details zu einem spéteren Zeitpunkt
nédher erldutert werden [53]. Das fiir die Martensitbildung eingesetzte Verfahren wird Hérten
genannt und setzt sich aus drei Schritten zusammen, welche schematisch in Abbildung 21 a)
gezeigt sind. Den ersten Schritt bildet das Austenitisieren (Nr. 1), welches der Erzeugung eines
moglichst homogenen y-Mischkristalls dient. Die Austenitisierungstemperatur liegt je nach
Kohlenstoffgehalt in der Regel 30-50°C iiber A 3. Die Hohe der Austenitisierungstemperatur
beeinflusst dabei mal3geblich die ehemalige Austenitkorngrofe. Der zweite Schritt ist das
sogenannte Abschrecken (Nr. 2), welches eine rasche Abkiihlung aus der Austenitphase zur
Unterdriickung der Perlitphase beinhaltet. Dies ist in Abbildung 21 b) anhand eines
schematischen  Zeit-Temperatur-Umwandlungsdiagramms  (ZTU-Diagramm) fiir den
Werkstoff 54SiCr6 anhand der blauen Linie gezeigt. In der Regel werden dabei die
Abschreckmedien Wasser, Ol und Luft eingesetzt, welche jeweils unterschiedliche Abkiihlraten
aufweisen. Die Wahl des Abschreckmediums hédngt sehr stark von der geforderten
Abkiihlgeschwindigkeit ab, die wiederrum durch die Legierungszusammensetzung beeinflusst
wird. Den letzten Schritt bildet das Anlassen (Nr. 3). Dafiir wird der Werkstoff nach dem
Abschrecken auf eine Temperatur unterhalb von A.; erwdrmt. Nach dem Abschrecken ist der
Werkstoff zunichst glashart und sprode. Die Anlassbehandlung sorgt fiir eine Zunahme der
Zidhigkeit, die jedoch mit einer Abnahme der Hérte verbunden ist. Die Hohe der
Anlasstemperatur hingt neben der Legierungszusammensetzung insbesondere vom
Verwendungszweck ab, da durch die Anlassbehandlung die mechanischen Eigenschaften stark

beeinflusst werden [54].



3 Literaturkenntnisstand 32

a) 1 2 3 by
| [ ———— 800 = P
S e - 2 P
~ ‘ o, 600 P
. _Luft ” s
2
5 S 400 B 1\‘
? Wasg qé‘ F: Ferrit
g A — S 200 M \ P: Perlit
—~ (0] & it
B: Bainit
RTY . M: Martensit
Zeit t 0.1 I 10 100 1000 10.000  100.000

Zeit t [sec.]

Abbildung 21: a) Temperatur-Zeit-Verlauf beim Harten und Anlassen nach Weillbach [54];
b) Schematisches ZTU-Diagramm des Werkstoffs 54SiCr6 mit einer eingezeichneten
Abkiihlkurve zur Martensitbildung [55].

Wie zuvor erwiéhnt erfolgt die Martensitbildung durch einen diffusionslosen Umklappvorgang.
Die Theorie von Bain [56] gibt eine anschauliche Erklarung fiir die dabei zugrundeliegenden
kristallographischen Zusammenhidnge. Bei der Martensitumwandlung wird das in der
Austenitphase vorliegende kfz Kristallgitter mit auf Zwischengitterpldtzen geldsten
Kohlenstoffatomen in ein krz Kristallgitter umgeklappt, wobei die Anwesenheit des
Kohlenstoffs eine tetragonale Verzerrung des krz Kristallgitters zur Folge hat. Abbildung 22
zeigt diesen Zusammenhang schematisch, wobei die offenen Kreise den im kfz Kristallgitter
gelosten bzw. im krz Kristallgitter zwangsgelosten Kohlenstoff zeigen. In der Mitte zweier
benachbarter kfz FElementarzellen befindet sich ein tetragonal raumzentriertes (trz)
Kristallgitter. Fiir die trz — krz Umwandlung ist eine Stauchung (rote Linie) und eine
Streckung (blaue Linie) des Kristallgitters notwendig, welche mit einer Volumenzunahme von
3-5 % verbunden ist. Dabei ist die Verdnderung der Atompositionen marginal und bestehende
Nachbarschaftsverhéltnisse bleiben erhalten. Neben der Verdnderung der Kristallstruktur fiihrt
die Martensitumwandlung auch zu erheblichen elastischen Gitterverzerrungen. Die
erforderliche Stauchung und Streckung des Kristallgitters wird durch Scherverformungen
vollzogen, welche eine Gestaltinderung hervorruft. Dadurch wiirden in den angrenzenden
Bereichen des Martensits grof3e elastische Anpassungsverformungen auftreten, welche mittels
Gleitung und Zwillingsbildung innerhalb des Martensits reduziert werden konnen. Folglich
findet die Scherverformung parallel zu einer unverzerrt bleibenden Ebene, die als Habitusebene
bezeichnet wird, statt [53], deren Existenz jedoch nicht durch das Bain-Modell erklédrt werden

kann [57].



3 Literaturkenntnisstand 33

‘
QQ

Y S
]

v

Streckung ¢
Stauchung

Abbildung 22: Bain-Modell der Martensitumwandlung im Fe-C System mit entsprechender
Orientierungsbeziehung von Austenit und Martensit gemill Kurdjumov-Sachs nach Gottstein
[53]; Offen Kreise entsprechen moglichen Positionen des Kohlenstoffs.

Ein experimenteller Nachweis flir das Bain-Modell kann in der Literatur nur sehr selten
gefunden werden [57, 58], wihrend bei den Modellen nach Kurdjumov und Sachs [59] und
nach Nishijama und Wassermann [60, 61] das Gegenteil der Fall ist. Diesen beiden Modellen

zur Folge ist die Orientierungsbeziehung zwischen Austenit und Martensit wie folgt:

Kurdjumov-Sachs: (111),, || (011)4; [101]], [| [111],, 3.1
Nishijama-Wassermann: (111), || (101),; [101]], [| [100], 32

Der im Rahmen dieser Arbeit untersuchte Werk’stoff ist dominiert durch die Kurdjumov-Sachs
Orientierungsbeziehung, weshalb im weiteren Verlauf auf diese Orientierungsbeziehung niher
eingegangen wird. Gemdll der Kurdjumov-Sachs Orientierungsbeziehung kann der Austenit in
24 aquivalente kristallographische Varianten zerfallen, die in Tabelle 2 gezeigt sind. Die
martensitische Mikrostruktur folgt dabei einem strengen hierarchischen Aufbau, welcher sich
kristallographisch beschreiben ldsst. Zu diesem Zweck fiihrten Kitahara et al. [62] neben dem
Begriff Martensitlatten die Begriffe Pakete und Bldcke ein, aus denen sich die martensitische
Mikrostruktur innerhalb der ehemaligen Austenitkorngrenzen zusammensetzt. Eine
schematische Darstellung der hierarchischen Martensitstruktur ist in Abbildung 23 dargestellt.
Die kleineste Ebene des martensitischen Gefiiges stellt die Martensitlatte dar, welche durch eine
hohe Defektdichte gekennzeichnet ist. Ein Block setzt sich wiederum aus mehreren
Martensitlatten mit nahezu identischer Kristallorientierung zusammen (Variante). Nach dem
Block folgt als ndchst hohere Ebene das Paket, welches aus mehreren Blocken mit der gleichen

(111),-Ebene im Austenit charakterisiert ist. Jedes ehemalige Austenitkorn kann mehrere
Pakete beinhalten, da es vier mogliche (111)],-Ebenen im Austenit gibt. AuBBerdem konnen bis

zu sechs mogliche Varianten (Blocke) in einem Paket vorliegen.
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Tabelle 2: Varianten des Martensits nach Kurdjumov-Sachs gemél Kitahara et al. [62]:

Variante  Parallele Ebene Parallele Richtung Misorientierungswinkel zu V1
\% (111), || (011), [101], || [111], -
V2 [101], || [111], 60°
V3 [011], || [111], 60°
V4 [011], || [111], 10,53°
V5 [110], || [111], 60°
V6 [110], || [111], 49,47°
V7 (111), || (011), [101], || [111], 49,47°
V8 [101], || [111], 10,53°
V9 [110], || [111], 50,51°
V10 [110], || [111], 50,51°
V1l [011], || [111], 14,88°
V12 [o11], || [111], 57,21°
V13 (111), || (011),, [011], || [111], 14,88°
V14 [011], || [111], 50,51°
V15 [101], || [111], 57,21°
V16 [101], || [111], 20,61°
V17 [110], || [111], 51,73°
V18 [110], || [111], 47,11°
V19 (111), || (011),, [110], || [111], 50,51°
V20 [110], || [111], 57,21°
V21 [011], || [111], 20,61°
V22 [011], || [111], 47,11°
V23 [101], || [111], 57,21°
V24 [101], || [111] 21,06°
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Abbildung 23: Schematische Darstellung der hierarchisch aufgebauten martensitischen
Mikrostruktur nach Kitahara et al. [62].

Der Tabelle 2 kann entnommen werden, dass es zehn mogliche Misorientierungswinkel
zwischen den einzelnen Varianten geben kann, wobei die Mehrzahl den Wert von 15°
iiberschreitet, welcher den Ubergang zur GroBwinkelkorngrenze (GWKG) markiert. Selbst die
geringste Misorientierung von 10,53° ist relativ grof3, weshalb die Grenzen zwischen den

benachbarten Varianten als GWKG angesehen werden konnen [62].

3.2 Einfluss von Eigenspannungen auf das Ermiidungsverhalten

hochfester Stihle

Der positive Einfluss von Druckeigenspannungen auf die Lebensdauer von zyklisch
beanspruchten Bauteilen ist im Allgemeinen gut dokumentiert [42], wobei die
zugrundeliegenden Wirkmechanismen noch nicht endgiiltig erforscht sind. Aus diesem Grund
soll nachfolgend der bisherige Stand der Forschung mit Fokus auf dem Ermiidungsverhalten

von hochfesten Stihlen unter uniaxialer und torsionaler Beanspruchung vorgestellt werden.

3.2.1 Uniaxiale Beanspruchung

Zu Beginn der Ermiidungsschidigungsentwicklung wird in hochfesten Stdhlen oft
Gleitbandbildung beobachtet, welche wiederrum als Vorstufe der Rissinitiierung fungieren
kann [63—67]. Die Gleitbander verlaufen dabei hdufig parallel zu den Martensitlatten und ihr

Initiierungsort  liegt oft an  mikrostrukturellen  Grenzflichen wie ehemaligen
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Austenitkorngrenzen, Paketgrenzen oder Blockgrenzen [67—70], wobei diese Grenzflichen
selbst nicht iiberschritten werden [66, 69, 71]. In logischer Konsequenz wird héufig
interkristalline Rissinitilerung an ehemaligen Austenitkorngrenzen [67, 68, 71, 72] oder
Blockgrenzen beobachtet [63, 67, 70, 73]. Dabei werden in Bezug auf die interkristalline
Rissinitilerung an ehemaligen Austenitkorngrenzen unterschiedliche Rissinitiierungs-
mechanismen diskutiert. In einigen Arbeiten wurde Rissinitiierung durch plastische
Inkompatibilitit hervorgerufen, wobei sich in diesem Zusammenhang nur ein ausgeprigtes
Gleitband unmittelbar an der Rissinitiierungsstelle bildet [6, 67, 68, 72]. Eine Erkldrung dafiir
liefert die Arbeit von Ohmura et al. [74], welche mittels in situ Indentierung im REM an einem
martensitischen Stahl feststellen konnten, dass Korngrenzen selbst ebenfalls als Gleitebenen
aktiv werden konnen. Infolgedessen kann interkristalline Rissinitiierung ohne ausgeprigte
sichtbare plastische Deformation an der Oberfliche erfolgen. Weitere dokumentierte Ursachen
fiir interkristalline Rissinitiierung konnen das Auftreffen von Gleitbdndern auf ehemaligen
Austenitkorngrenzen, welche zu einer Spannungsiiberh6hung fithren [71, 75, 76], oder
elastische Anisotropie sein [67, 68, 72, 77-80]. Ferner konnen Karbide [81-88] oder
Segregationen [81, 82, 84-87] an echemaligen Austenitkorngrenzen interkristalline
Rissinitiierung begiinstigen. Transkristalline Rissinitiierung entlang von Martensitlatten wurde
hingegen nur selten dokumentiert [65, 69]. In viele Arbeiten wurde die Ausbildung eines
Rissnetzwerkes beobachtet, wobei die Rissanzahl mit der Zyklenzahl und mit ansteigender

Spannungsamplitude zugenommen hat [31, 64, 65, 68, 89-91].

Was den Einfluss von Druckeigenspannung auf die Phase der Rissinitiierung angeht, so wurde
héufig eine Verschiebung des Rissinitiierungsortes in das Werkstoffinnere beobachtet [75, 92—
98]. Im Fall von Rissinitiierung an der Oberfldche trotz eingebrachter Eigenspannungen lagen
hiufig unpolierte Proben vor [90, 99-101]. Dies ist insofern wichtig, als dass durch das
Kugelstrahlen in der Regel die Oberflichenrauheit erhoht wird, wodurch an Rauheitstilern
Spannungsspitzen entstehen, welche die Rissinitiierung provozieren konnen. Gema3 Misumi
und Ohkubo [102] und Gao und Wu [103] verdndert sich die bendtigte Zyklenzahl bis zur
Rissinitiierung nicht durch das Einbringen von Eigenspannungen, wéihrend in anderen Arbeiten
eine spitere Rissinitiierung beobachtet wurde [99, 104, 105]. In der Arbeit von Mutoh et al.
[100] wurde eine frithere Rissinitiierung in den eigenspannungsbehaften Proben dokumentiert,

welche jedoch auf die erhohte Oberflachenrauheit zuriickgefiihrt wurde.

Auf die Rissinitiierung folgt die Kurzrissausbreitung, welche durch einen starken Einfluss der
Mikrostruktur charakterisiert ist. Bei hochfesten martensitischen Stihlen wurden dabei primér

ehemaligen Austenitkorngrenzen [64, 70, 71, 89, 106, 107] und Blockgrenzen [63, 106—-108]
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als Barrieren fiir die Kurzrissausbreitung beobachtet. Das Ausmall der entsprechenden
Barrieren scheint dabei von der Missorientierung zwischen den benachbarten Gleitsystemen
abzuhéngen [31, 63, 77, 106, 109]. In einigen Arbeiten wurde die weitere Rissausbreitung
entlang von Martensitlatten dokumentiert [64, 89, 110].

Druckeigenspannungen scheinen die Phase der Kurzrissausbreitung als solches nicht zu
beeinflussen [100, 103], sondern vielmehr den Ubergang in die Langrissausbreitung zu
verzégern [99, 104, 105, 111, 112]. Wobei in der Arbeit von Hu et al. [113] sowohl die Kurz-
als auch die Langrissausbreitung eine verlangsamte Rissausbreitungsrate festgestellt wurde. In
der Arbeit von Eleiche et al. [114] wird der lebensdauererhdhende Effekt vom Kugelstrahlen
nicht direkt auf Druckeigenspannungen, sondern auf eine Texturbildung durch Rotation der

Oberflachenkorner zuriickgefiihrt.

3.2.2 Torsionsbeanspruchung

Im Gegensatz zur Literaturbasis fiir zyklische uniaxiale Beanspruchung von martensitischen
Stihlen ist die Literaturbasis fiir zyklische Torsionsbeanspruchung eher klein. Arbeiten zum
Einfluss der Mikrostruktur auf die Kurzrissausbreitung konnten nicht gefunden werden, da
lediglich in einer Arbeit die Kornstruktur via EBSD untersucht wurde. Aus diesem Grund
wurden fiir die Literaturarbeit zusétzlich Publikationen mit Versuchen an anderen Werkstoffen

herangezogen.

Unter uniaxialer Beanspruchung wird der Beginn der Ermiidungsschidigungsentwicklung
hiufig durch die Bildung von parallelen Gleitbdndern beschrieben. Im Fall der
Torsionsbeanspruchung dokumentierten diese Beobachtung nur Wang et al. [115]. Aufgrund
des starken Spannungsgradienten erfolgt die Initiierung des fatalen Risses unter
Torsionsbeanspruchung nahezu immer an der Oberfliche, wie exemplarisch in
[23, 116-118] und speziell fiir martensitische Stdhle in [119-122] gezeigt. Diese Beobachtung
wurde auch in Arbeiten mit kugelgestrahlten, martensitischen Proben dokumentiert [119, 123—
126]. Neben dem fatalen Riss bilden sich an der Probenoberfldche ebenfalls viele Nebenrisse,
die sich zu einem Rissnetzwerk formieren, wie in [23, 127—131] bzw. fiir martensitische Stéhle
in [132—135] festgestellt wird. In diesem Zusammenhang wird aulerdem hdufig Risskoalezenz
beobachtet. Die dabei entstehende Rissdichte scheint mit voranschreitender Zyklenzahl [127]
und mit der Hohe der Torsionsspannungsamplitude zu steigen [130]. Dabei wird hauptsdchlich

interkristalline Rissinitiierung identifiziert [127, 130, 133, 136].
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Da die Gleitebenen mit den hochsten Schubspannungen eine Orientierung nahe 0° und 90° in
Bezug auf die Torsionsachse aufweisen, konnen auch die initiierten Kurzrisse entsprechend
eine 0°- oder 90°-Orientierung zur Torsionsachse zeigen. In diesem Zusammenhang wurden
jedoch primdr Risse mit einer 90°-Orientierung zur Torsionsachse als bruchauslosend

identifiziert [23, 134, 137].

In Bezug auf Rissinitiierungsmechanismen konnte nur wenig Literatur gefunden werden. In den
Arbeiten von Doquet [127] und der Forschergruppe Li et al. [23] wurde Rissinitiierung durch
Gleitbandauftreffen auf eine ehemalige Austenitkorngrenze beobachtet. Die Forschergruppe
Wang et al. [115] stellte Rissinitiierung durch elastische Anisotropie fest. Publikationen zu
Rissinitiierungsmechanismen in martensitischen Stihlen unter Torsionsbeanspruchung konnten

nicht gefunden werden.
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4 Neue Priiftechnik zur HCF in situ Priifung

Dieses Kapitel zeigt zu Beginn die Vorteile der in situ Versuchsdurchfiihrung auf und gibt einen
Uberblick iiber den aktuellen technischen Entwicklungsstand. AnschlieBend wird auf die
Entwicklung und Inbetriecbnahme einer neu entwickelten Torsions-Miniaturpriifmaschine

eingegangen.

4.1 Vorteile und technischer Entwicklungsstand der in situ Priiftechnik

Die Rissinitilerung und Kurzrissausbreitung spielen insbesondere bei  hohen
Bruchlastspielzahlen, wie sie im HCF- und VHCF-Bereich erreicht werden, eine entscheidende
Rolle fiir die Lebensdauer. Zur Untersuchung der Charakteristika und der zugrundeliegenden
Mechanismen dieser beiden Phasen der Ermiidungsschddigung ist es notwendig, diese in
Intervallen von vordefinierten Zyklen zu analysieren. Beim Einsatz von konventionellen
servohydraulischen Ermiidungspriifmaschinen ist eine kontinuierliche Beobachtung der
Ermiidungsschadigungsentwicklung zwar moglich, beschriankt sich jedoch auf den Einsatz
eines Fernfeldmikroskops, wie es z.B. in [138] eingesetzt wurde. Als entscheidende
Einschrinkung der Fernfeldmikroskopie ist jedoch zu nennen, dass diese keine
dreidimensionale Abbildung der Probenoberfliche erlaubt, was die Untersuchung von

gekerbten Proben immens erschwert.

Gekerbte Proben erfreuen sich allerdings eines héufigen Einsatzes bei der in situ
Versuchsdurchfiihrung, da sie die Schadigungslokalisierung erleichtern. Eine dreidimensionale
Abbildung der Probenoberfldche kann z.B. mit der konfokalen Mikroskopie erreicht werden.
Die Dimensionen einer konventionellen servohydraulischen Ermiidungspriifmaschine erlauben
jedoch keine Integration in ein konfokales Mikroskop, weshalb die Proben in diesem Fall fiir
jede Oberflichenaufnahme aus der Priifmaschine ausgebaut werden miissen. Der hiufige Ein-
und Ausbau der Proben stellt einen erheblichen Zeitaufwand dar, welcher in einer geringeren
zeitlichen Auflésung der Untersuchungsintervalle und damit der Messergebnisse miindet.
Dariiber hinaus kann der hdufige Ein- und Ausbau der Proben zu einer geringfiligigen
Verformung der Einspannbereiche fithren, was wiederrum in einer iiberlagerten Biegespannung
resultieren kann. Dieser Effekt kann zu einer Verfilschung der Messergebnisse fiihren.
Aufgrund dieser Problematik ist der Einsatz von in situ Priiftechnik innerhalb eines konfokalen

Mikroskops als sinnvoll zu erachten.
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Der grof3e Vorteil der in situ Priiftechnik hat dazu gefiihrt, dass neben der Mdglichkeit des
kommerziellen Erwerbs von Miniaturpriifmaschinen, z.B. bei der Kammrath & Weiss GmbH,
Deben UK Ltd oder MTI Instruments Inc., viele Forschungsinstitute eigene
Miniaturpriifmaschinen entwickelt und in Betrieb genommen haben. Eine der ersten Arbeiten
zur in situ Priifung in einem Mikroskop ist von Dingley [139], der eine Miniaturpriifmaschine
zur Durchfilhrung von quasistatischen Zugversuchen in einem REM entwickelt hat. Diese
diente der Untersuchung der Gleitbandentwicklung an der Oberfliche in Aluminium- und
Kupfer-Einkristallen. In den darauffolgenden Jahren wurden viele Miniaturpriifmaschinen fiir
die in situ Analyse des Materialverhaltens unter statischer [140, 141] bzw. zyklischer uniaxialer

Belastung [142—-144] entwickelt.

Arbeiten zu Miniaturpriifmaschinen, die eine in situ Untersuchung des Materialverhaltens unter
Torsionsbeanspruchung mit Hilfe eines Mikroskops ermdglichen, sind in der Literatur nur in
geringerem Umfang zu finden. Héufig werden darin Torsions-Miniaturpriifmaschinen
vorgestellt, welche in den einsetzbaren Probendimensionen auf Mikrodrahtproben [145, 146]
oder Nanoproben [147] limitiert sind. In der Arbeit von Rahman et al. [148] wurde eine
Miniaturpriifmaschine fiir multiaxiale Belastung vorgestellt, welche auch die Priifung von
Rundproben in einem groBeren Durchmesserbereich von 1-2 mm erlaubt. Das maximale
Nenndrehmoment fiir Torsionsbelastung dieser Miniaturpriifmaschine liegt allerdings bei
0,5 Nm, was die Ermiidungspriifung von hochfesten Stdhlen im HCF-Bereich unmdglich
machen wiirde. Folglich ist nach aktuellem Kenntnisstand keine Miniaturpriifmaschine fiir die
in situ Ermiidungspriifung hochfester Stdhle unter Torsionsbeanspruchung im HCF-Bereich

bekannt.

4.2 Entwicklung und Inbetriebnahme einer Torsions-

Miniaturpriifmaschine

Im Rahmen der Arbeit sollte eine Torsions-Miniaturpriifmaschine &hnlich der in einem
Vorgéngerprojekt konstruierten piezogetriebenen Zug-Druck-Miniaturpriifmaschine (siehe
dazu Kapitel 5.3.2 bzw. [149]) entwickelt und in Betrieb genommen werden. Diese soll
erginzend zu den in situ Ermiidungsversuchen unter uniaxialer Belastung auch in situ
Ermiidungsversuche unter Torsionsbeanspruchung in einem konfokalen Lasermikroskop

ermoglichen.
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4.2.1 Aufbau

Die Abbildung 24 zeigt eine 3D-CAD-Zusammenbaudarstellung der Torsions-
Miniaturpriifmaschine. Anders als bei der Zug-Druck-Miniaturpriifmaschine wurde bei der
Torsions-Miniaturpriifmaschine anstelle eines Piezoaktuators ein Servomotor als Antrieb
gewdhlt, da die kleinen Ausdehnungen von Piezoaktuatoren das maximal aufbringbare
Torsionsdrehmoment in seiner Hohe stark einschridnken. Das Bemessungsdrehmoment des
ausgewihlten permanentmagneterregten Synchron-Servomotors mit Selbstkiihlung der
Fa. Siemens (Motorreihe SIMOTICS S-1FK2 CT, Typ 1FK2206-4AF) liegt bei M,, = 9,1 Nm.
Je nach erforderlichem Verdrehwinkel ¢ ermdglicht der eingesetzte Servomotor eine maximale
Priiffrequenz von 10 Hz. Die Drehmomenterfassung erfolgt mit einem Drehmomentsensor des
Typs 1-T22 der Fa. HBM, welcher die DMS-Technologie verwendet. Der Drehmomentsensor
weist ein nominelles Drehmoment von M,,,,, = 10 Nm und eine Genauigkeitsklasse von 0,5
auf. Um mogliche negative Einfliisse von Quer- und Axialkrédften auf den Drehmomentsensor
zu verhindern, wurden zusdtzlich Faltenbalgkupplungen eingebaut. Da mit Hilfe der
Torsions-Miniaturpriifmaschine Proben aus hochfestem Federstahl gepriift werden sollen,
wurden die Probenhalter aus dem Vergiitungsstahl 42CrMo4 (Werkstoffnummer 1.7225)
gefertigt. Die Einspannung der Torsions-Miniaturproben erfolgt dabei form- und kraftschliissig.
Der Formschluss wird erreicht, indem in beide Probenhalter eine Aussparung eingebracht
wurde, welche der Negativform der Einspannstellen der Torsions-Miniaturproben entspricht.
Fir den Kraftschluss dient je Probenhalter eine Madenschraube, welche die Torsions-
Miniaturproben zusitzlich fixiert und dariiber hinaus einem moglichen fertigungsbedingten
Spiel in den Probeneinspannungen entgegenwirkt. Die Montage des dufleren Probenhalters auf
einer Walzkorper-Linearfiihrung des Typs Minirail 1 MNNL 18 der Fa. Schneeberger erlaubt
den Ein- und Ausbau der Torsions-Miniaturproben. Des Weiteren wird dadurch die Priifung
von unterschiedlichen Probenlidngen ermoglicht. Die Fixierung des dulleren Probenhalters mit

dem Lastrahmen erfolgt formschliissig mit Hilfe eines Bolzens.
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Servomotor Drehmomentsensor Probe
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Linearfithrung

Faltenbalgkupplungen Lastrahmen Probenhalter Bolzen

Abbildung 24: 3D-CAD-Zusammenbaudarstellung der Torsions-Miniaturpriifmaschine.

Um eine iberlagerte Biegebeanspruchung  aufgrund von  Fertigungs-  und
Montageungenauigkeiten zu verhindern, ist es unbedingt notwendig, dass beide Probenhalter
koaxial zueinander ausgerichtet sind. Zur Erfiillung dieser Anforderung werden am dufleren
Probenhalter Passbleche eingesetzt, wodurch der duflere Probenhalter nach dem inneren
Probenhalter ausgerichtet werden kann (Abbildung 25). Der Lastrahmen wurde aus der
Aluminium-Knetlegierung EN AW — 061 gefertigt. Auf die Details der Werkstoffauswahl
sowie die Vorgehensweise der geometrischen Optimierung des Lastrahmens wird im
nachfolgenden Kapitel ndher eingegangen. Tiefergehende Informationen zur Konzeption der

Torsions-Miniaturpriifmaschine und der Auswahl der Zukaufteile finden sich in [150].

Passbleche

Abbildung 25: Koaxiale Ausrichtung der Probenhalter mit Hilfe von Passblechen.

4.2.2 Werkstoffauswahl und Optimierung des Lastrahmens

Im Vordergrund der Werkstoffauswahl und der anschlieBenden Geometrieoptimierung fiir den
Lastrahmen lag das Ziel, eine moglichst kompakte und leichte Bauweise bei ausreichend hoher

Steifigkeit und Festigkeit zu erreichen, wodurch die in sifu Ermiidungspriifung in einem
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konfokalen Lasermikroskop ermodglicht und das Handling der Torsions-Miniaturpriifmaschine

erleichtert wird.

Bei der Werkstoffauswahl wurden neben Stahl die klassischen Leichtbauwerkstoffe
Aluminium-, Titan-, Magnesiumlegierungen und Faserverbundwerkstoffe in Betracht gezogen.
Um die Leichtbaueignung von Werkstoffen beurteilen zu kdonnen, empfiehlt es sich bezogene
Werkstoffeigenschaften heranzuziehen, bei denen die mechanischen Eigenschaften der
Werkstoffe ins Verhiltnis zu ihrer Dichte gesetzt werden. Eine isolierte Betrachtung der
bezogenen Werkstoffeigenschaften ist in diesem Fall jedoch nicht zielfilhrend, da die
Materialstarke des Lastrahmens aufgrund von Lagerstellen und Schraubverbindungen, die mit
der erforderlichen Einschraubtiefe ausgefiihrt werden miissen, zum Teil konstruktiv
vorgegeben ist. Der Vorteil von Werkstoffen mit einer hohen Festigkeit und hohen elastischen
Materialkostanten (E-Modul, Schubmodul) kann somit nicht in einer geringeren Materialstérke
umgesetzt werden, was zur Folge hat, dass Werkstoffe mit einer hohen Dichte unabhéngig von
ihren mechanischen Eigenschaften nachteilig sind. In dieser Konsequenz kann Stahl aufgrund
seiner vergleichsweise hohen Dichten von pg; = 7850 kg /m3 als Konstruktionswerkstoff fiir

den Lastrahmen ausgeschlossen werden.

Im Gegensatz zu Stahl bieten Faserverbundwerkstoffe neben guten mechanische Eigenschaften
auch eine geringe Dichte, was sie zu hervorragenden Leichtbauwerkstoffen macht. Jedoch gilt
es bei der Werkstoffauswahl neben den mechanischen und physikalischen Eigenschaften auch
die Materialkosten sowie Fertigungsmoglichkeiten zu beriicksichtigen. Der Lastrahmen sollte
nach Moglichkeit in der mechanischen Werkstatt der Universitédt Siegen gefertigt werden, die
nicht die notwendige Technologie fiir die Fertigung und Bearbeitung von Bauteilen aus
Faserverbundwerkstoffen besitzt. Aus diesem Grund werden Faserverbundwerkstoffe als
Konstruktionswerkstoff fiir den Lastrahmen nicht weiter in Betracht gezogen. Es ist jedoch
anzumerken, dass im Rahmen einer studentischen Arbeit [151] ein Lastrahmen aus
carbonfaserverstirktem Kunststoff (CFK) fiir die Torsions-Miniaturpriifmaschine entwickelt
und konstruiert wurde, welcher sich jedoch noch im Prototypenzustand befindet und in

zukiinftigen Arbeiten weiter ausgearbeitet werden soll.

Unter den Gebrauchsmetallen weisen Magnesiumlegierung neben verhéltnisméBig guten
Festigkeitseigenschaften die niedrigste Dichte auf (pyy, = 1740 kg/ m3). Thre hohe
Korrosionsanfilligkeit sowie geringe Bruchdehnung und hohe Kerbempfindlichkeit schrinken
allerdings ihren Einsatz fiir Bauteile, welche einer zyklischen Belastung ausgesetzt sind, stark

ein, weshalb sie als Konstruktionswerkstoff fiir den Lastrahmen wenig geeignet sind.
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Titanlegierungen besitzen sehr gute bezogene Werkstoffeigenschaften, die sie zu interessanten
Konstruktionswerkstoffen fiir den Leichtbau machen. Demgegeniiber stehen jedoch ihre

vergleichsweise hohen Materialkosten sowie die schwierige spanende Bearbeitung.

Einige ausgewihlte  Aluminiumlegierungen  besitzen ebenfalls gute bezogene
Werkstoffeigenschaften und zeichnen sich weiterhin  durch eine sehr gute
Korrosionsbestindigkeit sowie gute Spanbarkeit und Schweillbarkeit aus. Dieses
Eigenschaftsprofil weist gegeniiber den zuvor benannten Leichtbauwerkstoffen viele Vorziige
auf [152]. Demzufolge fiel die Werkstoffauswahl fiir den Lastrahmen auf eine

Aluminium-Knetlegierung (Werkstoffbezeichnung: EN AW — 6061).

Neben der Wahl des Konstruktionswerkstoffs iibt auch das Design des Lastrahmens einen
groBen  Effekt auf das Gesamtgewicht und damit das Handling der
Torsions-Miniaturpriifmaschine aus. Dabei darf das Ziel einer Designoptimierung nicht
ausschlieBlich auf der Gewichtsminimierung liegen, sondern muss sich zusitzlich auf den
Erhalt einer ausreichend hohen Steifigkeit konzentrieren. Andernfalls kann wihrend der
Priifung eine starke Verformung des Lastrahmens auftreten, welche wiederrum zu iiberlagerten
Spannungen in der Probe fiihrt und somit das Priifergebnis verfilscht. Dariiber hinaus muss
beim Design des Lastrahmens die erforderliche Installation der Torsions-Miniaturpriifmaschine
im konfokalen Lasermikroskop fiir die in situ Ermiidungspriifung beriicksichtigt werden, da
diese Anforderung die maximale Hohe der Torsions-Miniaturpriifmaschine auf 95 mm

begrenzt.

Die Steifigkeitsoptimierung des Lastrahmens wurde mit Hilfe der Finiten-Elemente-Methode
(FEM) durchgefiihrt, mit dem Ziel eine hohe Steifigkeit bei kleinstmdglichem Gewicht und
Bauraum zu realisieren. Auf dieser Basis bietet Autodesk Inventor das Tool ,,Formen-
Generator* an, welches auf Grundlage eines Basisentwurfs (Abbildung 26 a)) in Abhédngigkeit
von der duBeren Belastung eine optimale Struktur berechnet. Dabei konnen Bereiche des
Modells festgelegt werden, welche aus der Strukturoptimierung ausgeschlossen werden sollen,
um wichtige Anschlussstellen beizubehalten. Die berechnete optimierte Struktur wird als
3D-Netz iiber das bestehende Modell gelegt und dient anschlieBend der weiteren iterativen
Konstruktionsverfeinerung (Abbildung 26 b)). In Abbildung 26 c) ist das finale Design des
Lastrahmens dargestellt, welches eine Gewichtseinsparung von 23 % bei einer
Steifigkeitszunahme von 7 % ergab. Die Steifigkeitszunahme bestimmt sich dabei auf Basis der

Verschiebung der hinteren Probeneinspannung im Belastungsfall. Néhere Details zur
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Vorgehensweise bei der Werkstoffauswahl und der Optimierung des Lastrahmens finden sich

in [150].

Abbildung 26: a)  Basisentwurf des  Lastrahmens und  Ausgangspunkt  der
Strukturoptimierung; b) 3D-Netz der steifigkeitsoptimierten Struktur bei 40%iger
Massenreduktion; ¢) Finales Lastrahmen Design.

4.2.3 Probengeometrie

Die entwickelte Probengeometrie fiir die Torsions-Miniaturpriifmaschine ist in
Abbildung 27 a) zu sehen. Da die Wahl der Probengeometrie, insbesondere die GroBle des
Probendurchmessers, einen starken Einfluss auf das maximal bendtigte Drehmoment und
folglich auf die Leistungsstirke bzw. Grofle des elektrischen Antriebs ausiibt, wurden die
Torsions-Miniaturproben mit einem geringen Priifdurchmesser von drp, = 3 mm entwickelt.
AuBerdem wurde in der Mitte des Priifbereichs eine Flachkerbe mit einem Radius von 20 mm
und einem Kerbfaktor von ky,, = 2,3 eingebracht. Dadurch verjiingt sich die Probendicke am
Kerbgrund auf 2 mm. Die Flachkerbe dient der Schadigungslokalisierung und ermdglicht durch
ihre flache Probenoberfliche die Materialanalyse mit Hilfe der automatisierten Elektronen-
Riickstreubeugungstechnik (engl.: Electron back scatter diffraction, kurz: EBSD), welche in
Kapitel 5.4.3 ndher erldutert wird. Mit Hilfe der FEM wurde die resultierende Verteilung der
Scherspannung sowie die aufgrund der Flachkerbe auftretende Wolbkrafttorsion bei
Torsionsbeanspruchung der Torsions-Miniaturproben berechnet. Das Ergebnis beider
Berechnungen ist in Abbildung 27 b) und c) dargestellt. Wie zu erwarten, liegt die maximale
Scherspannung im Kerbgrund, wihrend die im Kerbgrund unerwiinschte Wdlbkrafttorsion
lediglich am Rand der Kerbe wirkt. Die Einspannstellen der Torsions-Miniaturproben weisen
jeweils zwei  Sattelflichen  fiir die  formschliissige  Einspannung in  der

Torsions-Miniaturpriifmaschine auf.
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Abbildung 27: a) Geometrie der Torsions-Miniaturproben; Verteilung der b) Schubspannung
und ¢) Wolbkrafttorsion bei Torsionsbeanspruchung.

4.2.4 Steuerung und Benutzeroberfliche

In Abbildung 28 ist der Priifaufbau sowie die Verkabelung im Schaltschrank der
Torsions-Miniaturpriifmaschine zu sehen. Die Ansteuerung des Servomotors erfolgt iiber eine
Technologie-CPU des Typs CPU 1515SP PC2, welche iiber ein Steuerungskabel mit dem
Antriebssystem der Reihe SINAMICS S120 verbunden ist. Als EingangsgroBlen fiir die
scherungsgesteuerte Torsionspriifung werden zwei Verdrehwinkel angegeben, welche fiir eine

Wechselbeanspruchung den gleichen Wert mit jeweils umgekehrtem Vorzeichen aufweisen

miissen.
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Abbildung 28: a) Priifautbau und b) Schaltschrank der Torsions-Miniaturpriifmaschine.

Die Bedienung der Torsions-Miniaturpriifmaschine erfolgt iiber einen an die Steuereinheit
angeschlossenen PC mit einer graphischen Benutzeroberfliche, welche in Abbildung 29 zu
sehen ist. Abschnitt (1) dient dem Start der Steuerung, dem Nullen des Verdrehwinkels ¢ und
dem Resetten der Steuerung, fiir das Auftreten eines moglichen Storfalls. Unter Abschnitt (2)
kann ein unterer Grenzwert fiir das maximale Drehmoment pro Zyklus als Abschaltkriterium
fiir den Versuch angegeben werden, wodurch die Torsionspriifung bei Probenversagen
automatisch gestoppt wird. Des Weiteren konnen in diesem Abschnitt der Benutzeroberflache
die Messwerte des Drehmomentsensors in Nm abgelesen werden. In Abschnitt (3) wird der
Automatikbetrieb fiir die Ermiidungspriifung gestartet. Bei deaktiviertem Automatikbetrieb
befindet sich die Priifmaschine im Handbetrieb, der das manuelle, langsame Anfahren eines
definierten Verdrehwinkels ¢ ermoglicht. AuBBerdem dient dieser Abschnitt der Eingabe aller
relevanten Priifparameter. Neben der Priifung bis zum Probenversagen durch Auslosen des
Abschaltkriteriums (Unendlichkeits-Schalter auf ON) kann eine Soll-Zyklenzahl vorgegeben
werden, nach deren Erreichen der Versuch gestoppt und die Probe in den unbelasteten Null-
Zustand iiberfiihrt wird. Die aktuell durchlaufene Zyklenzahl des Ermiidungsversuchs wird
ebenfalls in diesem Abschnitt angezeigt. Abschnitt (4) dient der Anzeigen eines eventuellen
Storfalls. Eine Visualisierung des Verdrehwinkels ¢ erfolgt in Abschnitt (5), wéhrend
Abschnitt (7) den Verlauf des Drehmoments optisch darstellt. Unter Abschnitt (6) kann der

Servomotor ein- und ausgeschaltet werden.
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Abbildung 29: Benutzeroberfliche der Torsions-Miniaturpriifmaschine mit durch Zahlen
markierte Funktionsbereiche.

4.2.5 Implementierung in einem konfokalen Lasermikroskop

Da der Probentisch des konfokalen Lasermikroskops nur mit einem maximalen Gewicht von
1,3 kg belastet werden darf, erfolgte die Implementierung der Torsions-Miniaturpriifmaschine
im konfokalen Lasermikroskop mit Hilfe eines Kreuztisches des Typs drylin E SHT-XY-20 der
Firma Igus GmbH. Dieser wurde auf einem separat gefertigten vierfiiBigen Aluminium-Sténder
festgeschraubt, wodurch der Kreuztisch inklusive Torsions-Miniaturpriifmaschine unterhalb
der Objektive positioniert werden kann, ohne den Probentisch des konfokalen Lasermikroskops
zu belasten (Abbildung 30). Innerhalb der Bewegungsspanne des Kreuztisches kann die
Torsions-Miniaturpriifmaschine iiber zwei kugelgelagerte Trapezgewindespindel eine
beliebige Position in der horizontalen XY-Ebene manuell anfahren. Die Hublidnge betrigt dabei

je 60 mm.
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Abbildung 30: Implementierung der Torsions-Miniaturpriifmaschine im konfokalen
Lasermikroskop mit Hilfe eines auf einem Aluminium-Stéinder montierten Kreuztisches.
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5 Untersuchter Werkstoff und experimentelle Methoden

Der Fokus dieses Kapitels liegt zundchst in der Charakterisierung des in dieser Arbeit
untersuchten martensitischen Federstahls. Dabei werden relevante Kennwerte aufgefiihrt,
welche aus eigenen Untersuchungen entstammen. Im Anschluss werden die verwendeten
Probengeometrien inklusive derer Priaparation, sowie die eingesetzten Materialpriifsysteme und

Analyseverfahren erldutert.

5.1 Versuchswerkstoff

Der im Rahmen dieser Arbeit untersuchte Federstahl 54SiCr6 mit der Werkstoffnummer 1.7102
wurde von der Muhr und Bender KG zur Verfiigung gestellt und in Stangenform mit einem
Durchmesser von 12 mm angeliefert. In Tabelle 3 ist die chemische Zusammensetzung geméf

Lieferantenzeugnis aufgefiihrt.

Tabelle 3: Chemische Zusammensetzung des Federstahls 54SiCr6 in [Masse-%]:
C Si Mn P S Cu Cr Al O Fe

Lieferanten-
. 0,53 143 0,66 0,008 0,007 0,02 0,63 0,002 0,001 Rest
zeugnis

Die Wirmebehandlung des Stangenmaterials erfolgte bei der Siegener Werkzeug- und
Hartetechnik GmbH und verfolgte das Ziel, ein martensitisches Gefiige mit geringem
Restaustenitanteil (<4 %) und einer ehemaligen AustenitkorngroBe von 100-150 pm
einzustellen. Dazu wurde das Stangenmaterial bei einer Temperatur von 1080°C fiir 100 min.
im Vakuum austenitisiert und anschlieBend mit Stickstoff unter einem Druck von 4 bar
abgeschreckt. AbschlieBend erfolgte eine Anlassbehandlung bei 400°C fiir 60 min. unter
Argon-Schutzgas mit anschlieBender Abkiihlung an Raumluft. Die dadurch erzielte
nadelformige martensitische Mikrostruktur wurde an einem Querschliff mit Hilfe einer 3%igen
alkoholischen Salpetersdure sichtbar gemacht und ist in Abbildung 31 a) zu sehen. Zur
Darstellung der ehemaligen Austenitkorngrenzen wurde an einem Querschliff eine Atzung nach
Vilella durchgefiihrt. Die Bestimmung der durchschnittlichen ehemaligen Austenitkorngrof3e
erfolgte anschlieBend gemdB dem Linienschnitt-Verfahren nach DIN EN ISO 643. Das
Ergebnis lieferte eine KorngroBen-Kennzahl von 3, welche einer durchschnittlichen

ehemaligen AustenitkorngroBe von 125 pm entspricht. Der nach Vilella angeidtzte Querschliff
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inklusive des fiir das Linienschnitt-Verfahren verwendeten Musters ist in Abbildung 31 b) zu
sehen. In Tabelle 4 sind die mittels Zugversuch sowie Hértepriifung nach Vickers ermittelten
mechanischen Eigenschaften des Versuchswerkstoffs angegeben, die aus der angewandten

Wiérmebehandlung resultieren.

Abbildung 31: a) Martensitische Mikrostruktur angeétzt mittels einer 3%igen alkoholischen
Salpetersdure; b) Bestimmung der ehemalige Austenitkorngroe nach dem Linienschnitt-
Verfahren anhand eines nach Vilella angeétzten Querschliffs.

Tabelle 4: Mechanische Kennwerte des Versuchswerkstoffs 54SiCr6:
Rpo2 [MPA] Rm [MPA] A [%] HV10
1630 1750 4,2 575

5.2 Probengeometrien und -priparation

Aus dem wirmebehandelten Stangenmaterial erfolgte die Herstellung der unterschiedlichen
Probengeometrien, wobei die Symmetrieachse jeder Probe jeweils in Richtung der Langsachse
des Stangenmaterials orientiert war. Die zylindrischen Servohydraulik-Ermiidungsproben fiir
die klassische Ermiidungspriifung unter uniaxialer Beanspruchung, sowie die
Torsions-Miniaturproben fiir die in situ Ermiidungspriifung unter Torsionsbeanspruchung
wurden in einer CNC-gesteuerten Drehmaschine gefertigt (Abbildung 32 a) und ¢)). Die Zug-
Druck-Miniaturproben fiir die uniaxialen in situ Ermiidungspriifungen wurden mittels
Drahterosion hergestellt und sind in Abbildung 32 b) dargestellt. Analog zu den
Torsions-Miniaturproben dient auch bei den Zug-Druck-Miniaturproben die beidseitig
eingefraste Flachkerbe der Schédigungslokalisierung und weist einen Kerbfaktor von

kZDM = 1,3 auf.
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Abbildung 32: Verwendete Probengeometrien.

Da die lokale Orientierungsbestimmung mittels EBSD eine hohe Anforderung an die
Oberflachengiite stellt und dariiber hinaus der Oberfldchenzustand einen groen Einfluss auf
die Rissinitiierung ausiibt, wurden sdmtliche Proben zunichst mechanisch mit SiC-Papier bis
2500er Kornung geschliffen und anschlieBend mit einer Aluminiumoxid-Suspension mit einer
Korngréfle von 1 pum poliert. Der finale Polierschritt erfolgte chemo-mechanisch mittels

kolloidaler Siliziumdioxid-Suspension mit einer Korngréf3e von 0,05 pm.

Um den Einfluss von Druckeigenspannungen auf die Lebensdauer und die
Ermiidungsschidigungsentwicklung untersuchen zu konnen, wurde je ein Probensatz aller
Probengeometrien einer Kugelstrahlbehandlung unterzogen. Der Strahlprozess der
Servohydraulik-Ermiidungsproben erfolgte zweistufig an einer Schleuderradanlage der Muhr
und Bender KG. Das verwendete Stahldrahtkorn mit einer Verrundungsstufe von G2 wies eine
Harte HVy; von 670 HV auf und die beiden Strahlkorndurchmesser d,, des zweistufigen
Kugelstrahlprozesses lagen im ersten Prozessschritt bei 0,5 mm und im zweiten Prozessschritt
bei 0,4 mm. Die Abwurfgeschwindigkeit v, lag bei 76 m/s, und es wurde ein
Uberdeckungsgrad i von >98 % angestrebt. Der Kugelstrahlprozess fiihrte zu einer

Strahlintensitit I, von 0,3 mm Almen Typ A.

Die Miniaturproben mussten aufgrund ihrer geringeren Grofe extern mit Hilfe einer
Druckstrahlanlage bei der Sentenso GmbH kugelgestrahlt werden. Der Strahlprozess erfolgte
simultan von zwei Seiten mit Stahldrahtkorn der Verrundungsstufe G3 und einem Druck p,,
von 1,5 bar. Der Auftreffwinkel a), betrug 80° und der Strahlmitteldurchsatz DS,, lag bei
1 kg/min. Das Strahlmittel wies eine Hérte HV,, von 700 HV und einen Durchmesser d,, von
0,4 mm auf. Die aufgefiihrten Strahlparameter fithrten zu einer Strahlintensitét [, von 0,16 mm
Almen Typ A. Um eine gleichméBige Kugelstrahlbehandlung aller vier Seiten der Zug-Druck-

Miniaturproben zu gewéhrleisten, wurden diese in zwei Durchgéngen gestrahlt. Im Zuge dessen
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waren einmal die schmalen Seiten und einmal die breiten Seiten orthogonal zu den Strahldriisen
orientiert (Abbildung 33). Die Kugelstrahlbehandlung der Torsions-Miniaturproben konnte in
einem einzelnen Strahldurchgang erfolgen, indem der Probentisch wahrend des Strahlvorgangs
mit Hilfe eines Elektromotors in Rotation versetzt wurde. Bei beiden Probentypen wurde eine
Uberdeckung ii von 100 % angestrebt. Alle kugelgestrahlten (KS) Proben erfuhren die gleiche
Probenpriparation wie die nicht-kugelgestrahlten (NKS) Proben.

Strahldiisen

[
/ ‘

~ | Miniaturprobe

Abbildung 33: Probenkammer der Druckluftstrahlanlage mit eingebauter Zug-Druck-
Miniaturprobe.

5.3 Materialpriifsysteme

In diesem Kapitel werden die eingesetzten Materialpriifsysteme vorgestellt. Sadmtliche
Ermiidungsversuche erfolgten im HCF-Bereich bei einem Spannungsverhéltnis R von -1. Da
in situ Ermiidungsversuche mit groem Zeitaufwand verbunden sind und in der Regel nicht bis
zum Probenbruch gefiihrt werden, wurden zu Beginn klassische Ermiidungspriifungen unter
uniaxialer Beanspruchung durchgefiihrt, welche Referenzwerte fiir die bendtigten
Spannungsamplituden und Lebensdauerdaten lieferten. Die anschlieBenden in situ
Ermiidungsversuche, welche den Einsatz von Miniaturpriiftechnik erforderlich machen, dienten

der eigentlichen Erforschung der Ermiidungsschidigungsentwicklung.

5.3.1 Kilassische Ermiidungspriiftechnik

Die klassischen, uniaxialen Ermiidungsversuche erfolgten an einer servohydraulischen
Ermiidungspriifmaschine des Herstellers MTS des Typs 810 mit einer 50 kN Kraftmessdose
bei Raumtemperatur und unter Umgebungsatmosphédre. Das Priifsystem ist mit einem MTS
Teststar [Is Regler ausgestattet, der standardmiBig eine weg-, eine dehnungs- als auch eine

kraftgesteuerte Regelung ermdglicht, wobei die Ermiidungsversuche im Rahmen dieser Arbeit
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kraftgesteuert durchgefiihrt wurden. Die eingestellte Priiffrequenz lag bei 10 Hz und die Grenz-
schwingspielzahl N; wurde auf 2 Mio. Zyklen festgelegt.

5.3.2 In situ Miniaturpriiftechnik

Die Charakterisierung der Ermiidungsschidigungsentwicklung erfolgte unter Einsatz von
in situ Miniaturpriiftechnik fiir uniaxiale Beanspruchung bzw. Torsionsbeanspruchung. Dazu
wurden beide Miniaturpriifmaschinen jeweils in ein konfokales Lasermikroskop integriert. Die
Versuchsfiihrung erfolgte quasi in situ, indem in vordefinierten Intervallen, welche abhidngig
von der aufgebrachten Belastungsamplitude waren, Bilder von der Probenoberfliche
aufgenommen und spéter fiir die Rekonstruktion der Rissinitiierung und Kurzrissausbreitung
ausgewertet wurden. Alle in situ Ermiidungsversuche wurden mit einem Spannungsverhéltnis
R von -1 durchgefiihrt, und die eingestellte Priiffrequenz lag bei 10 Hz fiir den uniaxialen
Belastungsfall und bei 5 Hz fiir den torsionalen Belastungsfall. Aufgrund der aufwendigen
Versuchsdurchfiihrung lag die Grenzschwingspielzahl der in situ Ermiidungsversuche Ng i, sity
bei 1 Mio. Zyklen. Die Miniaturproben wurden in der Regel nicht bis zum Bruch gepriift,
sondern der Versuch wurde nach Erreichen eines ausgeprigten Langrisses gestoppt, um eine
anschlieBende EBSD-Analyse hinsichtlich der Schiadigungsmechanismen durchfiihren zu
konnen. Lediglich ausgewéhlte Miniaturproben wurden bis zum Probenbruch ermiidet, sodass
eine ergidnzende Bruchflichenanalyse moglich war. Da der Aufbau und die Funktionsweise der
Torsions-Miniaturpriifmaschine bereits in Kapitel 4.2 erldutert wurden, wird nachfolgend nur

das Funktionsprinzip der Zug-Druck-Miniaturpriifmaschine vorgestellt.

Der Aufbau und das Funktionsprinzip der Zug-Druck-Miniaturpriifmaschine ist in
Abbildung 34 veranschaulicht. Die Zug-Druck-Miniaturproben werden mit Hilfe von
Schrauben auf einem zweiteiligen Probenschlitten inklusive Linearfiihrung nahezu biegefrei
eingespannt. Der Probenschlitten befindet sich zwischen dem Lastrahmen und der beweglichen
Traverse. In der Traverse ist ein Piezoaktuator des Typs PSt 1000/35/125 VS 45 Thermostable
der Fa. Piezomechanik GmbH verbaut, welcher als Antrieb dient. Fiir eine wechselnde
Belastung ist es notwendig, den Piezoaktuator vor Probeneinbau auf halbe Auslenkung zu
positionieren, wodurch das integrierte Tellerfedernpaket vorgespannt wird. Dadurch {ibt der
Piezoaktuator im weiteren Verlauf eine Zugspannung auf die Miniaturproben aus, wihrend das
Tellerfederpaket bei Entlastung des Piezoaktuators zu einer Druckspannung in den
Miniaturproben flihrt. Auf diese Weise kann im kraftgeregelten Ermiidungsversuch eine
maximale Kraftamplitude von 1280 N erreicht werden. Die Kraftmessung erfolgt mit Hilfe

eines Quarzkristallkraftsensors des Typs 9134B29 der Fa. Kistler mit einer Genauigkeit von
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<0,01 N, welcher sich zwischen den beiden Teilen des Probenschlittens befindet. Die
Leistungselektronik der Zug-Druck-Miniaturpriifmaschine erlaubt eine maximale Priiffrequenz
von bis zu 35 Hz. Weitere Informationen zur Zug-Druck-Miniaturpriifmaschine und deren

Entwicklung kénnen der Arbeit von Roth [149] entnommen werden.

Lastrahmen

Quarzkristallkraftsensor

Traverse

Piezoaktuator

Tellerfedern Keilscheiben

Axiallager Probenschlitten

Abbildung 34: Aufbau und Funktionsprinzip der Zug-Druck-Miniaturpriifmaschine.

Nachfolgend sollen noch die beiden Beanspruchungsarten uniaxiale Beanspruchung und
Torsionsbeanspruchung unter Beriicksichtigung des jeweiligen Regelparameters und der fiir die

Auswertung relevanten Messgrof3e néher beleuchtet werden.

Da die in situ Ermiidungsversuche unter uniaxialer Beanspruchung kraftgeregelt erfolgen, kann
auf Basis der eingestellten Kraftamplitude AF und des Probenquerschnitts A der Zug-Druck-
Miniaturproben die Spannungsamplitude Ao /2 gemiB Gleichung 5.1 berechnet werden:

=5 5.1

Der fiir die weitere Auswertung bendtigte zyklische Spannungsintensititsfaktor AK kann
anschlieBend gemiBl Gleichung 2.11 ermittelt werden. Obwohl das K-Konzept fiir
mikrostrukturell kurze Risse streng genommen ungiiltig ist, lassen sich dadurch jedoch gut die
zuvor beschriebenen Besonderheiten der Kurzrissausbreitung im Vergleich zur
Langrissausbreitung veranschaulichen, welche fiir deren eingeschriankten Giiltigkeitsbereich

verantwortlich sind.

Die in situ Ermiidungsversuche unter Torsionsbeanspruchung erfolgen scherungsgeregelt,
weshalb im ersten Schritt das Torsionsmoment M, auf Basis des eingestellten Verdrehwinkels

@ ermittelt werden muss [7]:
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m, = &4 G 5.2
T 32-1 '
Dabei kennzeichnen d den Probendurchmesser, G den Schubmodul und [ die Probenlidnge.

AnschlieBend kann die Torsionsspannungsamplitude At,/2 gemill Gleichung 5.3 berechnet

werden [7]:

ATt MT _ 16 " MT

TZZ'Wt_TL-'d3 5.3

W, stellt dabei das Widerstandsmoment bei Torsionsbeanspruchung dar. Da die
Torsionsbeanspruchung anders als die uniaxiale Beanspruchung nicht vereinfacht durch eine
reine Mode I-Rissoffnung beschrieben werden kann, sondern eine rdumliche Mixed-Mode
Rissoffnung vorherrscht, gilt es die jeweiligen Anteile der drei aktiven Rissoffnungsarten zu
bestimmen. AnschlieBend kann erst der zyklische Vergleichsspannungsintensitidtsfaktor AK,,
gemil Gleichung 2.12 berechnet werden. Da die primér vorliegende aktive Rissoffnungsart
signifikant von der Orientierung des Risses in Bezug auf die Torsionsachse abhéngt [24],
erfolgte die Berechnung des Vergleichsspannungsintensitdtsfaktor AK, mit Hilfe des
FEM-Programms Abaqus Version 167380 (2021). Details zur numerischen Berechnung finden
sich in der Arbeit von Kuzkaya [153].

5.4 Verfahren zur Analyse der Materialeigenschaften

5.4.1 Lichtmikroskop

Die Bruchfldchenanalyse der Ermiidungsproben erfolgte an einem Auflichtmikroskop des Typs

DM2500 M der Firma Leica. Dieses ermdglicht eine Vergroflerung von bis zu 1000:1.

5.4.2 Konfokales Lasermikroskop

Die Probenoberflichen der Miniaturproben wurden zur Bewertung der Ermiidungs-
schadigungsentwicklung mit Hilfe eines konfokalen Lasermikroskops der Marke Olympus
Modell LEXT OLS4000 untersucht, dessen maximale Auflosung senkrecht zur
Probenoberfliche gemdll Herstellerangabe 10 nm betrdgt. Bei der konfokalen Mikroskopie
wird ein Laserstrahl von einer punktformigen Lichtquelle durch eine Lochblende und einen
Strahlteiler auf die zu untersuchende Probe geleitet. Die von der Probenoberfldche reflektierten
Laserstrahlen passieren eine Objektiv- und eine Tubuslinse und werden inmitten einer

Lochblende fokussiert. Wird der Abstand zwischen Lochblende und Tubuslinse korrekt
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eingerichtet, befinden sich der Punkt in der Mitte der Lochblende und der beleuchtete Punkt
auf der Probenoberflache zeitgleich im Fokus, wodurch beide konfokal zueinander sind. Diese
Anordnung sorgt dafiir, dass lediglich Licht aus der Fokusebene detektiert wird, wohingegen
auBBerhalb der Fokusebene liegende Informationen ausgeblendet werden. Um ein Gesamtbild
der Probenoberflache zu erhalten, wird der Laserstrahl sequenziell in Zeilen und Spalten iiber
die Oberfldche gerastert, wobei das Gesamtbild aus einer Menge von beleuchteten Stellen mit
unterschiedlicher Brennweite zusammengesetzt ist. Die so erzeugten optischen Schnitte

ermdglichen eine dreidimensionale Abbildung [154].

5.4.3 Rasterelektronenmikroskop

Die Untersuchung des mikrostrukturellen Einflusses auf die Ermiidungsschidigungs-
entwicklung erfolgte mit einem Dual-Beam-Rasterelektronenmikroskop des Typen Helios
Nanolab 600 der Firma FEI, welches neben einer Elektronenquelle auch iiber eine lonenquelle
verfligt. Die Elektronenoptik weist eine Auflésung von 09nm bei 15kV
Beschleunigungsspannung bzw. 1,4 nm bei 1 kV Beschleunigungsspannung auf und ist mit
einer Feldemissionskathode zur Elektronenstrahlerzeugung ausgestattet. Neben Detektoren zur
Darstellung von Sekundirelektronen (engl.: Secondary electrons, kurz: SE) und
Riickstreuelektronen (engl.: Back scattered electrons, kurz: BSE) besitzt das Gerét zusétzlich
einen EBSD-Detektor und einen Detektor fiir energiedispersive Rontgenspektroskopie (engl.:
Energy dispersive X-ray spectroscopy, kurz: EDX). Insbesondere die EBSD-Analyse diente der
Untersuchung des Mikrostruktureinflusses auf die Rissinitiierung und Kurzrissausbreitung. Da
es sich hierbei um ein sehr oberflichensensitives Verfahren handelt, konnten bei den EBSD-
Analysen der kugelgestrahlten Proben Qualititsverluste an den detektierten Pattern
wahrgenommen werden, die in der Anwesenheit der Druckeigenspannungen begriindet liegen,

welche das Kristallgitter der Proben verzerren.

Nachfolgend werden die Messverfahren und deren physikalische Prinzipien in Kurzform
erklirt. Als weiterfiihrende Nachschlagewerke seien dafiir die Biicher von Reimer und
Pfefferkorn [155] sowie Schwartz et al. [156] genannt. AuBBerdem wird die eingesetzte Matlab-
Toolbox MTEX zur Analyse von EBSD-Datensétzen vorgestellt.

Bildgebende Verfahren

Die Oberflidchenabbildung mit Hilfe des Rasterelektronenmikroskops (REM) entsteht durch ein

rasterformiges Abfahren der Probenoberfldche mit einem energiereichen Elektronenstrahl. Im
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Zuge dessen kommt es zu einer Vielzahl von Wechselwirkungsprodukten, wobei fiir die

Bildgebung die Riickstreuelektronen und Sekundérelektronen von Relevanz sind.

Riickstreuelektronen sind hochenergetische Elektronen mit einer Energie von >50 eV und
entstehen durch elastische Streuung der Primirelektronen an den Atomkernen der Probe.
Ursichlich dafiir ist die Coulombschen-Wechselwirkung, welche fiir eine Anderung der
Richtungskomponente der Primérelektronen sorgt. Aufgrund von mehrfacher Ablenkung
konnen die Riickstreuelektronen schlieBlich aus der Probenoberfliche wieder austreten und mit
einem Silizium-Halbleiterdetektor erfasst werden. Die Eindringtiefe der Primérelektronen ldsst
sich mit Hilfe der Beschleunigungsspannung steuern und ermdglicht die Darstellung von
Phasenunterschieden, da die Dichte der Materie die Riickstreuung malgeblich beeinflusst.
Dadurch erscheinen schwere Elemente im BSE-Elektronenbild heller, da die Ablenkung an

schwereren Elementen stirker ist [155].

Sekundérelektronen resultieren aus inelastischer Streuung des Primaérelektronenstrahl und
weisen geringere Energien von <50 eV auf. Bei der inelastischen Streuung wird die Energie
eines Elektrons zum Teil an die Atome der Probe abgegeben, was zu einer Freisetzung der
schwicher gebundenen Valenzelektronen fiihrt. Die herausgeschlagenen Sekundérelektronen
entstammen einem randschichtnahen Bereich (max. 5 nm Tiefe) und koénnen iiber einen
Everhart-Thorney-Detektor erfasst werden. Das resultierende SE-Bild liefert eine Darstellung
der Topografie der Probe, da aus hervorstehenden Kanten vermehrt Sekundérelektronen

austreten konnen und diese folglich heller erscheinen [155].
Elektronenriickstreubeugung

Die EBSD-Technik ermdoglicht die Bestimmung der lokalen kristallographischen Orientierung
und die Phasenzugehorigkeit der Mikrostruktur. Diese Analysemethode basiert auf der
Beugung der Primérelektronen an den Gitterebenen der Probe. Durch weitestgehend elastische
Streuung treffen die Primédrelektronen von allen Richtungen auf die Gitterebenen innerhalb des
Wechselwirkungsbereichs mit dem Elektronenstrahl auf. Wenn der Auftreffwinkel dabei dem
sogenannten Bragg-Winkel @ entspricht, ist die Bragg-Bedingung (Gleichung 5.4) erfiillt und
die Intensitdt des abgebeugten Elektronenstrahls in dieser Richtung wird verstirkt (konstruktive

Interferenz).
2d -sinf =n-A7 54

Die Bragg-Gleichung beschreibt den Zusammenhang zwischen dem Gitternetzebenabstand d,

dem Bragg-Winkel @ und einem ganzzahligen Vielfachen der Wellenldnge der Elektronen
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n - A. Da die Elektronen sowohl von oberhalb als auch von unterhalb auf die Gitterebenenschar
auftreffen, entstehen zwei Beugungskegel (Kossel-Kegel). Auf einem Phosphorschirm werden
Schnitte durch die Beugungskegel dargestellt, welche als Paare paralleler Linien
(Kikuchi-Linien) sichtbar sind (Abbildung 35a)). Da an jeder Gitterebenenschar
Kikuchi-Linien gebildet werden, entsteht auf dem Phosphorschirm ein Kikuchi-Muster
(Abbildung 35 b)), welches die Berechnung der Gitterstruktur und die Orientierung des Gitters
bezogen auf die Probenoberflidche erlaubt. Die Auswertung der Kikuchi-Muster hinsichtlich
der Kristallorientierung und der Phasenzugehorigkeit erfolgt automatisiert. Zu diesem Zweck
nimmt eine CCD-Kamera, die hinter dem Phosphorbildschirm geschaltet ist, die
Kikuchi-Muster auf, welche anschlieBend mit Hilfe einer Software ausgewertet werden. Neben
einer guten Probenpréparation ist es erforderlich, dass die Probe um ca. 70° zum
Primérelektronenstrahl gekippt ist, da auf diese Art und Weise ein zu tiefes Eindringen der
Elektronen in die Probe und folglich eine zu starke Absorption der nach der Bragg-Bedingung

gebeugten Elektronen vermieden wird [156].

a) Elektronen-
Beugungskegel strahl
Ki'kthi Tk Gitterebene
-Linien \
i & €kippte
bildschirm i

Abbildung 35: a) Schematische Darstellung zur Bildung der Kikuchi-Linien und b) Beispiel
eines Kikuchi-Musters einer Cadmium-Probe nach [156].

Kristallographietoolbox MTEX

MTEX ist eine kostenfreie, quelloffene Matlab-Toolbox zur Analyse und Modellierung von
EBSD-Daten und Polfiguren, die von einem multidiszipliniren Team von Material-
wissenschaftlern, Geologen und Mathematikern stetig weiterentwickelt wird [157]. Die frei zur
Verfiigung stehenden Skripte wurden auf die Fragestellungen der vorliegenden Arbeit hin
angepasst, um anhand der gemessenen EBSD-Daten insbesondere die ehemaligen
Austenitkorngrenzen, Schmidfaktoren, aktiven Gleitsysteme und Werte fiir die slip

transmission zu ermitteln und diese in die Interpretation der Ergebnisse einflieen zu lassen.
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Details zu den angepassten Skripten finden sich in [153]. Die zuvor erwihnte, verminderte
Patternqualitit im Fall der kugelgestrahlten Proben erschwerte insbesondere die Rekonstruktion
der ehemaligen Austenitkorngrenzen, da fiir diese Berechnungen eine gute Patternqualitdt

bendtigt wird.

5.4.4 Rontgendiffraktometer

Die Bestimmung der Eigenspannungen I. Art an den kugelgestrahlten Servohydraulik-
Ermiidungsproben sowie an den Torsions-Miniaturproben erfolgte wellendispersiv mit einem
Rontgendiffraktometer (engl.: X-ray diffractometer, kurz: XRD) des Typs Empyrean der Firma
PANalytical GmbH unter Einsatz von Cr-Ko-Strahlung nach dem sin®y-Verfahren. Zur
Erstellung eines Eigenspannungs-Tiefenprofils wurden die Oberfldchen der Proben nach jeder
Messung sukzessiv in fiinf Schritten abgetragen, um Messungen in den folgenden
Oberflachentiefen durchzufithren: 0 pm, ~5 pum, ~50 um, ~100 pm, ~200 um und ~300 pm.
Der Materialabtrag erfolgte mittels elektrolytischen Polierens mit dem Elektrolyten A-2 der
Firma Struers. Da es beim elektrolytischen Polieren schwierig ist einen exakten Materialabtrag
zu erzielen, sind die Schritte in die Tiefe jeweils mit einer Tilde versehen. Nachfolgend werden
das Messverfahren und dessen physikalisches Prinzip in Kurzform erklért. Als weiterfiihrendes

Nachschlagewerk wird auf das Buch von Spiel} et al. [158] verwiesen.

Analog zur EBSD-Technik basiert die rontgenographische Spannungsanalyse auf der
Bragg-Bedingung (Gleichung 5.4), wobei in diesem Fall die Wellenldnge eines
monochromatischen Rontgenstrahls betrachtet wird. Gemall der Bragg-Bedingung ist fiir eine
definierte Wellenldinge A der Bragg-Winkel 6 eindeutig verkniipft mit dem
Gitternetzebenabstand d der reflektierenden Ebenschar, wodurch jede Interferenz eines
Diffraktogramms genau einer Netzebenschar entspricht. Wird nun ein Gitternetzebenabstand
aufgrund einer &dulleren Belastung verdndert, resultiert dies in einer entsprechenden
Verschiebung der Interferenzlinie, welche wiederrum die Berechnung der vorliegenden
Dehnung bzw. der zugrundeliegenden Spannung erlaubt. Abbildung 36 a) zeigt schematisch
die Verdnderung des Gitternetzebenabstands von d auf d; bzw. des Bragg-Winkels von 6, auf
0, aufgrund einer duBerlich wirkenden Kraft F. Die daraus resultierende Verschiebung des

detektierbaren Peaks der Interferenzlinie ist in Abbildung 36 b) dargestellt.
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Abbildung 36: a) Verdnderung des Gitternetzebenabstands und des Bragg-Winkels unter
Einwirkung einer dueren Kraft; b) daraus resultierende Verschiebung der Interferenzlinie.

Die Verkniipfung dieser Peakverschiebung mit der elastomechanischen Beschreibung des
Spannungszustands fiihrt zur Grundgleichung der rontgenographischen Eigenspannungs-
ermittlung, dessen vereinfachte Form gemiB dem sin?i-Verfahren in Gleichung 5.5 zu finden

ist.

1
Epp = Tp " 552 (hkl) - sin®y — s;(hkl) - (o4 + 0,) 55

Dabei stellen €4y, die Gitterdehnung, g, die gesuchte Eigenspannung und g, bzw. o, die

Hauptspannungen des ebenen Spannungszustands dar. Die Beriicksichtigung der lokalen

Anisotropie  der Kristalle erfolgt durch die ebenenabhingigen, sogenannten
rontgenographischen Elastizitdtskostanten (REK) %52 (hkl) und s; (hkl), die sich wie folgt

berechnen lassen:

1+ v)(hkl) U)(hkl)

P sk =~ (5

Lo (kD) =
252( )_< E

5.6

Beim sin?iy-Verfahren werden die ermittelten Messwerte der Gitterdehnung bzw. des
Gitternetzebenabstands fiir einen Azimutwinkel ¢ bei verschiedenen Polwinkeln iy ermittelt
und in Abhingigkeit des sin?y aufgetragen. Aus der Steigung der sich daraus ergebenden
Gerade kann anschlieBend mit Hilfe der REK der gesuchte Eigenspannungswert errechnet

werden.

Die Messparameter fiir die durchgefiihrte rontgenographische Spannungsanalyse sind in

Tabelle 5 zu finden.
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Tabelle 5: Messparameter flir die wellendispersive, rontgenographische Spannungsanalyse:

Char. Strahlung Offnung der Blende Schrittweite sin?y
Cr-Ka I mmx 1 mm 0,1° 0,0-0,5
Gitterebene Winkelbereich 26 Goniometer Typ
{211} 151°-161° Y

Aufgrund des geringen Querschnitts der Zug-Druck-Miniaturproben, konnten diesen nicht
elektrolytisch poliert werden. Um dennoch ein Eigenspannungs-Tiefenprofil zu erhalten, bot
sich die zerstorungsfreie, energiedispersive Rontgendiffraktometrie an, welche am Lehrstuhl
fiir Metallische Werkstoffe der Universitdt Kassel (Leitung: Prof. Niendorf) durchgefiihrt
wurde. Die Messung erfolgte an einem XRD des Typs Huber 4 der Firma Huber GmbH & Co.
KG, welches mit einer W-Anode ausgestattet ist und bei einer Beschleunigungsspannung von
60 kV betrieben wird. Der Kollimator-Durchmesser lag bei 0,5 mm und die Messung wurde
bei einem 26-Winkel von 25° durchgefiihrt. Die maximale Messtiefe betrug 40 pm. Die
anschlieende Analyse der Messergebnisse erfolgte mit Hilfe der Multiwellenldngen-Methode.
Details zum eingesetzten XRD sowie zur Mess- und Analysemethode konnen aus
Veroffentlichungen der Forschungsgruppe der Universitdt Kassel entnommen werden [159—

162].
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6 Ergebnisse

Dieses Kapitel dient der Prédsentation der erzielten Ergebnisse. Dazu wird zunichst mittels
EBSD-Technik und unter Zuhilfenahme der Software MTEX das Material charakterisiert und
anschliefend die erzielten Eigenspannungszustinde nach dem Kugelstrahlen gezeigt. Im
Anschluss werden die Ergebnisse der uniaxialen und torsionalen Ermiidungspriifungen, welche
mit Hilfe von klassischer und in sifu Priiftechnik erzeugt wurden, vorgestellt. Die dafiir
verwendeten Probenkiirzel sind in Tabelle 6 definiert. Ferner ist zu beachten, dass bei allen
Abbildungen der Probenoberflachen die Probenachse von oben nach unten verlduft und dies

folglich auch der Beanspruchungsrichtung bzw. Torsionsachse entspricht.

Tabelle 6: Probenkiirzel:

Kiirzel Bedeutung

ZD-xxx-EP Servohydraulik-Ermiidungsprobe

ZD-xxx-MP Zug-Druck-Miniaturprobe

T-xxx-MP Torsions-Miniaturprobe

xxx-NKS-xxx  Probe im nicht-kugelgestrahlten Zustand

xxx-KS-xxx Probe im kugelgestrahlten Zustand

6.1 Charakterisierung des Versuchswerkstoffs

Die Charakterisierung des Versuchswerkstoffs hinsichtlich des Restaustenitgehalts und der
vorliegenden Orientierungsbeziehung zwischen den Phasen Austenit und Martensit erfolgte
anhand von EBSD-Analysen sowie einer anschlieBenden Analyse mit Hilfe der Software

MTEX zur Rekonstruktion der ehemaligen Austenitkorngrenzen.

Der Restaustenitgehalt wurde anhand von drei Proben ermittelt. Dariiber hinaus wurden
Vergleichsmessungen an drei weiteren Proben am Institut fiir Werkstoff- und Fiigetechnik der
Hochschule Bochum mittels cosa-Methode (siehe [163, 164]) durchgefiihrt. Die Ergebnisse der
Restaustenit-Messungen sind in Tabelle 7 dargestellt und ergeben einen durchschnittlichen

Restaustenitanteil von 3,6 %, welcher im geforderten Bereich von < 4% liegt.
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Tabelle 7: Ergebnisse der Restaustenitbestimmung mittels EBSD-Analysen und
cosa-Methode:

Restaustenitanteil in [%]

EBSD- Probe 1 Probe 2 Probe 3
Analyse 3,0 2,6 4,0

COSa- Probe 1 Probe 2 Probe 3
Methode 3.8 4.4 3,5

In Abbildung 37 a) ist eine exemplarische EBSD-Analyse des Versuchswerkstoffs nach
Durchfiihrung der in Kapitel 5.1 beschrieben Warmebehandlung zu sehen. Die Mikrostruktur
zeigt die fiir martensitische Werkstoffe typische nadelformige Struktur. Abbildung 37 b)
reprisentiert die dazugehdrige Phasenverteilung mit einem Restaustenitgehalt von 3 %. Die
Abbildung 37 ¢)-f) wurden mit Hilfe der Software MTEX erstellt. Diese berechnet unter
anderem anhand der EBSD-Daten die primir vorliegende Orientierungsbeziehung, welche im
untersuchten Federstahl, wie bereits in Kapitel 3.1.2 erwdhnt, die Kurdjumov-Sachs
Orientierungsbeziehung aufweist. Entsprechend zeigt die von MTEX berechnete
{001}-Polfigur in Abbildung 37 c) eine Orientierungsbeziehung nach Kurdjumov-Sachs. Einen
weiteren Nachweis fiir die hauptsidchlich vorliegende Orientierungsbeziehung nach
Kurdjumov-Sachs liefert der in Abbildung 38 gezeigte Vergleich zwischen einer gemessenen
{111}-Polfigur mit den beiden idealen {111}-Polfiguren nach Kurdjumov-Sachs bzw. nach
Nishiyama-Wassermann. Die Ubereinstimmung der gemessenen {111}-Polfigur mit der
idealen {111}-Polfigur nach Kurdjumov-Sachs ist deutlich zu erkennen. Abbildung 37 d) zeigt
die Verteilung der 24 mdglichen Varianten nach Kurdjumov-Sachs in der EBSD-Analyse aus
Abbildung 37 a). In der Abbildung 37 e) ist die Missorientierung zwischen zwei benachbarten
Messpunkten dargestellt, welche anschlieBend der Rekonstruktion der ehemaligen
Austenitkorner in Abbildung 37 f) diente. Die am untersuchten Federstahl durchgefiihrte
Wiérmebehandlung fiihrt zu einem grobkornigen ehemaligen Austenitgefiige mit einer
durchschnittlichen ehemaligen AustenitkorngroBe von 125 um (Kapitel 5.1). Dieses
grobkornige ehemaligen Austenitgeflige spiegelt sich ebenfalls in der Rekonstruktion der

ehemaligen Austenitkorner in Abbildung 37 f) wider.
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m Martensit 97%
m Austenit 3%

Abbildung 37: a) EBSD-Analyse und dazugehorige b) Phasenverteilung, ¢) {001}-Polfigur,
d) Variantenverteilung, e) Missorientierung zwischen benachbarten Messpunkten und f)
ehemalige Austenitkorner.
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Abbildung 38: a) Ideale {111}-Polfigur gemiB Kurdjumov-Sachs Orientierungsbeziechung
und b) Uberlagerung dieser mit einer gemessenen {111}-Polfigur. c) Ideale {111}-Polfigur
gemil Nishiyama-Wassermann Orientierungsbeziehung und d) Uberlagerung dieser mit einer
gemessenen {111}-Polfigur.

6.2 Charakterisierung der Eigenspannungszustinde

Um das Resultat der Kugelstrahlbehandlung bewerten und den Einfluss von Eigenspannungen
auf das Ermiidungsverhalten charakterisieren zu konnen, wurde ein Eigenspannungs-
Tiefenprofil von den ZD-KS-EP sowie von den ZD-KS-MP und den T-KS-MP aufgenommen.
Das Eigenspannungs-Tiefenprofil der ZD-KS-EP und der T-KS-MP kann Abbildung 39 a)
entnommen werden. Beide Verldufe dhneln sich sehr stark und zeigen eine typische S-Kurve
mit einem Druckeigenspannungsmaximum unter der Oberfldche, der auf Hertzsche Pressung
deutet und in dieser Form typisch fiir hochfeste Werkstoffe ist [165]. Fiir jeden Messpunkt
wurde eine Messunsicherheit von & 50 MPa angenommen, wie sie in der Literatur empfohlen
wird [166, 167]. Die Druckeigenspannungen an der Probenoberfldche der ZD-KS-EP liegen bei
0gs = 725 MPa und die der T-KS-MP bei gz = 810 MPa. Das Druckeigenspannungs-
maximum der ZD-KS-EP und der T-KS-MP liegt bei einem Oberflichenabstand von

Zor = ~100 um bzw. zpr = ~50 um und nimmt einen Wert von a7¢** = 857 MPa bzw.
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05 = 932 MPa ein. Bei beiden Kurven liegt der Wert der Druckeigenspannungen bei einem

Oberfldchenabstand von zyr = 300 pm unter oy = 200 MPa. Dies fiihrt zu der Vermutung,
dass der Nulldurchgang der Eigenspannungen in einem Oberflichenabstandsbereich von
300 pym < zpr < 400 pm liegt. In Abbildung 39 b) ist das Eigenspannungs-Tiefenprofil der
ZD-KS-MP zu sehen. Wie bereits in Kapitel 5.4.4 erldutert, konnten die
Druckeigenspannungen dieser Proben nur bis zu einem Oberfldchenabstand von z,r = 40 um
gemessen werden. In diesem Tiefenbereich streuen die Messwerte relativ stark um ein
Druckeigenspannungswert von oz = 900 MPa und ein klares Druckeigenspannungs-
maximum ist nicht zu erkennen, was jedoch in der geringen Messtiefe begriindet sein diirfte.
Da die ZD-KS-MP die gleichen Kugelstrahlparameter wie die T-KS-MP erfahren haben und
die Messwerte der Druckeigenspannungen in beiden Fillen bis zu einem Oberflichenabstand
von Zpr = 40 pm in einem Bereich von 800 MPa < gzg < 1000 MPa liegen, wird davon

ausgegangen, dass beide Probentypen einen dhnlichen Eigenspannungstiefenverlauf aufweisen.
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Abbildung 39: Verlauf der Eigenspannungs-Tiefenprofile a) der ZD-KS-EP, der T-KS-MP
und b) der ZD-KS-MP mit jeweils angegebener Messunsicherheit.

Um die Entstehung von Eigenspannungen durch die Probenpréparation zu erfassen, wurden
zusdtzliche Messungen an der Oberflichen an ZD-NKS-MP durchgefiihrt. In Abbildung 40
sind die Eigenspannungsverteilungen an der Oberfliche von zwei ZD-NKS-MP sowie einer
ZD-KS-MP in Form einer Polar-Koordinaten-Darstellung geplottet. Messungen in 90° bzw.
270° Richtung wurden nicht durchgefiihrt, da die geringe Probenbreite der Miniaturproben
keine aussagekriftigen Messwerte bei diesen Messwinkeln zuldsst. Die beiden ZD-NKS-MP
besitzen Eigenspannungen ohne Vorzugsrichtung in einem Streubereich von
—125 MPa < 055 < 125 MPa, wobei an dieser Stelle noch eine Messunsicherheit von
+50 MPa zu beriicksichtigen ist. Diese Hohe der Eigenspannungen weist eine typische
GroBenordnung fiir Poliervorginge auf, wie zum Beispiel in [168] dokumentiert, und ist

vernachlédssigbar klein im Vergleich zu der Hohe der Eigenspannungen der ZD-KS-MP.
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Abbildung 40: Polar-Koordinaten-Darstellung mit dem Oberflachen-Eigenspannungsverlauf
von zwei ZD-NKS-MP und einer ZD-KS-MP. Die Messrichtungen sind dem Teilbild zu
entnehmen.

6.3 Klassische Ermiidungspriifung unter uniaxialer Beanspruchung

Die klassischen Ermiidungspriifungen unter uniaxialer Beanspruchung dienten als
Referenzwerte fiir die in situ Ermidungspriiffungen, um Hinweise flir die bendtigten
Spannungsamplituden und Lebensdauerdaten im HCF-Bereich zu liefern. Die Ergebnisse der
klassischen HCF-Ermiidungsversuche an ZD-EP im NKS- und KS-Zustand sind dem

Wohlerdiagramm in Abbildung 41 zu entnehmen.
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Abbildung 41: Ergebnisse der klassischen HCF-Ermiidungsversuche der ZD-EP im NKS- und
KS-Zustand. Die gestrichelten dunkelgriinen Linien zeigen fiir einige Probenpaare den Faktor
der Lebensdauersteigerung x; ¢ durch das Kugelstrahlen an.

Die Ergebnisse der ZD-NKS-EP zeigen, dass beim untersuchten Federstahl der HCF-Bereich
unter uniaxialer Beanspruchung bei Spannungsamplituden zwischen Ao /2 = 700 MPa und
Ao /2 > 500 MPa erreicht wird, da die beiden Proben bei Ao /2 = 500 MPa nach N = 2 Mio.
Zyklen als Durchldufer deklariert wurden. Die anschlieBend durchgefiihrten
Bruchflichenanalysen an den gebrochenen Ermiidungsproben zeigen, dass bis auf zwei Proben
beiAg/2 = 600 MPaund Ao /2 = 550 MPa alle Ermiidungsproben den Bruchausgang an der
Oberfldche aufweisen. In Abbildung 42 a) und b) ist anhand der Bruchfldchenanalyse von zwei
Ermiidungsproben der Bruchausgang an der Oberfliche bzw. im Werkstoffinneren

exemplarisch abgebildet.

Um den Einfluss der Druckeigenspannungen auf die Bruchlastspielzahlen klar
herauszuarbeiten, wurden die ZD-KS-EP ebenfalls bei Spannungsamplituden im Bereich
zwischen Ao /2 = 700 MPa und Ac/2 = 500 MPa gepriift. Die Ergebnisse zeigen eine
merkliche Verschiebung der Messpunkte nach rechts hin zu hoheren Bruchlastspielzahlen,
womit der positive Effekt von Druckeigenspannungen auf die Lebensdauer von
Ermiidungsproben unter uniaxialer Beanspruchung eindeutig gezeigt ist. Die dunkelgriin
gestrichelten Pfeile zwischen den hdochsten erreichten Lebensdauern fiir den NKS- und
KS-Zustand je Spannungsniveau in Abbildung 41 zeigen den Faktor x; s an, um welchen die
Lebensdauer aufgrund der eingebrachten Druckeigenspannungen gestiegen ist. Im Durchschnitt
lasst sich dabei eine Verbesserung der Lebensdauer um einen Faktor von x; ¢ = 2,44 berechnen.

Im Gegensatz zum NKS-Zustand zeigen die Ermiidungsproben im KS-Zustand ausnahmslos
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Bruchausgéinge aus dem Werkstoffinneren. In Abbildung 42 ¢) ist exemplarisch ein solcher
Bruchausgang zu sehen. Eine detaillierte Bruchflachenanalyse am hoherauflésenden REM

erfolgte lediglich an Miniaturproben.

Abbildung 42: Bruchflichenanalyse einer a) ZD-NKS-EP mit Oberflichenbruch
(Ag/2 = 600 MPa und Ny = 108.224), einer b) ZD-NKS-EP mit Bruch aus dem Inneren
(Ao /2 = 550 MPa und Ng = 779.550) und einer ¢) ZD-KS-EP mit Bruch aus dem Inneren
(Ao /2 = 525 MPa und Ny = 1.892.277).

6.4 In situ Ermiidungspriifung unter uniaxialer Beanspruchung

Die Abbildung 43 gibt einen Uberblick iiber die durchgefiihrten in situ Ermiidungspriifungen
und deren Einordnung in einem Woéhlerdiagramm. Der Einfachheit halber wird stets von einer
Bruchlastspielzahl gesprochen, da sich die Miniaturproben im Fall eines Versuchsstopps in
einem Stadium kurz vor dem Bruch befunden haben (Kapitel 5.3.2). Die wenigen Proben, die
bis zum Bruch gepriift wurden, sind mit einem gestrichelten roten Kreis markiert. Zuséatzlich
zu den Ergebnissen der in situ Ermiidungspriifungen enthélt Abbildung 43 die Ergebnisse der

klassischen Ermiidungspriifungen. Da diese nur als Referenzwerte dienen und einen direkten
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Vergleich der Ergebnisse erlauben sollen, sind sie im Wohlerdiagramm zwecks Erhohung der
Ubersichtlichkeit nur mit kleinen Symbolen versehen. Sie werden nachfolgend als

Referenzproben bezeichnet.

Der Vergleich der ZD-NKS-MP mit den ZD-KS-MP zeigt analog zu den Referenzpriifungen
an der servohydraulischen Priifmaschine eine merkliche Verschiebung der Messpunkte nach
rechts hin zu hoheren Bruchlastspielzahlen. Auch bei diesem Probentyp ist somit der positive
Effekt der Druckeigenspannungen auf die Lebensdauer deutlich zu erkennen. Die
Lebensdauersteigerung durch das Kugelstrahlen konnte flir ein Probenpaar, welches bei
Acg/2 = 730 MPa beansprucht wurde, berechnet werden und zeigt eine Verbesserung um

einen Faktor von x;¢ = 3,7.

Der Vergleich der Miniaturproben mit den Referenzproben zeigt eine tendenziell hohere
Lebensdauer bei den Miniaturproben. Die Referenzproben besitzen einen Probenquerschnitt
von A = 50 mm?, wihrend der Probenquerschnitt der Miniaturproben an der diinnsten Stelle
lediglich bei A = 1,4 mm? liegt. GeméB Literatur kann aufgrund der groBen Diskrepanz
zwischen den beiden Probenquerschnitten ein Grofeneffekt als Ursache vermutet werden [169].
Des Weiteren fithren Miniaturproben aufgrund der vergleichsweise geringen
Probenquerschnitte zu weiteren potenziellen Fehlerquellen. Der Einfluss der Mikrostruktur
kommt stirker zum Tragen, da die experimentelle Mittelung iliber weniger mikrostrukturelle
Einheiten erfolgt. AuBerdem kann der mogliche Unterschied zwischen dem wahren und dem
gemessenen Probenquerschnitt zu einer hoheren Differenz zwischen der wahren und der
berechneten Spannungsamplitude fithren. Ferner erschwert die eingebrachte Kerbe die

Messung des Probenquerschnitts zusétzlich.
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Abbildung 43: Ergebnisse der in situ Ermiidungsversuche der ZD-NKS-MP und der
ZD-KS-MP. Zu Vergleichszwecken sind die Referenzwerte aus der klassischen
Ermiidungspriifung ebenfalls enthalten. Der gestrichelte rote Kreis zeigt diejenigen
Miniaturproben an, die bis zum Bruch gepriift wurden. Die gestrichelte dunkelgriine Linie zeigt
fiir ein Probenpaar den Faktor der Lebensdauersteigerung x; ¢ durch das Kugelstrahlen an.

Wie der Abbildung 43 zu entnehmen ist, erfolgt der Bruchausgang der ZD-NKS-MP
ausschlieflich von der Oberfliche aus, wihrend die ZD-KS-MP ausnahmslos den
Bruchausgang im Werkstoffinneren haben. In Abbildung 44 sind die Ergebnisse der
Bruchflichenanalyse der bis zum Bruch ermiideten ZD-NKS-MP gezeigt, welche bei einer
Spannungsamplitude von Acg/2 = 630 MPa eine Bruchlastspielzahl von Np = 513.340
erreicht hat. Anhand von Abbildung 44 a) und b) ist deutlich zu erkennen, dass der
Bruchausgang an der Oberfliche liegt. Das vom Bruchausgang ausgehende restliche
Bruchflichengefiige zeigt viele interkristalline Bereiche, welche zum Teil deutliche
Schwingstreifen (Abbildung 44 c)) und zum Teil Wabenstrukturen mit Einschliissen im Inneren
(Abbildung 44 d)) aufweisen. In Abbildung 44 e) bzw. f) sind ebenfalls Einschliisse in einem
freiliegenden Korn zu sehen. Die Analyse der Einschliisse aus Abbildung 44 d) und f) erfolgte
mittels EDX und fiihrte zu dem Ergebnis, dass es sich bei den Einschliissen um Mangansulfid
handelt. Exemplarisch zeigt Abbildung 45 EDX-Messungen von zwei Einschliissen sowie einer
Referenzmessung in einem einschlussfreien Bereich. Die Einschliisse weisen einen signifikant

erhohten Mn- und S-Gehalt auf.

Die Einschliisse in Abbildung 44 d) fiihrten zu einer Wabenstruktur, welche auf einen zihen
Gewaltbruch hindeuten. Im Gegensatz dazu sind die Einschliisse in Abbildung 44 f) nicht von
einer plastischen Verformungszone umgeben, sondern scheinen unmittelbar an der Korngrenze

zu enden oder durch den Riss zertrennt worden zu sein. Die EDX-Analyse der hellen Partikel
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auf der Korngrenze in Abbildung 44 f) ergab keinen Hinweis auf Einschliisse. Da hochfester
Federstahl jedoch zu Karbidausscheidungen an den Korngrenzen neigt, die wiederrum
interkristallines Bruchverhalten an den ehemaligen Austenitkorngrenzen fordern, konnte es

sich hier mit hoher Wahrscheinlichkeit um Karbidausscheidungen handeln [170].

™

Abbildung 44: Bruchflichenanalyse einer mit Ag /2 = 630 MPa belasteten ZD-NKS-MP mit
einer Bruchlastspielzahl von Np = 513.340. a) zeigt eine Ubersichtsaufnahme des
Bruchflichengefiiges nahe des Rissinitiierungsortes, b)-d) sind Detailaufnahmen von a), e)
zeigt einen Ausschnitt aus dem Bruchgefiige und f) ist eine Detailaufnahme von e).



6 Ergebnisse 74

Fe Messung Nr. 1

Anzahl Counts
[ ‘é = Lh (=23
s 282 2 2 8
=]

-

a

=
=4

Si

=

8
%]
e
wn
=S
-

o
a
<

Messung Nr. 2
S

Fe Referenzmessung

=@ a
=1 c
= =
= =]
o] Q
= 500 = Mn
[l o
N N
= =
< <

=
=}
=3
1
s
=
=3
1
T

IS

=3

=}

N

T

(4]
ol
=]
=]

n

=
=
(=]
=
=

=]
=3
n

=
=]

Abbildung 45: EDX-Messungen an einer mit Ao /2 = 630 MPa belasteten ZD-NKS-MP mit
einer Bruchlastspielzahl von Np = 513.340. Die Messungen Nr.1 und Nr.2 zeigen
EDX-Messungen an einem Einschluss mit erh6htem Mn- und S-Gehalt. Zu Vergleichszwecken
dient die EDX-Referenzmessung an einer einschlussfreien Stelle.

In Abbildung 46 sind die Ergebnisse der Bruchfldchenanalyse der bis zum Bruch ermiideten
ZD-KS-MP gezeigt, welche bei einer Spannungsamplitude von Ac/2 = 730 MPa eine
Bruchlastspielzahl von N = 472.120 erreicht hat. Die Abbildung 46 a) zeigt eine Ubersicht
des Bruchflichengefiiges. Der Ort des Bruchausgangs liegt zweifellos im Werkstoffinneren und
weist im Mittelpunkt einen Oberflachenabstand von zyr = 139 um auf (Abbildung 46 b)). Er
liegt folglich in einer Tiefe, in der das Druckeigenspannungsmaximum bereits liberwunden ist
und der Wert der Druckeigenspannungen zu sinken beginnt (Kapitel 6.2). Anhand der
Detailaufnahme des Bruchausgangs in Abbildung 46 b) kann ein nicht-metallischer Einschluss
als Bruchausloser verneint werden und die Rissinitiierung erfolgte demnach innerhalb der
Stahlmatrix. Die Abbildung 46 c) zeigt, dass libereinstimmend mit der Bruchflichenanalyse der
ZD-NKS-MP auch die ZD-KS-MP interkristalline Bereiche im Bruchgefiige aufzeigt. Die
Detailaufnahme in Abbildung 46 d) zeigt neben Wabenstrukturen auch Einschliissen, die nicht
von einer plastischen Verformungszone umgeben sind. Da es sich bei den ZD-NKS-MP und
den ZD-KS-MP um den gleichen Werkstoff handelt, wurde auf eine EDX-Analyse an dieser
Stelle verzichtet. Es wird sich mit sehr groBer Wahrscheinlichkeit ebenfalls um
MnS-Einschliisse handeln. Ferner zeigen die interkristallinen Bereiche ebenfalls helle Partikel

an den Korngrenzen auf, bei denen es sich auch um Karbidausscheidungen handeln konnte.
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Abbildung 46: Bruchflichenanalyse einer mit Ag/2 = 730 MPa belasteten ZD-KS-MP mit
einer Bruchlastspielzahl von Ny = 472.120. a) gibt eine Ubersicht iiber das
Bruchfliachengefiige, b) stellt eine Detailaufnahme des Bruchausgangs dar, c) zeigt einen
Ausschnitt aus dem Bruchgefiige und d) ist eine Detailaufnahme von c).

In den nachfolgenden beiden Unterkapitel werden die aufgedeckten Mechanismen der
Rissinitiierung und Kurzrissausbreitung, welche die beiden im Fokus stehenden Phasen der
Ermiidungsschidigungsentwicklung darstellen, vorgestellt. Zu diesem Zweck werden zuerst
die Ergebnisse der ZD-NKS-MP présentiert, bevor im Anschluss der Einfluss der
Druckeigenspannungen anhand eines Vergleichs mit den ZD-KS-MP gezeigt wird.

6.4.1 Rissinitiierung

Den Beginn der Ermiidungsschidigungsentwicklung bildet in der Regel nicht die
Rissinitiierung, sondern anfanglich wird hiufig erst Gleitbandbildung beobachtet. Gleitbander
deuten auf Bereiche mit lokaler plastischer Deformation hin. Folglich entstehen oft parallele
Scharen von Gleitbdandern [171], die bevorzugt innerhalb von denjenigen Kornern entstehen,
die ein gilinstig orientiertes Gleitsystem mit einer Orientierung nahe 45° zur
Hauptnormalspannung besitzen [9]. In Ubereinstimmung damit liegen in den untersuchten

ZD-NKS-MP oft Bereiche auf der Oberfldche mit parallelen Gleitbdndern vor, welche eine
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45°-nahe Orientierung zur Beanspruchungsrichtung, also zur Hauptnormalspannung zeigen

(Abbildungen 47 a) und b)).

Abbildung 47: Bildung einer Schar von parallelen Gleitbindern in a) einer mit
Ac/2 = 730 MPa belasteten ZD-NKS-MP nach N = 75.200 Zyklen und b) einer mit
Ao /2 = 590 MPa belasteten ZD-NKS-MP nach N = 370.000 Zyklen.

Gleitbander selbst bzw. deren Interaktion mit Korngrenzen kdnnen eine Rissinitiierung nach
sich ziehen. Dementsprechend fiihrten die Bereiche mit parallelen Gleitbandern héaufig zur
Rissinitiierung, weshalb iiber den Ermiidungszeitraum hinweg in der Regel mehr als ein Riss
an der Probenoberfliche detektiert wurde. Um diese Ermiidungsschidigung bewerten zu
konnen, wurde die Rissdichte p,.4 als Ermiidungsschadigungsparameter eingefiihrt. Dieser
berechnet sich aus der kumulativen Risslidnge aller detektierten Risse bezogen auf die in situ
beobachtete Probenoberfliche. Dadurch werden nicht nur neu gebildete Risse beriicksichtigt,
sondern auch die Langenzunahme bereits initiierter Risse wird mit einbezogen. In diesem
Zusammenhang ist es wichtig zu erwéhnen, dass es in den konfokalen Lasermikroskop-
Aufnahmen (KLM-Aufnahmen) schwierig ist, zwischen Gleitbdandern und Rissen zu
unterscheiden, da beide in den KLM-Aufnahmen als dunkle Striche erscheinen. Das Problem

der exakten Zuordnung wurde auch bereits in anderen Studien berichtet [64, 66, 72].

Der Verlauf der Rissdichte der ZD-NKS-MP in Abhéngigkeit von der durchlaufenen
Zyklenzahl ist in Abbildung 48 dargestellt. Da die Bestimmung der Rissdichte mit hohem
Zeitaufwand verbunden ist, wurde fiir jedes Spannungsniveau eine ZD-NKS-MP fiir die

Analyse ausgewdhlt.
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Abbildung 48: Rissdichte der ZD-NKS-MP als Funktion der Zyklenzahl fiir unterschiedliche
Spannungsamplituden.

Der Verlauf der Kurven in Abbildung 48 zeigt eine Zunahme der Rissdichte mit ansteigender
Zyklenzahl, was auf die kontinuierliche Initiierung neuer Risse bzw. einer Langenzunahme
bereits initiierter Risse hindeutet. Eine Veranschaulichung der Rissdichtenverdnderung iiber die
Zyklenzahl ist in Abbildung 49 a) zu sehen. Beide KLM-Aufnahmen zeigen die gleiche bei
Ac/2 = 680 MPa beanspruchte ZD-NKS-MP, jedoch zu unterschiedlichen Aufnahme-
zeitpunkten. Die linke KLM-Aufnahme wurde nach N = 20.000 Zyklen und die rechte
KLM-Aufnahme nach N = 120.000 Zyklen aufgenommen. In der rechten KLM-Aufnahme
sind sowohl neu initiierte Risse, als auch gewachsene Risse zu erkennen. Weiterhin ist ein
starker Einfluss der aufgebrachten Spannungsamplitude auf die Rissdichte zu beobachten. Je
hoher die aufgebrachte Spannungsamplitude ist, desto schneller wichst die Rissdichte {iber die
Zyklenzahl an. Folglich fiihrt eine hohere Spannungsamplitude zu einer beschleunigten

Ermiidungsschidigungsentwicklung.

In Abbildung 49 b) ist dieser Zusammenhang ebenfalls anhand von zwei KLM-Aufnahmen
gezeigt. Die linke KLM-Aufnahme zeigt eine ZD-NKS-MP, welche bei Ag/2 = 630 MPa
beansprucht wurde, wihrend die rechte KLM-Aufnahme von einer bei Ag/2 = 550 MPa
beanspruchten ZD-NKS-MP stammt. Beide KLM-Aufnahmen wurden nach -einer
durchlaufenen Zyklenzahl von N = 300.000 aufgenommen. Wihrend in der rechten
KLM-Aufnahme zu diesem Zeitpunkt nur ein Riss detektiert werden konnte, sind auf der linken

KLM-Aufhahme bereits eine Vielzahl von Rissen zu sehen.

Allen Kurvenverldufen in Abbildung 48, bis auf die Kurve des bei Ag/2 = 550 MPa

beanspruchten Durchldufers, lassen einen starken Anstieg der Rissdichte ab einer bestimmten
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Zyklenzahl erkennen. Je hoher die aufgebrachte Spannungsamplitude ist, desto geringer ist die
Zyklenzahl bei der dieser Ubergang erfolgt. Des Weiteren ist den Kurven in Abbildung 48 zu
entnehmen, dass bereits sehr friih erste Risse detektiert werden konnten. So wurde zum Beispiel
in dem bei Ag/2 = 550 MPa gepriiften Durchldufer trotz einer geringen Rissdichte der erste
Kurzriss bereits nach N = 4000 Zyklen detektiert.

a) |ZD-NKS-MP: 680 MPa; N = 20.000 ZD-NKS-MP: 680 MPa; N = 120.000
+ 100.000 Zyklen
_ =
200 pm B e > 200 pm ;
b) |ZD-NKS-MP: 630 MPa; N = 300.000 ZD-NKS-MP: 550 MPa; N = 300.000
80 MPa geringere
Belastung
N
!
200 pm 8 200 pm =i

Abbildung 49: a) Zwei KLM-Aufnahmen einer mit Ao/2 = 680 MPa belasteten
ZD-NKS-MP nach N = 20.000 bzw. N = 120.000 Zyklen. b) KLM-Aufnahmen von zwei
ZD-NKS-MP nach N = 300.000 Zyklen, welche mit Ag/2 = 630 MPa bzw. mit
Ao /2 = 550 MPa beansprucht wurden.

Die Rissdichte liefert zwar Hinweise auf den Grad der Ermiidungsschidigung, die
Brucheinleitung erfolgt jedoch nur durch einen einzigen fatalen Riss. Im Allgemeinen kann die
Rissinitiierung transkristallin oder interkristallin stattfinden. Es sei an dieser Stelle erwihnt,
dass im Rahmen dieser Arbeit die Rissinitiierung unmittelbar an einer ehemaligen
Austenitkorngrenze als interkristallin bezeichnet wird. Transkristalline Rissinitiierung wurde
bei den ZD-NKS-MP nur sehr selten beobachtet. In Bezug auf die fatalen Risse wurden
ausschlieBlich interkristalline Initiierungen beobachtet, weshalb den selten detektierten

transkristallinen Rissen nur ein geringes Gefdhrdungspotential zugeschrieben werden kann.
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Ein Beispiel fiir einen transkristallin initiierten Riss liefert Abbildung 50. Anhand des Risspfads
wird vermutet, dass die Rissinitiierung in den beiden markierten Gleitbdndern 1 und 2 erfolgt
ist, woraufhin es zur Risskoaleszenz der beiden Risse gekommen ist. Die weitere
Rissausbreitung verlief nach links bzw. unten rechts in der Abbildung. Eine umfassende
Analyse mit Hilfe der EBSD-Technik und MTEX ist fiir diesen Riss nicht erfolgt, da der Fokus

auf den fatalen Rissen lag.

Gleitband Nr.2 N
Gleitband Nr.1

Abbildung 50: Transkristalline Rissinitiierung in einer mit Ag/2 = 655 MPa belasteten
ZD-NKS-MP nach N = 103.020 Zyklen.

Bei den interkristallinen Rissen konnten zwei Rissinitiierungsmechanismen ermittelt werden.
Der erste Rissinitiilerungsmechanismus ist gekennzeichnet durch ein Auftreffen von
Gleitbdndern auf eine chemalige Austenitkorngrenze. Durch den damit verbundenen
Versetzungsaufstau kommt es zu einer Spannungsiiberhohung an der ehemaligen
Austenitkorngrenze, was final zu dessen AufreiBen fiihrt [1]. Dieser Rissinitiierungs-

mechanismus wurde jedoch nur bei einer geringen Probenanzahl beobachtet.

Ein exemplarisches Beispiel dafiir liefert die mit Ao /2 = 680 MPa belastete ZD-NKS-MP in
Abbildung 51. Die REM-Aufnahme in Abbildung 51 a) zeigt eine Bildung von mehreren
parallelen Gleitbdndern, welche am unteren Ende zu einer Rissinitiierung gefiihrt haben. Die
dazugehorige EBSD-Analyse in Abbildung 51 b) bzw. die auf Basis dessen berechneten
ehemaligen Austenitkdrner in Abbildung 51 ¢) zeigen, dass sich die Gleitbdnder an einer
ehemaligen Austenitkorngrenze aufstauen und die Rissinitiierung interkristallin an dieser
ehemaligen Austenitkorngrenze erfolgt ist. Die Werte fiir die slip transmission im Bereich der
Rissinitiierung in Abbildung 51 d) liegen im unteren Spektrum der Werteskala, was eine
geringe Gleitiibertragung bedeutet. Folglich kommt es zu einem Aufstauen der Gleitbander und
einer daraus resultierenden Spannungsiiberh6hung an der ehemaligen Austenitkorngrenze, die

in einer Rissinitiierung miindet. Die Gleitbandbildung selbst findet in Blocken mit einem hohen
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Schmidfaktor statt, und deren Ausbreitung erfolgt entlang von (110)-Gleitebenen, wie die
Abbildung 51 e) erkennen ldsst.

Abbildung 51: Interkristalline Rissinitiierung durch Versetzungsaufstau in einer mit
Ao /2 = 680 MPa belasteten ZD-NKS-MP nach N = 90.000 Zyklen: a) REM-Aufnahme und
b) dazugehorige EBSD-Analyse, ¢) ehemalige Austenitkdrner, d) slip transmission und e)
Schmidfaktoren mit zusdtzlicher Darstellung der (110)-Gleitebenenspuren im Bereich der
Gleitbander (aktive Gleitebenenspur in rot dargestellt).

Beim zweiten interkristallinen Rissinitiierungsmechanismus, der bei einer Vielzahl der fatalen
Risse ursdchlich war, ist keine bzw. wenig plastische Verformung in Form von Gleitbénder in
den benachbarten Korner zu beobachten. In den meisten Féllen konnte lediglich ein
ausgeprigtes Gleitband unmittelbar an der ehemaligen Austenitkorngrenze beobachtet werden.
Die Ursache fiir diesen interkristallinen Rissinitiierungsmechanismus kann darin begriindet
liegen, dass die Korngrenze selbst als Gleitsystem aktiv wird, wodurch es zur plastischen
Verformung innerhalb der Korngrenze kommt [6]. Die Abbildung 52 zeigt den
Rissinitiierungsbereich einer mit Ao/2 = 680 MPa beanspruchten ZD-NKS-MP nach
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N = 155.000 Zyklen. Dieser zeigt deutliche plastische Verformung in Form eines
ausgepragten Gleitbandes, wahrend in den Bereichen nahe des Rissinitiierungsortes keine

plastische Verformung beobachtet werden kann.

Rissinitiierung

Abbildung 52: REM-Aufnahme einer Rissinitiierung ohne sichtbare plastische Verformung
der benachbarten Korner. Die abgebildete ZD-NKS-MP hat N = 155.000 Zyklen bei einer
Beanspruchungsamplitude von Ag /2 = 680 MPa durchlaufen.

Die Abbildung 53 liefert die EBSD- und MTEX-Analyse des zuvor gezeigten
Rissinitiierungsbereiches. Die Rissinitiierung erfolgte interkristallin entlang einer ehemaligen
Austenitkorngrenze (Abbildungen 53 a) und b)). Entlang des Rissinitiierungsbereiches zeigt die
slip transmission viele Bereiche mit einem geringen Wert an, was einer geringen
Gleitiibertragung gleichkommt (Abbildung 53 c¢)). Unterhalb des Rissinitiierungsbereiches
liegen Blocke mit einem hohen Schmidfaktor vor (Abbildung 53 d)). Dennoch ist in diesen
Bereichen keine plastische Verformung zu beobachten. Der hohe Schmidfaktor bzw. die
geringe slip transmission unmittelbar unterhalb bzw. oberhalb des Rissinitiierungsbereiches
legen die Vermutung nahe, dass die Versetzungen erst auf die Korngrenze aufgetroffen und
anschlieBend entlang dieser weitergelaufen sind. Die Korngrenze selbst konnte demnach als

Gleitsystem aktiv geworden sein.
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Abbildung 53: EBSD- und MTEX-Analyse des in Abbildung 52 gezeigten Risses: a) EBSD-
Analyse, b) ehemalige Austenitkorner, c) slip transmission und d) Schmidfaktoren.

Eine weitere Ursache fiir diesen Rissinitiierungsmechanismus kann in elastischer Anisotropie
begriindet sein, welche insbesondere in Korngrenzen-Tripelpunkten zu lokalen
Spannungsiiberhohungen fiihren kann (Kapitel 2.2.2). In Abbildung 54 ist ein Beispiel fiir
interkristalline Rissinitiierung aufgrund von elastischer Anisotropie gezeigt. Der Vergleich der
REM-Aufnahme mit der EBSD-Analyse und der Berechnung der ehemaligen Austenitkdrner
liefert den Nachweis fiir die interkristalline Rissinitiierung (Abbildungen 54 a) - c¢)). Die
Verteilung der Schmidfaktoren an der Rissinitiierungsstelle (Teilbild in Abbildung 54 d)) zeigt,
dass am Korngrenzen-Tripelpunkt stark variierende Schmidfaktoren in den einzelnen Blocken

vorliegen, welche auf ausgeprégte elastische Anisotropie hindeuten.
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Abbildung 54: Interkristalline Rissinitiierung aufgrund von elastischer Anisotropie in einer
mit Ao /2 = 680 MPa belasteten ZD-NKS-MP nach N = 90.000 Zyklen: a) REM-Aufnahme
und b) dazugehorige EBSD-Analyse, ¢) ehemalige Austenitkdrner und d) Schmidfaktoren.

Einfluss von Druckeigenspannungen

Auch die ZD-KS-MP zeigen zu Beginn der Ermiidungsschiadigungsentwicklung
Gleitbandbildung, die hiufig in Form einer Schar von parallel angeordneten Gleitbdndern zu
finden ist. Die Abbildung 55 liefert ein Beispiel anhand von zwei unterschiedlichen
Oberflachenbereichen einer mit Ao /2 = 700 MPa belasteten ZD-KS-MP nach N = 642.030
Zyklen. Die Gleitbiander weisen eine Orientierung von ~45° zur Beanspruchungsrichtung auf

und entstehen folglich schubspannungskontrolliert.
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Abbildung 55: a) und b) zeigen die Bildung einer Schar von parallelen Gleitbidndern in zwei
unterschiedlichen Oberflichenbereichen von einer mit Ao/2 = 700 MPa belasteten
ZD-KS-MP nach N = 642.030 Zyklen.

Analog zu den ZD-NKS-MP bilden sich auch in den ZD-KS-MP Rissnetzwerke aus, welche
mit Hilfe der Rissdichte bewertet werden konnen. In Abbildung 56 a) ist der Verlauf der
Rissdichte fiir je eine ZD-KS-MP pro Spannungsniveau in Abhéngigkeit von der durchlaufenen
Zyklenzahl gezeigt. Die ZD-KS-MP weisen die gleiche Abhéngigkeit der Rissdichte von der
Zyklenzahl und der aufgebrachten Spannungsamplitude wie die ZD-NKS-MP auf. Eine
Veranschaulichung dieser Zusammenhédnge ist in Abbildung 57 dargestellt, wobei
Abbildung 57 a) die Zunahme der Rissdichte mit steigender Zyklenzahl anhand einer mit
Ac /2 = 730 MPa beanspruchten ZD-KS-MP nach N = 20.000 bzw. N = 125.000 Zyklen
zeigt. Die Abbildung 57 b) hingegen veranschaulicht den beschleunigenden Effekt der
aufgebrachten Spannungsamplitude auf die Rissdichte anhand des Vergleichs zweier
unterschiedlich hoch beanspruchter ZD-KS-MP (Ag/2 = 760 MPa vs. Ag/2 = 700 MPa),
welche zum Zeitpunkt der KLM-Aufnahmen N = 100.000 Zyklen erfahren haben.

Die Kurvenverldufe in Abbildung 56 a) zeigen analog zu den ZD-NKS-MP ebenfalls einen
starken Anstieg der Rissdichte ab einer bestimmten Zyklenzahl. Diese Zyklenzahl wird umso
frither erreicht, je hoher die aufgebrachte Spannungsamplitude ist. Ferner werden auch bei den

ZD-NKS-MP bereits innerhalb der ersten Zyklen Risse detektiert.
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In Abbildung 56 b) werden die Rissdichten der ZD-NKS-MP und der ZD-KS-MP miteinander
verglichen. Um die Ubersichtlichkeit des Diagramms zu erhéhen, sind nur fiir diejenigen
Spannungsamplituden die Kurven geplottet, die sowohl bei den ZD-NKS-MP als auch bei den
ZD-KS-MP gepriift wurden bzw. deren Spannungsamplituden-Differenz gering ist. In allen
NKS-KS-Kurvenpaaren, welche durch die gleiche Farbwahl der Messpunkte zu erkennen sind,

kann eine vergleichsweise hohere Rissdichte im Fall der ZD-NKS-MP festgehalten werden.

Die Abbildung 58 veranschaulicht diesen Zusammenhang anhand von zwei KLM-Aufnahmen,
welche jeweils bei einer erreichten Zyklenzahl von N = 300.000 aufgenommen wurden. Bei
beiden KLM-Aufnahmen wurde die entsprechende Probe mit einer Spannungsamplitude von
Ac /2 = 630 MPa ermiidet. Die linke KLM-Aufnahme der ZD-NKS-MP zeigt eine deutlich
starker ausgepriagte Ermiidungsschiadigung im Vergleich zu der rechten ZD-KS-MP. Das legt
die Vermutung nahe, dass Druckeigenspannungen die Ermiidungsschadigungsentwicklung an

der Oberfliche hemmen.
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Abbildung 56: a) Rissdichte der ZD-KS-MP in Abhéngigkeit von der Zyklenzahl, b)
Vergleich der Rissdichtekurven von ZD-NKS- und ZD-KS-MP mit gleich / dhnlich hoher
Beanspruchungsamplitude.
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Abbildung 57: a) Zwei KLM-Aufnahmen einer mit Ao /2 = 730 MPa belasteten ZD-KS-MP
nach N = 20.000 bzw. N = 125.000 Zyklen. b) KLM-Aufnahmen von zwei ZD-KS-MP nach
N = 100.000 Zyklen, welche mit Ao /2 = 760 MPa bzw. mit Ao /2 = 700 MPa beansprucht
wurden.

ZD-NISS-MP: 630 MPa; N = 300.000 ZD-KS-MP: 630 MPa; N = 300.000

Abbildung 58: Vergleich der KLM-Aufnahmen von je einer ZD-NKS-MP und einer
ZD-KS-MP nach N = 300.000 Zyklen, welche mit Ag /2 = 630 MPa beansprucht wurden.

Da bei den ZD-KS-MP der Bruchausgang ausnahmslos unter der Probenoberfldche lag, ist hier
im Vergleich zu den ZD-NKS-MP von einem grundlegend anderen Rissinitiierungs-

mechanismus des fatalen Risses zu sprechen, ndmlich von einer Rissinitiierung im
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Werkstoffinneren. Demnach verschieben Druckeigenspannung den Rissinitiierungsort ins
Materialinnere. Selbst wenn die an der Probenoberfliche initiierten Risse nicht zum Bruch der
ZD-KS-MP gefiihrt haben, sollen die dort beobachteten Rissinitiierungsmechanismen ebenfalls

vorgestellt werden.

Transkristallin initiierte Risse an Gleitbdndern wurden nur selten beobachtet. Ein Beispiel fiir
einen derart initiierten Riss liefert Abbildung 59. Die REM-Aufnahmen entstanden nach dem
Versagen der Proben, woraus folgt, dass der transkristallin initiierte Riss nicht iiber die in
Abbildung 59 angegebene Rissldnge von a = 750 nm hinausgewachsen ist. Diese Tatsache
verdeutlicht, dass transkristallin initiierte Risse auch bei den ZD-KS-MP nur eine

untergeordnete Rolle spielen.

Abbildung 59: Transkristalline Rissinitiierung in einer mit Ao/2 = 700 MPa belasteten
ZD-KS-MP nach N = 642.030 Zyklen.

Analog zu den ZD-NKS-MP konnten bei den interkristallin initiierten Oberflichenrissen der
ZD-KS-MP ebenfalls die beiden zuvor beschriebenen Rissinitiierungsmechanismen beobachtet
werden. In Abbildung 60 a) ist der erste Rissinitiierungsmechanismus dargestellt, der durch das
Auftreffen von Gleitbdndern auf eine ehemalige Austenitkorngrenze gekennzeichnet ist. In den
Abbildungen 60 b) und c) sind die dazugehorige EBSD-Analyse und die berechneten
ehemaligen Austenitkorner zu sehen. Die Werte fiir die slip transmission in Abbildung 60 d)
zeigen neben Bereichen mit geringer Gleitiibertragung (blau) ebenfalls Bereiche mit hoher
Gleitlibertragung (gelb), was die Interpretation der slip transmission erschwert. Die
Gleitbandbildung selbst erfolgte in Blocken mit hohen Schmidfaktoren und deren Ausbreitung

verlief entlang einer (112)-Gleitebenenspur, wie der Abbildung 60 e) zu entnehmen ist.
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Abbildung 60: Interkristalline Rissinitiierung durch Versetzungsaufstau in einer mit
Ao /2 = 760 MPa belasteten ZD-KS-MP nach N = 138.200 Zyklen: a) REM-Aufnahme und
b) dazugehorige EBSD-Analyse, c) ehemalige Austenitkorner, d) slip transmission und e)
Schmidfaktoren mit zusétzlichen (112)-Gleitebenenspuren im Bereich der Gleitbédnder (aktive
Gleitebenenspur in rot dargestellt).

Der zweite interkristalline Rissinitiierungsmechanismus, welcher durch keine bzw. kaum
plastische Verformung in Form von Gleitbandbildung in den benachbarten Kornern
charakterisiert werden kann, soll exemplarisch anhand von Abbildung 61 gezeigt werden. Die
REM-Aufnahme in Abbildung 61 a) zeigt eine ausgeprigte Gleitbandbildung im
Rissinitiierungsbereich bzw. entlang des Risses, wihrend in den benachbarten Blcken kaum
plastische Verformung zu sehen ist. Anhand der dazugehorigen EBSD-Analyse und den
berechneten ehemaligen Austenitkdrnern in den Abbildung 61 b) und c) ist deutlich zu
erkennen, dass interkristalline Rissinitiierung vorliegt. Die Verteilung der Schmidfaktoren in

Abbildung 61 d) zeigt eine ausgeprdgte Variation des Schmidfaktors im unmittelbaren
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Rissumfeld, was auf elastische Anisotropie hindeutet, welche an dieser Stelle vermutlich die

Rissinitiierungsursache liefert.
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Abbildung 61: Interkristalline Rissinitiierung aufgrund von elastischer Anisotropie in einer
mit Ag/2 = 760 MPa belasteten ZD-KS-MP nach N = 466.610 Zyklen: a) REM-Aufnahme
und b) dazugehorige EBSD-Analyse, ¢) ehemalige Austenitkdrner und d) Schmidfaktoren.

6.4.2 Kurzrissausbreitung

Die Analyse der Kurzrissausbreitung erfolgte ausschlieBlich an den fatalen Rissen. In
Abbildung 62 a) ist die Rissldngenentwicklung der fatalen Risse der ZD-NKS-MP in
Abhédngigkeit von der Zyklenzahl dargestellt. Alle abgebildeten Kurven, mit Ausnahme der
Kurve des mit Ag/2 = 550 MPa beanspruchten Durchldufers, zeigen einen starken Knick bei
Erreichen einer bestimmten Zyklenzahl. Dieser Knick kennzeichnet den Ubergang von der

Kurzrissausbreitung in die Langrissausbreitung und wird zu einem fritheren Zeitpunkt bzw. bei
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einer geringeren Zyklenzahl erreicht, je hoher die Beanspruchungsamplitude ist. Im Bereich
der Kurzrissausbreitung sind kaum Verdnderungen in den Kurvenverldufen zu beobachten, was
bedeutet, dass sich die jeweiligen Risslédngen in dieser Ermiidungsphase nur marginal verdndert

haben.

In Abbildung 62 b) sind vier KLM-Aufnahmen der mit Ag/2 = 680 MPa ermideten
ZD-NKS-MP zu unterschiedlichen Aufnahmezeitpunkten dargestellt. Die beiden ersten KLM-
Aufnahmen wurden nach N = 10.000 Zyklen bzw. N = 50.000 Zyklen aufgenommen und
zeigen einen Ausschnitt aus der Kurzrissausbreitung. Obgleich eine Differenz zwischen beiden
KLM-Aufnahmen von N = 40.000 Zyklen vorliegt, hat der Riss kaum an Lédnge zugenommen.
Im Bereich der Langrissausbreitung konnen in den Kurvenverldufen hingegen massive
Zunahmen in den jeweiligen Rissldngen beobachtet werden. Die beiden letzen KLM-
Aufnahmen in Abbildung 62 b) zeigen den Zustand der Probenoberfldche nach N = 110.000
Zyklen bzw. N = 150.000 Zyklen und bilden den Bereich der Langrissausbreitung ab. Die
Differenz dieser beiden KLM-Aufnahmen betrigt ebenfalls N = 40.000 Zyklen und lésst eine

signifikante Rissldngenzunahme erkennen.
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Abbildung 62: a) Risslingenentwicklung der ZD-NKS-MP in Abhéingigkeit von der
Zyklenzahl; b) KLM-Aufnahmen einer mit Ag /2 = 680 MPa beanspruchten ZD-NKS-MP zu
unterschiedlichen Aufnahmezeitpunkten.

In Abbildung 63 a) ist der Anteil der Kurzrissausbreitung und der Langrissausbreitung an der
Lebensdauer der jeweiligen ZD-NKS-MP angegeben. Dieser wurde anhand des
Ubergangpunktes in den Risslingenkurven bestimmt. Da die Rissinitiierung in allen
beobachteten ZD-NKS-MP innerhalb weniger Zyklen erfolgt ist, beinhaltet in diesem
Zusammenhang die Kurzrissausbreitung auch die kurze Zyklenzahl bis zur Rissinitiierung. Im
Durchschnitt werden 75 % der Lebensdauer durch die Kurzrissausbreitung eingenommen, was

diese zur dominierenden Ermiidungsphase im HCF-Bereich macht. Orientiert an der Arbeit von
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Hiick [172] ist in Abbildung 63 b) dieser Zusammenhang zusitzlich graphisch in Form eines
Wohlerdiagramms dargestellt. Der steilere Kurvenverlauf der Langrissausbreitungskurve sowie
die beiden zusammenlaufenden Kurven fiir die Bruchlastspielzahl und die Kurzrissausbreitung
deuten darauf hin, dass der Anteil der Kurzrissausbreitung an der Lebensdauer mit

zunehmender Bruchlastspielzahl ansteigt.
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Abbildung 63: a) Prozentualer Lebensdaueranteil der Kurzriss- und der Langrissausbreitung
in Abhéngigkeit von der Spannungsamplitude. b) Bruchlastspielzahl in Abhidngigkeit von der
Spannungsamplitude und zusétzliche Aufspaltung in Anzahl der Zyklen, die in der Phase der
Rissinitiierung und Kurzrissausbreitung bzw. der Langrissausbreitung verbracht wurden.

Um den Einfluss der Mikrostruktur auf die Kurzrissausbreitung zu untersuchen, wurde die
Rissausbreitungsrate da/dN der untersuchten ZD-NKS-MP in Abhingigkeit vom zyklischen
Spannungsintensititsfaktor AK aufgetragen (Abbildung 64). Zu Beginn zeigen alle
Rissausbreitungsraten-Kurven die fiir die Kurzrissausbreitung typische, oszillierende
Rissausbreitungsrate, welche auf den Einfluss von mikrostrukturellen Barrieren
zuriickzufilhren ist. Ab einem zyklischen Spannungsintensititsfaktor von etwa
AK > 20 MPa-+m findet der Ubergang von der Kurzrissausbreitung in die
Langrissausbreitung statt, welche durch einen linearen Anstieg bzw. bei Beriicksichtigung der

logarithmischen Achsenskalierung durch einen exponentiellen Anstieg gekennzeichnet ist.
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Abbildung 64: Rissausbreitungsraten-Kurve der ZD-NKS-MP.

Die verlangsamten als auch die beschleunigten Kurvenbereiche in der oszillierenden
Rissausbreitungsrate der Kurzrissausbreitung haben gemil3 Literatur ihre Ursache in
mikrostrukturellen Barrieren, welche bei Anndherung an eine Barriere eine Verlangsamung und
nach Uberwinden der Barriere eine Beschleunigung der Rissausbreitungsrate zur Folge haben.
Nun besitzt die martensitische Mikrostruktur einen komplexen, hierarchischen Aufbau, welcher

sich aus ehemaligen Austenitkornern, Paketen, Blocken und Martensitlatten zusammensetzt.

Um festzustellen, welche dieser kristallographischen Ebenen die oszillierende
Rissausbreitungsrate verursacht, wurde das Ausbreitungsverhalten der Kurzrisse mit der
lokalen Mikrostruktur in Verbindung gebracht. In Abbildung 65 a) und b) sind exemplarisch
die rissnahen EBSD-Analysen von zwei unterschiedlichen ZD-NKS-MP gezeigt. Die blauen
Pfeile deuten auf den Bereich der Rissinitiierung hin und die eingezeichneten weilen bzw.
schwarzen Linien heben den interkristallinen bzw. transkristallinen Rissverlauf hervor. Dabei
markieren durchgezogene Linien die Kurzrissausbreitung und gestrichelte Linien die
Langrissausbreitung. Zusétzlich wurden mit Hilfe von MTEX die ehemaligen Austenitkérner
berechnet und jeweils als Teilbild eingefiigt. In Abbildung 65 ¢) sind die dazugehorigen
Rissausbreitungsraten-Kurven  der  beiden = ZD-NKS-MP  dargestellt. =~ Markante
Verlangsamungen der Rissausbreitungsrate in den Rissausbreitungsraten-Kurven, welche

nachfolgend der FEinfachheit halber als Rissstopps bezeichnet werden, wurden mit
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nummerierten Kreisen gekennzeichnet, welche sich in dieser Form auch in den EBSD-

Analysen wiederfinden und auf diese Weise den Ort der Verlangsamung anzeigen.

Die in Abbildung 65 a) untersuchte ZD-NKS-MP wurde mit Ao /2 = 680 MPa ermiidet und
durchlief zum Zeitpunkt der EBSD-Analyse N = 155.000 Zyklen. Die Rissinitiierung erfolgte
interkristallin an einer ehemaligen Austenitkorngrenze. Aus dem Vergleich des ersten
Rissstopps (1) in der Rissausbreitungsraten-Kurve und der beiden dazugehdrenden
Markierungen in der EBSD-Analyse kann geschlossen werden, dass der Rissstopp auf beiden
Seiten des Kurzrisses durch einen Korngrenzen-Tripelpunkt bedingt ist. Nach Uberwinden
dieser Barriere wéchst der Kurzriss zunichst transkristallin entlang einer (110)-Gleitebenenspur
auf der linken Seite weiter, was mit einer erneuten Zunahme der Rissausbreitungsrate
verbunden ist, bis es zu einem erneuten Risstopp (2) mit verlangsamter Rissausbreitungsrate
kommt. Anhand der EBSD-Analyse kann eine ehemalige Austenitkorngrenze als Ursache fiir
den zweiten Rissstopp identifiziert werden. Die weitere Rissausbreitung verlief anschlieBend

auf beiden Seiten des Risses in Form der Langrissausbreitung.
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Abbildung 65: EBSD-Analyse und ehemalige Austenitkérner von a) einer mit
Ao /2 = 680 MPa beanspruchten ZD-NKS-MP nach N = 155.000 Zyklen und b) einer mit
Ac/2 =550 MPa beanspruchten ZD-NKS-MP nach N = 1.000.000 Zyklen; c)
Rissausbreitungsraten-Kurven beider Proben. Die Ziffern in den EBSD-Analysen und den
Rissausbreitungsraten-Kurven markieren die Haltepunkte der Risse.

Bei der in Abbildung 65 b) untersuchten ZD-NKS-MP, welche mit Ag/2 = 550 MPa
ermiidetet wurde und zum Zeitpunkt der EBSD-Analyse N = 1.000.000 Zyklen durchlaufen
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hat, wurde ebenfalls interkristalline Rissinitiierung beobachtet. Ubereinstimmend mit der
vorhergehenden ZD-NKS-MP konnte auch hier die Ursache fiir den ersten Rissstopp (1) in
Korngrenzen-Tripelpunkten auf beiden Seiten des Kurzrisses gefunden werden. Die weitere
Kurzrissausbreitung nach Uberwindung der Barriere erfolgte weiterhin interkristallin nach

rechts, bis es erneut zu einem Rissstopp an einem Korngrenzen-Tripelpunkt kam (2).

Die Analyse beider ZD-NKS-MP deutet auf einen Barriere-Effekt von ehemaligen
Austenitkorngrenzen bzw. Korngrenzen-Tripelpunkten hin. Ein Einfluss von Paketen oder
Blocken konnte nicht festgestellt werden. Die Kurzrissausbreitung erfolgte primér
interkristallin und ein Wechsel auf transkristalline Rissausbreitung wurde nur vereinzelt
beobachtet. In diesen Fillen verlief die transkristalline Rissausbreitung hauptsidchlich entlang

von (110)-Gleitebenenspuren.

Nachfolgend soll die bisher unberiicksichtigte Kurzrissausbreitung nach unten rechts aus
Abbildung 65 a) niher beleuchtet werden. Diese Passage ist in Abbildung 66 a) mit der (3)
markiert und stellt eine Rissabzweigung dar, welche im weiteren Verlauf der Rissausbreitung
stehen geblieben ist und aus diesem Grund in der Rissausbreitungsraten-Kurve vernachléssigt
wurde. Dennoch sollen nachfolgend die zugrundeliegenden Mechanismen der
Kurzrissausbreitung untersucht werden. Die Rissabzweigung verlduft zundchst transkristallin
und wechselt anschlieend durch zwei 90°-Knicke auf eine ehemalige Austenitkorngrenze, um
dort interkristallin weiterzuwachsen. Zu fragen ist, wieso die Rissabzweigung erst
transkristallin ~ wichst, statt sich sofort interkristallin entlang der ehemaligen
Austenitkorngrenze auszubreiten. Eine mogliche Begriindung dafiir kann der REM-Ausschnitt
in Abbildung 66 b) liefern. Dieser zeigt Gleitbinder mit einer ~45° Orientierung zur
Hauptnormalspannung, welche sich in Blocken mit einem hohen Schmidfaktor gebildet haben
(Abbildung 66 c)). Gleitbdnder stellen einen geschwichten Bereich des Werkstoffs dar, was
dazu gefiihrt haben konnte, dass die Rissabzweigung zu Beginn dort gewachsen ist. Dennoch
scheint die ehemalige Austenitkorngrenze im untersuchten Federstahl eine Schwachstelle des
Materials zu bilden, da die Rissabzweigung dennoch fiir die weitere Rissausbreitung auf die
ehemalige Austenitkorngrenze gewechselt hat. Wie Abbildung 66 d) zeigt, erfolgte der
Wechsel auf die ehemalige Austenitkorngrenze durch Blockgrenzen mit einer hohen slip
transmission (hohe Gleitiibertragung). Blockgrenzen mit einer hohen slip transmission weisen
einen geringeren Barriere-Effekt fiir die Rissausbreitung im Vergleich zu Blockgrenzen mit
einer geringen slip transmission auf, was den Wechsel der Rissausbreitung auf die ehemalige
Austenitkorngrenze an dieser Stelle erleichtert hat. Gemd der Berechnung der aktiven

Gleitebene in Abbildung 66 e), verlief der transkristalline Teil der Rissabzweigung erneut
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entlang einer (110)-Gleitebenenspur. Die (110)-Gleitebenen scheinen folglich bei der

transkristallinen Rissausbreitung favorisiert zu sein.
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Abbildung 66: EBSD- und MTEX-Analyse der Rissabzweigung aus Abbildung 65 a): a)
EBSD-Analyse, b) REM-Aufnahme, ¢) Schmidfaktoren, d) slip transmission und e) berechnete
(110)-Gleitebenenspuren (aktive Gleitebenenspuren in rot dargestellt).

Einfluss von Druckeigenspannungen

Die Analyse der Mechanismen der Kurzrissausbreitung muss an einem fatalen Riss bzw. an
einem Riss mit Ubergang von der Kurzrissausbreitung in die Langrissausbreitung erfolgen, da
ansonsten die fiir die Analyse notwendigen Risslangenentwicklung, der Lebensdaueranteil der
Kurzrissausbreitung und die Rissausbreitungsraten-Kurve mit Erfassung der Kurzriss- und
Langrissausbreitung nicht erstellt werden konnen. Im Fall der ZD-KS-MP erfolgte die
Rissinitiierung und folglich auch die Kurzrissausbreitung der fatalen Risse im Werkstoffinnern
und insofern auBlerhalb des Sichtfeldes des konfokalen Lasermikroskops. Alle an der
Oberflache initiierten Risse blieben in der Phase der Kurzrissausbreitung stehen und wechselten
nicht in die Langrissausbreitung. Aus diesem Grund konnte bei den ZD-KS-MP keine Analyse
in Form von Rissldngenentwicklung, Lebensdaueranteil der Kurzrissausbreitung und

Rissausbreitungsraten-Kurve durchgefiihrt werden. Dennoch soll zumindest der Einfluss der
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Mikrostruktur hinsichtlich der Rissstopps der Oberflachenrisse in den ZD-KS-MP vorgestellt

werden.

In Ubereinstimmung mit den ZD-NKS-MP konnte festgestellt werden, dass ehemalige
Austenitkorngrenzen bzw. Korngrenzen-Tripelpunkte die Kurzrissausbreitung zum Erliegen
bringen und folglich einen Barriere-Effekt ausiiben. In Abbildung 67 a) soll dies exemplarisch
anhand eines interkristallin initiierter Kurzrisses in einer mit Ao /2 = 730 MPa beanspruchten
ZD-KS-MP gezeigt werden, welche zum Zeitpunkt der REM-Aufnahme N = 286.120 Zyklen
durchlaufen hatte. Die dazugehorige EBSD-Analyse und die berechneten ehemaligen
Austenitkorner sind in den Abbildungen 67 b) und c) dargestellt. Den Abbildungen kann
entnommen werden, dass die Kurzrissausbreitung an einem Korngrenzen-Tripelpunkt gestoppt

wurde.
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Abbildung 67: EBSD- und MTEX-Analyse eines Kurzrisses in einer mit Ao /2 = 730 MPa
beanspruchten ZD-KS-MP nach N = 286.120 Zyklen: a) REM-Aufnahme b) EBSD-Analyse
und c¢) ehemalige Austenitkdrner.

6.5 In situ Ermiidungspriifung unter Torsionsbeanspruchung

Die Abbildung 68 gibt einen Uberblick iiber die durchgefiihrten in situ Ermiidungspriifungen
unter Torsionsbeanspruchung und ordnet die Ergebnisse in einem Wdohlerdiagramm ein. Auch
unter Torsionsbeanspruchung ist eine signifikante Zunahme der ertragbaren Bruchlast-
spielzahlen im Fall der T-KS-MP infolge des positiven Effekts der Druckeigenspannungen zu
erkennen. Der Faktor fiir die Verbesserung der Lebensdauer konnte an dieser Stelle jedoch nicht
berechnet werden, da es keine gebrochenen bzw. versagten Proben des gleichen
Spannungsniveaus in beiden Probensétzen gab, was die immense Steigerung der Lebensdauer
durch Druckeigenspannungen unter Torsionsbeanspruchung zusétzlich hervorhebt. Die
T-KS-MP zeigen allerdings bei gleicher Torsionsspannungsamplitude innerhalb der erreichten
Lebensdauern eine  starke  Streuung auf. So erreichten zwei bei einer

Torsionsspannungsamplitude von At,;/2 = 540 MPa beanspruchten T-KS-MP eine stark



6 Ergebnisse 98

unterschiedliche Bruchlastspielzahl von Ny = 145.000 Zyklen bzw. Nz = 1.000.000 Zyklen
(Durchlaufer).
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Abbildung 68: Ergebnisse der in situ Ermiidungsversuche unter Torsionsbeanspruchung im
NKS- und KS-Zustand.

Wie der Abbildung 68 zu entnehmen ist, liegt der Bruchausgang unter Torsionsbeanspruchung
stets an der Probenoberfldche, unabhéngig davon, ob die Miniaturproben kugelgestrahlt waren
oder nicht. In Abbildung 69 sind die Ergebnisse der Bruchflichenanalyse der bis zum Bruch
ermiideten T-NKS-MP gezeigt, die mit At,/2 = 385 MPa belasteten wurde und eine
Bruchlastspielzahl von Np = 408.032 erreicht hat. Die Abbildung 69 a), welche einen
Uberblick iiber das Bruchgefiige gibt, lisst bereits den Bruchausgang an der Oberfliche
erkennen. Eine Detailautnahme des Bruchausgangs liefert Abbildung 69 b). Die
Abbildungen 69 ¢) und d) zeigen weitere Detailaufnahmen des Bruchflichengefiiges mit
Schwingstreifen und Wabenstrukturen. In Abbildung 69 d) konnen leicht interkristalline

Bereiche vermutet werden.
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a)

Abbildung 69: Buchfldchenanalyse einer mit At,/2 = 385 MPa belasteten T-NKS-MP mit
einer Bruchlastspielzahl von Nz = 408.032. a) liefert eine Ubersicht iiber das
Bruchfliachengefiige, b) stellt eine Detailautnhahmen des Bruchausgangs dar, ¢) und d) zeigen
jeweils einen Ausschnitt des Bruchflichengefiiges mit Schwingstreifen bzw. Wabenstrukturen.

Die Abbildung 70 zeigt die Ergebnisse der Bruchfldchenanalyse der bis zum Bruch ermiideten
T-KS-MP, welche mit A1, /2 = 755 MPa beansprucht wurde und eine Bruchlastspielzahl von
Ny = 86.251 erreicht hat. Ein Uberblick iiber die Bruchfliche kann der Abbildung 70 a)
entnommen werden. Die Abbildung 70 b) zeigt eine Detailaufnahme des Bruchausgangs,
welcher an der Oberfléche liegt und viele VerschleiBBpartikel aufzeigt. Die Torsions-Ermiidung
ist durch eine starke Reibung der Rissflanken gekennzeichnet, welche zu den
VerschleiBBpartikeln auf der Bruchflidche fiihrt [124, 127, 128, 130, 137, 173, 174]. Analog zu
den T-NKS-MP koénnen auch bei den T-KS-MP Bereiche des Bruchflichengefiiges mit
Schwingstreifen und Wabenstrukturen gefunden werden (Abbildung 70 ¢) und d)). AuBBerdem
zeigt auch die untersuchte T-KS-MP nur vereinzelt interkristalline Bruchbereiche auf
(Abbildung 70 d)). Das Ergebnis einer EDX-Analyse an einem der Waben-Einschliisse ist in
Abbildung 70 €) zu sehen. Der signifikant erhohte Gehalt an Mn und S ldsst auf einen
MnS-Einschluss schlieBen.
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Abbildung 70: Bruchflichenanalyse einer mit At,/2 = 575 MPa belasteten T-KS-MP mit
einer Bruchlastspielzahl von Ng = 86.251. a) liefert eine Ubersicht iiber das
Bruchflichengefiige, b) stellt eine Detailaufnahmen des Bruchausgangs dar, ¢) und d) zeigen
jeweils einen Ausschnitt des Bruchgefiiges mit Schwingstreifen bzw. Wabenstrukturen und in
f) ist das Ergebnis einer EDX-Analyse an einem Einschluss dargestellt.

In den nachfolgenden beiden Unterkapitel werden die beobachteten Mechanismen der
Rissinitiierung und Kurzrissausbreitung vorgestellt. Zu diesem Zweck werden zuerst die
Ergebnisse der T-NKS-MP présentiert, bevor im Anschluss der Einfluss der
Druckeigenspannungen anhand eines Vergleichs mit den T-KS-MP gezeigt wird.

6.5.1 Rissinitiierung

Der Beginn der Ermiidungsschédigung ist durch eine starke Bildung von Gleitbandern, die sich

in giinstig orientierten Kornern oft in parallelen Scharen formieren, gekennzeichnet. Die
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Orientierung der Gleitbdnder weist dabei eine ~45° Verkippung zur Hauptnormalspannung auf,
was im Torsionsbeanspruchungsfall eine Orientierung der Gleitbdndern um 0° bzw. 90° in
Bezug auf die Beanspruchungsachse bedeutet. Die Abbildung 71 liefert zwei exemplarische

REM-Aufnahmen solcher Gleitbandscharen.

T £ raE

Abbildung 71: Bildung einer Schar von parallelen Gleitbindern in a) einer mit
At./2 = 400 MPa ermiideten T-NKS-MP nach N = 365.000 Zyklen und b) einer mit
At./2 = 350 MPa ermiideten T-NKS-MP nach N = 1.000.000 Zyklen.

Die weitere Ermiidungsschidigungsentwicklung ist durch die Bildung von Rissnetzwerken
gekennzeichnet, sodass die Bewertung des Schddigungsausmalles anhand der in Kapitel 6.4.1
eingefithrten Rissdichte p,; erfolgen kann. Der Verlauf der Rissdichte der T-NKS-MP in
Abhédngigkeit von der durchlaufenen Zyklenzahl ist in Abbildung 72 zu sehen. Analog zu den
in situ Versuchen unter uniaxialer Beanspruchung wurde bei dieser Versuchsreihe fiir die
Analyse je eine T-NKS-MP pro Spannungsniveau gewihlt. Dem Kurvenverlauf in
Abbildung 72 kann entnommen werden, dass die Rissdichte mit ansteigender Zyklenzahl
zunimmt, was auf die kontinuierliche Initiierung neuer Risse bzw. einer Lingenzunahme bereits

initiierter Risse schlief3en lasst.
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Abbildung 72: Rissdichte der T-NKS-MP in Abhédngigkeit von der Zyklenzahl fiir
verschiedene Torsionsspannungsamplituden.

Die Abbildung 73 a) veranschaulicht die Zunahme der Rissdichte mit ansteigender Zyklenzahl
anhand von zwei KLM-Aufnahmen mit unterschiedlichen Aufnahmezeitpunkten (N = 10.000
Zyklen vs. N =110.000 Zyklen). Beide KLM-Aufnahmen stammen von einer mit
At./2 = 400 MPa beanspruchten T-NKS-MP. Die signifikante Zunahme der Rissdichte mit

ansteigender Zyklenzahl ist deutlich zu erkennen.

Einen weiteren Effekt auf die Rissdichte {ibt die Hohe der aufgebrachten
Torsionsspannungsamplitude aus. Dabei steigt die Rissdichte iiber die Zyklenzahl schneller an,
je hoher die aufgebrachte Torsionsspannungsamplitude ist, woraus sich auf eine beschleunigte
Ermiidungsschidigungsentwicklung mit Zunahme der Torsionsspannungsamplitude schlieen
lasst. Mit den beiden KLM-Aufnahmen in Abbildung 73 b) soll dieser Zusammenhang
verdeutlich werden. Die linke KLM-Aufnahme stammt von einer T-NKS-MP, welche bei
At./2 = 450 MPa beansprucht wurde. Die rechte KLM-Aufnahme zeigt die Probenoberfldche
einer mit At,/2 = 375 MPa beanspruchten T-NKS-MP. Beide KLM-Aufnahmen wurden
nach einer durchlaufenen Zyklenzahl von N = 100.000 aufgenommen. In der linken KLM-
Aufnahme der hoher beanspruchten T-NKS-MP ist im Vergleich zu der rechten KLM-

Aufnahme ein wesentlich hoheres Schadigungsausmal inklusive Langriss zu erkennen.

Mit Ausnahme der Kurve des bei At;/2 = 375 MPa beanspruchten Durchlaufers zeigen alle
Kurvenverldufen in Abbildung 72 ab einer bestimmten Zyklenzahl eine steiler ansteigende
Rissdichte. Dieser Ubergang zu einer schneller anwachsenden Rissdichte erfolgt frither bzw.

bei einer geringeren Zyklenzahl, je hoher die aufgebrachte Torsionsspannungsamplitude ist.
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Den Kurven in Abbildung 72 kann auflerdem entnommen werden, dass in allen T-NKS-MP
erste Risse bereits nach dem ersten Priifintervall von N = 2000 Zyklen detektiert werden

konnten.

a) [T-NKS-MP: 400 MPa; N = 10.000 T-NKS-MP: 400 MPa; N = 110.000

+100.000 Zyklen |

b) |T-NKS-MP: 450 MPa; N = 100.000

T-NKS-MP: 375 MPa; N = 100.000

75 MPa geringere |
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Abbildung 73: a) Zwei KLM-Aufnahmen einer mit 7, = 400 MPa belasteten T-NKS-MP
nach N = 10.000 bzw. N = 110.000 Zyklen. b) KLM-Aufnahmen von zwei T-NKS-MP nach
N = 100.000 Zyklen, welche mit At,/2 =450 MPa bzw. mit At;/2 =375 MPa
beansprucht wurden.

Die Initilerung der fatalen Risse erfolgte unter Torsionsbeanspruchung ausnahmslos
interkristallin. Auferdem konnte auch bei den EBSD-Analysen von Nebenrissen keine

transkristalline Rissinitiierung festgestellt werden.

Bei der interkristallinen Rissinitiierung konnten zwei Rissinitiierungsmechanismen beobachtet
werden. Beim ersten Mechanismus ist die Rissinitiierung auf eine Spannungsiiberhohung an
einer ehemaligen Austenitkorngrenze zuriickzufiihren, welche durch ein Auftreffen von
Gleitbdndern auf die ehemalige Austenitkorngrenze verursacht wird. Ein exemplarisches
Beispiel fiir diesen interkristallinen Rissinitiierungsmechanismus liefert Abbildung 74. Die
REM-Aufnahme in Abbildung 74 a) zeigt das Auftreffen von mehreren, parallelen
Gleitbandern auf eine ehemalige Austenitkorngrenze (Abbildungen 74 b) und c)), welche

vermutlich zu der interkristallinen Rissinitiierung gefiihrt haben. Der Gefiigebereich, in dem
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die Gleitbander entstanden sind, zeigt Blockgrenzen mit einer hohen slip transmission bzw.
Blocke mit einem hohen Schmidfaktor (Abbildungen 74 d) und e)). Die Blocke auf der anderen
Seite des Risses zeigen hingegen einen sehr geringen Schmidfaktor, was auf elastische
Anisotropie deutet, welche ebenfalls urséchlich fiir interkristalline Rissinitiierung sein kann
bzw. diese zusitzlich begiinstigt. Die Berechnung der aktiven Gleitebenenspur in
Abbildung 74 e) lasst erkennen, dass die Gleitbandbildung entlang einer (110)-Gleitebenenspur
erfolgt ist.

1tuerung

g

Abbildung 74: Interkristalline Rissinitiierung durch Versetzungsaufstau in einer mit
At;/2 = 350 MPa beanspruchten T-NKS-MP nach N = 1.000.000 Zyklen: a) REM-
Aufnahme und b) dazugehorige EBSD-Analyse, c) ehemalige Austenitkérner, d) slip
transmission, €) Schmidfaktoren und (110)-Gleitebenenspuren (aktive Gleitebenenspur in rot
dargestellt).

Der zweite, primér auftretende interkristalline Rissinitiilerungsmechanismus ist durch
wenig/keine plastische Verformung in Form von Gleitbdnder in unmittelbarer Ndhe des

Rissinitiierungsortes gekennzeichnet. In manchen Fillen kann lediglich ein ausgeprigtes
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Gleitband unmittelbar an der ehemaligen Austenitkorngrenze beobachtet werden, wie

exemplarisch in Abbildung 75 zu sehen ist.
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Abbildung 75: REM-Aufnahme einer interkristallinen Rissinitiierung mit kaum sichtbarer
plastischer Verformung der benachbarten Korner. Die abgebildete T-NKS-MP hat
N = 300.000 Zyklen erfahren und wurde mit At,/2 = 375 MPa ermiidet.

Dieser Rissinitiierungsmechanismus wird hiufig durch pyramidenférmigen Materialausbruch
in unmittelbarer Ndhe des Rissinitiierungsortes begleitet, wie exemplarisch an drei T-NKS-MP
in den Abbildungen 76 a) - c) dokumentiert. Die Abbildungen 76 d) — f) zeigen jeweils die
dazugehorenden EBSD-Analysen. Ein Vergleich der Rissinitiierungsorte mit den berechneten
ehemaligen Austenitkérnern in den Abbildungen 76 g) — i) zeigt, dass die Rissinitiierung an
Korngrenzen-Tripelpunkten stattgefunden hat. Des Weiteren zeigt jede Probe im
Gefligebereich nahe des Rissinitiierungsortes stark variierende  Schmidfaktoren
(Abbildungen 76 j) — 1)), was auf ausgeprigte elastische Anisotropie deutet. Daraus ldsst sich
vermuten, dass die ausgeprigte elastische Anisotropie die Rissinitiierung an dieser Stelle

verursacht und im Fall von Torsionsbeanspruchung zusitzlich zu einem Materialausbruch fiihrt.
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Abbildung 76: Interkristalline Rissinitilerung mit zusdtzlichem, pyramidenférmigem
Materialausbruch in drei T-NKS-MP (Torsionsspannungsamplitude und Bruchlastspielzahl
kann der oberen Beschriftung der jeweiligen Abbildung entnommen werden): a) — ¢) REM-
Aufnahmen der jeweiligen Rissinitiierungsorte mit Materialausbruch, d) - f) jeweils
dazugehorende EBSD-Analysen, g) — 1) ehemalige Austenitkorner und j) — 1) Schmidfaktoren.
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Einfluss von Druckeigenspannungen

In Ubereinstimmung mit den T-NKS-MP zeigen auch die T-KS-MP zu Beginn der
Ermiidungsschidigungsentwicklung Gleitbandbildung in Form von parallel angeordneten

Gleitbandscharen (Abbildung 77).

Abbildung 77: Bildung einer Schar von parallelen Gleitbidndern in a) einer mit
At./2 = 375 MPa ermiideten T-KS-MP nach N = 1.000.000 Zyklen und b) einer mit
At./2 = 350 MPa ermiideten T-KS-MP nach N = 1.000.000 Zyklen

Die weitere Ermiidungsschiadigungsentwicklung ist ebenfalls durch die Bildung von
Rissnetzwerken gekennzeichnet, welche in allen T-KS-MP bereits nach dem ersten
Priifintervall von N = 2000 Zyklen beobachtet werden konnten. Der Verlauf der Rissdichte je
Spannungsniveau der T-KS-MP in Abhéngigkeit von der durchlaufenen Zyklenzahl ist in
Abbildung 78 a) zu sehen. Erneut ist ein Anstieg der Rissdichte mit zunehmender Zyklenzahl
und Torsionsspannungsamplitude zu beobachten. In Abbildung 79 a) ist die Abhéngigkeit der
Rissdichte von der Zyklenzahl anhand von zwei KLM-Aufnahmen einer mit
At;/2 = 550 MPa beanspruchten T-KS-MP dokumentiert. Die beiden KLM-Aufnahmen
besitzen unterschiedliche Aufnahmezeitpunkte (N = 10.000 Zyklen vs. N = 100.000 Zyklen)
und zeigen ein deutlich stirker ausgeprégtes Rissnetzwerk bei der KLM-Aufnahmen mit der
hoheren Zyklenzahl von N = 100.000. Die Abbildung 79 b) veranschaulicht den
beschleunigenden Effekt der aufgebrachten Torsionsspannungsamplitude auf die Rissdichte
anhand eines Vergleichs zweier unterschiedlich hoch beanspruchter T-KS-MP
(At¢/2 = 575 MPa vs. At./2 = 540 MPa), welche zum Zeitpunkt der KLM-Aufnahmen
N = 50.000 Zyklen durchlaufen haben. Auch in diesen beiden KLM-Aufnahmen ist eine
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deutlich stiarkere Ermiidungsschiadigung im Fall der hoherbelasteten T-KS-MP zu verzeichnen.
Die beiden Kurvenverldufe der mit At,/2 = 575 MPa und At,/2 = 550 MPa beanspruchten
T-KS-MP zeigen analog zu den T-NKS-MP einen starken Anstieg der Rissdichte ab einer

bestimmten Zyklenzahl.

Auf einen direkten Vergleich der Rissdichtenverldaufe der T-KS-MP mit den T-NKS-MP in
einem Diagramm wird an dieser Stelle verzichtet, da es bei beiden Probensitzen kein
iibereinstimmendes Spannungsniveau gab. Die geringste Torsionsspannungsamplitude der
T-KS-MP lag bei At,/2 = 530 MPa, wahrend die hochste Torsionsspannungsamplitude der
T-NKS-MP At,/2 = 500 MPa betrug. Um dennoch einen Vergleich beider Probensitze zu
ermOglichen, ist in Abbildung 78 b) die Rissdichte aller T-MP in Abhéngigkeit von der
jeweiligen Torsionsspannungsamplitude fiir eine durchlaufene Zyklenzahl von N = 10.000
dargestellt. Es ist klar zu erkennen, dass die T-NKS-MP und die T-KS-MP nicht auf einer Kurve
liegen, obwohl die aufgebrachten Torsionsspannungsamplituden aller T-KS-MP einen héheren
Wert aufweisen. Diese Tatsache sowie der betrdchtliche Unterschied der fiir den HCF-Bereich
aufzubringenden Torsionsspannungsamplituden lédsst darauf schlieBen, dass die Rissdichte bei
gleicher Torsionsspannungsamplitude im Fall des KS-Probensatzes geringer ausgefallen wire.
Das fithrt zu der Vermutung, dass Druckeigenspannungen die Ermiidungsschidigungs-

entwicklung hemmen.
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Abbildung 78: a) Rissdichte in Abhdngigkeit von der Zyklenzahl der T-KS-MP fiir drei
unterschiedliche Torsionsspannungsamplituden, b) Rissdichte der T-NKS-MP und T-KS-MP
in Abhingigkeit von der jeweiligen Torsionsspannungsamplitude fiir eine durchlaufene
Zyklenzahl von N = 10.000.
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Abbildung 79: a) Zwei KLM-Aufnahmen einer mit At,/2 = 550 MPa belasteten T-KS-MP
nach N = 10.000 bzw. N = 100.000 Zyklen. b) KLM-Aufnahmen von zwei T-KS-MP nach
N = 50.000 Zyklen, welche mit At;/2 = 575 MPa bzw. mit At,/2 = 540 MPa beansprucht
wurden.

Das beobachtete Rissinitiierungsverhalten der fatalen Risse der T-KS-MP zeigt analog zu den
T-NKS-MP ebenfalls ausschlieBlich interkristalline Rissinitiierung, obgleich in diesem

Probensatz vereinzelt transkristallin initiierte Nebenrisse entdeckt wurden.

Die interkristalline Rissinitiierung l4sst sich ebenfalls durch zwei Rissinitiierungsmechanismen
beschreiben. Beim ersten Rissinitiierungsmechanismus kann ein Auftreffen von Gleitbiandern
auf die ehemalige Austenitkorngrenze beobachtet werden. In Abbildung 80 a) ist anhand einer
REM-Aufnahme ein exemplarisches Beispiel fiir diesen Rissinitiierungsmechanismus zu sehen.
Die Abbildungen 80 b) und c) =zeigen, dass die Gleitbinder an einer ehemaligen
Austenitkorngrenze aufgestaut werden. Dabei folgen sie einer (110)-Gleitebenenspur und
befinden sich innerhalb von Blocken mit hohen Schmidfaktoren (Abbildung 80 d)). Ferner
zeigt auch diese T-KS-MP Blocke mit geringen Schmidfaktoren (schwarze Umrahmung)
unmittelbar neben den Blocken mit hohen Schmidfaktoren, was auf elastische Anisotropie
schlieBen ldsst. Trotz geringem Schmidfaktor zeigen diese Blocke jedoch ebenfalls

gleitbanddhnliche Strukturen und Nebenrisse an der Grenzflache.
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Anhand der Ergebnisse der T-NKS-MP wurde bereits die Vermutung aufgestellt, dass
elastische Anisotropie im Fall von Torsionsbeanspruchung neben Rissinitiierung auch zu
Materialausbriichen fithren kann. Eventuell hitte der schwarz umrahmte Gefiigebereich mit
geringem Schmidfaktor bei weiterer Ermiidung ebenfalls zu einem Materialausbruch gefiihrt.
Die Tatsache, dass es sich bei der T-KS-MP in Abbildung 80 um einen Durchldufer handelt
und Materialausbriiche lediglich bei gebrochenen Proben bzw. Proben mit erreichtem
Abbruchkriterium beobachtet wurden, unterstiitzt die Vermutung, dass der schwarz umrahmte
Gefligebereiche aufgrund der ausgeprégten elastischen Anisotropie bei weiterer Ermiidung zu

einem Materialausbruch gefiihrt hitte.
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Abbildung 80: Interkristalline Rissinitiierung durch Versetzungsaufstau in einer mit
At;/2 = 540 MPa beanspruchten T-KS-MP nach N = 1.000.000 Zyklen: a) REM-Aufnahme
und b) dazugehorige EBSD-Analyse, c¢) ehemalige Austenitkorner und d) Schmidfaktoren mit
eingefligten (110)-Gleitebenenspuren (aktive Gleitebenenspur in rot dargestellt).

Beim zweiten, ebenfalls primér auftretenden interkristallinen Rissinitiierungsmechanismus ist
zwar plastische Verformung in Form von Gleitbdndern in der Nihe des Rissinitiierungsortes zu
sehen, es ist aber keine ausgeprégte Gleitbinderaufstauung wie in Abbildung 80 zu beobachten.
In Ubereinstimmung mit den T-NKS-MP zeigt dieser Rissinitiierungsmechanismus auch im

Fall der T-KS-MP einen pyramidenférmigen Materialausbruch in unmittelbarer Néhe des
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Rissinitiierungsortes, wie exemplarisch an zwei T-KS-MP in den Abbildungen 81 a) - ¢)
dokumentiert. Die REM-Aufnahmen der Abbildungen 81 b) und c¢) stammen von der gleichen
Probe, wurden jedoch an unterschiedlichen Stellen der Probenoberfliche aufgenommen. Die
Abbildungen 81 d) — f) zeigen jeweils die dazugehorenden EBSD-Analysen. Aufgrund
schlechter Patternqualitét, die hdufig bei kugelgestrahlten Proben zu beobachten ist, konnte in
den Abbildungen 81 g) und 1) keine aussagekriftige Rekonstruktion der ehemaligen
Austenitkdrner durchgefiihrt werden. Die Rekonstruktion der ehemaligen Austenitkdrner in der
Abbildung 81 h) funktionierte etwas besser und deutet auf eine Rissinitiierung an einem

Korngrenzen-Tripelpunkt hin.

Auf Basis dieser Erkenntnis, der gewonnen Erkenntnisse aus den T-NKS-MP sowie einer
Abschitzung anhand der EBSD-Analysen in den Abbildungen 81 d) und f) ldsst sich vermuten,
dass bei allen drei Proben die Rissinitiierung an einem Korngrenzen-Tripelpunkt erfolgt ist. Die
Verteilung der Schmidfaktoren in den Abbildungen 81 j) —1) zeigt, dass die Rissinitiierung und
der Materialausbruch in Gefiligebereichen mit ausgeprigter elastischer Anisotropie
stattgefunden hat. Diese Beobachtung verstirkt die Hypothese, dass ausgeprégte elastische
Anisotropie unter Torsionsbeanspruchung neben Rissinitiierung auch zu einem zusétzlichen

Materialausbruch fiithren kann.
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At/2= 550 MPa At/2= 540 MPa At/2 =540 MPa
Ng=111.951 Zyklen Np = 145.000 Zyklen Np= 145.000 Zyklen
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Abbildung 81: Interkristalline Rissinitiierung mit pyramidenférmigem Materialausbruch in
zwei T-KS-MP (Torsionsspannungsamplitude und Bruchlastspielzahl kann der oberen
Beschriftung der Abbildung entnommen werden): a) — ¢) REM-Aufnahmen der jeweiligen
Rissinitiierungsorte mit Materialausbruch, d) - f) jeweils dazugehdrende EBSD-Analysen, g) —
1) ehemalige Austenitkorner und j) — 1) Schmidfaktoren.
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6.5.2 Kurzrissausbreitung

Die Analyse der Kurzrissausbreitung erfolgte ausschlie8lich an fatalen Rissen. Im ersten Schritt
wurde die Risslingenentwicklung in Abhidngigkeit von der Zyklenzahl bestimmt, deren
Verldufe fiir die T-NKS-MP in Abbildung 82 a) zu finden sind. Abgesehen vom Durchliufer,
welcher mit At,/2 = 375 MPa beansprucht wurde, sind alle Kurven mit einem sehr
sprunghaften Verlaufund teilweise recht ausgepriagten Plateaus gekennzeichnet. Diese Spriinge
in der Risslidnge sind vermehrt auftretender Risskoaleszenz geschuldet. Wachst der beobachtete
fatale Risse im Laufe der Ermiidung mit einem benachbarten Riss zusammen, steigt seine
Gesamtrissldnge schlagartig an und es kommt zu einem Sprung in der Risslangenentwicklung.
Mit Hilfe der KLM-Aufnahmen in Abbildung 82 b) soll das Phinomen der Risskoaleszenz
anhand einer mit At,/2 = 450 MPa ermiideten T-NKS-MP veranschaulicht werden. Die
Position des fatalen Risses ist mit einem schwarzen Pfeil gekennzeichnet. Zum Zeitpunkt der
oberen KLM-Aufnahme hatte die T-NKS-MP N = 20.000 Zyklen erfahren. Innerhalb von
weiteren AN = 20.000 Zyklen (untere KLM-Aufnahme) hat sich in unmittelbarer Nidhe des

fatalen Risses ein neuer Riss gebildet, der mit dem fatalen Riss zusammengewachsen ist.
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Abbildung 82: a) Rissldngenentwicklung der T-NKS-MP in Abhidngigkeit von der

Zyklenzahl; b) KLM-Aufnahmen einer mit Az, /2 = 450 MPa beanspruchten T-NKS-MP zu
unterschiedlichen Aufnahmezeitpunkten.

Die Abbildung 83 a) zeigt den Anteil der Kurzrissausbreitung bzw. Langrissausbreitung an der
Lebensdauer fiir T-NKS-MP unterschiedlicher Spannungsniveaus. Im Durchschnitt werden
77 % der durch die die
Kurzrissausbreitung eindeutig die dominierende Ermiidungsphase im HCF-Bereich. In

Abbildung 83 b)

Lebensdauer Kurzrissausbreitung bestimmt. Somit ist

ist dieser Zusammenhang zusétzlich graphisch in Form eines
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Wohlerdiagramms abgebildet. Das Zusammenlaufen der beiden Kurven fiir die
Bruchlastspielzahl und die Kurzrissausbreitung deuten auf einen zunehmenden Anteil der

Kurzrissausbreitung an der Lebensdauer mit zunehmender Bruchlastspielzahl hin.
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Abbildung 83: a) Prozentualer Lebensdaueranteil der Kurzriss- und Langrissausbreitung in
Abhéngigkeit von der Torsionsspannungsamplitude. b) Bruchlastspielzahl in Abhangigkeit von
der Torsionsspannungsamplitude und zusétzliche Aufspaltung in Anzahl der Zyklen, die in der
Phase der Rissinitiierung und Kurzrissausbreitung bzw. Langrissausbreitung verbracht wurden.

In Kapitel 2.2.2 wurde bereits erldutert, dass unter Torsionsbeanspruchung die
Kurzrissausbreitung eine anndhernd 0° oder 90° Neigung zur Rotationsachse mit jeweils
Mode II oder Mode III als aktiven Rissoffnungsart aufweisen kann. Die fatalen Risse der im
Rahmen dieser Arbeit untersuchten T-NKS-MP zeigen an der Oberfldche mit 71 % primér eine
~90° Neigung zur Rotationsachse und somit hauptsidchlich Mode III als aktiven
Rissoffnungsart. Allerdings liegt bei Torsionsbeanspruchung in der Regel eine Kombination
aller drei Rissoffnungsarten vor, deren prozentualer Anteil zum Vergleichsspannungs-

intensitdtsfaktor AKy, lediglich variiert.

Nachfolgend soll der Einfluss der Mikrostruktur auf die Kurzrissausbreitung niaher beleuchtet
werden. Dazu werden zunédchst die Rissausbreitungsraten da/dN der untersuchten T-NKS-MP
in  Abhédngigkeit vom Vergleichsspannungsintensititsfaktor ~AKy,  betrachtet. Die
entsprechenden Rissausbreitungsraten-Kurven sind Abbildung 84 zu entnehmen. Die
Rissausbreitungsraten-Kurve des Durchldufers bei At,/2 = 375 MPa ausgenommen, zeigen
alle Kurven die fiir die Kurzrissausbreitung typische, oszillierende Rissausbreitungsrate,
welche ihre Ursache in mikrostrukturellen Barrieren findet. Der Ubergang in die
Langrissausbreitung, welche bei logarithmischer Achsenskalierung durch einen linearen

Anstieg gekennzeichnet ist, erfolgt bei einem ungeféhren Vergleichsspannungsintensitétsfaktor
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von AK, > 40 MPa-+m. Im Fall des Durchliufers ist es zu einem frilhen Rissstopp

gekommen.
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Abbildung 84: Rissausbreitungsraten-Kurve der T-NKS-MP.

Die fiir die oszillierende Ausbreitungsrate der Kurzrisse verantwortlichen mikrostrukturellen
Barrieren werden nachfolgend exemplarisch anhand einer T-NKS-MP vorgestellt, welche mit
einer Torsionsspannungsamplitude von At./2 = 400 MPa ermiidet wurde und eine
Bruchlastspielzahl von N = 365.000 aufwies. In Abbildung 85 a) sind die rissnahen EBSD-
Analysen mit nachgezeichnetem, leicht nach unten versetzem Rissverlauf zu sehen. Dabei
heben die weillen Linien die interkristalline und die schwarzen Linien die transkristalline
Kurzrissausbreitung optisch hervor. Die Langrissausbreitung wurde mit gestrichelten Linien
gekennzeichnet. Ferner lokalisieren blaue Linien Rissinitiierungsorte und weile Quadrate
Materialausbriiche. Die Abbildung 85 b) dokumentiert den dazugehdrenden Verlauf der
ehemaligen Austenitkdrner mit ebenfalls nachgezeichnetem Rissverlauf. In Abbildung 85 c) ist
die Rissausbreitungsraten-Kurve der untersuchten T-NKS-MP dargestellt. Markante
Verlangsamungen der Rissausbreitungsrate in den Rissausbreitungsraten-Kurven, welche
nachfolgend der Einfachheit halber als Rissstopps bezeichnet werden, wurden mit
nummerierten Kreisen gekennzeichnet, welche in dieser Form auch in den EBSD-Analysen und

der Darstellung der ehemaligen Austenitkérner zu finden sind.
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Abbildung 85: a) EBSD-Analyse und b) ehemalige Austenitkbrner mit jeweils
nachgezeichnetem Rissverlauf sowie c¢) Rissausbreitungsraten-Kurve von einer mit
At /2 = 400 MPa beanspruchten T-NKS-MP nach N = 365.000 Zyklen. Die Ziffern in den
EBSD-Analysen und der Rissausbreitungsraten-Kurve markieren die Haltepunkte der Risse.

Die Rissinitiierung des Hauptrisses Nr. 1, welcher in der Rissausbreitungsraten-Kurve geplottet
ist, erfolgte interkristallin an einem Korngrenzen-Tripelpunkt. An dieser Position erfolgte zu
einem spdteren Zeitpunkt ein pyramidenférmiger Materialausbruch. Nach Rissinitiierung
erfolgte die Kurzissausbreitung zundchst nach links interkristallin und nach rechts

transkristallin entlang einer (110)-Gleitebenenspur. Der erste beobachtete Rissstopp (1) erfolgte
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links an einem Korngrenzen-Tripelpunkt und rechts an einer ehemaligen Austenitkorngrenze.
Die weitere Rissausbreitung erfolgte interkristallin nach rechts, bis der Kurzriss erneut an einem
Korngrenzen-Tripelpunkt zum Erliegen kam (2). Im weiteren Verlauf der Ermiidung kam es
zunichst zur Risskoaleszenz mit dem Kurzriss Nr. 2, bevor anschlieBend der Ubergang in die
Langrissausbreitung auf beiden Seiten des Risses stattgefunden hat. Die Analyse der
Kurzrissausbreitung deutet auf einen Barriere-Effekt von ehemaligen Austenitkorngrenzen und
Korngrenzen-Tripelpunkten hin. Ein Einfluss von Paketen oder Blocken konnte nicht
festgestellt werden. Die transkristalline Rissausbreitung erfolgte entlang einer

(110)-Gleitebenenspur.
Einfluss von Druckeigenspannungen

Die Analyse der Kurzrissausbreitung erfolgte im Fall der T-KS-MP ebenfalls ausschlielich an
fatalen Rissen. Zu Beginn wurde die Rissldngenentwicklung in Abhingigkeit von der
Zyklenzahl bestimmt, deren Verlauf in Abbildung 86 a) geplottet ist. In Ubereinstimmung mit
den T-NKS-MP weisen auch die Kurven der T-KS-MP einen sprunghaften Verlauf mit Plateaus
auf, welche ebenfalls ihre Ursache in Risskoaleszenz finden. In Abbildung 86 b) sind
exemplarisch zwei KLM-Aufnahmen einer mit At,/2 = 550 MPa beanspruchten T-KS-MP
nach N = 20.000 und N = 40.000 Zyklen gezeigt. Die Position des fatalen Risses ist mit

einem schwarzen Pfeil und der Ort der Risskoaleszenz mit einem gelben Rechteck

gekennzeichnet.

a) b) .

2000 s L A

4575 MPa " T - ioeg
1800 Ao ! e A
4550 MPa j 7 ?

1600 A 530 MPa s g
= 1400 iy N4 T
s SR
= 1200 & Fataler Ris§ 4%
2 1000 - e A B AR
'Tf% 800 | $ +20.000 Zyklen
&2 600 Lo

AAA
400 A e R el
200 A aad 2
4 A
0
1000 10000 100000 1000000
Zyklenzahl N

Abbildung 86: a) Rissldngenentwicklung der T-KS-MP in Abhingigkeit von der Zyklenzahl;
b) KLM-Aufnahmen einer mit At,/2 =550 MPa beanspruchten T-KS-MP zu
unterschiedlichen Aufnahmezeitpunkten.
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Der Anteil der Kurzrissausbreitung bzw. Langrissausbreitung an der Lebensdauer konnte fiir
zwei T-KS-MP bestimmt werden und liegt bei 81 % fir die mit At,/2 = 575 MPa
beanspruchte T-KS-MP bzw. bei 80 % fiir die mit A7, /2 = 550 MPa beanspruchte T-KS-MP
(Abbildung 87 a)). Folglich obliegt der dominierende Anteil der Lebensdauer im HCF-Bereich
der Kurzrissausbreitung. Eine zusitzliche graphische Darstellung dieses Zusammenhangs in
Form eines Wohlerdiagramms findet sich in Abbildung 87 b). Da der Anteil der
Kurzrissausbreitung an der Lebensdauer fiir beide Proben nahezu identisch ist und mit lediglich
zwei Proben die Datenlage nicht aussagekriftig genug ist, kann den Kurven kein Trend fiir

hohere Bruchlastspielzahlen entnommen werden.
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Abbildung 87: a) Prozentualer Lebensdaueranteil der Kurzriss- und Langrissausbreitung in
Abhingigkeit von der Spannungsamplitude. b) Bruchlastspielzahl in Abhédngigkeit von der
Spannungsamplitude und zusétzliche Aufspaltung in Anzahl der Zyklen, die in der Phase der
Rissinitiierung und Kurzrissausbreitung bzw. Langrissausbreitung verbracht wurde.

Die Orientierungen der fatalen Risse an der Oberflidche der T-KS-MP zeigen mit 80 % ebenfalls
primidr eine ~90° Neigung zur Rotationsachse und somit hauptsdchlich Mode III als aktive

Rissoffnungsart.

Die Untersuchung des Mikrostruktureinflusses auf die Kurzrissausbreitung der untersuchten
T-KS-MP erfolgte wie bereits bei den T-NKS-MP anhand von Rissausbreitungsraten-Kurven,
welche in Abbildung 88 zu sehen sind. Die Rissausbreitungsraten-Kurve des bei
At./2 = 530 MPa gepriiften Durchldufers besitzt eine abfallende Rissausbreitungsrate ohne
erneuten Anstieg, was einen Rissstopp signalisiert. Die anderen drei Rissausbreitungsraten-
Kurven zeigen zu Beginn eine typische oszillierende Kurzrissausbreitung, die bei einem
Vergleichsspannungsintensititsfaktor von AK;, > 40 MPa - \m bzw. AK, = 50 MPa - v/m in

die Langrissausbreitung iibergeht, wobei der genaue Ubergangspunkt schwer zu bestimmen ist.
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Abbildung 88: Rissausbreitungsraten-Kurve der T-KS-MP.

Die fiir die oszillierende Kurzrissausbreitungsrate verantwortlichen mikrostrukturellen
Barrieren werden im Folgenden exemplarisch anhand einer T-KS-MP vorgestellt, welche mit
einer Torsionsspannungsamplitude von At,/2 = 540 MPa beansprucht wurde und eine
Bruchlastspielzahl von Ny = 145.000 aufwies. Die Abbildungen 89 a) und b) dokumentieren
die rissnahen EBSD-Analysen sowie die dazugehdrigen ehemaligen Austenitkérner mit
nachgezeichnetem Rissverlauf (in Abbildung 89 a) nach unten hin leicht versetzt). In
Abbildung 89 c) ist die Rissausbreitungsraten-Kurve der untersuchten T-KS-MP geplottet. Die
Nomenklatur fiir die einzelnen Risspassagen ist identisch mit der zuvor durchgefiihrten Analyse
der T-NKS-MP in Abbildung 85. Die Rissinitiierung und die anfangliche Rissausbreitung des
Hauptrisses Nr. 1 verlief interkristallin, bis zum ersten Rissstopp (1) durch Auftreffen auf einen
Korngrenzen-Tripelpunkt je Seite. Anschliefend kam es in Form einer interkristallinen
Rissausbreitung zur Risskoalezenz mit dem zeitgleich initiierten Kurzriss Nr. 2, welcher im
spateren Verlauf der Ermiidung einen Materialausbruch erfahren hat. Die weitere
Rissausbreitung erfolgte transkristallin auf der linken Seite bis zum Erreichen des néchsten
Korngrenzen-Tripelpunktes (2). Der Kurvenanstieg zwischen den Punkten (2) und (3) in
Abbildung 89 ¢) wird durch zwei Ereignisse beschrieben. Zum einen konnte weitere
interkristalline Rissausbreitung nach links beobachtete werden, welche abermals durch einen
Korngrenzen-Tripelpunkt gestoppt wurde. Zum anderen kam es zur Risskoaleszenz mit dem

Kurzriss Nr. 3, welcher ebenfalls im spdteren Verlauf einen ausgeprdgten Materialausbruch
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aufwies. Die Risskoaleszenz mit dem Kurzriss Nr. 3 erfolgte durch eine transkristalline
Verbindung. Diese Risspassage folgte dabei einer (110)-Gleitebenenspur. Die weitere
Rissausbreitung erfolgte im Stadium der Langrissausbreitung. In Ubereinstimmung mit den
T-NKS-MP iiben auch bei den T-KS-MP folglich ehemalige Austenitkorngrenzen und
Korngrenzen-Tripelpunkte einen Barriere-Effekt auf die Kurzrissausbreitung aus. Ein Einfluss
von Paketen oder Blocken konnte ebenfalls nicht identifiziert werden. Die transkristalline

Rissausbreitung erfolgte entlang von (110)-Gleitebenenspuren.
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Abbildung 89: a) EBSD-Analyse und b) ehemalige Austenitkbrner mit jeweils
nachgezeichnetem Rissverlauf sowie c¢) Rissausbreitungsraten-Kurve von einer mit
At /2 = 540 MPa beanspruchten T-KS-MP nach N = 145.000 Zyklen. Die Ziffern in den
EBSD-Analysen und der Rissausbreitungsraten-Kurve markieren die Haltepunkte der Risse.
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7 Diskussion der Ergebnisse

In diesem Kapitel werden die wesentlichen Erkenntnisse dieser Arbeit, das heiflt die
Rissinitiierungsmechanismen und Kurzrissausbreitungscharakteristika sowie der Einfluss von
Druckeigenspannungen auf diese Ermiidungsphasen, zusammengefasst, bewertet und im
Literaturkontext diskutiert. Dabei wird zuerst mit den gewonnenen Erkenntnissen aus den
uniaxialen Versuchen begonnen, gefolgt von den Erkenntnissen aus den Torsionsversuchen.

Final werden dann die uniaxialen Versuche mit den Torsionsversuchen in Bezug gesetzt.

7.1 Uniaxiale Beanspruchung

Aus der Literatur ist bekannt, dass Druckeigenspannungen die Lebensdauer unter zyklischer,
uniaxialer Beanspruchung erhdhen konnen [42]. Diese Beobachtung konnte im Rahmen der
hier durchgefiihrten klassischen Ermiidungsversuche bestitigt werden. Dabei wurde neben der
erhohten Lebensdauer ebenfalls eine Verschiebung des Rissinitiierungsortes durch
Druckeigenspannungen von der Probenoberfliche in das Werkstoffinnere dokumentiert. Fir
eine detailliertere Aufschliisselung der zugrundeliegenden Mechanismen reichen klassische
Ermidungspriifungen in der Regel jedoch nicht aus, weshalb neben den klassischen
Ermiidungspriifungen auch in situ Ermiidungspriifungen durchgefiihrt wurden. Im Rahmen
dieser Versuche wurde beobachtet, dass die Ermiidungsschddigungsentwicklung anfianglich
durch die Bildung von Scharen paralleler Gleitbdndern mit einer ~45° Orientierung zur
Beanspruchungsrichtung charakterisiert wird, welche in der Regel entlang von
(110)-Gleitebenenspuren verlaufen. Diese Beobachtung wurde sowohl bei den NKS-, als auch
bei den KS-Proben gemacht und deckt sich mit den Ergebnissen anderer Forschergruppen,

wobei es sich hier ausschlielich um nicht-kugelgestrahlte Proben gehandelt hat [63-71, 175].

Im weiteren Verlauf der Ermiidung initiieren mehrere Risse an der Probenoberfliche, wodurch
es zur Ausbildung von Rissnetzwerken kommt, deren Ausmall mit Hilfe des
Schidigungsparameters Rissdichte bewertet wurde. Sowohl im ZD-NKS-Probensatz als auch
im ZD-KS-Probensatz konnte dabei ein Anstieg der Rissdichte mit zunehmender Zyklenzahl
dokumentiert werden. Des Weiteren konnte eine beschleunigte Ermiidungsschiadigung mit
ansteigender Hohe der Spannungsamplitude beobachtete werden, die in einer schneller
anteigenden Rissdichte reprasentiert wird. Zu diesem Ergebnis kamen auflerdem einige andere
Forschergruppen, welche jedoch ihre Versuche ausschlieBlich an Proben ohne zuséitzlichen

Einfluss von Druckeigenspannungen durchgefiihrt haben [64, 65, 69, 89-91].
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Arbeiten zur Ausbildung und Entwicklung der Rissdichte in kugelgestrahlten Proben konnten
im Rahmen der Literaturrecherche nicht gefunden werden. Ein direkter Vergleich der
ermittelten Rissdichten von ZD-NKS- und ZD-KS-MP mit gleichem bzw. vergleichbarem
Spannungsniveau legten eine hohere Rissdichte im Fall der ZD-NKS-Probensétze dar, was die
Vermutung nahelegt, dass Druckeigenspannungen die Ermiidungsschadigungsentwicklung
bzw. die Rissinitiierung hemmen. Diese Vermutung wurde bereits von anderen
Forschergruppen aufgestellt, selbst wenn diese lediglich Bezug auf den fatalen Riss nahmen

und keine Rissnetzwerke beriicksichtigt haben [99, 104, 105].

Die Arbeiten von Misumi und Ohkubo [102] und von Gao und Wu [103] stellten hingegen
keinen Einfluss der Druckeigenspannungen auf die Rissinitiierung fest. In diesen Arbeiten
wurde jedoch ebenfalls nur der fatale Riss untersucht. Diese Information ist insofern wichtig,
als das auch in dieser Arbeit die Initiierung der ersten detektierten Risse in den kugelgestrahlten
Proben genau wie bei den nicht-kugelgestrahlten Proben bereits nach einer geringen Zyklenzahl
beobachtet wurden. Wird nun der Fokus lediglich auf einen bereits friih initiierten Riss gelegt,
kann der Eindruck erweckt werden, dass Druckeigenspannungen keinen Einfluss auf die
Rissinitiierung ausiiben. Die Rissdichte der kugelgestrahlten Proben steigt hingegen im
Vergleich zu den nicht-kugelgestrahlten Proben langsamer an, was Hinweise auf eine
gehemmte Rissinitiierung liefert. Dabei ist allerdings fraglich, ob dieser Zusammenhang darin
begriindet liegt, dass die Rissinitiierung der fatalen Risse der nicht-kugelgestrahlten Proben
stets an der Oberfldche erfolgt ist, wihrend bei den kugelgestrahlten Proben ausschlieBlich im
Werkstoffinneren initiierte fatale Risse dokumentiert wurden. Der fatale Riss besitzt in
logischer Konsequenz die hochste Risslange, wodurch die Rissdichte stark angehoben wird.
Auf Basis der Rissdichte kann jedoch nicht ermittelt werden, wie hoch die Rissanzahl und die
durchschnittliche Rissldnge der untersuchten Proben ist, da mit einer kumulierten Risslédnge
kalkuliert wird. Die hohere Rissdichte der nicht-kugelgestrahlten Proben konnte somit in der
Initiierung des fatalen Risses an der Oberflache, als auch in einer hoheren Rissanzahl und/oder
durchschnittlichen Rissldnge insgesamt begriindet liegen. Vor diesem Hintergrund werden

nachfolgend die Rissdichten bzw. die Rissnetzwerke ndher beleuchtet.

Um den Effekt des fatalen Risses auf die Rissdichte beurteilen zu konnen, wurden in
Abbildung 90 die Rissdichten der ZD-NKS-MP mit und ohne fatalen Riss geplottet. Die
Abbildung verdeutlicht, dass der fatale Riss zwar zu einer raschen Zunahme der Rissdichte
fiihrt, sich diese aber erst gegen Ende der Lebensdauer bemerkbar macht. Somit kann die hohere
Rissdichte der nicht-kugelgestrahlten Proben nicht im Rissinitiierungsort des fatalen Risses

begriindet liegen.



7 Diskussion der Ergebnisse 124

%730 MPa
680 MPa
—_— 2 X
L= <630 MPa
g . 590 MPa
_'p 1,5 X @ 730 MPa ohne fatalen Riss
g e ® ©® 680 MPa ohne fatalen Riss
% 1 o L @ 630 MPa ohne fatalen Riss
.?: % @ 590 MPa ohne fatalen Riss
R [ ]
[ 0,5 . ® - d:cﬂﬂo. @ .b.\
@
0 8 ..99 gg...nn'o-
1000 10000 100000 1000000
Zyklenzahl N

Abbildung 90: Rissdichten der ZD-NKS-MP in Abhéngigkeit von der Zyklenzahl mit und
ohne Beriicksichtigung des fatalen Risses.

Zur Aufschliisselung der Rissanzahl und der durchschnittlichen Rissldngen wird exemplarisch
die mit Ag/2 = 680 MPa beanspruchte ZD-NKS-MP mit der mit Ag/2 = 700 MPa
beanspruchten ZD-KS-MP verglichen. Beide Proben zeigen eine vergleichbar hohe
Spannungsamplitude und beide fiir die Auswertung verwendeten KLM-Aufnahmen entstanden
nach N = 150.000 Zyklen. In Abbildung 91 sind die Rissnetzwerke beider Proben in Form
eines Balkendiagramms mit Risslangenclustern auf der Abszisse und der detektierten Anzahl
der Risse pro Cluster auf der Ordinate dargestellt. Das Balkendiagramm zeigt sowohl eine
hohere detektierte Rissanzahl im Fall der ZD-NKS-MP, welche sich in Summe auf 28 im
Gegensatz zu 11 bei der ZD-KS-MP belduft, als auch eine durchschnittlich gesehen hohere
Rissldnge an. Dabei bemisst die durchschnittliche Risslange a bzw. der Median a der
ZD-NKS-MP ohne Berticksichtigung des fatalen Risses eine Lidnge von a = 27um bzw.
a = 24 pm. Die ZD-KS-MP besitzt hingegen eine durchschnittliche Rissldnge von @ = 25um
und einen Median von @ = 16 um. Daraus ergibt sich, dass die hohere Rissdichte der
ZD-NKS-MP in einer hoheren Rissanzahl, als auch einer hheren durchschnittlichen Rissldnge

ihre Ursache findet.
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Abbildung 91: Vergleich der Rissnetzwerke einer ZD-NKS-MP mit einer ZD-KS-MP.

Im Rahmen der Untersuchung der zugrundeliegenden Rissinitiierungsmechanismen konnte
festgestellt werden, dass transkristallin initiierte Risse in den nicht-kugelgestrahlten Proben,
anders als in manchen anderen Arbeiten [63, 65, 69], nur eine untergeordnete Rolle spielen, da

alle fatalen Risse interkristallin initiiert sind.

In Bezug auf die interkristalline Rissinitiierung konnten zwei Rissinitiierungsmechanismen
festgestellt werden. Der erste, eher selten auftretende Rissinitiierungsmechanismus ist durch
ein Auftreffen von Gleitbdndern auf eine ehemalige Austenitkorngrenze gekennzeichnet. Der
damit zusammenhédngende Versetzungsaufstau fiihrt zu einer Spannungsiiberh6hung an der
ehemalige Austenitkorngrenze, was zum Aufreilen der Korngrenze fithren kann [1]. Dieser
Rissinitiierungsmechanismus wurde ebenfalls in den Arbeiten von Batista et al. [67], Krupp et

al. [71] und Bach [80] beobachtet.

Beim zweiten interkristallinen Rissinitiierungsmechanismus wurde keine bzw. kaum plastische
Verformung in Form von Gleitbdndern der benachbarten Korner beobachtet. Haufig ist
lediglich ein ausgeprigtes Gleitband unmittelbar an der ehemaligen Austenitkorngrenze
auszumachen, wie ebenfalls in [67, 68, 72, 176] dokumentiert. Die Ursache fiir diesen
interkristallinen Rissinitiierungsmechanismus kann darin liegen, dass die Korngrenze selbst als
Gleitsystem aktiv wird, wodurch es zur plastischen Verformung innerhalb der Korngrenze
kommt, wie Ohmura et al. [74] in seiner Arbeit anhand von in sifu Indentierungsversuchen im
REM experimentell gezeigt hat. Dieser Rissinitiierungsmechanismus trat bei nahezu allen

fatalen Rissen auf, was ihn zum kritischsten Mechanismus macht.
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Des Weiteren konnen Korngrenzen-Ausscheidungen, welche zu einer Werkstoffversprodung
fihren konnen, interkristalline Rissinitiierung zusitzlich begiinstigen, da sie zu einer
Schwéchung der chemaligen  Austenitkorngrenzen  filhren. Im  Rahmen  der
Bruchflichenanalyse in Kapitel 6.4 konnte die Vermutung aufgestellt werden, dass die
ehemaligen Austenitkorngrenzen des untersuchten Federstahls mit Karbiden dekoriert sind,
welche interkristallines Bruchverhalten fordern. Der Effekt der Korngrenzenversprodung
konnte sich bei beiden interkristallinen Rissinitiierungsmechanismen in iiberlagerter Form
widerspiegeln. Eine Bestéitigung dieser Vermutung findet sich in der Literatur. In vielen
Untersuchungen an martensitischen Federstdhlen wurde die priferierte Ansammlung von
Karbiden und Segregationen an ehemaligen Austenitkorngrenzen dokumentiert [81-88, 177].
In diesem Zusammenhang scheint die Anlasstemperatur der ausschlaggebende Parameter in
Bezug auf interkristalline Rissinitiierung zu sein. Eine Anlasstemperatur von 350-450°C
begiinstigt die Bildung von Karbiden und Segregationen an ehemaligen Austenitkorngrenzen,

was zu einer Korngrenzenschwéchung fiihrt [83-85].

Der im Rahmen dieser Arbeit untersuchte Federstahl hat eine Anlasstemperatur von 400°C
erfahren, was im Bereich der kritischen Anlasstemperatur liegt. Neben der Karbidausscheidung
an ehemaligen Austenitkorngrenzen wurde in einigen Arbeiten des Weiteren eine
Karbidausscheidung an Martensitlatten festgestellt, welche jedoch nur einen geringen Einfluss
auf das Bruchverhalten ausiibten [83, 176]. Karbide kdnnen die Versetzungsbewegung hindern
und somit die Gleitiibertragung an Korngrenzen mindern. Dadurch kommt es zu einem
Versetzungsaufstau an  den  durch  Segregationen  geschwichten  ehemaligen
Austenitkorngrenzen, wobei Phosphor-Segregationen in diesem Zusammenhang als besonders
kritisch bezeichnet werden [81, 85, 87]. Der negative Effekt von Karbiden und Segregationen
wird des Weiteren durch eine zunehmende KorngroBe verstirkt [84, 87], welche im
untersuchten Federstahl mit 125 um vergleichsweise hoch ist. Eine interkristalline
Rissinitiierung an Blockgrenzen, wie sie in einigen Arbeiten festgestellt wurde [63, 67, 73],

konnte im Rahmen dieser Arbeit nicht beobachtet werden.

Bei den kugelgestrahlten Proben lag ein grundlegend anderer Rissinitiierungsmechanismus in
Bezug auf den fatalen Riss vor, da dessen Rissinitiierung ausschlielich im Werkstoffinneren
erfolgt ist, was mit vorherigen Arbeiten iibereinstimmt [75, 92-98]. Dabei konnte beobachtet
werden, dass die Rissinitilerung nicht durch Einschliisse provoziert wurde, sondern
Rissinitiierung innerhalb der Stahlmatrix erfolgte. Die Tatsache, dass in kugelgestrahlten
Proben neben den Druckeigenspannungen 1im randschichtnahen Bereich aus

Gleichgewichtsgriinden Zugeigenspannungen im Werkstoffinneren vorliegen miissen,
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begiinstigt Rissinitiierung im Werkstoffinneren zusidtzlich [42]. Da sich dennoch ein
Rissnetzwerk an der Oberfliche gebildet hat, kann daraus geschlossen werden, dass bei den
kugelgestrahlten Proben zwei konkurrierende Rissinitiierungsmechanismen vorliegen.
Allerdings hat keiner der an der Oberfliche detektierten Kurzrisse den Ubergang in die

Langrissausbreitung geschafft.

Neben dem Einfluss von Eigenspannungen auf die Rissinitiierung ist auBerdem deren Einfluss
auf die Kurzrissausbreitung von signifikanter Bedeutung fiir das Ermiidungsschadigungs-
verhalten und folglich die Lebensdauer im HCF-Bereich. Bedauerlicherweise sind die im
Rahmen dieser Arbeit verwendeten Methoden auf die Analyse von Oberflichenrissen
beschrinkt und die Kurzrissausbreitung in der Tiefe konnte nicht untersucht werden, was die
Charakterisierung der Kurzrissausbreitung der kugelgestrahlten Proben stark limitiert hat.
Dennoch sollen nachfolgend die gewonnenen Erkenntnisse der nicht-kugelgestrahlten Proben
in den Literaturkontext gestellt, diskutiert und mit den vereinzelt erzielten Erkenntnissen aus

den Versuchen an kugelgestrahlten Proben verglichen werden.

Bei den nicht-kugelgestrahlten Proben konnte festgestellt werden, dass die just initiierten Risse
iiber mehrere Zyklen in der Kurzrissausbreitungsphase verharren, ohne eine deutliche
Rissldngenzunahme zu erfahren. Nach einer bestimmten Zyklenzahl, welche stark von der
aufgebrachten =~ Spannungsamplitude  abhingt, konnte jedoch eine ausgeprigte
Risslingenzunahme festgestellt werden, welche mit dem Ubergang in die Langrissausbreitung
gleichzusetzen ist. Die Phase der Kurzrissausbreitung bildete dabei mit durchschnittlich 80 %
den dominierenden Anteil an der Lebensdauer, wie aus dem Stand der Forschung zu erwarten
war [1, 6, 178]. Ferner ist aus dem Stand der Forschung bekannt, dass Kurzrisse durch
mikrostrukturelle Barrieren vom Ubergang in die Langrissausbreitung gehemmt bzw. sogar

gestoppt werden konnen.

Im Rahmen der hier untersuchten ZD-NKS-MP konnten dabei durch Uberlagerung der
Rissausbreitungsraten-Kurven mit den Rissverldufen in der Mikrostruktur die ehemaligen
Austenitkorngrenzen und Korngrenzen-Tripelpunkte als Barrieren fiir die Kurzrissausbreitung
identifiziert werden, wie ebenfalls in [64, 70, 71, 89, 106, 107] dokumentiert. Ein Einfluss von
Paketen und Blocken, wie er in [63, 106—108] festgestellt wurde, konnte nicht ermittelt werden.
Gemél der Arbeit von Morris [179] kdnnen mit Karbiden dekorierte Blockgrenzen zu einem
Barriere-Effekt dieser mikrostrukturellen Grenzflichen fiihren. Er vertritt in seiner Arbeit
allerdings die Ansicht, dass angelassener Martensit karbidfreie Blockgrenzen besitzt, was in

diesem Fall deren Barriere-Wirkung stark vermindert. Der hier untersuchte Federstahl befindet
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sich im angelassenen Zustand, was die geringe Barriere-Wirkung der Blockgrenzen erklaren
konnte. Des Weiteren wurde beobachtet, dass die Kurzrissausbreitung primir interkristallin
erfolgte, was ebenfalls auf die vermutlich geschwéchten ehemaligen Austenitkorngrenzen
zuriickgefiihrt werden kann. In den Arbeiten von Koschella et al. [63] und Giertler et al. [68],
welche primér transkristalline Kurzrissausbreitung festgestellt haben, lag ein martensitischer
Stahl mit einer vergleichsweise geringeren ehemaligen Austenitkorngrof3e und einer hoheren
Anlasstemperatur vor, was eine Erkldrung fiir diese abweichende Beobachtung liefern konnte.
Die im Rahmen dieser Arbeit selten vorkommende transkristalline Kurzrissausbreitung verlief

hauptsichlich entlang von (110)-Gleitebenenspuren, wie auch [63, 68, 71] zu entnehmen ist.

Die Analyse der Oberflichenkurzrisse der ZD-KS-MP lieferte die gleichen Ergebnisse in Bezug
auf die mikrostrukturellen Barrieren. Auch bei diesem Probensatz konnten ehemalige
Austenitkorngrenzen und Korngrenzen-Tripelpunkte als Ursache der Risstopps identifiziert
werden. Daraus lésst sich schlussfolgern, dass Druckeigenspannungen keinen Effekt auf die
Wirkung von mikrostrukturellen Barrieren fiir die Kurzrissausbreitung ausiiben. Da jedoch
keiner der an der Oberfliche detektierten Kurzrisse den Ubergang in die Langrissausbreitung
geschafft hat, liegt die Vermutung nahe, dass Druckeigenspannungen den Ubergang der
schubspannungsgesteuerten  Kurzrissausbreitung in  die  normalspannungsgesteuerte
Langrissausbreitung erschweren, sodass einer der in der Tiefe initiierten Kurzrisse zuerst den
Ubergang in die Langrissausbreitung schafft und somit zum fatalen Riss wird. Die Vermutung
des erschwerten Ubergangs in die Langrissausbreitung findet sich auch in der Literatur wieder
[99, 100, 103—-105, 111, 112]. Da Rissausbreitung im Werkstoffinneren unter Vakuum-
Bedingungen verlduft und dadurch mit einer verlangsamten Rissausbreitungsrate im Vergleich
zur Rissausbreitung unter Atmosphéreneinfluss verbunden ist [6], konnte eine Erkldrung fiir

die hohere Lebensdauer der kugelgestrahlten Proben liefern.

7.2 Torsionsbeanspruchung

In der Literatur lassen sich viele Arbeiten zur Erhohung der Lebensdauer unter
Torsionsbeanspruchung durch das Einbringen von Druckeigenspannungen finden [42], was
sich auch mit den Ergebnissen der ihm Rahmen dieser Arbeit durchgefiihrten in situ
Ermiidungsversuche deckt. Dabei konnte in beiden Probensdtzen zu Beginn der
Ermiidungsschidigungsentwicklung eine ausgepragte Bildung von parallel ausgerichteten
Gleitbdandern beobachtet werden, welche sich an Gleitebenen mit hoher Schubspannung bilden.

In diesem Zusammenhang nahmen die (110)-Gleitebenen eine dominierende Rolle ein. Eine
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explizite Erwdhnung der Gleitbandbildung in Form von parallelen Scharen entlang der
Gleitebenen mit hochstem Schmidfaktor wurde in dieser Form nur in der Arbeit von Wang et

al. [115] gefunden.

Im weiteren Verlauf der Ermiidung bildeten sich in beiden Probensétzen Rissnetzwerke an der
Probenoberfliche aus, deren Ausmall mit Hilfe der Rissdichte bewertet wurde. Anhand des
Kurvenverlaufs konnte verdeutlicht werden, dass die Rissdichte mit zunehmender Zyklenzahl
und mit der Hohe der Torsionsspannungsamplitude ansteigt. Aufgrund der hohen
Lebensdauersteigerung durch das Einbringen von Druckeigenspannungen konnte kein direkter
Vergleich der Rissdichten der T-NKS-MP und der T-KS-MP durchgefiihrt werden, da die
geringste gepriifte Torsionsspannungsamplitude der T-KS-MP hoher als die hochste gepriifte
Torsionsspannungsamplitude der T-NKS-MP war. Aus der signifikanten Lebensdauer-
steigerung ldsst sich in logischer Konsequenz eine vergleichsweise geringere Rissdichte im Fall

der kugelgestrahlten Proben vermuten.

Die Abbildung 92 zeigt die Rissdichtenentwicklung in Abhingigkeit von der Zyklenzahl von
je einer mit At;/2 = 530 MPa beanspruchten T-NKS-MP und einer mit At;/2 = 400 MPa
beanspruchten T-KS-MP, die trotz einer Spannungsdifferenz von 130 MPa einen dhnlichen
Kurvenverlauf aufweisen. Diese Beobachtung bestitigt die Annahme, dass die Rissdichte in
den kugelgestrahlten Proben vergleichsweise geringer ausfillt und somit die Rissinitiierung
durch Druckeigenspannungen gehemmt wird. Einen weiteren Nachweis dafiir lieferte der
Vergleich der Rissdichten aller T-MP fiir eine durchlaufene Zyklenzahl von N = 10.000. Dass
die Messwerte der Rissdichten der T-NKS-MP nicht auf einer Kurve mit den Messwerten der
Rissdichten der T-KS-MP lagen, deutet auf eine gehemmte Rissinitiierung im Fall der
kugelgestrahlten Proben hin. Ferner ist zu beachten, dass in beiden Probensdtzen die

Rissinitiierung des fatalen Risses ausschlieBlich von der Oberflidche ausging.

Die beobachtete Bildung von Rissnetzwerken in martensitischen Stdhlen stimmt mit den
Ergebnissen einiger vorheriger Arbeiten iiberein [132—135]. Die Entwicklung der Rissdichte in
Abhingigkeit von der Zyklenzahl und der Hohe der Torsionsspannungsamplitude wurde
hingegen nur in der Arbeit von Doquet [127] an Proben aus Co45Ni und in der Arbeit von Li
et al. [130] anhand von Kupferproben untersucht, wobei in beide Arbeiten die gleichen
Abhingigkeiten gefunden wurden. Eine Bewertung des Einflusses von Druckeigenspannungen
auf die Entwicklung der Rissdichte konnte im Rahmen der Literaturrecherche nicht gefunden

werden.
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Abbildung 92: Vergleich der Rissdichtenentwicklung einer mit At,/2 =400 MPa
ermiideten T-NKS-MP mit einer mit At;/2 = 530 MPa ermiideten T-KS-MP in Abhéngigkeit
von der Zyklenzahl.

Die Untersuchung der zugrundeliegenden Rissinitiierungsmechanismen ergab, dass
transkristallin initiierte Risse in beiden Probensitzen nur eine untergeordnete Rolle gespielt
haben, da alle fatalen Risse interkristallin initiiert sind. Selbst transkristallin initiierte
Nebenrisse wurden kaum beobachtet. Auch die Literaturrecherche ergab, dass interkristalline
Rissinitiierung die dominierende Form der Rissinitiierung im Fall von Torsionsbeanspruchung
darstellt [115, 127, 130, 133, 136, 180], wobei sich diese Arbeiten alle auf nicht-kugelgestrahlte
Proben  beziehen.  Fine  Untersuchung der  Rissinitilerungsmechanismen  an
eigenspannungsbehafteten Proben wurde im Rahmen der Literaturrecherche nicht gefunden.
GemélB Schijve [136] und Doquet [127] liegt die Ursache fiir die primér interkristalline
Rissinitiierung unter Torsionsbeanspruchung darin, dass bei der uniaxialen Beanspruchung die
Gleitebene mit der hochsten Schubspannung stets auch eine Normalspannungskomponente
aufweist, welche bei der Torsionsbeanspruchung fehlt bzw. erst nach Rissinitiierung

dazukommt. Dieser Umstand erschwert insbesondere die transkristalline Rissinitiierung.

Bei der interkristallinen Rissinitilerung konnten in beiden Probensdtzen zwei
Rissinititerungsmechanismen festgestellt werden. Der erste Rissinitiierungsmechanismus ist
durch ein Auftreffen von Gleitbdndern auf eine ehemalige Austenitkorngrenze gekennzeichnet,
was mit einer Spannungsiiberhohung an eben dieser verbunden ist [1]. Beim zweiten
interkristallinen Rissinitilerungsmechanismus wurde bei den T-NKS-MP kaum plastische
Verformung in Form von Gleitbdndern an den benachbarten Korner beobachtet. In einigen
Féllen konnte lediglich ein ausgepridgtes Gleitband unmittelbar an der ehemaligen

Austenitkorngrenze gefunden werden. Die T-KS-MP zeigten zwar plastische Verformung in



7 Diskussion der Ergebnisse 131

Form von Gleitbdndern in der Nédhe des Rissinitiierungsortes, es wurde allerdings keine
Gleitbdanderaufstauung beobachtet, was diesen Rissinitiierungsmechanismus vom Ersten

unterscheidet.

Das prignanteste Merkmal des zweiten Rissinitiierungsmechanismus, welches ebenfalls in
beiden Probensitzen gefunden wurde, ist die hiufige Entstehung eines Materialausbruches
unmittelbar am Rissinitiierungsort. Eine EBSD- und MTEX-Analyse hat gezeigt, dass bei
diesem Rissinitiierungsmechanismus starke elastische Anisotropie an der Rissinitiierungsstelle
vorliegt. Diese fiihrt zur interkristallinen Rissinitilerung und im Fall von
Torsionsbeanspruchung  zusétzlich zu  einem  Materialausbruch.  Da  dieser
Rissinitiierungsmechanismus besonders hiufig bei den fatalen Rissen gefunden wurde, scheint
er der kritischere von beiden zu sein. Insgesamt sind die Rissinitiierungsmechanismen in beiden
Probensidtzen nahezu identisch, weshalb angenommen werden kann, dass die
zugrundeliegenden Mechanismen der Lebensdauererhdhung durch das Einbringen von
Druckeigenspannungen nur bedingt in der Rissinitilerung zu suchen sind. Die
Literaturrecherche lieferte nur wenige Arbeiten, die sich mit den Rissinitiierungsmechanismen
unter zyklischer Torsionsbeanspruchung befassten. In keiner dieser Arbeiten wurde der
Einfluss von Druckeigenspannungen untersucht. Der erste Rissinitiierungsmechanismus findet
sich in den Arbeiten von Li et al. [23] und Doquet [127] wieder. Interkristalline Rissinitiierung
aufgrund von elastischer Anisotropie wurde nur in der Arbeit von Wang et al. [115] beobachtet,
wobei hier in dem untersuchten austenitischen Edelstahl keine Materialausbriiche dokumentiert

wurden.

Bei der Analyse der Kurzrissausbreitung lag der Fokus der Untersuchungen auf dem
Ausbreitungsverhalten der fatalen Risse. Deren Rissldngenentwicklung zeigte in beiden
Probensitzen ein sehr sprunghaftes Verhalten mit ausgeprigter Plateaubildung, welche ihre
Ursache in Risskoaleszenz findet. Risskoaleszenz scheint ein hdufig beobachtetes Phdnomen in
zyklischen Torsionsversuchen zu sein, da es sowohl bei martensitischen [132, 134, 135], als
auch bei anderen Werkstoffen [23, 127, 128, 131] hiufig dokumentiert wurde. Die Bildung von
Plateaus sowie sprunghaftes Ansteigen der Risslinge wurde ebenfalls in der Arbeit von

Angelova et al. [135] beobachtet.

Die Phase der Kurzrissausbreitung nahm bei den nicht-kugelgestrahlten Proben 77 % der
Lebensdauer und bei den kugelgestrahlten Proben 80 % der Lebensdauer ein, was diese Phase

in Bezug auf die Lebensdauer dominierend macht.
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Da der Grofiteil der fatalen Risse in beiden Probensitzen eine Orientierung von ~90° zur
Torsionsachse aufwiesen und somit hauptsachlich Mode III als aktiven Rissoffnungsart vorlag,
scheint diese Orientierung kritischer zu sein, was sich mit den Ergebnissen von [23, 134, 137,

173] deckt. Wobei eine Arbeit mit gegenteiligem Ergebnis ebenfalls gefunden wurde [128].

In beiden Probensétzen zeigte die Kurzrissausbreitung eine oszillierende Rissausbreitungsrate.
Durch dessen Uberlagerung mit den Rissverldufen in der Mikrostruktur konnten die ehemaligen
Austenitkorngrenzen und Korngrenzen-Tripelpunkte als Barrieren fiir die Kurzrissausbreitung
identifizieren werden. Ein Einfluss von Paketen und Blocken konnte nicht festgestellt werden.
Des Weiteren erfolgte die Kurzrissausbreitung in beiden Probensdtzen sowohl partiell
interkristallin als auch transkristallin. Dabei verlief die transkristalline Kurzrissausbreitung
primér entlang von (110)-Gleitebenenspuren. Im Rahmen der Literaturrecherche konnte keine
Arbeit zur Untersuchung des Mikrostruktureinflusses auf die Kurzrissausbreitung gefunden
werden. In den Arbeiten von Angelova et al. [135, 181] wurde zwar ebenfalls oszillierende
Kurzrissausbreitung in einem Federstahl beobachtet und der Ubergang in die
Langrissausbreitung im Rahmen eines Modells berechnet, es wurde jedoch kein
Zusammenhang zur Mikrostruktur und den zugrundeliegenden Mechanismen gestellt. In

Abbildung 93 sind die Rissausbreitungsraten-Kurven beider Probensétze in einem Graphen

geplottet.
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Abbildung 93: Vergleich der Rissausbreitungsraten-Kurven der T-NKS-MP mit denen der
T-KS-MP.
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Die Rissausbreitungsraten-Kurven der T-KS-MP scheinen einen leicht versetzten
Ubergangspunkt in die Langrissausbreitung hin zu einem héheren AK, zu haben, wobei, wie
bereits in Kapitel 6.5.2 erwihnt, der Ubergangspunkt bei den T-KS-MP nur schwer
auszumachen ist. Dennoch lisst sich vermuten, dass der Ubergang in die Langrissausbreitung
erst bei vergleichsweise langeren Kurzrissen stattfindet. Ein Vergleich der Langen der fatalen
Kurzrisse bei Ubergang in die Langrissausbreitung in Abbildung 94 liefert die Bestitigung
dieser Vermutung. Die durchschnittliche Kurzrissldnge der T-KS-MP mit a = 501 um liegt
deutlich tiber der durchschnittlichen Kurzrisslinge der T-NKS-MP, welche lediglich einen

Wert von a = 208 um ausweist.
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Abbildung 94: Vergleich der fatalen Kurzrisslangen der T-NKS- und der T-KS-MP bei
Ubergang in die Langrissausbreitung.

Eine exemplarische Betrachtung der Rissnetzwerke der zuvor verglichenen Proben in den
Rissdichtekurven (T-NKS-MP: At,/2 = 400 MPa vs. T-KS-MP: At,/2 = 530 MPa) ist in
Abbildung 95 zu finden. Dem Balkendiagramm ist zu entnehmen, dass der gleiche Trend
ebenfalls fiir Nebenrisse ermittelt werden kann. Die T-KS-MP zeigt mit einer
durchschnittlichen Risslédnge von @ = 69 pm und einem Median von @ = 52 pm hohere Werte
im Vergleich zu der T-NKS-MP mit @ = 59 ym und a@ = 33 pm. Somit kann festgehalten
werden, dass Druckeigenspannungen den Ubergang von schubspannungsgesteuerter
Kurzrissausbreitung in normalspannungsgesteuerte Langrissausbreitung verzogern bzw.
erschweren, wodurch sich die durchschnittliche Kurzrisslinge erhoht. Dieser Effekt wiederrum
erklart mit sehr hoher Wahrscheinlichkeit die Lebensdauersteigerung  durch

Druckeigenspannungen.
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Abbildung 95: Vergleich der Rissnetzwerke einer T-NKS-MP mit einer T-KS-MP.
7.3 Vergleich der Ergebnisse beider Versuchsreihen

In beiden Versuchsreihen wurden vergleichbare Rissinitiierungsmechanismen bei den
Oberflachenrissen beobachtet, wobei im Fall der Torsionsbeanspruchung bei Rissinitiierung
durch elastische Anisotropie immer auch Materialausbruch festgestellt wurde, was bei den
uniaxialen Ermiidungsversuchen nicht der Fall war. Die Ursache fiir diesen Effekt bei der
Torsionsbeanspruchung kann an der kontinuierlich vorliegenden Mode II und Mode III
Reibbeanspruchung der Rissflanken liegen, welche zu einem pyramidenformigen
Materialausbruch fiihrt, da selbst im Bereich der Langrissausbreitung die Moden I1 und III aktiv
bleiben und im Prinzip immer ,mixed mode* vorliegt [131, 174]. Bei der uniaxialen

Beanspruchung erfolgt die Langrissausbreitung hingegen primar durch Mode I-Rissoffnung.

Ein weiterer Unterschied in der Rissinitiierung ldsst sich bei den KS-Probenreihen finden, da
die Rissinitiierung bei den ZD-KS-MP stets im Werkstoffinneren erfolgt ist, wahrend die
Rissinitiierung der T-KS-MP unverdndert an der Oberflache stattgefunden hat. Entsprechend
wurde in Kapitel 7.1 die Vermutung aufgestellt, dass die hohere Lebensdauer der ZD-KS-MP
im Vergleich zu den ZD-NKS-MP in der Verschiebung des Rissinitiierungsortes in das
Werkstoffinnere begriindet liegt. FEin Vergleich mit den Ergebnissen der in situ
Torsionsversuche in Kapitel 7.2 liefert Hinweise, die diese Vermutung bestétigen. Die in situ
Torsionsversuche haben gezeigt, dass durch den Einfluss von Druckeigenspannungen ein
verzogerter Ubergang der Kurzrissausbreitung in die Langrissausbreitung stattfindet, was

vermutlich die Ursache des lebensdauersteigernden Effektes von Druckeigenspannungen ist.
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Bei den ZD-KS-MP initiierten an der Oberfliche zwar ebenfalls Kurzrisse, jedoch wechselte
keiner dieser Kurzrisse in die Langrissausbreitung, sodass sich der fatale Riss ausnahmslos im
Werkstoffinneren in einem Bereich mit bereits abnehmenden Druckeigenspannungswerten und
geringeren Rissausbreitungsraten aufgrund der Vakuumbedingungen gebildet hat. Bei der
Torsionsbeanspruchung liegt das Spannungsmaximum immer an der Oberfldche und nimmt in
Richtung Probenmitte aufgrund des Spannungsgradienten ab. Folglich kam der verzégernde
Effekt der Druckeigenspannungen in dieser Versuchsreihe stirker zur Geltung, was auch eine
Erklarung fiir den starken Sprung in der Lebensdauer der Torsionsproben durch das Einbringen

von Druckeigenspannungen liefert.

Der starke Spannungsgradient bei der Torsionsbeanspruchung sorgt vermutlich auch fiir die
wesentlich hohere Rissdichte im Vergleich zur uniaxialen Beanspruchung, wie die
Gegeniiberstellung zweier Rissnetzwerke in Abbildung 96 zeigt. Dabei wird eine ZD-NKS-MP
mit einer Spannungsamplitude von Ao/2 = 680 MPa und einer Bruchlastspielzahl von
Np = 155.000 mit einer T-NKS-MP mit einer Torsionsspannungsamplitude von
At./2 = 450 MPa und einer Bruchlastspielzahl von Nz = 120.000 verglichen. Da beide eine
dhnliche Lebensdauer aufweisen, sollte der Vergleich angemessen sein. Anhand des
Balkendiagramms in Abbildung 96 ist deutlich zu erkennen, dass neben der hoheren Rissanzahl
auch die durchschnittlichen Rissldngen im Fall der Torsionsbeanspruchung um ein Vielfaches

hoher sind.

Eine vergleichsweise hohere Rissdichte unter Torsionsbeanspruchung im Vergleich zu
uniaxialer Beanspruchung wurde auch in der Arbeit von Doquet [127] gefunden. Er vertritt in
seiner Arbeit die These, dass die Risse unter Torsionsbeanspruchung weniger stark in die Tiefe
wachsen und die Rissflanken durch eine stirkere Beriihrung fiir eine Kraftiibertragung sorgen,
wodurch die hohere Rissdichte in diesem Fall nicht als kritischer zu bewerten ist. In den
Arbeiten von Tschegg [173] bzw. Tschegg et al. [174] wird ebenfalls die Vermutung aufgestellt,
dass durch die Reibung der Rissflanken die effektive Spannung gesenkt wird. Eine flachere
Rissausbreitung in die Tiefe konnte aus der Bruchfldchenanalyse nicht geschlossen werden. Es
wurde allerdings ebenfalls ein verstirkter Verschleifl durch Rissflankenberiihrung beobachtet.
Des Weiteren ist dem Balkendiagramm zu entnehmen, dass der fatale Riss bei der

Torsionsbeanspruchung eine signifikant groBere Linge aufweist.
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Abbildung 96: Vergleich der Rissnetzwerke einer ZD

Der Vergleich der Rissldngen der fatalen Risse der

-NKS-MP mit einer T-NKS-MP.

ZD-NKS-MP mit den T-NKS-MP in

Abbildung 97 dokumentiert ebenfalls eine hohere durchschnittliche Risslinge unter

Torsionsbeanspruchung, welche bei a = 280 ym im Vergleich zu a = 101 pm bei den

ZD-NKS-MP liegt. Diese Erkenntnis stimmt mit den
iiberein [116, 128, 182].
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Abbildung 97: Vergleich der fatalen Risslédngen einer

ZD-NKS- mit einer T-NKS-MP.

Daraus lisst sich schlussfolgern, dass der Ubergang in die Langrissausbreitung unter uniaxialer

Beanspruchung schneller bzw. bei kiirzeren Rissen erfolgt. In Ubereinstimmung damit ist ein

geringerer Vergleichsspannungsintensititsfaktor beim Ubergang in die Langrissausbreitung im

Fall der ZD-NKS-MP festzustellen, wie der direkte
Kurven in Abbildung 98 zeigt.

Vergleich der Rissausbreitungsraten-
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Diese Beobachtung wird durch vorherige Arbeiten aus der Literatur gestiitzt [23, 127, 128,
136]. In den Arbeiten von Schijve [136] und Doquet [127] wird nicht nur die primér
interkristalline Rissinitiierung, sondern auch die vergleichsweise ldngeren Kurzrisse auf die
fehlende Normalspannungskomponente im Fall der Torsionsbeanspruchung zuriickgefiihrt.
Aufgrund der unter uniaxialer Beanspruchung stets vorliegenden Normalspannungs-
komponente wird der Riss stirker aufgerissen und dadurch der Wechsel in die
normalspannungskontrollierte Langrissausbreitung schneller erzwungen. Die Forschergruppe
Li et al. [23] kommt anhand von zyklischen Ermiidungsversuchen an Kupfer zu dem Schluss,
dass der Ubergang von der Kurzrissausbreitung in die Langrissausbreitung im Fall der
Torsionsbeanspruchung im Gegensatz zur uniaxialen Beanspruchung aufgrund der
unterschiedlichen Orientierungen der Gleitebenen erschwert ist. Unter uniaxialer
Beanspruchung zeigen alle Gleitebenen mit den hdchsten Schubspannungen eine 45°-nahe
Orientierung zur Beanspruchungsrichtung, wihrend bei der Torsionsbeanspruchung eine
~0°- oder ~90°-Orientierung vorliegen kann. Somit ist der Wechsel von Gleitebenen unter

Torsionsbeanspruchung gehemmt, was den Ubergang in die Langrissausbreitung erschwert.
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Abbildung 98: Vergleich der Rissausbreitungsraten-Kurven der ZD-NKS-MP mit den
T-NKS-MP.
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8 Zusammenfassung und Ausblick

Die vorliegende Arbeit stellt einen Beitrag zur Erforschung der
Ermiidungsschidigungsentwicklung des martensitischen Federstahls 54SiCr6 im HCF-Bereich
dar. Auf Basis der gewonnen Erkenntnisse soll insbesondere ein besseres Verstindnis der
zugrundeliegenden Mechanismen der Rissinitiierung und der Kurzrissausbreitung gewonnen
werden. Auerdem soll der Einfluss von Eigenspannungen auf diese beiden im HCF-Bereich

lebensdauerbestimmenden Phasen charakterisiert werden.

Die Analyse von Ermiidungsmechanismen erfordert in der Regel den Einsatz von
Miniaturpriiftechnik zur Durchfithrung von in situ Ermiidungspriifungen. Aus diesem Grund
wurde ergidnzend zu der an der Universitit Siegen bereits vorliegenden Zug-Druck-
Miniaturpriifmaschine eine Torsions-Miniaturpriifmaschine entwickelt und in Betrieb
genommen. Diese ermdglicht eine zyklische Ermiidung von zylindrischen Miniaturproben mit
einem maximalen Torsionsdrehmoment von M,, = 9,1 Nm und einer maximale Priiffrequenz
von 10Hz. Die in situ Ermidungsprifung wird durch Implementierung der
Torsions-Miniaturpriifmaschine in einem konfokalen Lasermikroskop ermoglicht. Somit kann
eine direkte Untersuchung der mikrostrukturellen Schidigungsmechanismen unter zyklischer

Torsionsbeanspruchung im HCF-Bereich erfolgen.

Die Ermiidungsschadigungsentwicklung unter uniaxialer zyklischer Beanspruchung beginnt
mit der Bildung von parallelen Gleitbandscharen mit einer “45°-Orientierung zur
Beanspruchungsrichtung. Im weiteren Verlauf der Ermiidung kénnen Rissnetzwerke an der
Probenoberfliche beobachtet werden, deren Rissdichte mit zunehmender Zyklenzahl und mit
der Hohe der aufgebrachten Spannungsamplitude ansteigt. Dabei erfolgt die Rissinitiierung
sowohl transkristallin als auch interkristallin, wobei die fatalen Risse ausschlieBlich
interkristalliner Rissinitiierung unterliegen. Ferner zeigen die untersuchten fatalen Risse zwei
Rissinititerungsmechanismen. Der erste Rissinitiierungsmechanismus ist durch das Auftreffen
von Gleitbdndern auf eine ehemaligen Austenitkorngrenze gekennzeichnet. Der damit
verbundene Versetzungsaufstau fiihrt zu einer Spannungsiiberh6hung an der ehemaligen
Austenitkorngrenze, welche in  einer  Rissbildung miindet. Beim  zweiten
Rissinitiierungsmechanismus wird lediglich ein ausgepréigtes Gleitband unmittelbar an der
ehemaligen Austenitkorngrenze beobachtet. In diesem Fall scheint die ehemalige
Austenitkorngrenze selbst als Gleitebene aktiv zu werden und die plastische Verformung

erfolgt innerhalb dieser.
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Das Einbringen von Druckeigenspannungen in die Miniaturproben fiihrt zu einer héheren
Lebensdauer unter uniaxialer zyklischer Beanspruchung. In Bezug auf die Rissinitiierung
duBert sich der Einfluss von Druckeigenspannungen primir in der Verschiebung des
Initiierungsortes des fatalen Risses von der Probenoberfliche in das Werkstoffinnere, womit
ein  grundsétzlich anderer Rissinitiierungsmechanismus im  Vergleich zu den
nicht-kugelgestrahlten Miniaturproben vorliegt. Der Riss initiiert dabei in einem Tiefenbereich
mit geringeren Druckeigenspannungen und wéchst unter Vakuumbedingungen, was zu einer
verlangsamten Rissausbreitungsrate und vermutlich damit einhergehend gesteigerten
Lebensdauer fiihrt. An der Probenoberfliche konnen dennoch Rissnetzwerke beobachtet
werden, selbst wenn die dabei ermittelte Rissdichte vergleichsweise geringer ausfillt. Diese
Beobachtung fithrt zu der Vermutung, dass Druckeigenspannungen die Rissinitiierung

hemmen.

Die Phase der Kurzrissausbreitung nimmt im Durchschnitt 80 % der Lebensdauer ein und zeigt
eine oszillierende Rissausbreitungsrate, welche einem Barriere-Effekt von ehemaligen
Austenitkorngrenzen und Korngrenzen-Tripelpunkten geschuldet ist. Nach der interkristallinen
Rissinitiierung erfolgt auch die Kurzrissausbreitung hauptsichlich interkristallin entlang der

ehemaligen Austenitkorngrenzen.

Im Fall der -eigenspannungsbehafteten Miniaturproben konnte an den detektierten
Oberflichenrissen kein Ubergang von der Kurzrissausbreitung in die Langrissausbreitung
beobachtet werden. Daraus ldsst sich schlussfolgern, dass Druckeigenspannungen den
Ubergang von der Kurzrissausbreitung in die Langrissausbreitung erschweren. Aus diesem
Grund erfolgte die Rissinitiierung des fatalen Risses, welcher einen Ubergang in die

Langrissausbreitung erfahren haben muss, ausschlielich im Werkstoffinneren.

Die Ermiidungsschidigungsentwicklung unter zyklischer Torsionsbeanspruchung beginnt
ebenfalls mit der Bildung von parallelen Gleitbandscharen, deren Orientierung der Gleitebene
mit dem hochsten Schmidfaktor folgt. Die sich anschlieBend ausbildenden Rissnetzwerke
zeigen analog zur uniaxialen Beanspruchung eine mit zunehmender Zyklenzahl sowie mit der
Hohe der Torsionsspannungsamplitude ansteigende Rissdichte, welche im Vergleich zur
uniaxialen Beanspruchung wesentlich hoher ausféllt. Sowohl bei den fatalen Rissen, als auch
bei den analysierten, gestoppten Kurzrissen erfolgt die Rissinitiierung nahezu ausschlieflich
interkristallin entlang der ehemaligen Austenitkorngrenzen. Die fatalen Risse zeigen dabei zwei
mogliche Rissinitiierungsmechanismen. Beim ersten Rissinitiierungsmechanismus fiihrt das

Auftreffen von Gleitbdndern auf eine ehemalige Austenitkorngrenze zu einer
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Spannungsiiberhdhung und einer daran anschlieBenden Rissbildung. Der zweite
Rissinitiierungsmechanismus ist durch starke, elastische Anisotropie und die Ausbildung eines
einzelnen Gleitbandes unmittelbar an der ehemalige Austenitkorngrenze charakterisiert.
Auflerdem kann in diesem Fall stets ein Materialausbruch an der Rissinitiierungsstelle
beobachtet werden, welcher den kontinuierlich vorliegenden Mode II-Riss6ffnung und Mode

[I-Rissoffnung geschuldet ist.

Das Einbringen von Druckeigenspannungen fiihrt auch im Fall der Torsionsbeanspruchung zu
einer hoheren Lebensdauer, wobei sowohl bei den kugelgestrahlten als auch bei den
nicht-kugelgestrahlten Proben die Rissinitiierung des fatalen Risses ausschlieBlich an der
Probenoberfliche erfolgt ist. Ein Einfluss von Druckeigenspannungen zeigt sich jedoch in der
verringerten Rissdichte, da Druckeigenspannungen die Rissinitiierung insgesamt zu hemmen

scheinen.

Analog zur uniaxialen Beanspruchung nimmt auch bei der Torsionsbeanspruchung die Phase
der Kurzrissausbreitung im Durchschnitt 80 % der Lebensdauer im HCF-Bereich ein und zeigt
ebenfalls eine oszillierende Rissausbreitungsrate. Diese wird zum einen durch einen Barriere-
Effekt von ehemaligen Austenitkorngrenzen und Korngrenzen-Tripelpunkten und zum anderen
durch héufig auftretende Risskoaleszenz ausgeldst, welche durch die sehr hohe Rissdichte
begiinstigt wird. Die eigentliche Kurzrissausbreitung erfolgt sowohl transkristallin als auch

interkristallin entlang von ehemaligen Austenitkorngrenzen.

Der Einfluss von Druckeigenspannungen auf die Kurzrissausbreitung unter Torsions-
beanspruchung duBert sich in einem erschwerten Ubergang von der Kurzrissausbreitung in die
Langrissausbreitung, was sich in einer hoheren durchschnittlichen Lénge der Kurzrisse
widerspiegelt. Ein erschwerter Ubergang in die Langrissausbreitung durch den Einfluss von
Druckeigenspannungen wurde ebenfalls bei Ergebnissen der uniaxialen Ermiidungsversuche

vermutet und wird durch das Ergebnisse der zyklischen Torsionsversuche bestirkt.

Zusammenfassend ldsst sich der Einfluss von FEigenspannungen auf die
Ermiidungsschadigungsentwicklung des martensitischen Federstahls 54SiCr6 im HCF-Bereich
wie folgt beschreiben. Im Allgemeinen scheinen Druckeigenspannungen die Rissinitiierung an
der Probenoberfliche zu hemmen, was an den geringeren Rissdichten festgestellt werden kann.
Unter zyklischer uniaxialer Beanspruchung fiihren Druckeigenspannungen zu einem in das
Werkstoffinnere verschobenen Rissinitiierungsort des fatalen Risses. Die Begriindung fiir die
Verschiebung des Rissinitiierungsortes liefern die zyklischen Torsionsversuche. Diese haben

gezeigt, dass der Ubergang von der schubspannungsgesteuerten Kurzrissausbreitung in die
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normalspannungsgesteuerte Langrissausbreitung durch Druckeigenspannungen erschwert
wird, weshalb der fatale Riss der Torsionsproben iiber einen grofleren Rissldngenbereich in der
Kurzrissausbreitung verblieben ist. Der spitere Ubergang in die Langrissausbreitung diirfte die
Begriindung fiir die hohere Lebensdauer eigenspannungsbehafteter Torsionsproben liefern. Im
Fall der uniaxialen Beanspruchung wurden an der Probenoberfliche zwar Kurzrisse detektiert,
deren Ubergang in die Langrissausbreitung wurde aber aufgrund der oberflichennahen
Druckeigenspannungen verhindert. Folglich haben im Werkstoffinneren initiierte Risse zum
Probenversagen gefiihrt, welche aufgrund der Vakuumbedingungen mit einer reduzierten
Rissausbreitungsrate gewachsen sind, welche vermutlich fiir die hohere Lebensdauer der

eigenspannungsbehafteten Zug-Druck-Proben ursichlich ist.

Auf Basis der hier vorgestellten Ergebnisse wire im nédchsten Schritt eine
materialwissenschaftlich begriindete Nachbildung des Ermiidungsschiddigungsverhaltens im
Rahmen einer mechanismenorientierten Modellierung und Simulation von groBem Interesse,
um dadurch die Lebensdauervorhersage martensitischer Federstdhle auf ein besseres
Fundament zu stellen sowie mdglicherweise eine hohere Werkstoffausnutzung zu erzielen.
Dazu konnte die bereits hdufig an der Universitit Siegen eingesetzte Randelementemethode
[183, 184] hinsichtlich der Anwendung auf ein martensitisches Gefiige und der

Berticksichtigung von Eigenspannungen erweitert werden.

Die Mikrostruktur des hier untersuchten Federstahls wurde mit einer durchschnittlichen
ehemaligen Austenitkorngréfle von 125 pm relativ grob eingestellt, um im ersten Schritt bei
einer mechansimenbasierten Simulation eines derart komplexen Gefiiges den Rechenaufwand
im Rahmen zu halten. In der Zukunft wéren jedoch Folgeuntersuchungen am gleichen
Federstahl mit einer feineren durchschnittlichen ehemaligen Austenitkorngréfie von < 10 pm,

wie sie auch in der industriellen Praxis anzutreffen sind, ebenfalls denkbar.

Da rontgenographische Eigenspannungsanalysen nur einen Mittelwert {iber grofle
Volumenbereiche  darstellen,  wiren  fiir  zukiinftige  Arbeiten  zusétzliche
Eigenspannungsanalysen unter Verwendung von Rontgensynchrotronstrahlung hilfreich, um

den Einfluss von Eigenspannungen II. Art zu berticksichtigen.
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