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Kurzfassung

Kurzfassung

Die mikrostrukturellen Vorgénge innerhalb zyklisch belasteter metallischer Bauteile, die zur Schadigung
und letztendlich zum pl6tzlichen Versagen fiihren, sind nach wie vor nicht vollstindig verstanden. Um
weitere Erkenntnisse zu erhalten, soll ein spezieller Detektor, der in der Lages ist, die Energie von

Rontgenstrahlen ortsaufgeldst zu messen, eingesetzt werden.

Das Ziel der Arbeit ist es eine neuartige Messmethode, welche den energicauflosenden Detektor mit
hochenergetischer weiller Rontgenstrahlung kombiniert, einzusetzen, um die Schidigungsmechanismen
und Gitterdehnungen in zyklisch belasteten metallischen Strukturwerkstoffen zu ermitteln. Dazu sind in
verschiedenen polykristallinen Werkstoffen mit unterschiedlichen Versetzungsgleitverhalten durch
Variation der plastischen Dehnungsamplitude und der Zyklenzahl verschiedene Versetzungs-
anordnungen erzeugt und diese mit dem Beugungsverhalten korreliert worden. Dabei sind die gebildeten
Beugungsmuster hinsichtlich der Geometrie und der gemessenen Energie abhéngig von dem inneren

Spannungszustand, wobei die radial ausgedehnten Beugungsreflexe Streaks genannt werden.

Beim Beispielwerkstoff fir welliges Gleitverhalten, Nickel, ist eine eindeutige Abhédngigkeit der
Beugungsmuster von den Versetzungsanordnungen zu beobachten. Insbesondere bei Zellstrukturen aus
groBtenteils zufalligen Versetzungswinden sind einzelne Streaks zu erkennen, welche hinsichtlich der
Gitterdehnungen ausgewertet werden konnen. Sobald sich infolge einer zunehmenden zyklischen
Belastung immer mehr geometrisch notwendige Versetzungswénde ausbilden, ist die Auswertung auf-

grund der lateralen Verschiebung und der daraus resultierenden Uberlappung der Streaks erschwert.

Dagegen wird beim Beispielwerkstoff fiir planares Gleitverhalten, Messing, die Strahlung diffus an der
hohen Dichte an Stapelfehlern und statistisch gespeicherten Versetzungen gestreut, sodass keinerlei

Streaks entstehen, die hinsichtlich der Gitterdehnungen ausgewertet werden kdnnen.

Bei einer Nickel-Chrom-Legierung mit einem gemischten Gleitverhalten aufgrund ihrer Aus-
scheidungen erfolgt eine eindeutige Ausbildung von Streaks, die einer Gitterdehnung zugeordnet
werden konnen. Das bedeutet, dass wenige bis keine geometrisch notwendigen Versetzungen an den
Versetzungswénden vorliegen, welche zusitzlich zu den parallelen Versetzungssegmenten gebildet
werden. Des Weiteren fithren die sich wiederholenden Gleitvorginge der Versetzungen zur Uber-
windung der Chromkarbide zu einer Entfestigung des Werkstoffs sowie zu einer Reduzierung der

Dehnungen im Gitter.

Der zweiphasige Beispielwerkstoff, Duplexstahl, zeigt einzelne deutliche Streaks, die der ferritischen
oder der austenitischen Phase zugeordnet und indiziert werden kénnen. Die Anderung des Beugungs-
musters resultiert im Ferrit aus der Zusammenlagerung von Versetzungen, die zufilligen Versetzungs-
wénden entsprechen, und im Austenit aus der Zunahme statistisch gespeicherter Versetzungen, Stapel-
fehlern und Zwillingskorngrenzen. Infolge der rdumlichen Begrenzung der Versetzungsanordnungen auf

die Umgebung der Phasengrenzen schwanken die Gitterdehnungen stark.
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Abstract

Abstract

The microstructural processes that occur within cyclically stressed metallic components, which result in
damage and sudden failure, remain poorly understood. In order to gain further insights, it is planned to
use a special detector that is capable of measuring the energy of hard X-ray radiation with a high spatial

resolution.

The objective of this research is to determine the mechanisms of damage and lattice strains in metallic
structural materials subjected to cyclic stress using a novel measurement technique that integrates an
energy-resolving detector with high-energy white X-rays. In order to achieve this objective, a series of
dislocation arrangements were set in a range of polycrystalline materials, each exhibiting distinct
dislocation glide behaviours. This was achieved by varying two key parameters: the amplitude of plastic
strain and the number of cycles. Subsequently, the diffraction behaviour was correlated with the
aforementioned dislocation arrangements. The diffraction patterns that are formed are dependent on the
state of the internal stresses with respect to the geometry and the energy that is measured. The radially

extended diffraction reflections are referred to as streaks.

In the example material pertaining to wavy glide behaviour, nickel, a correlation between the diffraction
patterns and the dislocation arrangements is evident. In particular, individual streaks are identified as
long as cell structures are observed which consist largely of random dislocation walls. These streaks can
be evaluated with regard to the lattice strains. As the number of geometrically necessary dislocation
walls increases in response to elevated cyclic loading, the evaluation process becomes more challenging

due to the lateral displacement and the resulting overlap of the streaks.

In contrast, in the example material for planar glide behaviour, brass, the radiation is diffusely scattered
by the high density of stacking faults and statistically stored dislocations, resulting in the absence of

streaks that can be evaluated with regard to the lattice strains.

In a nickel-chromium alloy exhibiting mixed glide behaviour due to the presence of precipitates, the
formation of streaks can be observed and correlated to a lattice strain. This indicates that there are few
to no geometrically necessary dislocations present on the dislocation walls, which are formed in addition
to the parallel dislocation segments. Moreover, the repetitive sliding processes of the dislocations to
overcome the chromium carbides result in a reduction of the material’s strength and an overall decrease

in the strains within the lattice.

The two-phase example material, duplex steel, exhibits individual clear streaks that can be attributed to
the ferritic or austenitic phase and indexed accordingly. The alteration in the diffraction pattern observed
in ferrite can be attributed to the clustering of dislocations, which correspond to random dislocation
walls. In contrast, the change in the diffraction pattern in austenite is caused by an increase in statistically
stored dislocations, stacking faults and twin grain boundaries. Due to the spatial restriction of dislocation

arrangements to the vicinity of phase boundaries, lattice strains exhibit significant fluctuations.
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Einleitung und Zielsetzung

1. Einleitung und Zielsetzung

In der heutigen technologiebasierten Zeit sind polykristalline Strukturwerkstoffe nicht mehr aus der Welt
wegzudenken. Thr Einsatz im Konstruktionsbereich ist mannigfaltig, ob im Maschinen- und Anlagenbau,
als Trager oder als Spannstahl im Spannbeton bei Briicken und anderen Gebéuden. Thre Gefiige sind aus
einer Vielzahl an Kornern aufgebaut, wodurch unterschiedlichste Gitterorientierungen vorliegen, die
wiederum durch Korn- oder Phasengrenzen voneinander abgetrennt sind. Die verschiedenen Kristall-
orientierungen verursachen eine starke Wechselwirkung der Korner untereinander und resultieren in
schwer einschitzbaren Spannungskonzentrationen an den Korn- oder Phasengrenzen, welche durch den
Aufstau von Versetzungen entstehen. Dies wirkt sich auf die Rissinitiierung und, im Fall einer
zyklischen Belastung, auch auf das Ausbreitungsverhalten der mikrostrukturell kurzen Ermiidungsrisse
aus, weswegen bestimmte Materialeigenschaften wie die quasistatische Festigkeit sowie die
Ermiidungslebensdauer nur eingeschrankt vorhersagbar sind. Jedoch ist gerade die Ermiidungslebens-
dauer eine wichtige Grof3e, die bei Nichtbeachtung aufgrund des plotzlichen Eintritts des Versagens
auller einem enormen wirtschaftlichen Schaden auch schwere Personenschédden verursachen kann. Auch
wenn die Materialermiidung seit den ersten systematischen Arbeiten von August Wohler vor mehr als
170 Jahren immer mehr beriicksichtigt wird, so beeinflusst sie dennoch immer noch, nicht zuletzt wegen
ihrer hohen Komplexitdt, unser heutiges Tagesgeschehen. Beispiele dafiir sind das im Jahr 2022
geplatzte Meerwasseraquarium in Berlin [1] oder diverse Schéden an Strallenbriicken, wie im Jahr 2023

an der Mosetalbriicke [2].

Diverse Versuchsdurchfiihrungen und Messmethodiken sind entwickelt worden, um das Ermiidungs-
verhalten von metallischen Werkstoffen zu untersuchen, aber auch die gingigen elektronen-
mikroskopischen Verfahren sind nicht in der Lage die Mechanismen vollstindig zu beschreiben oder
den Ermiidungsgrad eines Bauteils zu charakterisieren. Zwar gelingt mit einem Transmissions-
elektronenmikroskop (TEM) eine detaillierte Identifizierung des Schadensmechanismus und dies, im
Gegensatz zum Rasterelektronenmikroskop (REM), welches auf die oberflichennahen Bereiche
beschrinkt ist, auch im Probeninneren, jedoch sind beide zerstérende Verfahren, die wegen der hohen
Auflésung stark rdumlich eingeschrinkt sind und eine aufwéndige Probenvorbereitung bendtigen.
Andere Untersuchungen mithilfe hochenergetischer weiller Rontgenstrahlung sind eine sinnvolle
Erginzung, um die durch zyklische plastische Verformung hervorgerufenen Schidigungen in einem
grofleren Volumen nachzuverfolgen. Die Auswertung raumlich ausgedehnter Beugungsreflexionen, den
Streaks, die durch geschédigte Korner entstehen, ermdglicht es den Spannungszustand im Kornvolumen
sowohl an der Probenoberfliche als auch im Inneren zu bestimmen. Allerdings unterliegt auch dieses
Verfahren verschiedenen einschrinkenden Bedingungen, da bisher nur die Position oder nur die Energie
der Beugungsreflexion gemessen werden kann. Eine zeitgleiche Messung der Position und der Energie
wiirde hingegen bedeuten, dass ein grofleres Probenvolumen ohne aufwindige Vorbereitung und ohne

eine Verdnderung des geometrischen Aufbaus der Messung in kurzer Zeit untersucht werden konnte,

1
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solange eine geeignete Strahlungsquelle vorhanden ist. Mithilfe einer neuen und vielversprechenden
Methode, die hochenergetische weifle Synchrotronrontgenstrahlung mit einem 3D-energiedispersiven
Detektor kombiniert, genannt plLaue-Beugung, soll dieser Gedankengang zur Messung der Ermiidungs-

schiadigungsentwicklung in metallischen Strukturwerkstoffen verwirklicht werden.

Die Kombination ist bereits in diversen Vorarbeiten beschrieben, die durch die Kooperation des Instituts
fiir Werkstofftechnik mit der Festkorperphysikgruppe der Universitdt Siegen entstanden sind. So sind
zunichst ausgewihlte Strukturwerkstoffe, wie Duplexstdhle oder Nickelbasislegierungen, in Arbeiten
von Stocker [3], Diiber [4] und Wackermann [5] ausgiebig hinsichtlich ihrer Mikrostruktur und ihres
Ermiidungsverhaltens charakterisiert worden. Diese Mikrostrukturanalysen wurden bereits in Vor-
versuchen mit dem energiedispersiven Detektor erginzt, wobei unterschiedliche Strahlungs-
einrichtungen, wie die ,,European Synchrotron Radiation Facility* [6] oder das ,,Deutsche Elektronen-
Synchrotron® [7], und Beugungsverfahren, wie das Durchstrahlverfahren bei Pashniak [8] und Shokr
[9], getestet wurden. Es konnte in all diesen Arbeiten eine Energieabhingigkeit der gut indizierbaren
Streaks von geschadigten Gitterstrukturen, beispielsweise im Bereich vor einer Rissspitze, identifiziert

werden [6].

Daraus ldsst sich ableiten, dass diese Untersuchungstechnik auf diverse Strukturwerkstoffe ausgeweitet
werden kann, die aufgrund ihrer Versetzungsgleitverhalten das Gitter unterschiedlich stark verspannen.
Dabei ist die Beeinflussung der Ermiidungslebensdauer durch das Gleitverhalten genauso wie die poly-
kristalline Gefiigestruktur in Verbindung mit Korn- und Phasengrenzen und vorhandenen Aus-

scheidungen zu beachten.

Dementsprechend soll das Ziel der Arbeit sein, eine Qualifikation der neuen und innovativen Technik,
welche mit pLaue-Beugung unter Nutzung eines 3D-energiedispersiven Detektors arbeitet, zur
Charakterisierung der Ermiidungsschidigungsentwicklung durchzufiihren. Dazu sollen Streaks
indiziert, hinsichtlich ihrer Energieabhéngigkeit ausgewertet und bestimmten Defektmustern zugeordnet
werden, bei denen es sich um Versetzungsanordnungen mit den dazugehdrigen Eigenspannungen aber
auch Rissen handeln kann. Das Vorhaben soll einschitzen, inwieweit sich Versetzungsgleitverhalten und
Gefiigestrukturen auf das Beugungsverhalten von Rontgenstrahlung auswirken und somit die ,,Finger-
abdriicke* verschiedener Schadensmechanismen und -stadien identifizieren. Ergénzend erfolgt eine
Bewertung der Untersuchung von Korn-Korn-Wechselwirkungen, die die Spannungszusténde an Korn-

grenzen und Phasengrenzen beinhaltet.

Dieses Ziel soll erreicht werden, indem das Vorgehen, wie schematisch in Abbildung 1 dargestellt, an
verschiedenen polykristallinen Strukturwerkstoffen mit unterschiedlichen Gleitverhalten und Gefiige-
strukturen ausgefiihrt wird. Dabei handelt es sich um Messing und Nimonic, welche beide in der Theorie
einen ausscheidungsfreien Zustand mit planarem Versetzungsgleitverhalten repriasentieren, um Nickel

als Beispiel eines Werkstoffs mit welligem Gleitverhalten und um einen Duplexstahl, der in seinen zwei
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Phasen, Austenit und Ferrit, sowohl planares als auch welliges Gleitverhalten aufweist. In diesen Werk-
stoffen werden mit einer zyklischen, symmetrischen Belastung bestimmte Versetzungsanordnungen
sowohl durch Variation der Belastung in Form der plastischen Dehnungsamplitude sowie durch
Variation der Belastungszyklen eingestellt. AnschlieBend miissen diese Anordnungen und die
vorhandenen Defektmuster analysiert werden, wozu elektronenmikroskopische Verfahren, haupt-
sdchlich TEM, eingesetzt werden, um den Aufbau eines Mikrostrukturmodells zu ermdglichen. Um die
Korrelation zwischen den Ergebnissen der elektronenmikroskopischen Untersuchung, des Mikro-

strukturmodells und der pLaue-Beugung zu erhalten, erfolgt noch die Messung und Auswertung der

Proben mithilfe der neuen Versuchsmethodik.
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Abbildung 1: Schematische Darstellung der untersuchten Werkstoffe (innerer Kreis) mit ihrem Versetzungs-

gleitverhalten (mittlerer Kreis) und den an ihnen durchzufiihrende Teilaspekte mit deren Korrelation
untereinander (dufSerer Kreis).
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An dieser Stelle soll kurz der Aufbau der hier vorliegenden Arbeit erlédutert werden. Samtliche Kapitel
sind auf Basis des Schemas aus Abbildung 1 strukturiert und werden aufeinander aufbauend jeweils in
die vier Werkstoffe unterteilt behandelt. Zunéchst werden die theoretischen Grundlagen vorbereitet, die
in einen werkstoffkundlichen Teil, der die Materialermiidung und das Mikrostrukturmodel erldutert, und
einen Rontgenbeugungsteil gegliedert sind. AnschlieBend wird der Literaturkenntnisstand eingehender
beleuchtet, in welchem zum einen die Strukturwerkstoffe und zum anderen der energiedispersive
Detektor vorgestellt werden. Im Kapitel ,,4. Werkstoffe und experimentelle Vorgehensweise™ ist die
Durchfiihrung der Versuche und der Analyseverfahren beschrieben. Auf Basis der vorangegangenen
Kapitel kdnnen im folgenden Ergebnisteil die Versuchsergebnisse der elektronenmikroskopischen und
der rontgenographischen Untersuchungen prasentiert und auf das Kapitel bezogen diskutiert werden.
Eine ausfiihrlichere Diskussion, in welcher ein Vergleich der Werkstoffe untereinander, die Korrelation
der Ergebnisse zueinander und eine Bewertung der Methode erfolgt, ist im Kapitel ,,6. Zusammen-
fassende Diskussion® dargestellt. Die Arbeit endet mit einer Zusammenfassung der neuen Messmethode,

der Versuche und der erhaltenen Ergebnisse inklusive einer Bewertung.
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2. Theoretische Grundlagen

Die vorgestellte Methode der energiedispersiven Laue-Beugung zur Detektion des Ermiidungsgrads
metallischer Werkstoffe basiert auf diversen theoretischen Grundlagen, welche im Folgenden néher
betrachtet werden. Um ein tieferes Verstiandnis zu erreichen, wird das Verhalten von Werkstoffen bei
einer zyklischen Belastung erlautert. Zudem wird das Prinzip der Rontgenbeugung beschrieben, wobei

die Beugung an Kristallfehlern hervorgehoben wird.

2.1. Materialermiidung

In metallischen Werkstoffen, die einer zyklischen plastischen Dehnung ausgesetzt sind, gehen
mikrostrukturelle Vorgénge vor, welche auf dem Gleiten von Versetzungen beruhen. Darauf wird im
folgenden Unterkapitel ,,2.1.1 Zyklische Verformung von Metallen” ndher eingegangen, genauso wie
die Wechselwirkungen zwischen den Versetzungen dargestellt werden. Da die Vorgidnge werkstoff-
abhingig sind, werden die konkreten Mikrostrukturen in den Kapiteln in welliges und planares Gleit-
verhalten aufgeteilt und detaillierter betrachtet. Zudem wird erldutert, welche Eigenschaften planares
Versetzungsgleitverhalten fordern. Ein besonderer Fokus wird auf die Verzerrung des Gitters aufgrund
der Versetzungsanordnungen gelegt, um eine direkte Korrelation mit den Beugungseigenschaften der

Gitterdefekte zu ermoglichen.

2.1.1. Zyklische Verformung in Metallen

Die Basis der Materialermiidung, welche letztendlich zu einem plétzlichen Versagen fithren kann, sind
lokale zyklische plastische Verformungen [10-12]. Die Betonung liegt dabei auf plastischer Verformung,
da diese nicht elastisch und somit nicht reversibel ist. Um das dafiir notwendige Gleiten von
Versetzungen zu erreichen, muss lokal eine Schwellenspannung iiberschritten werden. Versetzungen
sind eindimensionale Kristallfehler, die als Stufenversetzung, Schraubenversetzung und Misch-
versetzung vorliegen, und als solche die Triger der plastischen Verformung sind [13, 14]. In der Regel
bewegen sich Versetzungen nur in ihrem Gleitsystem, das durch die Gleitrichtung und -ebene
aufgespannt ist. Die notwendige, kritische Schubspannung kann mithilfe des Schmidfaktors M aus der
anliegenden dufleren Normalspannung bestimmt werden, da er die geometrische Lage des Gleitsystems
zu dieser beschreibt [11]. In einer Gleitebene mit einer 45°-Orientierung zu der Belastungsrichtung kann
der hochstmdogliche Schmidfaktor von 0,5 berechnet werden, wenn die Gleitrichtung, die in der Gleit-
ebene liegt, ebenfalls zur Belastungsrichtung einen 45°-Winkel bildet. Dadurch wirkt dort die maximale
Schubspannung und definiert das primér aktivierte Gleitsystem. Die bevorzugten Gleitsysteme sind
kristallographisch betrachtet die dichtest gepackten Ebenen in Kombination mit den dichtest gepackten
Richtungen. Im Fall von einem kubisch-flichenzentriertem (kfz) Kristallsystem ist dies die {111}-Gleit-
ebene und die «110>-Gleitrichtung [15]. Das primér aktivierte Gleitsystem wird erst durch andere
erginzt, wenn die Schubspannung nicht mehr ausschlieBlich durch dieses aufgenommen werden kann.

Es erfolgt der Ubergang von Einfachgleitung in Mehrfachgleitung.
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Im Fall von Polykristallen muss wegen des Kornverbunds eine kompatible Verformung erfolgen [14,
16-18]. Dies bedeutet, dass ein giinstig orientiertes Korn aufgrund seiner weniger glinstig orientierten
Nachbarkorner zundchst nur sehr begrenzt verformt werden kann. Es kommt zum Aufbau innerer
elastischer Spannungen, welche zusétzlich zur dufleren Spannung auf die Nachbarkorner einwirken, bis
auch in diesen der kritische Schubspannungswert iiberschritten ist. Aus diesem Grund neigen
Polykristalle eher zur Mehrfachgleitung als es bei Einkristallen der Fall ist, wobei der erhohte
Spannungszustand auch nur in Teilbereichen des Korns auftreten kann. Da die makroskopische
Streckgrenze erst erreicht ist, sobald alle Korner des Gefiiges plastisch verformen, und somit
mikroskopisch gesehen in einzelnen K&rnern schon vorher plastische Verformungen auftreten, kann es
auch zu einem Versagen aufgrund von Materialermiidung bei einer Beanspruchung unterhalb der

Streckgrenze kommen [12, 19].

Durch die zyklische duBlere Last gleiten die Versetzungen vor- und zuriick. Da der Hinweg die
Mikrostruktur bereits dndert, erfolgt der Riickweg meist abgewandelt [20]. Diese irreversiblen mikro-
strukturellen Vorgdnge akkumulieren und fiihren letztendlich zum Versagen. Mithilfe der
Bruchzyklenzahl, also die Anzahl der Lastspiele bis zum Versagen bei einer bestimmten Belastungs-
amplitude, kdnnen die durchgefiihrten Versuche in Gruppen eingeteilt werden [10, 11]. Der nieder-
zyklische Ermiidungsbereich (low-cycle fatigue; LCF) steht fiir eine hohe Belastungsamplitude, bei der
unterhalb einer Zyklenzahl von 5-10* das Versagen auftritt. Im hochzyklischen Ermiidungsbereich (high-
cycle fatigue; HCF) befindet sich die Bruchzyklenzahl zwischen 5-10* und 2-10°. Den sehr hoch-
zyklischen Ermiidungsbereich (very high-cycle fatigue; VHCF) erreichen Proben erst oberhalb einer
Bruchzyklenzahl von 2-10°.

Bei den Gleitvorgéngen werden zeitgleich neue Versetzungen in der priméren Gleitebene gebildet, wie
zum Beispiel durch Mechanismen wie die Versetzungsgenerierung durch Frank-Read-Quellen [11, 13,
21, 22]. Da Versetzungen eine Verzerrung des Kristallgitters hervorrufen, ist im Volumen um sie herum
elastische Energie gespeichert. Diese Linienenergie 7 pro Langeneinheit der Versetzung kann mithilfe
vom Schubmodul G und dem Burgersvektor b abgeschitzt werden (siehe Gleichung 1) [11].

r- & M

2

Die erzeugten elastischen Spannungsfelder sind in Abbildung 2 dargestellt [11]. Diese Druck- und
Zugspannungen konnen eine anziehende Wirkung verursachen und zu einer Annihilation der
Versetzungen fiihren, wenn zwei antiparallele Stufenversetzungen (d.h. b =-b;) auf derselben
Gleitebene aufeinandertreffen [23]. Genauso erschweren Versetzungen den Gleitvorgang von anderen
Versetzungen in derselben Gleitebene, wenn sie sich an Hindernissen im Kristallgitter wie Fremdatomen
und Korngrenzen aufstauen [14]. Voraussetzung dafiir ist, dass b = b, gilt und die in Abbildung 2
dargestellten Spannungsfelder (I, IV, V oder VIII) zweier Stufenversetzungen aufeinandertreffen,
wodurch sich die gespeicherte elastische Energie und die Verzerrung des Gitters steigern. Dies kann

durch ein einfaches Gedankenexperiment bestitigt werden: Durch ihre rdumliche Néhe lassen sich die
6
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Burgersvektoren der beiden Versetzungen zu 2b vereinen, womit die gespeicherte Linienenergie auf
T = G(2b)*/2 = 2Gb* erhoht wird [11]. Die derart aneinander aufgestauten Versetzungen behindern nun
wiederrum das Gleiten anderer Versetzungen. Daraus kann eine Verfestigung des gesamten Werkstoffs
resultieren, wobei diese im Fall einer zyklischen Belastung als Wechselverfestigung bezeichnet wird
[24]. Vor allem im Fall von Mehrfachgleitung sind die Gleitwege stark reduziert und es werden schnell

innere Spannungen aufgebaut [24].
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Abbildung 2: Qualitative Spannungsverteilung der Volumenelemente um eine Stufenversetzung [11].

Der Aufbau an inneren Spannungen aufgrund der zunehmenden Versetzungsdichte mit steigender
Zyklenzahl hat zur Folge, dass die Versetzungen beginnen, sich in Anordnungen zu strukturieren, um
einen geringeren energetischen Zustand einzunehmen [18]. So kann das Spannungsfeld zum Beispiel
reduziert werden, indem sich zwei antiparallele Versetzungen mit b, = -b, in einer stabilen 45°-Position
im sogenannten Dipol zueinander anordnen [11, 13]. Die Abhéngigkeit der elastischen Energie pro
Langeneinheit Tpipo1 von der Hohe /p eines Dipols ist in Gleichung 2 gezeigt, wobei v die Poissonzahl
ist [25].

Gb? hp
Tpipol = m ( ) 2

Daraus ldsst sich ableiten, dass, solange A4p < 10b ist, die elastische Energie eines Dipols geringer ist, als
wenn zwei Versetzungen unabhingig in néichster Néhe voneinander vorliegen. Insbesondere die
Reichweite des Spannungsfeldes ist drastisch reduziert, da dieses nicht nur reziprok zur Entfernung

entsprechend 1/r von einer Versetzung abnimmt, sondern quadratisch gemaB 1/r* [25].

Eine hohe akkumulierte plastische Dehnung durch eine zyklische Verformung ermoglicht es den
Versetzungen, auch groBere Anordnungen auszubilden. Diese unterscheiden sich nach Gleitverhalten
des Materials und der Belastungsamplitude und koénnen je nach Anordnung und Vorgeschichte zu einer
Wechselentfestigung oder einem Sittigungszustand fiihren [17, 26, 27]. In Abbildung 3 sind die

moglichen Versetzungsanordnungen in einkristallinen kfz Metallen schematisch dargestellt.
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Abbildung 3: In einkristallinen kfz Metallen gebildete Versetzungsanordnungen als schematische Darstellungen
in Abhdngigkeit von der Bruchzyklenzahl und dem Gleitverhalten [17, 26].

Die beiden Extremfille des Gleitverhaltens sind wellige und planare Gleitung, welche durch die
Féhigkeit der Versetzungen zum Quergleiten differenziert werden (siche Abbildung 4). Werkstoff-
eigenschaften, die diese Fahigkeit beeinflussen, sind zum Beispiel die Stapelfehlerenergie (SFE), die
Nahordnung (siche Abbildung 4), die Reibungsspannung oder der AtomgréBenunterschied in einem
Mischkristall [17, 27-29]. Nur wenn die Versetzungen leicht Quergleiten konnen, ist eine
dreidimensionale Anordnung, wie im Fall des welligen Gleitverhaltens, mdglich. Die konkreten

Anordnungen und die Einfliisse der Eigenschaften werden in den folgenden Kapiteln beschrieben.

a) b) 1
/ N

1 1
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Abbildung 4: Skizze des Prinzips a) der planaren Gleitung und b) der welligen Gleitung beim Umgehen eines
Hindernisses X [30)].

An dieser Stelle soll kurz erldutert werden, warum die SFE die Fahigkeit zum Quergleiten beeinflusst.
Generell ist es nur den Schraubenversetzungsanteilen durch das sogenannte Quergleiten oder Klettern
moglich, ihre Gleitebene zu verlassen [14]. Des Weiteren sind nur vollstdndige Versetzungen in der
Lage, querzugleiten. Bei einer geringen SFE teilen sich Versetzungen aus energetischen Griinden héufig

in Partialversetzungen auf. Ein Beispiel fiir diese Aufspaltung sind die Shockley-Versetzungen im kfz-

8
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Gitter, in denen b der vollstindigen Versetzung, beschrieben durch die Gitterkonstante a, in zwei

Partialversetzungen gespalten wird (sieche Gleichung 3; siche Abbildung 5a) [14].

a — P a —

o

Bewegt sich nun die erste Partialversetzung, erzeugt diese einen Stapelfehler (SF), der, sobald die zweite
Partialversetzung folgt, wieder aufgehoben wird. Solange der SF aufgespannt ist, ist das Gitter an dieser

Stelle verschoben (siche Abbildung 5b).

b)

Il

Abbildung 5: Darstellungen von Partialversetzungen a) als Aufspaltung des Burgersvektors b in b; und b, und b)
als eingeschobene Halbebenen, die einen SF aufspannen [14].

Damit die Versetzung nun ihre Gleitebene verlassen und zum Beispiel ein Hindernis iiberwinden kann,
miissen sich die aufgespalteten Partialversetzungen wieder einschniiren. AnschlieBend ist eine
Wiederaufspaltung moglich und die Partialversetzungen konnen auf einer alternativen Gleitebene
weitergleiten. Der Abstand x der Partialversetzungen zueinander, die Lange der Partialversetzungen Lp
und die SFE pro Flacheneinheit ysr bestimmen die notwendige Energie SFE zum Aufspalten (siehe

Gleichung 4) [14].
SFE = ysp - Lp - x )

Somit ist bei einer geringen SFE pro Flicheneinheit der Abstand der Partialversetzungen weiter,
wodurch das Zusammenfiihren der Partialversetzungen zu einer vollstindigen Versetzung (lokale
Einschniirung der beiden Partialversetzungslinien zu einer Linie) als Voraussetzung fiir einen Quer-
gleitprozess erschwert ist. Eine hohe SFE dagegen beglinstigt die Quergleitung, da insgesamt seltener

Partialversetzungen auftreten und sich diese weniger stark aufspalten [13].

2.1.2. Welliges Gleitverhalten

In diesem Kapitel werden die Versetzungsanordnungen, die sich in einem metallischen Werkstoff mit
einem welligen Gleitverhalten ausbilden, im Detail erldutert. Da der Kupfereinkristall ein sehr gut
untersuchtes kfz-Metall mit welligem Gleitverhalten ist, werden die verschiedenen Anordnungen

anhand von diesem Beispiel beschrieben. Dafiir ist die zyklische Spannungs-Dehnungs-Kurve in
9
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Abbildung 6, in welcher die gesittigte Schubspannungsamplitude z; gegen die aufgebrachte plastische

Scheramplitude y., aufgetragen ist, in drei Bereiche A, B und C eingeteilt.
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Abbildung 6: Die Schubspannungsamplitude t, aufgetragen tiber der plastischen Scheramplitude vy, die auf einen
Kupfereinkristall wirkt [31].

In Bereich A wird das Material mit einer kleinen, zyklischen Scheramplitude belastet, wodurch es
langsam ermiidet und die Bruchzyklenzahl hoch ist. AuBlerdem bendtigt es mehr Zeit, bis ein
Sattigungszustand erreicht ist, da nur das priméare Gleitsystem aktiviert ist und somit Einfachgleitung
stattfindet. Die Versetzungen liegen hauptsichlich als Stufenversetzungen vor, was eine Zusammen-
lagerung zu Dipolen begilinstigt, welche sich dann zu ldnglichen Biindelstrukturen akkumulieren. Die
zylinderformigen Strukturen bilden sich senkrecht zum Burgersvektor aus. Im Séttigungszustand stellt
sich ein Gleichgewicht zwischen den Versetzungsbiindeln mit zumeist Stufenversetzungscharakter und

der versetzungsarmen Umgebung ein [17, 26].

Sobald die Kurve in ein Plateau iibergeht, beginnt Bereich B. Die Biindelstrukturen nehmen bis zu
50 Vol.-% des Kristalls ein und gehen in eine Aderstruktur iiber, wie sie in Abbildung 7a) schematisch
abgebildet ist. Die plastische Dehnung erfolgt stark lokalisiert entlang der persistenten Gleitbédnder
(persistent slip band, PSB), die in eine Matrix aus Biindel- und Aderstrukturen eingebettet sind. Die
Versetzungswinde, welche die Sprossen der typischen Leiterstruktur bilden, bestehen aus priméiren
Stufenversetzungsdipolen/-multipolen, wohingegen die Kanéle dazwischen eine geringe Versetzungs-
dichte aufweisen (siche Abbildung 7b) [26, 32, 33]. Die Verformung dieser heterogen aufgebauten
Struktur erfolgt sowohl in den Wianden als auch in den weicheren Kanilen, indem die Stufen-
versetzungen aus einer Wand bis hin zu der Nichsten auswdlben, wodurch Schraubensegmente die
Kanédle durchlaufen und den Stufenversetzungsteil verldngern [17, 26]. Sowohl die Schrauben-
versetzungen als auch Teile der Stufenversetzungen konnen dabei annihilieren, weswegen es sich um
einen hoch dynamischen Prozess handelt, bei dem die Versetzungsdichte weitestgehend konstant bleibt

[33]. In Abbildung 7c ist ein TEM-Bild eines PSBs in seiner umgebenden Matrix abgebildet. Bei
10
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genauer Betrachtung lassen sich die einfassenden sekundéren Versetzungen in der Grenzfliache zwischen

der Matrix und den PSBs erkennen [32, 34].

a) b)

Gleitende
Schraubensegmente Gleitende
Schraubensegmente

gy
i

Abbildung 7: Schematischer Aufbau der a) Aderstruktur und b) PSBs [26],; ¢) TEM-Abbildung eines PSBs [32].

Der Kriimmungsradius der auswdlbenden Versetzungen riox mit 7 und b ist ein Mal3 fiir die vorliegende
lokale Schubspannung 70k an dieser Position innerhalb des Kanals, wie es in Gleichung 5 angegeben ist
[17, 35].

T
brlok )

Tlok =

Da riok an den Versetzungswinden niedriger als mittig im Kanal ist, ergibt sich ein parabelformiger
Spannungsverlauf, dessen Minimum in der Mitte des Kanals liegt. Dieser wird iiberlagert von
zusitzlichen weitreichenden inneren Spannungen, welche aufgrund zuriickbleibender Mikrospannungen
Arg und Az, entstehen, die sich durch die heterogene Versetzungsanordnung in den versetzungsarmen
und -dichten Bereichen ausbilden. Die Mikroschubspannungen treten wegen der notwendigen
kompatiblen Verformung der Volumenanteile der Kandle fx und der Wénde fw trotz deren
unterschiedlicher Festigkeiten auf, weswegen die in Mughrabi [35] hergeleitete Gleichung 6 fiir einen

extern schubspannungsfreien Zustand z. = 0 erfiillt sein muss:

fxAtg + fwATy =0 (6)

Wie aus der Analyse von Rontgenbeugungsprofilen ermittelt, werden in diese Gleichgewichtsbedingung
positive Werte flir 4z, und negative fiir 4zx eingesetzt, wodurch z. in den Wianden verstérkt und in den

Kanélen reduziert wird, was eine zeitgleiche Verformung der Bereiche ermoglicht [35, 36].

Nicht nur die PSBs sind heterogen angeordnet, sondern auch die generelle Anordnung aus PSBs und der
umgebenden Matrix ist heterogen. Dadurch wird die konstante Schubspannung im Plateau erreicht, da
sich die PSBs stérker plastisch verformen als die umgebende Matrix und zusétzlich der Volumenanteil
an PSBs fpsg von 0% bis 100% im Einkristall mit zunehmender plastischer Scheramplitude ansteigt.

Unter der Annahme, dass die lokalen plastischen Scheramplituden in den PSBs ya,pse und der Matrix
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Yap,m konstant sind, kann y., im Bereich des Plateaus mithilfe von Gleichung 7 ausgedriickt werden [17,

26, 32].

Yap = fpsBYap,psg + (1 — fpsg)Yap,m 7

Sobald die PSBs zunehmend eine Verfestigung erfahren, entstechen mehr PSBs, wobei diese immer
starker von den sekundédren Versetzungen eingefasst werden. Zudem spalten sich die priméren
Versetzungswinde zunehmend zur Einfassung hin auf, und erste Zellstrukturen werden aus den PSBs
gebildet (siche Abbildung 8a) [32]. Dieser Vorgang wird begiinstigt durch die hoheren Scheramplituden
in Bereich C, in dem auch niedrigere Bruchzyklenzahlen vorliegen. Die Zellbildung bedeutet
gleichzeitig, dass sowohl mehrere Gleitsysteme aktiviert sind und somit Mehrfachgleitung im Einkristall
auftritt, als auch dass die plastische Verformung nicht mehr lokalisiert ist [26, 37]. Mit steigender
plastischer Scheramplitude bleibt die Zellstruktur erhalten, es kann jedoch beobachtet werden, dass die
Zellwiande eine zunehmend kondensierte Form annehmen und sich der Durchmesser der Zellen

verringert [10, 34, 38].

Eine sehr detaillierte Ausarbeitung des dreidimensionalen Aufbaus der Zellstrukturen ldsst sich in
Jackson [39] nachlesen. An dieser Stelle wird lediglich der zweidimensionale Aufbau und das
Versetzungsgleiten anhand der Skizze eines Zellenquerschnitt in Abbildung 8b dargestellt. Auch im Fall
der Zellstrukturen handelt es sich um eine heterogene Versetzungsanordnung mit versetzungsarmen und
-dichten Bereichen, die unterschiedliche Festigkeiten aufweisen. Wird eine externe Schubspannung
angelegt, so verformt sich zunichst das versetzungsarme Zellinnere. Der Einfachheit halber wird eine
symmetrische Gleitung in zwei Systemen mit den Burgersvektoren b;, b, angenommen. Diese
Versetzungen lagern sich aufgrund der Hinderniswirkung der Zellwéinde in der Grenzflache Zellwand/
-inneres an. Der resultierende Burgersvektor by dieser Grenzflichenversetzungen wird aus brs = b:1 - b>
bestimmt. Durch die Grenzflichenversetzungen wird in den Zellwinden eine Zugspannung (47w > 0)
erzeugt, wohingegen im Zellinneren eine Druckspannung (4zx < 0) aufgebaut wird. Dies ermdglicht
eine kompatible Verformung des Komponentenverbundes, wie es auch im Fall der PSBs beobachtet
werden kann. Gleichermallen wird so zugelassen, dass die Wéande von Versetzungen durchlaufen werden
konnen [17, 36, 40]. Aufgrund der notwendigen Anwesenheit dieser Grenzflichenversetzungen werden
diese auch geometrisch notwendige Versetzungen (geometrically necessary dislocation, GND) genannt
[21, 37, 41]. Die Versetzungen innerhalb der Versetzungswinde, welche als Dipole und Multipole
vorliegen, haben keinen geometrischen Einfluss und kdnnen als statistisch gespeicherte Versetzungen

(statistically stored dislocation, SSDs) bezeichnet werden [42].
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Abbildung 8: a) TEM-Aufnahme einer Zellstruktur in einkristallinem Kupfer [43]; b) Schematische Abbildung der
Zellstruktur mit den aktivierten Versetzungen mit b; und b, sowie den daraus resultierenden Versetzungen mit by

[36].

Da es sich sowohl bei den PSBs als auch bei den Zellstrukturen um heterogene Versetzungsanordnungen
handelt, kann die elastische Energie im Werkstoff auf dieselbe Art berechnet werden. Die aus Azx und
Az, entstehende weitreichende innere Spannung resultiert in einer wahren gespeicherten elastischen
Energie Eq und ist im Werkstoff vorhanden, wenn keine dullere Spannung angelegt ist. Mithilfe von

Gleichung 8, dem Elastizitdtsmodul Ey, M, fk und fw kann sie berechnet werden [36].

MZ
Eq = _(fwATw2 +fKATK2) ®)
2Ey

Ein weiterer Teil der gesamten elastischen Energie im Werkstoff ist die elastische Energie Ehe, die durch
die Versetzungen selbst erzeugt wird, und die sich &dhnlich zu Tpipor bestimmen lésst (siehe Gleichung 9)
[34, 36]. Dies ist vor allem der Tatsache geschuldet, dass die Wiande zumeist aus Dipolen und Multipolen
bestehen. Wichtige Parameter, die nun zur Ermittlung der Energie ergénzt werden miissen, sind die

Versetzungsdichten pyx und py.

sz p‘;l/z plzl/z
Ehet:m fwpw IH<T + frpIn| =1 ©)

Im Vergleich zu einer homogenen Versetzungsanordnung mit p =p. + px wird eine geringere
Verzerrungsenergie Ej mit der heterogenen Anordnung erzielt. Zwar ist lokal in den Wénden py > p,
die Energie ist aber dennoch wegen des geringeren Volumenanteils im Vergleich zum versetzungsarmen
Bereich reduziert, solange 0 < fi, < 0,5 gilt. AuBerdem nimmt mit zunehmender Heterogenisierung, also
sinkendem £, E. weiter ab (siche Abbildung 9). E. verhilt sich gegenteilig und steigt mit f, an.
Dennoch sind auch diese Werte durchgéngig unterhalb der Energie, die im Werkstoff bei einer
homogenen Verteilung der Versetzungen gespeichert wiire. Aus einer additiven Uberlagerung der beiden
Energien resultiert eine Kurve wie sie in Abbildung 9 dargestellt ist [24, 36]. Trotz der zunéichst

ansteigenden gespeicherten Energie mit abnehmendem Volumenanteil der Versetzungswénde, werden
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die heterogenen Strukturen favorisiert, da sie zu einer Reduktion der totalen Energie fiihren, sobald
Spannung von au3en auf den Werkstoff wirkt. Da diese Kurve nebenséichlich fiir die folgende Arbeit ist,
wird sie an dieser Stelle nicht abgebildet. Die entsprechende Darstellung sowie eine detailliertere Aus-

arbeitung der Berechnungen kann in Mughrabi [36] nachgelesen werden.
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Abbildung 9: Energiedichte in Abhdngigkeit von dem Volumenanteil der Versetzungswiinde. Hier ist E™' = Ej,,
und E® =E., und E*" entspricht der durch die heterogenen Versetzungsstrukturen insgesamt gespeicherten
elastischen Energie [36].

Wie zuvor beschrieben, sind die GNDs die Verursacher einer Zugspannung Az, in den Winden und einer
Druckspannung Az im Zellinneren/Kanélen und als solche auch verantwortlich fiir die weitreichenden
inneren Spannungen. Eine weitere mogliche Folge der GNDs, ndmlich Missorientierungen, wurde
bisher vernachldssigt, weswegen nun ndher darauf eingegangen werden soll [36, 38].
Missorientierungen treten auf, sobald sich zusétzliche, iiberschiissige Versetzungen mit demselben
Vorzeichen an einer Grenzfliche ansammeln [44, 45]. Dies kann nicht mithilfe der idealisierten
symmetrischen Mehrfachgleitung beschrieben werden, da nur bei einer Abweichung davon die
Anhdufung auftritt [21]. Vor allem fiir Polykristalle ist dies von Bedeutung und soll, wegen der Relevanz
fiir die folgenden Kapitel, schon an dieser Stelle erldutert werden. Im Weiteren wird zwischen zwei
Arten der Versetzungswinde unterschieden: zufdllige Versetzungswinde (incidental dislocation
boundaries; IDBs) und geometrisch notwendige Versetzungswinde (geometrically necessary
boundaries; GNBs) [42, 45-47]. Denn im Fall einer ungleichméBigen Verformung, zum Beispiel durch
Unterschiede in der Gleitung oder in der Belastung, sind kippende Versetzungswinde, also GNBs,

notwendig, um die Kontinuitit des Gitters aufrecht zu erhalten (siehe Abbildung 10) [21, 42, 45]. Im
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Gegensatz dazu entstehen IDBs sowohl bei einer gleichformigen als auch einer ungleichméafBigen Ver-

formung durch das zufillige gegenseitige Einfangen der Versetzungen [42, 47].
‘
e e 4L
T

. U

Abbildung 10: Prinzip der Verkippung der versetzungsarmen Bereiche zueinander durch die an den Grenzfldichen
Inneres/Wand befindlichen GNDs. p steht fiir den Missorientierungswinkel, W fiir die Wanddicke und D fiir den
Wandabstand [21].

Nicht nur bei Zellstrukturen, sondern auch bei PSBs sind GNDs in der Grenzfliche Wand/Kanal
anwesend und die Begriindung fiir die auftretenden Spannungen [21, 37]. Durch eine Berechnung der
GND Dichte [21] kann gezeigt werden, dass diese nur 1% der gesamten Versetzungsdichte bei PSBs
und ca. 2% bei Zellstrukturen betrigt, wobei dieses Verhéltnis bei den Zellstrukturen unabhéngig von
der aufgebrachten Scherspannung zu sein scheint. Die Wahrscheinlichkeit jedoch, dass in PSBs GNBs
auftreten, ist gering, da die umgebende Matrix aus Biindel- und Aderstrukturen die Verkippung
unterdriickt [21, 34]. In Zellstrukturen dagegen entstehen lokale Verkippungen durch Versetzungs-
winde, wobei durch eine alternierende Reihenfolge eine makroskopische Verformung ausgeglichen
werden kann [41, 42]. Die Verkippungen werden aber nicht notwendigerweise durch GNBs erzeugt,
denn auch IDBs verursachen geringfligige Orientierungsianderungen. Eine eindeutige Definition zur
Unterscheidung der Versetzungswinde, ohne dass eine makroskopische plastische Verformung vorliegt,
ist daher nicht gegeben. Auch eine optische Unterscheidung zwischen den Zellwénden ist kaum moglich,

allerdings sind GNBs meist stirker kondensiert als IDBs [44].

In Zellstrukturen jedoch steigt der Missorientierungswinkel 5 und die Wahrscheinlichkeit von GNBs mit
zunehmender Scheramplitude wegen der anwachsenden Abweichung von der symmetrischen Gleitung
an [36]. Der Winkel kann mit Gleichung 10 berechnet werden, indem vorher die Anzahl der Uberschuss-
versetzungen 4p = p+— p- und der gemittelte Abstand zwischen den Versetzungswénden D bestimmt

werden [44].

B = bDAp (10)

Haufig bilden sich sogenannte Zellblocke aus, die durch GNBs umfasst werden, in denen mehrere
Zellen, gebildet aus IDBs, mit derselben Orientierung oder nur geringen Abweichungen zueinander

vorliegen. Die Zellblocke dagegen sind verkippt zueinander [44, 46, 47].
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Die zyklische Verformung von Metallen mit welligem Versetzungsgleitcharakter mit einer konstanten
plastischen Dehnungsamplitude verursacht somit eindeutig zuordenbare Versetzungsanordnungen, die
sich aus energetischen Griinden bevorzugt bilden. Zuletzt sei in diesem Kapitel noch das weitere
typische Merkmal dieses Gleitcharaktertyps, der Séattigungszustand, kurz beschrieben. In diesem
Zustand sind sowohl die Versetzungsanordnungen als auch die Spannungsamplitude mit steigender
Zyklenzahl bestandig [17, 26, 32]. Es handelt sich um einen hochdynamischen Vorgang, bei dem die
Versetzungsdichte aufgrund von stdndigen Annihilations- und Bildungsprozessen konstant bleibt [17,
36]. Nach Mughrabi [48] ist dieser Sattigungszustand jedoch zundchst nur im mechanischen Sinn
vorhanden, und es kommt weiterhin, entgegengesetzt der zuvor genannten Annahme, zu einer weiteren
geringfiigigen Zunahme der Versetzungsdichte. Erst nach finf- bis zehnmal so vielen Zyklen wie zum
Erreichen des mechanischen Séattigungszustands ist dieser Vorgang abgeschlossen, und auch ein
mikrostruktureller Séttigungszustand tritt ein. Die Folgen aus dem kontinuierlichen Wachstum der

Versetzungsdichte sind:
a) eine Abnahme der Zellgrofe dzeie
b) eine Zunahme der GNDs

c) eine erhohte Missorientierung zwischen den Zellen

2.1.3. Planares Gleitverhalten

An dieser Stelle soll nun auf den zweiten Extremfall des moglichen Gleitverhaltens von Versetzungen
in metallischen Werkstoffen, das planare Versetzungsgleitverhalten, eingegangen werden. Beim
planaren Gleitverhalten werden keine dreidimensionalen Anordnungen ausgebildet, da den
Versetzungen erleichternde Umstdnde, um quergleiten zu kdnnen, fehlen und sie somit grofBtenteils an
Gleitebenen gebunden sind [27, 49]. Dadurch entstehen Anordnungen, in denen Segmente von
Stufenversetzungen in derselben Gleitebene parallel zueinander verlaufen, wobei sich die Versetzungen
in einem Dipol ausrichten [17]. Ergidnzend zu den elastischen Spannungen aufgrund der Dipole
resultieren im Werkstoff auch Spannungen aus der priméren Versetzungsdichte p,, wie es in

Gleichung 11 angegeben ist [50].

1/2
Tprimar = % (11)
2n(l —v)
AuBer Dipolen sind bei steigenden Beanspruchungen auch vermehrt Multipole zu finden [28]. Die durch

einen Multipol verursachten inneren Spannungen werden mithilfe von Gleichung 12 und dem mittleren

Abstand der priméren aktiven Gleitebenen d, berechnet [50].

Gb
Tvuttipol = Bn(l —V)d, (12)
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Generell dndern sich diese Art der Anordnungen mit steigender Beanspruchung nicht, auBler einer
Zunahme der Versetzungen innerhalb der Gleitebenen und einem verringerten Abstand zwischen den
aktivierten Gleitebenen, die als persistentes Liidersband (PLBs) bezeichnet werden (sieche Abbildung
11) [38]. AuBerdem nimmt die Zahl der Versetzungsloops und -tangles zu [28]. Zellstrukturen oder PSBs
werden nicht ausgebildet, allerdings tritt schon bei geringen Steigerungen der Beanspruchungsamplitude
Mehrfachgleitung auf, wodurch sich Bander schneiden konnen [10]. Begiinstigt wird das durch die

schnelle Verfestigung des primiren Systems [28].

~—sekundare Gleitung

._...bp

A
l L L 4 1AL 1 1 1

— — — — — — — — —— — — — — — —— — — — — — v— — vo— —

Abbildung 11: Schematische Darstellung der Versetzungsanordnungen in einem PLB [3§].

Wie bereits in ,,2.1.1 Zyklische Verformung in Metallen® erldutert, erschwert zum Beispiel eine geringe
SFE es den Versetzungen querzugleiten und unterstiitzt dadurch dieses Verhalten. Dementsprechend
haufig sind SFs in einem Werkstoff mit planarem Gleitverhalten vorhanden. Weitere Werkstoff-
eigenschaften, wie die Nahordnung und die Reibungskraft, beeinflussen die Neigung zur Ausbildung
von planaren Versetzungsanordnungen, was nun beginnend mit Nahordnungs- beziehungsweise

Nahentmischungsvorgéngen genauer erldutert wird [27, 51].

Haufig wird planares Versetzungsgleitverhalten bei Legierungen mit einer hohen Konzentration an
Fremdatomen nachgewiesen, insbesondere wenn eine teilchengehértete Legierung mit einer geordneten
Phase oder ein Mischkristall mit Nahordnung vorliegt [30]. Im Fall der teilchengehirteten Legierung
werden die Versetzungen durch die Hinderniswirkung der Teilchen an diesen aufgestaut. Da durch die
beeintrachtigte Fahigkeit zum Quergleiten die Versetzungen die Teilchen nicht umgehen kénnen, muss
nun geniigend Energie aufgebracht werden, sodass die erste Versetzung das Teilchen schneiden kann.
Dies fiihrt zur Bildung einer Antiphasengrenze sowie einer zerstdrten Nahordnung [17]. Dadurch tritt
eine stark lokalisierte Entfestigung des Werkstoffs ein, was es einer zweiten Versetzung erleichtert,
demselben Pfad zu folgen. Geschieht dies wiederholt, findet eine vollstdndige Abscherung des Teilchens

statt, wodurch es aufgeldst wird und keine verfestigende Wirkung mehr aufweist [10, 30].

Ein zusitzlicher Effekt, der die Versetzungen am Quergleiten hindert und ein planares Versetzungs-
gleitverhalten in mischkristallgehérteten Legierungen unterstiitzt, ist eine hohe Versetzungsreib-

spannung, die es den Partialversetzungen erschwert, sich zu einer ganzen Versetzung einzuschniiren.
17



Theoretische Grundlagen

Die Reibspannung wird zum Beispiel durch einen groen Fehlpassungsparameter erhoht, wobei die
hohe Differenz der AtomgroBen eine parelastische Verzerrung des Gitters bewirkt. Auch dielastische
Wechselwirkungen aufgrund geldster Fremdatome verursachen einen Anstieg der Reibspannung [17,
29]. Des Weiteren kann auch die SFE durch Mischkristallhdrtung herabgesetzt werden, da die

Fremdatome sich hiaufig an den SFs anlagern, was als Suzuki-Effekt bezeichnet wird [52].

Trotz all dieser Erkenntnisse kann kein festes Kriterium genannt werden, ab wann das Gleitverhalten
vom welligen in das planare ilibergeht. Einen Versuch dahingehend hat Wang [28] mit dem ,,freie
Elektronen-zu-Atomen‘-Verhiltnis (e/a) unternommen, welches fiir drei kupferbasierte Legierungs-
systeme gute Ergebnisse erzielt. Mit steigendem Legierungsanteil nimmt die SFE ab, wohingegen e/a
ansteigt. Wird die SFE {iber e/a aufgetragen, so zeigen sich deutlich zwei Bereiche in dieser Auftragung.
Die erste Kurve im Bereich geringer e/a-Werte kann dem welligen Gleitcharakter zugeordnet werden,
wohingegen die zweite Kurve im Bereich der hoheren e/a-Werte dem planaren Gleitcharakter zugeteilt
wird. Der Bereich des Ubergangs entspricht dem gemischten Gleitverhalten. Somit scheint e/a den

Wechsel verlédsslich zu beschreiben, ein festes Kriterium bietet es aber auch nicht.

Zuletzt ist es wichtig zu erwédhnen, dass im Gegensatz zum welligen Gleitverhalten beim planaren
zumeist kein Sattigungszustand der Spannungsamplitude erreicht wird. Dies kann durch das Ausbleiben
von PSBs und einem mikrostrukturellen Sattigungszustand begriindet werden. Mittels der Durchfiihrung
der Ermiidungsversuche im Vakuum kann die Lebensdauer soweit erhoht werden, dass von einem
pseudo-Sittigungszustand gesprochen werden kann [17, 28, 32, 53]. Allerdings ist die Auswertung der
vielen gemessenen zyklischen Spannungs-Dehnungs-Kurven wegen der Abwesenheit eines richtigen

Sattigungsverhaltens und der hohen Varianz zwischen den Kurven eingeschrankt.

2.1.4. Model zur Beschreibung der Mikrostruktur

Im vorangegangenen Kapitel wurde ausfiihrlich die Entstehung von Versetzungsanordnungen aufgrund
von zyklischer Beanspruchung behandelt. Die Auswirkungen der Mikrostruktur auf die
makroskopischen mechanischen Eigenschaften des Werkstoffs konnen aber nur rein qualitativ betrachtet
werden, da sie aufgrund ihrer Komplexitét nicht fiir ein quantitatives Modell geeignet sind. Um nun das
Verformungsverhalten von Werkstoffen mathematisch zu beschreiben, kann das Vielkomponenten-
modell von Masing [54] verwendet werden. Das Modell ermdglicht es, dass makroskopische
Spannungs-Dehnungs-Verhalten wiederzugeben und es mithilfe der Mikrostruktur zu erléutern. Im
Folgenden wird auf das Vielkomponentenmodell als Ursprung der Streckgrenzenverteilungsfunktion
(SVF) und die Anwendbarkeit auf Werkstoffe mit verschiedenen Versetzungsgleitverhalten
eingegangen. Eine detailliertere Ausarbeitung der Herleitung, der Vor- und Nachteile, sowie der

Einschrankungen erfolgt in Christ [17].

Masing beschreibt ein Metall als eine Parallelschaltung von Volumenelementen, welche sich in ihrer

Streckgrenze unterscheiden (siche Abbildung 12a). Zur Vereinfachung sollen die einzelnen Elemente
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denselben E-Modul und dieselbe Fliache aufweisen, sowie ideal-elastisch-plastisches Verformungs-
verhalten vorliegen [54]. Durch die Parallelschaltung erfahrt die Gesamtzahl aller Elemente n dieselbe
Dehnung € =€ =& = ... = &, wohingegen sich die Gesamtspannung ¢ aus den Streckgrenzen oy der
einzelnen Elemente zusammensetzt (siche Gleichung 13) [55]. Diese Betrachtungsweise ermoglicht
eine anschauliche Rekonstruktion einer Hysteresekurve, wie sie in Abbildung 12b vereinfacht fiir einem

Korper bestehend aus nur zwei Volumenelementen dargestellt ist [17].

O1f + 0'2f+ P +Unf

0' =
n (13)
0 = (oprap+og+..+ta)/n ¢
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Abbildung 12: a) Parallelschaltung von Volumenelementen mit unterschiedlichen Streckgrenzen nach Masing, b)
daraus resultierende Rekonstruktion einer Hysteresekurve bei Betrachtung zweier Volumenelemente [17].

Eine statistische Betrachtung der Elementverteilung mithilfe einer Wahrscheinlichkeitsdichtefunktion
erlaubt die Bestimmung der SVF (Herleitung in Christ [17]). Zunéchst muss dafiir der Lastumkehrpunkt
eines Sittigungshysteresenasts in den Koordinatenursprung verschoben werden, wodurch dieser nun
durch die relative Dehnung & und relative Spannung o beschrieben wird. Nach zweifacher
Differenzierung ergibt sich Gleichung 14, in welcher die flieBenden Volumenanteile in Abhiangigkeit
von der Streckgrenze dargestellt werden.
gEy\ 2 d%o;

)= ma 14
Dagegen ermoglicht Gleichung 15 die Betrachtung der flieBenden Volumenanteile in Abhédngigkeit von
der aufgebrachten Dehnung [5].

1 d%o,

foler) = "B a2 (15)

Mithilfe beider Darstellungen haben sich Parameter bewihrt, die das Verformungsverhalten eines
Werkstoffs charakterisieren. Zum einen beschreibt die verdnderte Position des Maximums v, ob eine
zyklische Entfestigung oder Verfestigung stattfindet, zum anderen definiert die Halbwertsbreite (full
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width at half maximum; FWHM) die Verteilung der Streckgrenzen innerhalb des Metalls und somit die
Heterogenitit bzw. Homogenitét der ausgebildeten Strukturen [5, 36]. Dies wird beispielhaft an einem
Kupfereinkristall mit welligem Gleitcharakter demonstriert. In Abbildung 13 ist die Auftragung iiber der
relativen Spannungsamplitude zu sehen, gebildet aus Hysteresekurven bei drei verschiedenen Zyklen.
Mit zunehmender Zyklenzahl verschiebt sich das Maximum zu hoéheren Spannungswerten hin, woraus
eine Wechselverfestigung hergeleitet werden kann. Die Verbreiterung der Kurven hingegen resultiert
aus einer zunehmend heterogenen Versetzungsanordnung, in der sich Bereiche mit hoher und geringer
Versetzungsdichte ausgebildet haben [17, 37]. Dies ist in Ubereinstimmung mit den Ergebnissen aus
verschiedenen Untersuchungen an Kupfereinkristallen [16, 26, 32, 56], wie bereits in ,,2.1.2 Welliges
Gleitverhalten® erldutert. Die hohe Differenzierung in weiche und feste Bereiche kann theoretisch zu
einer Bifurkation der Kurve fiihren. In der Realitdt ist dies nur der Fall, wenn durch eine spezielle
Versuchsfiithrung die Versetzungswiande moglichst regelmifBig angeordnet sind [57], da ansonsten die

Regellosigkeit der Anordnung und die Variation der Wanddicken diesen Effekt autheben [17].
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Abbildung 13: Aus Hysteresekurven eines einkristallinen Kupferkristalls ermittelte SVF fiir drei Zyklenzahlen N
[17]. Die Verschiebung des Maximums v ist in blau dargestellt.

Trotz dieser fiir welliges Gleitverhalten typischen Heterogenisierung werden die Bereiche mit
unterschiedlicher Versetzungsdichte sowohl im Einkristall als auch im Polykristall in gleichem Malfle
verformt, um die Kompatibilitidt des Gefiliges aufrecht zu erhalten. Demnach entsprechen die drei-
dimensionalen Versetzungsanordnungen auf ideale Art und Weise einer Parallelschaltung und

ermoglichen eine Betrachtung mithilfe des Vielkomponentenmodels [17, 55].

Im Gegensatz dazu werden aufgrund der unterschiedlichen Abscherung der parallelen Versetzungs-
bander und der geringen Verformung der dazwischenliegenden Bereiche planare Versetzungs-
anordnungen als Serienschaltung aufgefasst. Dies in Kombination mit der stark lokalisierten plastischen

Dehnung fiihrt hiufig zur Aktivierung mehrerer Gleitbdnder, um die Kompatibilitdt des Gefiiges in
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Polykristallen beizubehalten. Damit wird eine der wichtigsten Voraussetzungen des Vielkomponenten-
models verletzt, da sich die Volumenelemente vor allem durch das Kreuzen der Gleitebenen gegenseitig
beeinflussen [17]. Da das Modell somit einer physikalischen Grundlage bei Metallen mit planarem
Versetzungsgleitverhalten entbehrt, wird im Ergebnisteil auf die Berechnung der SVF von a-Messing

verzichtet.

Zusitzlich zu der Forderung der unabhingigen Verformung der Volumenelemente liegt eine
physikalische Grundlage nur vor, solange der Werkstoff ideal zyklisches Verformungsverhalten aufweist
und somit wihrend einer zyklischen Beanspruchung sdmtliche Hindernisse, welche einer plastischen
Verformung entgegenwirken, konstant bleiben. Dies bezieht sich in einphasigen Metallen und
Legierungen vor allem auf die Versetzungsanordnung, wohingegen in mehrphasigen Werkstoffen auch
Ausscheidungen und Phaseniiberginge eine Rolle spielen [17]. Eine Methode einen Werkstoff auf ein
solches Verhalten hin zu iiberpriifen, ist das Ubereinanderlegen von Sittigungshysteresen aus
Ermiidungsversuchen bei einer konstanten Dehnungsamplitude [18, 58]. Liegen die Kurven {iiber-
einander, nachdem sie in den Drucklastumkehrpunkt und entlang der Hookeschen Gerade verschoben
sind (siche Abbildung 14a), so liegt ein ideal zyklisches Verhalten vor, wohingegen bei Abbildung 14b

keines vorliegt.
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Abbildung 14: Hysteresekurven aus Versuchen mit konstanter plastischer Dehnungsamplitude an a) Ckl10 nach
geeigneter Verschiebung entlang des elastischen Anstiegs und b) an Messing nach Verschiebung in einen
gemeinsamen Lastumkehrpunkt im Druck [17].

Auch wenn héufig die Vorgaben nicht vollstindig erfiillt sind, so kann das Model doch auf viele
Legierungen angewendet werden und in guter Niherung die Anderungen in der Mikrostruktur
quantitativ erfassen [17]. Insbesondere bei mehrphasigen Legierungen kann es aufgrund einer aus-
geprégten Bifurkation der SVF Aussagen tiber das Verformungsverhalten der einzelnen Phasen wihrend

der zyklischen Beanspruchung treffen [5].

Um die SVFs zu bestimmen, miissen die Hysteresekurven aufgezeichnet werden, indem die Spannung
und die Dehnung in konstanten Zeitintervallen gemessen werden. Generell erméglicht eine hohe Daten-
punktdichte die Erzeugung einer statistisch gesicherten SVF, was mithilfe des Softwarepakets Matlab

(Version: 2021a) erfolgen kann. Dazu wird der Beginn des betrachteten Zug- oder Druckastes der
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Hysterese in den Koordinatenursprung verschoben, wodurch nun von relativer Dehnung und relativer
Spannung gesprochen wird. Dabei ist zu beachten, dass sich die SVFs aus dem Zug- und Druckast
unterscheiden, weswegen in dieser Arbeit nur die Zug-Halbzyklen ausgewertet werden. AnschlieBend
wird eine Ausgleichsfunktion mithilfe der Fourierreihenentwicklung mit vier Gliedern durch die Summe
der kleinsten Quadrate {iber den Hysteresenast gelegt und zweifach differenziert. Die resultierende
Funktion kann tiber der relativen Dehnung oder der relativen Spannung aufgetragen werden, je nachdem
ob die Funktion mit -1/Ey multipliziert wird oder nicht. Ey kann zuvor aus der Berechnung der

plastischen Dehnungsregelung bestimmt werden [5].

2.2. Rontgenbeugung an defektbehafteten Materialien

Die Rontgenbeugung ist ein Effekt, der aufgrund seines hohen Informationsgehalts in der Material-
charakterisierung vielfach Anwendung findet. In dieser Arbeit wird vor allem untersucht, inwieweit die
gestorte Periodizitit des Kristallgitters durch Versetzungsanordnungen diesen Effekt beeinflusst. Dafiir
soll im folgenden Kapitel die Rontgenbeugung generell beschrieben werden, um darauf aufbauend den
Einfluss von Defekten im Gitter zu erldutern. Der Fokus wird dabei auf der Wirkung von verschiedenen

Versetzungsanordnungen auf das Beugungsverhalten liegen.

2.2.1. Allgemeines zur Rontgenbeugung

Seit Max von Laue im Jahre 1912 die Beugung von Rontgenstrahlen am Kristallgitter entdeckte, ist die
Rontgenkristallographie ein unerldssliches Werkzeug der Materialwissenschaft geworden. Insbesondere
die Feinstrukturanalyse ist dabei von besonderem Wert, da sie die Bestimmung der Zusammensetzung,
der Atomabstinde, der Kristallstruktur und weitere Werkstoffcharakterisierungen ermdglicht [59]. In
dieser Arbeit wird vor allem die Analyse der Kristallorientierung und der elastischen Spannungen

benotigt.

Dafiir soll zunichst der Vorgang der Beugung anhand der kinematischen Beugungstheorie erldutert
werden. Einfallende Strahlung in einem Wellenldngenbereich von 1 nm bis 10 pm, die sogenannte
Rontgenstrahlung, kann an Elektronen elastisch gestreut werden und diese dadurch zum Schwingen
anregen, was als Thomson-Streuung bezeichnet wird [59, 60]. Durch die harmonische Schwingung eines
Elektrons um seine Ruhelage wirkt es als Hertzscher Dipol und sendet eine zum Primérstrahl kohdrente
Strahlung aus. Sobald diese Streuung an einer periodischen Struktur stattfindet, kann es zur kohérenten

Uberlagerung der gestreuten Teilwellen kommen, wobei von Beugung gesprochen wird [60].

Die periodische Struktur, bei der es sich hier um ein Kristallgitter handelt, besteht aus einzelnen
Elementarzellen, welche sich mithilfe des Strukturfaktor Fs beschreiben lassen [60, 61]. Dieser ist
abhingig von der Lage und Art der Atome innerhalb der Elementarzelle und damit auch von der
Elektronendichteverteilung. Die Elektronendichteverteilung muss beriicksichtigt werden, weil sie eine
Aussage iiber das Streuvermogen fiir Rontgenstrahlen pro Volumeneinheit ermdglicht [62]. Mit Fs kann

nun die Streuleistung /gz einer Elementarzelle ermittelt werden (siehe Gleichung 16) [60]:
22



Theoretische Grundlagen

e\’ 1 5 1 + cos?(26)
Igz = meZ 'E'FS,EZ' - 5 Iy (16)

Zusitzlich werden dafiir die Elementarladung e, die Lichtgeschwindigkeit ¢, der Beugungswinkel oder
spéter auch Braggwinkel 8 und die Intensitdt des Primérstrahls /o bendtigt. Um ein gesamtes Kristall-
gitter darzustellen, miissen die Strukturfaktoren Fs und somit auch die Streuleistungen der Elementar-
zellen Igz unter verschiedenen Beugungswinkeln gemessen werden [60]. Eine detailliertere Herleitung

dieser Zusammenhénge kann in Spief3 et al. [60] und Wolfel [61] nachgelesen werden.

Da in einem Gitter eine Vielzahl an Atomen als Streuzentrum wirken, werden dementsprechend viele
radiale elektromagnetische Wellen erzeugt. Durch die Uberlagerung der Wellen kommt es zu einer
gegenseitigen Ausloschung oder Verstiarkung. Dementsprechend ist im Fall der Verstarkung, also bei
konstruktiver Interferenz, die Intensitit maximal und kann als ein Signal detektiert werden [59, 62, 63].
Sowohl von Laue als auch Bragg postulierten Bedingungen, in denen es zu dieser positiven

Uberlagerung der Wellen kommt.

Von Laue betrachtet die Beugung einer ebenen Welle an einem primitiven Punktgitter, in welchem die
Atome als streuende Punktzentren wirken (siche Abbildung 15a). Wie aus dem Huygenschen Prinzip
bekannt, entstehen so radiale Wellen an jedem der Punkte und es kommt zu der bereits beschriebenen
Uberlagerung [60]. Im Fall einer konstruktiven Uberlagerung muss der Gangunterschied zwischen den
kohdrenten Wellen, welcher mithilfe von trigonometrischen Beziehungen berechenbar ist, ein ganz-

zahliges Vielfaches nider Wellenldnge 4 sein (siehe Gleichung 17) [59].
a(cosw — coswy) =n;- 4 (17

Diese Bedingung kann fiir ein dreidimensionales Gitter in sdmtliche Koordinatenrichtungen iiber die

Verwendung der Gitterkonstanten a;, a; und a3 ausgedriickt werden [63, 64].

Auch Bragg bezieht sich auf eine geometrische Anordnung, allerdings unter Einbezug des Reflexions-
gesetzes ,,Einfallswinkel gleich Ausfallswinkel*“. Nun werden nicht einzelne Atome betrachtet, sondern
die parallel zueinander angeordneten Netzebenen, und der Umstand, dass die hochenergetische
Rontgenstrahlung féhig ist, in die tieferen Ebenen des Werkstoffs vorzudringen (siehe Abbildung 15b).
Wie bei von Laue kann nur konstruktive Interferenz auftreten, wenn der Gangunterschied ein gerad-
zahliges Vielfaches der Wellenlidnge ist (siehe Gleichung 18) [62, 65]. Der Gangunterschied wird
mithilfe des Netzebenenabstands dnq und dem Braggwinkel & berechnet, was die Werkstoft-

charakterisierung ermoglicht [59, 60].

mA = 2dyy sin(0) (18)
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a) b) P Detektor

Abbildung 15: Darstellung der Reflexionsbedingungen von a) von Laue an einem primitiven Punktgitter und b)
Bragg anhand von drei parallelen Netzebenen [60]. Der Gangunterschied ist pink gekennzeichnet.

Diese GesetzmaBigkeiten ermdglichen eine Analyse des Intensitdtsverlaufs, wodurch zum Beispiel die
auftretenden Maxima, die Peaks genannt werden, von Interesse sind. So enthélt die Position eines Peaks,
welche dem Braggwinkel gleichzusetzen ist, Informationen iiber die Atomabstinde, was auch die
Anderungen in den Abstinden umfasst, die zum Beispiel aus einer Mischkristallbildung resultieren. Eine
weitere Grofle aus dem Intensitdtsverlauf, die Streubreite des Peaks, kann Aufschluss tiber die

vorherrschende Defektart im Kristall geben, was in den folgenden Kapiteln erlautert wird [60, 62, 63].

Zumeist wird mithilfe von Bragg und von Laue die Bildung eines Beugungsreflexes erklart. Handelt es
sich bei der Probe allerdings um einen polykristallinen Werkstoff oder ein Pulver, ist eine hohe Zahl an
Orientierungen vorhanden, welche beliebig im dreidimensionalen Raum angeordnet sind. Dadurch
besteht eine groe Wahrscheinlichkeit, dass die Bedingungen fiir konstruktive Interferenz erfullt werden.
Da die Beugung dreidimensional erfolgt, werden nicht nur einzelne Punkte ausgebildet, sondern
sogenannte Debye-Scherrer-Ringe, wie in Abbildung 16 dargestellt. Fiir jeden Netzebenenabstand, der
die Strahlung beugt, kann ein solcher Ring detektiert werden [62].

Abbildung 16: Prinzip der Ausbildung von Debye-Scherrer-Ringen durch den Einfall einer Strahlung mit der
Intensitdt Iy auf unterschiedlich orientierte Korner.

Aus den Radien der Ringe und geometrischen Beziehungen kann der Braggwinkel und somit bei

gegebener Wellenldnge des Rontgenstrahls der Netzebenenabstand bestimmt werden, sowie die
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Indizierung der Netzebenen mithilfe der Millerschen Indizes h, k, | erfolgen. Die Vorgehensweise wird
im Detail in ,4.3.3 Laue-Rontgenbeugungsmessungen™ beschrieben. An dieser Stelle sollen die
Ausléschungsregeln erldutert werden, welche aus den drei géngigsten kubischen Kristallsymmetrien

resultieren.

Ein Beispiel fiir einen Ausloschungsfall ist bei einem Vergleich zwischen der primitiven und der kfz-
Einheitszelle gegeben. Im Fall der primitiven Zelle liegt keine Ausloschungsregel vor und somit beugen
die {100}-Ebenen die Wellen konstruktiv. Durch die mittig eingeschobenen {200}-Netzebenen im Fall
der kfz-Zelle, werden diese Reflektionen jedoch ausgeldscht. Da Fs die Lage der Atome und auch das
Streuvermdgen in den Netzebenen beschreibt, muss dieser ungleich Null sein, um konstruktive
Interferenz zu ermoéglichen. Eine Analyse des Strukturfaktors ergibt, dass dies erfiillt ist, solange
h+k=2n, k+1=2n; und h+l=2n;. Auch bei einem kubisch-raumzentrierten (krz)-Gitter muss
beachtet werden, dass nur Reflektionen der Netzebenen auftauchen, wenn diese h + k + 1 = 2p; einhalten.

Die Herleitung von F fiir die verschiedenen Gitter ist in Spief3 [60] und Thomas [66] zu finden.

2.2.2. Defekte 1. Artund 2. Art

Aus der vorangegangenen Betrachtung der Beugung an einem perfekten Gitter geht hervor, dass sich
bei einer Variation des Gitterabstands auch die gebeugte Energie und der Beugungswinkel dndern [67].
Diese Verdnderung kann durch Gitterfehler hervorgerufen werden, und da das Gitter je nach Gitterfehler
unterschiedlich beeinflusst wird, werden diese in Defekte 1. Art und 2. Art unterteilt [68]. Eine aus-
fiihrliche Herleitung der Beugung von Rontgenstrahlen an mit Defekten behafteten Kristallen ist in

Werken von Krivoglaz et al. [68] und Barabash und Ice [69] beschrieben.

Die Aufteilung der Defekte kann iiber den statischen Debye-Waller Faktor (DWF) erfolgen [60, 68, 69].
Nach Krivoglaz et al. [68] definiert der DWF den abschwichenden Einfluss des Verzerrungsfelds auf
die Intensitit eines Beugungspeaks. Da die Abschwichung von der mittleren Auslenkung der Atome um
ihre Gitterposition abhédngig ist, dhnelt die Wirkungsweise des statischen DWFs dem thermischen
Debye-Waller Faktor, der die Intensititsminderung aufgrund der mittleren thermischen
Schwingungsamplitude darstellt. Defekte 1. Art erzeugen eine Gitterverzerrung, welche mit dem
Abstand zum Defekt schnell abnimmt, wodurch der DWF in einem raumlich begrenzten Bereich vom
Standard abweicht [68]. Dadurch resultieren diese Defekte in diffuser Streuung, sowie einer
Reduzierung und Verschiebung der Beugungsreflektionen. Eine Verbreiterung erfolgt nicht. Typische
Vertreter dieser Art sind Versetzungsschleifen mit einem geringen Radius oder Punktdefekte wie

Leerstellen [69].

Dagegen verursachen Defekte 2. Art eine asymmetrische Verbreiterung der Beugungsreflektion durch
ihre rdumlich ausgedehntere Gitterverzerrung, die sich dementsprechend auf den DWF auswirkt. Bei

diesen Defekten handelt es sich meist um Versetzungen, Zwillingsgrenzen oder SF [68, 69].
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Somit enthilt die Intensitdtsverteilung, insbesondere in Form der Position und der Abmessung der
Beugungsreflektion, Informationen {iber die Art und die Anzahl von bestimmten Defekten [60]. Der
Einfluss eines Defektes auf den Kristall und die Intensitétsverteilung wird mithilfe der Korrelations-

funktion Tk charakterisiert, welche im Fall eines defektfreien Gitters Tx = 0 wird [69].

Sobald Versetzungen vorhanden sind, besteht Tk aus einem imaginéren Teil 7k; und einem realen Teil
Tx> (Tx = Tx1 + Tk2) [68]. Durch diese Teile konnen die Auswirkungen von Gitterrotationen und von
Verformungen getrennt auf die Intensitétsverteilung betrachtet werden und damit auch die Richtungen,
in welche die Beugungsreflektionen verlangert werden. Es gibt zwei Richtungen, in die sich
Gitterstorungen auf die Intensitit auswirken konnen: radial (||) und transversal (L ) zum Beugungsvektor
0 (siehe Abbildung 17). Mit Tx; werden die Auswirkungen von Gitterrotationen dargestellt, die zu einer
Verbreiterung in transversaler Richtung fithren. Wenn keine einzelnen Versetzungen im Gitter sind, ist
dieses nicht rotiert und 7x; = 0. Dabei ist zu beachten, dass die transversale Ausdehnung in ebenen
Beugungsexperimenten nicht identifiziert werden kann. Da jedoch auch gut beobachtbare laterale
Verschiebungen aus Gitterrotationen entstehen, werden die Zusammenhdnge im Weiteren ausgefiihrt.
Eine Verbreiterung der Intensitatsverteilung entlang der radialen Richtung resultiert aus Variationen in
den Gitterparametern wie zum Beispiel des Netzebenenabstands diw und wird mit 7k, beschrieben. In
Abbildung 17 sind die in dieser Arbeit behandelten Gitterdefekte und ihre Auswirkungen auf einen

Beugungspunkt vereinfacht zusammengefasst.

diffus: radial - ||
* Dipole -——- * Multipole
T~ + SSD

IDB

lateral - L
\ * SF

\ * GND

\ * GNB

\

\
| Debye-Scherrer-Ring
Primdrstrahl .

Abbildung 17: Vereinfachtes Schaubild der Bezeichnungen zur Beschreibung der rdumlichen Ausdehnung eines
Beugungspunkts mit den zugehdrigen Versetzungsanordnungen.

Der oben beschriebene Sachverhalt wird mithilfe der sogenannten Rockingkurven ausgenutzt, um die
Versetzungsdichte zu bestimmen [60]. Dafiir wird der Detektor in dem doppelten Braggwinkel der
vorliegenden Netzebenen zur Probe angeordnet und in einem Intervall um diesen Winkel bewegt,
wihrend er die gebeugte monochromatische Strahlung misst. Die detektierte Intensitét enthélt
Informationen iiber die ,kristalline Qualitit* eines Einkristalls, da die Intensitdt und die FWHM des
Linienprofilpeaks ein Ma8 fiir die GleichméBigkeit des Netzebenenabstands ist. Die Flanken des Peaks

resultieren aus Fehlorientierungen und ermdglichen so die Bestimmung der Versetzungsdichte, da diese
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verantwortlich sind fiir die Verzerrung und Verkippung des Gitters, wie in den folgenden Kapiteln
beschrieben [60, 70]. Es sei anzumerken, dass simtliche Annahmen tiber die Ausdehnung der Beugungs-

punkte durch Versetzungen, die in dieser Arbeit beschrieben werden, auf diesen Kurven basieren.

2.2.3. Einzelne Versetzungen, Dipole und Multipole

Zunéchst soll der Einfluss von einzelnen Versetzungen beziehungsweise von Anordnungen wie Dipolen
und Multipolen aus einzelnen, wenigen Versetzungen auf das Beugungsverhalten erklart werden. So
wirken sich diese einzelnen statistisch verteilten Versetzungen (SSDs) im Werkstoff auf eine nahezu
gleichmiBige Ausdehnung des Peaks in radialer und transversaler Richtung aus [42, 69, 71]. Durch die
ausgeglichene Verteilung von Versetzungen mit positiven und negativen Burgersvektor b tritt makros-
kopisch gesehen keine Verformung oder Rotation auf. Unterhalb des Nanometerbereichs kommt es aber
durch die Versetzungen zu zufdlligen Variationen der Einheitszellenorientierung und des Netz-
ebenenabstands dhii [72]. Um die Auswirkung auf das Beugungsverhalten vereinfachend zu beschreiben,
wird angenommen, dass lediglich gerade Stufenversetzungen vorliegen. Dadurch kdnnen die Gitter-
rotationen ginzlich vernachldssigt werden, und somit gilt 7x; = 0. Gleichzeitig bleibt der Realititsbezug
erhalten, wie in den Ergebnissen von Moussa et al. [45] nachgewiesen wird. Damit entspricht die
Intensitatsverteilung einer Gauflschen Glockenverteilung, deren FWHMssp proportional zu der
Versetzungsdichte p und der Orientierung des Beugungsvektors zum Burgersvektors Qb ist (siche

Gleichung 19) [68].

Tk2~p(Qb)? (19)

Dipole dagegen bilden eine Ausnahme bei der Einordnung von Versetzungen in die Kategorie Defekt
2. Art. Durch die parallele Anordnung zweier gerader Versetzungen mit entgegengesetzten
Burgersvektoren im Abstand » nehmen die Verzerrungen der betrachteten Einheitszelle kontinuierlich
mit ihrer Position R, ab und kompensieren sich vollstdndig bei R, > r. Dies bedeutet, dass der Bereich,
in welchem der DWF abweicht, endlich ist und Dipole dem Defekt 1. Art zugeordnet werden. Somit
verursachen Dipole eine diffuse Streuung und eine Verringerung der Intensitét ohne eine Verbreiterung

der Braggreflektion [69].

Dies dndert sich, sobald die Dipole sich zu polarisierten Zellwénden oder Multipolen anordnen. Infolge-

dessen werden die Braggreflektionen entlang der radialen Richtung asymmetrisch verléngert [73, 74].

2.2.4. GNDs und Versetzungswinde (IDBs, GNBs)

Sobald die Versetzungen sich zu Versetzungswénden zusammenlagern oder eine Verkippung des Gitters
erzeugen, wird das Kristallgitter und somit das Beugungsverhalten stirker beeinflusst [68]. Eine
weitreichende Verformung des Gitters wird zum Beispiel durch zufillige Versetzungswénde (IDBs)
verursacht. Durch die unregelméBige Verteilung der Versetzungen in den Wénden, des Vorzeichens ihrer

Burgersvektoren und der Abstidnde der dicken, lose angeordneten Versetzungswinde zueinander miissen
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sdmtliche Verformungsbereiche der einzelnen Versetzungen addiert werden, was in einer Ausdehnung
der gaulformigen Intensititsverteilung in beide Richtungen resultiert. Die Halbwertsbreite FWHMipg
kann durch die Gleichung 20 ausgedriickt werden [69].

FWHMipg~(Q@b)yw+/0.5p - In(L) (20)

Somit ist die FWHMips erneut abhingig von der Orientierung des Beugungsvektors zum Burgersvektors
bQ, sowie der Versetzungsdichte p. AuBerdem beeinflusst die Grofe des versetzungsarmen (semi-)
kohidrenten Bereichs L und der Wanddickeneinflussfaktor . die FWHMips. Um das Verstdndnis an
dieser Stelle zu erhohen, wird angemerkt, dass hier von der werkstoffkundlichen Kohérenz von Gittern

und nicht von der zuvor verwendeten physikalischen Kohdrenz von Wellen gesprochen wird.

Der Wanddickeneinflussfaktor muss bei IDBs beriicksichtigt werden, da das Gitter durch die
Versetzungswinde anders als innerhalb der (semi-) kohérenten Bereiche oder bei einzelnen vorliegenden
Versetzungen (SSDs) verzerrt wird [69]. Daher umfasst dieser Faktor das Verhiltnis des Abstands
zwischen den Zellwdnden D und der Versetzungen innerhalb der Wande 4. Solange die Dicke der
Wiénde W > h,, ist, werden die Anordnungen als Versetzungswinde bezeichnet und die Gleichung fiir
FWHMipg ist giiltig. Die Dicke der Winde kann zu einer zuséitzlichen Verbreiterung der Verteilungs-
enden des Peaks fiihren, wenn D =~ W entspricht und D/hy <5 ist. Sobald D > W und D/hy, > 5 ist,

beeinflusst die Wanddicke die Verteilungsenden nicht mehr zusétzlich [69, 71].

Sobald geometrisch notwendige Versetzungen und Versetzungswénde (GNDs und GNBs) auftreten, um
die Kontinuitdt des Gitters zu erhalten, werden durch diese sowohl Gitterverformungen als auch
weitreichende Rotationen verursacht, weswegen sie sich auf die Intensitdtsverteilung in radialer
Richtung und im Orientierungsraum auswirken [68, 75]. Generell konnen diese Defekte in drei
Kategorien eingeteilt werden: einzelne, statistisch verstreute GNDs, einzelne GNBs und ungepaarte
GNBs mit dazwischen verstreuten GNDs. Je nach Art wird das Gitter und somit die Intensitit anders

beeinflusst [71].

In radialer Richtung verursachen einzelne, statistisch verstreute GNDs eine gauB3formige
Intensititsverteilung und eine Abhingigkeit der FWHM; von p (FWHM,~ p"?). Sobald sich die
Versetzungen zu GNBs anordnen, veréndert sich die Form zu einer Lorentzfunktion und die FWHM, ist
proportional zu D. Liegen beide Arten (GNDs und GNBs) simultan vor, sind die Effekte vermischt und

es kommt zu einer Convolution der beiden Funktionen [68, 69].

Der durch Tk beschriebene Rotationsanteil ist sowohl im Vergleich zur radialen Richtung als auch mit
SSDs empfindlicher, aber auch anspruchsvoller gegeniiber der Priasenz von GNDs. Bei Erfiillung der
Bedingung in Gleichung 21 erfolgt eine deutliche Verbreiterung der Beugungsreflektion in transversaler

Richtung aufgrund der Dichte an GNDs p" in dem bestrahlten (Sub-)Korn Lom [69].
p* Lgorn > 0,1/p Q1)
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Dies bedeutet, dass auch schon ein Anteil von 0,1% an GNDs die FWHM  stark beeinflusst. Deswegen
variiert die FWHM | ~ p"Lkom. Im Fall von GNBs héngt die Verbreiterung der Intensitét in transversaler

Richtung vom Missorientierungswinkel S ab, welcher wiederum mithilfe von b und 4, beschrieben

werden kann [69].

2.2.5. Stapelfehler

Als letzter Defekt soll nun kurz die Auswirkung eines Stapelfehlers (SF) und somit auch von einem
Partialversetzungspaar auf das Beugungsverhalten behandelt werden. SFs dndern die Ordnung der
Ebenen und verursachen damit eine abrupte Rotation der Einheitszellen zueinander. Dies wirkt sich in
einer stabformigen Verbreiterung der Beugungsreflektionen aus, wobei die Intensitétsverteilung von der
Orientierung abhingig ist [69]. Weiterhin wird die Intensitdtsverteilung von dem gemittelten Abstand
zwischen den SFs, der moglichen Distanz der SFs senkrecht zueinander und der Anzahl an SFs
beeinflusst. Bei mehreren vorhandenen SFs in einem Kristall iiberlagen sich die stabférmigen

Beugungsreflektionen in verschiedenen Winkeln [68].
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3. Literaturkenntnisstand

3.1. Versetzungsgleitverhalten bei polykristallinen Metallen und Legierungen

In Kapitel 2.1 sind die sich bildenden Versetzungsanordnungen detailliert beschrieben, wobei jenes
Kapitel auf reine einkristalline Metalle fokussiert ist. Da Korngrenzen und Legierungselemente die
Gleitung der Versetzungen beeinflussen und somit auch die resultierenden Anordnungen, werden in den
folgenden Kapiteln das Ermiidungsverhalten von polykristallinen Metallen und Legierungen
beschrieben. Dabei wird zwischen einphasigen bzw. quasi-einphasigen und zweiphasigen Werkstoffen

unterschieden.

3.1.1. Einphasige Werkstoffe

Auch in diesem Kapitel erfolgt eine Unterscheidung in die verschiedenen Versetzungsgleitcharaktere,
wobei nun das Augenmerk auf die in dieser Arbeit untersuchten Werkstoffe liegt. So wird folgend Nickel
als Beispiel fiir einen welligen und a-Messing fiir einen planaren Gleitcharakter verwendet. Zudem wird

das zyklische Verformungsverhalten einer einphasigen Nimonic Alloy 75-Legierung niher beschrieben.

Nickel
Nickel ist, sowohl in einkristalliner als auch polykristalliner Form, ein gut untersuchter Werkstoff mit
welligem Gleitcharakter und weist sehr dhnliches zyklisches Verformungsverhalten wie Kupfer auf [76-
82]. Diverse Studien behandeln das Verformungsverhalten von Nickel [83-86], weswegen sich im
Folgenden auf die Abhédngigkeit der Versetzungsanordnungen von der Dehnungsamplitude und der

Zyklenzahl beschrankt wird.

Zunichst soll der Unterschied zwischen der Verformung eines Einkristalls und eines Polykristalls
erldutert werden. In polykristallinen Werkstoffen werden durch die notwendige kompatible Verformung
des Gefiiges schneller mehrere Gleitsysteme aktiviert, wodurch auch labyrinthartige Strukturen und
schon bei geringen Belastungen Zellstrukturen entstehen kénnen [77]. Zudem ist die Verteilung der
Spannungen {iiber ein Korn stellenweise ungleichmifBig, wodurch sich unterschiedliche Anordnungen
innerhalb eines Korns bilden kdnnen [26, 77]. Eine weitere Folge des mehrachsigen Spannungszustands
innerhalb eines Korns und der rdumlichen Einschrinkungen fiir die hohe lokale Verformung ist die
sinkende Wahrscheinlichkeit von PSBs im Probeninneren, wihrend diese héufiger in den Kornern am

Rand der Probe auftreten [76, 87].

Diese Griinde fiihren zu einem weniger ausgepragten Plateau in der zyklischen Spannungs-Dehnungs-
Kurve, in welchem die Spannung weiterhin leicht ansteigt, weswegen in diesem Fall von einem Quasi-
Plateau gesprochen wird [76, 77, 88, 89]. Der Anschaulichkeit halber sind in Abbildung 18 sowohl die
Spannungs-Dehnungs-Kurve von vier Nickel-Einkristallen als auch eines Polykristalls dargestellt. In

Abbildung 18a entsprechen die Kurven unterschiedlichen Orientierungen, wie sie in der inversen Pol-
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figur eingezeichnet sind [90]. Bereits in diesen Kurven ist der Einfluss von mehreren aktivierten Gleit-
systemen auf das Plateau zu erkennen, da die Proben 2 und 3 Mehrfachgleitung erfahren und dort keine
konstante Schubspannungsamplitude mehr gemessen werden kann. Im Vergleich dazu zeigen die Proben
mit den Nummern 1 und 5, welche in Einfachgleitung orientiert sind, ein ausgeprigtes Plateau. Die
typische lokalisierte plastische Verformung durch die PSBs, die zum Plateau fiihrt, scheint somit
bevorzugt bei Einfachgleitung aufzutreten. Aufgrund der vielen Orientierungen und der notwendigen
Kompatibilitit der Verformung in einem Polykristall ist es nicht verwunderlich, dass auch in diesem Fall
nur ein Quasi-Plateau vorhanden ist (siche Abbildung 18b) [76, 87]. In verschiedenen Arbeiten iiber
polykristallines Nickel ist der Bereich des Quasi-Plateaus beschrieben und auf verschiedene Bereiche
festgelegt. So bestimmten Morrison und Chopra [76] einen Bereich fiir die Existenz des Quasi-Plateaus
mit 2-10* < Agy/2 < 8-10°%, Buque et al. [87] mit 1-10™ < Agy/2 < 8-10™* und El-Madhoun et al [77] mit
1,22:10% < Aegp/2 < 1,54-10°.
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Abbildung 18: Zyklische Spannungs-Dehnungs-Kurven ((Schub-)Spannungsamplitude t./0, iiber plastische
Dehnungsamplitude &.,5/€p.), durchgefiihrt an a) Nickel-Einkristallen in verschiedenen Orientierungen mit der
dazugehorigen inversen Polfigur [90] und b) polykristallinem Nickel [76].
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Trotz der bevorzugten Mehrfachgleitung gleichen die im Polykristall gebildeten Versetzungs-
anordnungen denen im Einkristall. Bei geringen plastischen Dehnungsamplituden sind Biindel- und
Aderstrukturen zu beobachten, im mittleren Beanspruchungsbereich in eine Matrix eingebettete
persistente Gleitbander (PSBs) und bei hohen Amplituden zumeist Zellstrukturen. Im Gegensatz zum
Einkristall ist die umgebende Matrix der PSBs nicht ausschlieBlich eine Biindel- und Aderstruktur,
sondern es lassen sich sdmtliche andere Anordnungen als Matrix identifizieren [86, 90], wie die bereits
erwéhnten, im mittleren Bereich der zyklischen Spannungs-Dehnungskurve auftretenden labyrinth-
artigen Strukturen. Diese bestehen wie Zellstrukturen aus Versetzungswénden und versetzungsfreien
Bereichen, allerdings sind die Winde gerade, rechtwinklig zueinander angeordnet und mindestens zu
einer Richtung hin offen. Sie resultieren aus der Aktivitit von zwei Gleitsystemen und entwickeln sich
bei einer ansteigenden Beanspruchung weiter zu rechteckigen dreidimensionalen Zellstrukturen [37, 76,

77].

Eine eindeutige Abhédngigkeit des Zelldurchmessers von der Dehnungsamplitude ist in Buque et al. [87]
und El-Madhoun et al. [77] beschrieben. Beide Autorengruppen weisen eine umgekehrt proportionale
Abhéngigkeit des Wandabstands von der zyklischen gesittigten Spannungsamplitude auf, wie sie auch
von Kuhlmann-Wilsdorf [91] fiir kaltverformte Metalle postuliert wurde. Somit ist die mit Ag,/2
ansteigende gesattigte Spannungsamplitude eine Folge aus dem verringerten Zelldurchmesser [87]. Des
Weiteren nimmt die Zellwanddicke sdmtlicher Anordnungen mit Aep/2 ab, bis ein minimaler Wert von
W= 0,3 um bei de,/2 = 5-107 erreicht ist [87]. Dieser Wert ist begrenzt durch einen minimalen Abstand
zwischen den Dipolen in den Wanden und einem minimalen Abstand der Versetzungen im Dipol selbst.
Mit steigender Zyklenzahl dndert sich zudem die Form der Zellen, indem sie im Bereich der Wechsel-
verfestigung zunehmend eine dquiaxiale Form annehmen [77]. Ergidnzend wird die Verfestigungsrate

aufgrund der Mehrfachgleitung im Polykristall verstirkt [76, 77].

Im kaltverformten polykristallinem Nickel kann eindeutig eine Versetzungsanordnung aus geometrisch
notwendigen Versetzungswéinden (GNBs) und statistisch verteilte Versetzungen (SSDs) identifiziert
werden, wobei GNBs als Versetzungswiande mit einer Verkippung um mindestens 15° definiert sind
[46]. In einer spéteren Arbeit [42] wird diese Definition verworfen, und scharfe Versetzungswinde mit
einem hoheren Anteil an geometrisch notwendigen Versetzungen (GNDs) als SSDs werden als GNBs
bezeichnet. Eine zuverldssige Methode zur Bestimmung von GNBs und GNDs ist die Elektronen-
riickstreubeugung (electron backscatter diffraction; EBSD) in der Kernel-Darstellung, wie sie von
Moussa et al. [45] und Zhu et al. [92] angewendet wird. Fiir eine Erlduterung der Kernel-Darstellung

sei an dieser Stelle auf Kapitel 4.3.2 verwiesen.

Bei einer genaueren Betrachtung der Missorientierung bei einer zyklischen Torsionsbelastung zeigt sich
durch eine ansteigende Scherbeanspruchung eine Verschiebung zu hoheren Winkeln, wobei Werte von
bis zu f = 62° erreicht werden konnen [93]. Fiir den Fall einer statischen Druckbelastung beschreibt Zhu

et al. [92], dass zwar die GND-Dichte zunimmt, die SSD-Dichte aber eine stirkere Steigung aufweist
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und ab g, = 0,09 mehr SSDs als GNDs im Werkstoff vorhanden sind. Somit liegen Studien zu der
Ausbildung von Missorientierungen und GNBs in Nickel vor, die aber in Bezug auf die Auswirkung
einer zyklischen Belastung stark begrenzt sind. Zudem wird die von Mughrabi [48] aufgestellte These
der weiteren Entstehung von GNDs und Missorientierungen und der Anderung des Zelldurchmessers
im frithen Sattigungsbereich fiir Nickel nicht bestétigt. Da sich rontgenographische Experimente fiir
Orientierungsuntersuchungen eignen, soll in der vorliegenden Arbeit besonders dieser Aspekt behandelt

werden.
o-Messing

Bei einkristallinem a-Messing handelt es sich um einen der meistuntersuchten Werkstoffe mit planarem
Versetzungsgleitverhalten. Als a-Messing werden Kupfer-Zink-Legierungen bezeichnet, die einen
maximalen Massenprozentanteil von 37 m-% haben [94]. Mit dem zunehmenden Legierungsanteil Zink
tritt ein Ubergang vom welligen zum planaren Gleitverhalten auf, welcher in friihen Publikationen zum
Vergleich der Gleitverhalten genutzt wird. So beurteilten Lukas und Klesnil [95] schon 1970 das wellige
Gleitverhalten anhand von a-Messing mit 15 m-% Zink (weiterhin CuZnX) und das planare Verhalten
an CuZn31. Aus dieser Gegeniiberstellung wird ersichtlich, dass zum einen in beiden Werkstoffen die
Versetzungsanordnungsarten hauptséachlich aus Stufenversetzungen bestehen und zum anderen planare
Werkstoffe keine PSBs ausbilden. Ein weiteres Beispiel dieser Art sind die Untersuchungen von Ishii
und Yukawa [96] an CuZn10 und CuZn30, in welchen explizit die Abnahme der SFE mit zunehmendem
Legierungsgehalt herausgestellt wird. Aulerdem werden trotz der fehlenden PSBs Gleitspuren auf der
Probenoberfliche beobachtet, die durch die aktiven Gleitebenen, den Gleitbidndern, erzeugt werden.
Somit konnen Gleitspuren auch als ein Zeichen fiir ein sekundéres aktiviertes Gleitsystem sowie einer
hoheren aufgebrachten plastischen Dehnungsamplitude wegen einer zunehmenden Verfeinerung der

Gleitspuren verwendet werden [97, 98].

Nicht nur die abnehmende SFE unterstiitzt das planare Gleitverhalten in a-Messing mit einem hohen
Zinkgehalt [38], sondern auch die vorliegende Nahordnung, die folgend exemplarisch anhand von
CuZn30 beschrieben wird. Fin CuZn30-Kristall entspricht dem AuCus-Strukturtyp [Zn-Cui2]Zn;-s,
welcher insbesondere bei einem CuszZn-Verhiltnis vorliegt [99]. Dabei wird ein zentrales Zink-Atom
von Kupfer-Atomen als Nachbarn der ersten Ordnung umgeben, die in einem Kuboktaeder angeordnet
sind (siehe Abbildung 19). Dagegen sind die weiteren Zink-Atome die Nachbarn zweiter Ordnung und
als Oktaeder um das zentrale Zink-Atom strukturiert. Diese Struktur wird unterbrochen durch den

hoheren Zink-Masseanteil in der CuZn30-Legierung, wodurch auch ungeordnete Bereiche entstehen.
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Abbildung 19: Anordnung der Kupfer- (rot) und Zinkatome (gelb) im AuCus-Strukturtyp [99].

In manchen Studien wird aufgrund der positiven Erfahrungen bei Untersuchungen an Werkstoffen mit
einem welligen Gleitverhalten das zyklische Verhalten von a-Messing durch eine zyklische Spannungs-
Dehnungskurve beschrieben [97, 100, 101]. Bei planaren Werkstoffen lésst jedoch insbesondere die
Inhomogenitét der Ergebnisse in Bezug auf das Vorhandensein eines Plateaus und die schwierige
Bestimmung einer Séttigungsspannung an der Aussagekraft dieser Kurve zweifeln. Die Festlegung einer
Sattigungsspannung ist wegen der Auftretenden kontinuierlichen Verfestigung oder Entfestigung mit
zunehmender Zyklenzahl von a-Messing erschwert [100, 102]. Die Ergebnisse von Lukas et al. [100]
zeigen, dass dieser Vorgang in CuZn22-Einkristallen von der aufgebrachten plastischen Dehnungs-
amplitude abhéngt, da es mit steigender Belastung nach vorangegangener rapider Verfestigung bei einer
plastischen Scherdehnungsamplitude zwischen 1,05 102 und 2,15 - 102 zu einem Ubergang von

kontinuierlicher Verfestigung zu Entfestigung kommt (siche Abbildung 20).
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Abbildung 20: An CuZn22-Einkristallen aufgenommene Wechselverformungskurven bei verschiedenen zyklisch
aufgebrachten plastischen Scherdehnungsamplituden (y.,) [100].
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Auch Wang [101] beobachtet an CuZn30-Einkristallen eine Verdnderung der zyklischen Verfestigung
ab einer plastischen Dehnungsamplitude von 3 - 10*. Im Gegensatz zu den zuvor vorgestellten
Ergebnissen stellt er keine Entfestigung fest, wohingegen er die kontinuierliche Verfestigung nach einer
starken Verfestigung bei geringen Amplituden bestitigt [98]. Diese Abweichungen der Ergebnisse
zueinander konnen durch den unterschiedlichen untersuchten Amplitudenbereich und die starke
Vorgeschichtenabhéngigkeit von Werkstoffen mit einem planaren Gleitcharakter, wie es in Christ [17]

beschrieben ist, erklart werden.

Die Versetzungsanordnungen zeigen, dass bei geringen Amplituden hauptsidchlich parallele
Versetzungssegmente und Multipole vorliegen, wie es bereits im Abschnitt ,,2.1.3 Planares
Gleitverhalten* erldutert wurde. Mit steigender plastischer Dehnungsamplitude werden diese
zunehmend durch die zyklische Versetzungsbewegung aufgeldst, woraus hiufig Versetzungsloops und
-tangles entstehen [98]. Insbesondere die erzeugten Jogs erhohen die Reibspannung und sorgen fiir eine
Verfestigung des Werkstoffs. Zeitgleich kann die zunehmende Auflosung der Versetzungs-
dipole/-multipole, vor allem bei hohen plastischen Dehnungsamplituden, in einer Entfestigung
resultieren [102]. Bei einem genaueren Blick in die Quergleitebenen erscheinen sogenannte
Versetzungsnetzwerke, die mit einer steigenden Amplitude immer dichter belegt und stirker vernetzt
sind [98, 102, 103]. Begriindet wird dies mit den erschwerten Quergleitmoglichkeiten und der dadurch
verringerten Menge an annihilierten Versetzungen. Weniger stark ausgeprigte Versetzungsnetzwerke

werden nach frithzeitig gestoppten Ermiidungsversuchen beobachtet [98].

An dieser Stelle soll gesagt sein, dass die Aktivierung eines zweiten Gleitsystems nur einen geringen
Teil der Verfestigung in planaren Werkstoffen ausmacht. Die Aktivierung des sekundidren Systems ist
vielfach einfacher, als die Versetzungen im ersten Gleitsystem gleiten zu lassen, sobald eine gewisse
Anzahl gegeben ist. Deswegen tritt sekundéres Gleiten bereits ab einer plastischen Dehnungsamplitude
von 3,8-10° ein [98]. Studien zu dem mechanischen Ermiidungsverhalten von a-Messing-
Polykristallen sind relativ selten [102, 104], weswegen die Untersuchungen dieser Arbeit diese karge

Ergebnislage verbessern sollen.
Nimonic Alloy 75

Nimonic Alloy 75 ist eine fiir den Hochtemperaturbereich konzipierte Nickelbasislegierung, weswegen
hiufig ihre Kriecheigenschaften und ihr Ermiidungsverhalten bei hohen Temperaturen untersucht
werden. Nichtsdestotrotz sind Studien an Nimonic Alloy 75 unter zyklischer Belastung auch bei Raum-
temperatur durchgefiihrt worden, allerdings meist, um ein Referenzverhalten zum Hochtemperatur-

bereich zu erhalten.

Schoeler und Christ [105] stellen bei der zyklischen Verformung von einphasigem, polykristallinem
Nimonic Alloy 75, welches eine einsinnige Vorverformung erfahren hat, fest, dass sich mit steigender
Zyklenzahl eine eindeutige Sittigungsspannung ausbildet und somit keine Anderung der vorliegenden

Versetzungsanordnung mehr erfolgt. AuBer diesem eher fiir wellige Werkstofte typischen Verhalten wird
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ein fehlendes Masing-Verhalten sowie eine starke Vorgeschichteabhingigkeit beobachtet. Diese Eigen-
schaften werden durch eine Darstellung der Versetzungsanordnungen, wie in Abbildung 21, unterstiitzt,

da dort eine eindeutig planare Versetzungsanordnung nachgewiesen wird.

Abbildung 21: TEM-Abbildung der Versetzungsanordnungen in Nimonic Alloy 75 nach einer zyklischen Belastung
mit Aep/2 = 0,025% [1006].

Auch Stocker et al. [3, 107, 108] erkennen ein planares Versetzungsgleitverhalten iiber sdmtliche
Beanspruchungsbereiche von LCF bis VHCF. Dabei ist wichtig zu erwdhnen, dass auch in diesen
Arbeiten der Werkstoff als ausscheidungsfreie Legierung klassifiziert wird, in der nur wenige Chrom-
karbide auf den Korngrenzen und im Korninneren ausgeschieden sind [109]. Eine genaue Analyse der
vorliegenden Versetzungsanordnungen bei Raumtemperatur nach verschiedenen Zyklenzahlen und bei

verschiedenen plastischen Dehnungsamplituden wird nicht durchgefiihrt.

Zwar wird in den vorliegenden Arbeiten deutlich auf einen einphasigen und somit ausscheidungsfreien
Werkstoff hingewiesen, dennoch liegen Chromkarbide vor. Je nach Diffusionsglithzustand wird deren
Auspriagung beeinflusst und kann demnach bei unterschiedlichen Chargen variieren. Deswegen soll an
dieser Stelle kurz der Einfluss von Ausscheidungen auf die Versetzungsanordnungen betrachtet werden.
Ausscheidungen behindern das Versetzungsgleiten, da sie umgangen oder geschnitten werden miissen.
Zum Schneiden miissen sich die Versetzungen derart stark akkumulieren, dass die Kohédrenzspannungen
und Antiphasengrenzen der Ausscheidungen iiberwunden werden koénnen [110, 111]. Bis dieser Punkt
erreicht ist, verursacht dieser Versetzungsaufstau eine Verfestigung des Werkstoffs, was als Maximum
in der Wechselverfestigungskurve erkennbar ist [17]. Auch wenn aufgrund des wiederholten zyklischen
Schneidens eine Aufldsung der Teilchen und eine Entfestigung des Werkstoffs erfolgt [110, 111], so
erzeugt das Aufstauen der Versetzungen dennoch eine Beeinflussung in den Versetzungsanordnungen.
Ungestorte Versetzungsanordnungen, die den Extremfallen wellig oder planar entsprechen, kdnnen nur

in den Bereichen zwischen den Teilchen ausgebildet werden [10].
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3.1.2. Zweiphasige Werkstoffe

Im Gegensatz zu den zuvor beschriebenen (quasi-)einphasigen Werkstoffen wird nun der Fokus auf
einen Duplexstahl, also einen zweiphasigen Werkstoff, gelegt. Durch die unterschiedlichen Eigen-

schaften der Phasen beeinflussen sich diese gegenseitig in den ausgebildeten Versetzungsanordnungen.

Zum einen unterscheidet sich die ferritische kubisch-raumzentrierte Phase (krz) durch eine deutlich
hohere Stapelfehlerenergie (SFE) von der austenitischen kubisch-flichenzentrierten Phase (kfz) [112].
Dementsprechend ergibt sich kein energetischer Vorteil durch Stapelfehler (SFs) innerhalb des krz
Kristalls, weswegen nur selten welche im Ferrit vorhanden sind und somit die SFE auch nicht gemessen
werden kann [113-116]. Im Austenit dagegen liegen aufgrund einer geringen SFE zahlreiche SFs und
Zwillingskorngrenzen vor [117, 118]. Da in den vorherigen Kapiteln ausschlieBlich kfz Metalle

beschrieben sind, wird an dieser Stelle kurz auf das Verhalten von krz Metallen eingegangen [119].

Generell verhalten sich insbesondere technisch angewandte krz Metalle und Legierungen &hnlich zu
Werkstoffen mit welligem Gleitcharakter und bilden dreidimensionale Anordnungen aus [17, 38].
Allerdings ist die Peierlsspannung bei einer krz Atomanordnung deutlich hoher, wodurch die Quer-
gleitfahigkeit der Schraubenversetzungen eingeschrinkt wird. Diese Einschridnkung ist sowohl von der
Temperatur als auch der plastischen Dehnrate abhédngig. Hohe Verformungsgeschwindigkeiten hemmen
die Quergleitfahigkeit, wohingegen sie bei langsamen Verformungen zunimmt [120]. Von der Dehnrate
wird zudem die Ubergangstemperatur beeinflusst, unterhalb welcher die thermische Energie nicht
ausreicht, um den Quergleitvorgang zu erleichtern. Daraus folgt, dass bei einer ausreichend langsamen
Verformung auch bei Raumtemperatur dreidimensionale Anordnungen in einem krz Metall entstehen
konnen, insbesondere wenn dies durch interstitiell geloste Fremdatome zusétzlich unterstiitzt wird [17,

121].

Des Weiteren unterscheidet sich der austenitisch-ferritische Duplexstahl von einphasigen Werkstoffen
durch einen Ubergang im zyklischen Verformungsverhalten [3, 119, 122]. So erfolgt im Fall des Duplex-
stahls 1.4460 bei geringen plastischen Dehnungsamplituden von Agy/2 < 10 die Verformung haupt-
sichlich innerhalb der weicheren austenitischen Phase, wohingegen oberhalb von Ag,/2 <6 - 10 die
plastische Verformung im festeren Ferrit dominiert. Dazwischen wird das Verhalten als ,,austenitisch-
ferritisches* bezeichnet. Der Fokus in dieser Arbeit wird auf dem ferritischen Verhalten liegen, wobei
zum Vergleich eine plastische Dehnungsamplitude im Zwischenbereich untersucht wird. Das die Ver-
formung in der austenitischen Phase beginnt, ist nicht bei sdmtlichen Duplexstéhlen der Fall, da die

Festigkeit der austenitischen Phase u.a. von der zulegierten Menge an Stickstoff abhéngt [119].

In Mateo et al. [122] ist eine detaillierte Korrelation der Versetzungsanordnungen mit dem zyklischen
Verformungsverhalten beschrieben. Bei kleinen plastischen Dehnungsamplituden werden in ver-
einzelten Austenit-Kornern an Korngrenzen aufgestaute Versetzungen mit einem planaren Gleit-
charakter beobachtet, wohingegen im Ferrit keine Verdnderungen auftreten [120, 123, 124]. Mit

zunehmender plastischer Dehnungsamplitude verteilen sich die planaren Versetzungsanordnungen im
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Austenit gleichmaBiger, sekundére Gleitung beginnt und erste Versetzungstangles erscheinen [125]. Die
schnelle Verfestigung im Austenit, die typisch fiir Werkstoffe mit planarem Gleitverhalten ist,
verursacht, dass nun auch die ferritische Phase verformt wird und Versetzungsanordnungen in Form von
Kanilen zu sehen sind. Sobald der Bereich des ferritischen Verformungsverhaltens erreicht ist, bilden
sich im Ferrit ausgeprdgte Adern aus, die mit ansteigender Amplitude zu Versetzungswénden
zusammenwachsen [120]. Insbesondere im Korngrenzenbereich entstehen aufgrund der dort
herrschenden hohen mehrachsigen Spannungen Zellen mit einer deutlichen Missorientierung
zueinander. PSBs dagegen sind nur selten zu beobachten. Im Austenit verringert sich ausschlieBlich der
Abstand zwischen den planaren Anordnungen, was typisch fiir Werkstoffe mit einem planaren Gleit-
verhalten bei einer hoheren plastischen Dehnungsamplitude ist [126]. An dieser Stelle soll erwahnt sein,
dass die Verformungsbereiche und die ausgebildeten Versetzungsanordnungen von der chemischen

Zusammensetzung und den Volumenanteilen der Phasen beeinflusst werden.

Dass vorwiegend im Korngrenzenbereich Mehrfachgleitung und die Ausbildung von Miss-
orientierungen und somit eine Ansammlung von GNDs erfolgen, wird auch in anderen Studien
beobachtet [42, 92, 127]. Am Beispiel eines ferritisch-martensitischen Duplexstahls wird in Abbildung
22 anhand eines EBSD-Bilds in Kernel-Darstellung gezeigt, dass eine hohe Konzentration an GNDs

wegen des mehrachsigen Spannungszustands vor allem im Korngrenzenbereich zu finden ist.
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Abbildung 22: Verteilung der GNDs innerhalb eines Ferrit-Korns eines Ferrit-Martensit-Gefiiges [127].

Um das Verformungsverhalten der einzelnen Phasen detaillierter zu untersuchen, wird in Wackermann
[5] die SVF von einem ferritisch-austenitischen Duplexstahl bei Raumtemperatur berechnet. Entgegen
dem theoretischen Ansatz werden allerdings keine zwei ausgeprigten Maxima gemessen (siche
Abbildung 23). Mithilfe von Wahrscheinlichkeitsdichtefunktionen kdnnen die Maxima modelliert und
dennoch analysiert werden. Aus den Kurven zeigt sich, dass Ferrit nach anfanglicher starker
Verfestigung kontinuierlich in der Geschwindigkeit abnehmend entfestigt. In der austenitischen Phase
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findet ebenso eine kontinuierliche Entfestigung statt, jedoch ohne vorangegangene Verfestigung.

AuBlerdem ist der Verlust der Festigkeit in den ersten Zyklen am hochsten.
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Abbildung 23: SVF eines vorversprodeten Duplexstahls, der bei Raumtemperatur mit 1% Gesamtdehnungs-
amplitude belastet wurde [5].

Eine Uberlagerung dieser Wechselverformungsverhalten bei hohen plastischen Dehnungsamplituden,
woraus eine Verfestigung bis zu einem Maximum mit anschlieBender kontinuierlicher Entfestigung
resultiert, ist auch in anderen Untersuchungen zu finden [122, 126]. Dies wird beim ferritischem
Verhalten mit der stetigen Umwandlung von Venen zu Wanden begriindet, deren Volumenanteil mit der
kumulativen plastischen Dehnungsamplitude zunimmt, wodurch der Werkstoff zunehmend entfestigt.
Das Maximum zu Anfang der Verformung hingegen resultiert aus der schnell ansteigenden Zahl an
Versetzungen, welche zunédchst im ungeordneten Zustand vorliegen. Bei diesen hohen Amplituden wird
die sonst zuerst auftretende Verfestigung des Austenits iibersprungen und es erfolgt direkt die Ent-
festigung. Auch bei dem ,,austenitisch-ferritischen* Verhalten wird kein Maximum gemessen und der
Werkstoff entfestigt durchgingig, da durch die geringere Amplitude keine ungeordneten

Versetzungszustiande entstehen [122].

Alles in allem ist Duplexstahl ein gut untersuchter Werkstoff, sowohl was die Korrelation der
Versetzungsanordnungen mit dem Ermiidungsverhalten angeht als auch hinsichtlich der Anwendung des
erweiterten Masing-Models basierend auf der SVF. In dieser Arbeit kann dementsprechend mit der
Ergdnzung durch Rontgenbeugungsuntersuchungen eine Erginzung und Zusammenfiihrung der
Ergebnisse erarbeitet werden, was aufgrund des zweiphasigen Gefiiges des Werkstoffs im Vergleich zu

den einphasigen Versuchswerkstoffen von besonderem Interesse ist.
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3.2. Funktionsweise eines energiedispersiven pnCCD Detektors und erste

Untersuchungen

Alle vorangegangenen Untersuchungen der Versetzungsanordnungen basieren auf bildgebenden
Methoden wie REM und TEM, und mit den bisher durchgefiihrten Beugungsuntersuchungen sind nur
einzelne Anordnungen oder Teilbereiche analysiert worden. Im Folgenden soll nun gezeigt werden, dass
mithilfe eines energiedispersiven Detektors die Moglichkeiten besteht, schnell komplette Strukturen der

Versetzungsanordnungen mittels Beugung zu untersuchen.

Bei einem typischen Experiment nach dem Laue-Verfahren wird ein Einkristall in einem konstanten
Winkel mit polychromatischer Rontgenstrahlung bestrahlt, wobei die Orientierung und Kristall-
symmetrie des Kristalls bestimmt werden konnen. Das Verfahren kann als Laue-Riickstrahlverfahren
oder als Laue-Durchstrahlverfahren durchgefiihrt werden, welches im ersten Fall die reflektierte oder
im zweiten Fall die transmittierte Strahlung oftmals mithilfe eines Fotofilms detektiert [60]. Durch die
verwendete polychromatische Strahlung sind zeitgleich mehrere Netzebenen fiir konstruktive
Interferenz angeregt, wodurch auf dem Fotofilm mit einer Messung mehrere Beugungspunkte
abgebildet werden. Einerseits ist diese Methode damit im Vergleich zur Drehkristallmethode, in welcher
monochromatische Strahlung verwendet wird, deutlich schneller, andererseits bleibt die Wellenlédnge
der gebeugten Strahlung unbekannt und durch die erhdhte Anzahl an Beugungspunkten ist die

Datenauswertung erschwert [128].

Um nun die Vorteile des Laue-Verfahrens ohne seine Nachteile nutzen zu konnen, wurde im Rahmen
dieser Arbeit ein energiedispersiver Detektor eingesetzt. Diese Art von Detektor ist in der Lage, die
Energie der gebeugten Strahlung in Kombination mit der Position der Beugungspunkte und somit der
Beugungswinkel zu messen. Entwickelt wurde er bereits in den 90er Jahren im Halbleiterlabor des Max-
Planck Instituts fiir die Satellitenmission XMM-Newton [129, 130]. Die gesamte Kamera besteht aus
einem pn-ladungsgekoppelten Bauteil (charge-coupled device; CCD), also dem eigentlichen Detektor,
Rontgenstrahlobjektivlinsen, beziehungsweise einer Mehrkapillaroptik, einem Gehéuse, einer Kiihlung,
Datenerfassung und einer Analysesoftware [131]. Im Folgenden wird nur auf den pnCCD-Detektor als
Besonderheit eingegangen. Detailliertere Beschreibungen lassen sich bei Meidinger et al. [129], Ordavo
et al. [130], Abboud [132] und Shokr [133] finden. Insbesondere die Datenverarbeitung wird in Tosson
[134] ausfiihrlich erldutert.

Wie der Name schon andeutet, ist ein pnCCD Detektor ein Halbleiterdetektor aus p- und n-dotiertem
Silizium. Er besteht aus einer 450 pm dicken n-dotierten Schicht, welche von einer diinnen durch-
gehenden p-dotierten Schicht und 256 Reihen aus p-dotiertem Silizium auf der gegeniiberliegenden
Fléache eingefasst ist (siche Abbildung 24). Die durchgéingige p-Schicht auf der Riickwand des Detektors
ist transparent fiir die einfallende Rontgenstrahlung und ist somit das Eingangsfenster [129]. Durch die
Strahlung wird ein Elektron aus dem n-Volumen des Detektors geschlagen, welches wegen der
angelegten Spannung in Richtung der p-Reihen fliet und kurz vor den Reihen auf eine 8 pym diinne
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Schicht mit einem geringen Widerstand trifft. Da ein 3-phasiger pnCCD vorliegt, leitet jede dritte dieser
Reihen dasselbe Signal [135]. Die Signale sind dafiir verantwortlich, dass die Elektronen nicht mit den
Lochern im p-Bereich rekombinieren und verloren gehen. Gleichzeitig werden die Elektronen weiter
zur n'-Anode, der sogenannten Auslese-Anode, gezogen. Von diesen Anoden sind 256 Stiick in einer
Bahn senkrecht zu den Reihen angeordnet, wodurch jede fiir einen eigenen Kanal steht [129, 130]. Jedes
ankommende Elektron vergroBert nun die Gate-Spannung im Verstirker, wobei es sich um einen
selbstleitenden Sperrschicht-Feldeffekttransistoren (Junction-gate Field-Effect Transistor; JFET)
handelt. Dadurch erhoht jedes eintreffende Elektron auch den Strom, der durch den JFET flieBen kann,
wodurch letztendlich das Messsignal entsteht. AnschlieBend erfolgt eine Verarbeitung des Signals
mithilfe einer anwendungsspezifischen integrierten Schaltung, der DUO CAMEX ASIC, welche in der
Lage ist, 128 Kanile zu verstirken, zu filtern und zu einem komplexen Signal zusammenzufassen [130,

136].
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Abbildung 24: Schematischer Aufbau eines pnCCD Detektors [130)].

Durch die Anordnung der p-Reihen und der Auslese-Anoden kann die genaue Zahl der Elektronen pro
Pixel bestimmt werden und dies mit einer raumlichen Auflésung von kleiner 2 um [135]. Nicht nur die
Position wird so detektiert, sondern auch die Energie der eintreffenden Strahlung und der Zeitpunkt des
Events. Generell konnen mit dem Aufbau einfallende Photonen mit einer Energie von 3 keV bis 40 keV
gemessen werden, wobei die Energieauflosung in einem Bereich zwischen 138 eV und 152 eV liegt
[131]. Um die beste Quanteneffizienz, also die Zahl der detektierten Elektronen zu der Zahl der
absorbierten Photonen, von 95% zu erzielen, sollte die Rontgenstrahlung in einem Energiebereich
zwischen 3 keV bis 10 keV liegen [130]. Da aber der Einsatz von ultraharter Rontgenstrahlung Vorteile
bietet, wie sie in Send et al. [137] beschrieben sind, muss mit einer Quanteneffizienz von kleiner 30%
ab 20 keV vorliebgenommen werden [130, 138]. Generell ist der Einsatz ultraharter Rontgenstrahlung
wegen der hohen Strahlungshérte des Detektors mdglich. Durch das Eingangsfensters auf der Riickseite

wird der empfindliche Ladungstransfer-Bereich geschiitzt, und es treten nur geringe Beschidigungen
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durch die einfallende Strahlung auf. AuBerdem werden Aufladungseffekte mithilfe des Verzichts auf

oxidische Schichten vermieden [129].

Dennoch treten Fehler auf, ausgeldst durch sogenannte ,,split“- oder ,,pile up“-Ereignisse. Ein ,,split*
findet statt, sobald die durch ein eintreffendes Photon generierte Ladungswolke rdumlich stark
ausgedehnt ist, sodass sie zeitgleich auf mehrere Pixel trifft. Um dennoch die Energie der eintreffenden
Strahlung zu bestimmen, miissen die Energien der betreffenden Pixel addiert werden. Bei einem ,,pile
up“ kommt es zu einer Anhdufung der Events in einem Pixel. Durch die Reduzierung der Zahlrate kann

dieser Fehler vermieden werden [130, 136].

Erste Ergebnisse von Send et al. [139] zeigen, dass mithilfe des Detektors in Kombination mit weiler
Rontgenstrahlung in einem Single-Shot-Experiment die Gitterkonstanten von polykristallinem Huhn-
eiweill bestimmbar sind. In diesem Fall werden Photonen mit einer Energie von 9 keV bis 25 keV
genutzt, um die Gitterkonstanten des Kristalls aus tetragonalen Einheitszellen zu messen, wobei keine
zusétzliche Rotation der Probe oder eine Ausrichtung im Vorfeld notwendig sind. Zusétzlich wird in
dem Versuch eine Doppelung der Laue-Punkte detektiert, die mit einer Verkippung von zwei kristallinen

Bereichen zueinander interpretiert wird [139].

Send et al. [137] dagegen untersuchen in einem Laue-Beugungsexperiment mit ultraharter Rontgen-
strahlung einen GaAs Kristall, um die Wirksamkeit bei Energien von 40 keV bis 140 keV zu
demonstrieren. Von Vorteil daran ist, dass viele Werkstoffe nur einen geringen Absorptionskoeffizienten
bei diesen Energien besitzen, wodurch die Experimente auch im Transmissionsmodus durchgefiihrt
werden konnen. Mit einem Versuchsaufbau, welcher den geringen Beugungswinkel aufgrund der hohen
Energien beriicksichtigt, werden fiir den willkiirlich orientierten Kristall circa 100 Beugungspunkte
detektiert. Da von jedem dieser Punkte die Position und die Energie bekannt ist, ist eine komplette
Indizierung des Beugungsmusters moglich (siehe Abbildung 25). Des Weiteren kann mit diesen
Informationen auch der Strukturfaktor mit einer zehnprozentigen Abweichung zum theoretischen Wert

ermittelt werden [137].
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Abbildung 25: Vollstindig indiziertes Beugungsmuster eines GaAs-Kristalls [137].

Da die beschriebenen Versuche an unverformten Proben erfolgreich waren, kann dariiber hinausgehend
der Einfluss einer plastischen Verformung betrachtet werden. In verschiedenen Studien ist der Einsatz
des Detektors an plastisch verformten polykristallinen Werkstoffen mithilfe von Rontgenstrahlen im
Energiebereich von 5 keV bis 25 keV getestet worden [140-142]. Dabei wird sowohl bei Gold als auch
Kupfer beobachtet, dass in Zonen hoher plastischer Verformung eine Ausdehnung der Beugungspunkte
zu Streaks erfolgt. Dies ist auch anhand eines in situ-Tests bestdtigt, in welchem eine Nickel Probe in
Intervallen zunehmend einer Zugspannung ausgesetzt wird [9]. Somit findet durch den Einsatz weiller
Rontgenstrahlung, trotz des verdnderten Netzebenabstands und des daraus folgenden variierenden
Beugungswinkels, weiterhin konstruktive Interferenz statt. Da, wie zuvor beschrieben, durch den
Detektor auch die Energie der gebeugten Strahlung bekannt ist, enthalten die Streaks sdmtliche
Informationen tiber das Maf an Verformung und Verkippung, die das Gitter aufgrund von Versetzungen
erfahrt. Somit ermoglicht der energiedispersive Detektor eine Analyse von plastisch verformten
polykristallinen Werkstoffen, was ansonsten nur mittels der zeitaufwéndigen und schwierigen Versuchs-

fithrung der Messung einer Rockingkurve realisierbar wire, wie in Kapitel 2.2.2 erldutert [140].

Das Verfahren ist ebenso bereits an bis in den VHCF-Bereich hinein ermiideten Proben getestet worden,
wobei auch in diesem Fall Streaks detektiert wurden. Es ist deutlich zu sehen, dass die erhaltenen
Beugungsmuster stark abhédngig von der Phase und dem Grad der lokalen Beanspruchung sind. Im Fall
von Duplexstahl ist durch die gleichzeitige Messung der Energie und der Position der gebeugten
Strahlung eine direkte Indizierung der Beugungspunkte und dadurch eine Zuteilung zu den Phasen

moglich. Istomin et al. [7] veranschaulicht damit, dass bei manchen Streaks, die der Austenitphase
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zugeordnet sind, eine Aufteilung des Energiemaximums erfolgt (siche Abbildung 26). Mit Zunahme der
lokalen Spannung tritt dieses Phinomen hiufiger auf. Ahnliches kann bei ferritischen Streaks nicht
beobachtet werden. In diesen Sachverhalten sind gleichzeitig mehrere Informationen enthalten: Zum
einen erfolgt die plastische Verformung in der austenitischen Phase und dort nur in bestimmten Koérnern,
deren Zahl mit steigender Belastung zunimmt. Zum anderen scheint es in diesen Kornern zu einer
Verkippung der kristallinen Bereiche zueinander zu kommen, was zum Beispiel aus der Ausbildung von
Gleitbandern resultiert. All das entspricht bereits bekannten Eigenschaften eines Duplexstahls (siche

Kapitel 3.1.2), die nun auch mit dem hier vorgestellten Verfahren gemessen werden kénnen.
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Abbildung 26: Gespaltener Austenit-Streak dargestellt mit der integrierten Intensitdt tiber dem Beugungswinkel
[7].

Auch beim Betrachten des Bereichs der hochsten plastischen Verformung, ndmlich der Rissspitze,
werden gute Ergebnisse erzielt. In Abboud et al. [6] sind nicht nur eindeutig gespaltene Austenitmaxima
zu erkennen, sondern ebenso im Ferrit eine Ausdehnung der Beugungspunkte und gelegentlich die
Ausbildung vieler kleinerer Maxima. Demnach wird an dieser Position im Ferrit eine Verformung des
Gitters oder eine Verkippung detektiert, aber auch die Ausbildung einer Subkornstruktur. Erginzend
dazu erweitert Pashniak et al. [8] das Verfahren, indem er die {iber einen Streak gemessene Energie und
die mithilfe der Bragg-Gleichung und einem konstanten Netzebenabstand berechnete Energie
miteinander vergleicht. Die dabei resultierenden Abweichungen, welche aus einem variablen
Netzebenenabstand folgen, fithrt er auf ein hochverspanntes Gitter oder grofe Orientierungs-
unterschiede zuriick. Infolgedessen ist die Differenz dieser Kurven ein MaB fiir die Anderung des

Netzebenenabstands.

Letztendlich bestétigen die vorangegangenen Untersuchungen die Eignung des pnCCDs in Kombination
mit weiBer Rontgenstrahlung als eine einfache Methode, um viele Informationen iiber die Mikrostruktur

eines Werkstoffs insbesondere in Bezug auf die Art, Dichte und Anordnung von Versetzungen zu
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erhalten. Da nach wie vor die Materialermiidung ein groer Kostenfaktor in der Industrie ist, liegt der
Wunsch nahe, die Anwendung der Methode auf den LCF- und HCF-Bereich, auf Strukturwerkstoffe und
die Abhingigkeiten von der Zyklenzahl und der Belastungsamplitude auszudehnen. Wie die Ergebnisse
an Duplexstahl zeigen, sollte eine Unterscheidung der verschiedenen Versetzungsanordnungen durch
unterschiedliche Gleitverhalten und Belastungen moglich sein. Damit konnte die zerstorungsfreie
Werkstoffpriifung mit Rontgenstrahlung unter Anwendung des pnCCD Detektors in Zukunft ein
michtiges Werkzeug sein, um, ohne das Risiko eines Ausfalls zu erhdhen, Bauteile bis zu ihrer

maximalen Lebensdauer zu nutzen.
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4. Werkstoffe und experimentelle Vorgehensweise

In diesem Kapitel werden die Werkstoffe, die experimentelle Durchfiihrung der Ermiidungsversuche
und die anschlieenden analytischen Untersuchungen behandelt und diese im Detail vorgestellt. Dies
umfasst die Eigenschaften und Besonderheiten der verwendeten Werkstoffe und des genutzten servo-
hydraulischen Materialermiidungspriifsystems, die notwendige Probenvorbereitung, die Proben-
geometrien sowie eine Zusammenstellung aller durchgefiihrten Ermiidungsversuche. Bei der Vor-
stellung der eingesetzten Analysemethoden erfolgt die Angabe der erforderlichen Probenpraparation und

eine Begriindung fiir die Wahl des eingesetzten Verfahrens.

4.1. Werkstoffe

Nachfolgend werden die untersuchten Werkstoffe detaillierter beschrieben. Dies umfasst die
Zusammensetzung, Eigenschaften und den Einsatzbereich. Um ein moglichst breites Spektrum der
Versetzungsanordnungen abzubilden, erfolgte die Vorauswahl der Werkstoffe nach dem Versetzungs-
gleitverhalten. Deswegen wird in den folgenden Unterkapiteln dargestellt, welches Gleitverhalten die
fiir die Untersuchungen beschafften Werkstoffe in der Realitit aufwiesen und wodurch dieses beeinflusst
wird. Bei allen Werkstoffen war eine einheitliche Korngrée von ca. 40 um angestrebt, um den Einfluss

der Korngréfe zu minimieren und die Vergleichbarkeit der Werkstoffe untereinander zu erhéhen.

4.1.1. Nickel 201

Nickel 201 (LC-Ni99; 2.4068; weiterhin Nickel genannt), welches wie Kupfer ein ausgepragtes welliges
Gleitverhalten und eine kfz-Struktur aufweist [26, 27, 81, 87, 107], lag bereits im Ausgangszustand mit
einer Korngrofle von 27,3 um + 16,5 pm vor. Der Werkstoff wurde keiner Warmebehandlung unter-
zogen, da die Korngréf3e ungefdhr der Vorgabe von 40 um entsprach. Im Ausgangszustand sind bereits
deutlich Zwillingskorngrenzen zu erkennen (siehe Abbildung 27). Der wellige Gleitcharakter von
Nickel wird begiinstigt durch eine hohe SFE von 120 — 130 mJ m™ [143, 144]. Zusitzlich wird das

Quergleiten der Versetzungen durch das Vorliegen eines nahezu reinen Nickelgitters erleichtert.
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Abbildung 27: Gefiige des verwendeten Nickelwerkstoffs als lichtmikroskopische Aufnahme nach einer Korn-
flichenditzung.

Der untersuchte Nickelwerkstoff wird als unlegiertes Nickel bezeichnet und unterscheidet sich von
Nickel 200 durch einen geringeren Kohlenstoffgehalt, wodurch Graphitausscheidungen an den
Korngrenzen vermieden werden, was die Festigkeit verringert und die Duktilitdt erhoht. Generell besitzt
Nickel gute mechanische Eigenschaften, vor allem eine hohe Duktilitit, sowie eine gute
Korrosionsbestiandigkeit. Aufgrund dieser Eigenschaften findet es hdufig Anwendung in der Chemie,
Petrochemie und Lebensmittelherstellung [3, 145]. Die chemische Zusammensetzung ist in Tabelle 1

aufgefiihrt.

Tabelle 1: Chemische Zusammensetzung des verwendeten Nickelwerkstoffs, gemessen mit energiedispersiver
Réntgenspektroskopie, und die in DIN 17740 [146]vorgegebenen Werte.

Nickel Ni C Cu Fe Mn Si Ti
Nominal >99.0 < 0,02 <0,25 <0,40 <0,35 <0,25 <0,10
Gemessen 99,49 0,01 0,02 0,01 0,24 0,15 0,08

4.1.2. a-Messing

Um das planare Versetzungsgleitverhalten darzustellen, wurde CuZn28 (CW504L; 2.0261; weiterhin
Messing genannt) verwendet. Da es sich um eine bindre Kupfer-Zink-Legierung mit einem Zink-Gehalt
von weniger als 37 m-% handelt, liegt ein reiner a-Mischkristall und ein kfz-Gitter vor [94]. Die
KorngrofBe betrdagt 15,3 pm =+ 10,5 um, weswegen keine Wirmebehandlung notwendig ist. Die
chemische Zusammensetzung ist in Tabelle 2 aufgelistet. Durch den relativ hohen Zink-Gehalt wird die
Ausbildung planarer Versetzungsanordnungen in diesem Werkstoff beglinstigt. Zum einen wird die SFE
mit zunehmendem Zink-Gehalt auf 12 mJ m2°-°13,1 mJ m™ gesenkt [147, 148], zum anderen wird

durch Zink im Mischkristall eine Nahordnung gebildet [99].
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Tabelle 2: Chemische Zusammensetzung des verwendeten Messings, gemessen mit energiedispersiver Rontgen-
spektroskopie, und die in DIN CEN/TS 13388 [149] vorgegebenen Werte.

Messing Cu Zn Al Fe Ni Sn
Nominal 71-73 Rest <0,02 < 0,05 <0,3 <0,1
Gemessen 72,06 26,77 0,02 0,06 0,15 0,09

Das verwendete Messing wird aufgrund seiner sehr guten Kaltumformbarkeit und guten
Tiefzieheigenschaften vornehmlich fiir Tiefziehteile und Hiilsen aller Art eingesetzt. Weitere
Anwendung findet es im Automobilbereich als Kiihler oder in der Uhrenindustrie als Federelement und

Zifternblatt [94, 150].

4.1.3. Nimonic Alloy 75

Der dritte untersuchte Werkstoff ist eine polykristalline 80/20-Nickel-Chrom-Legierung, welche als
Nickelbasis-Superlegierung Nimonic Alloy 75 (N06075; 2.4951; weiterhin Nimonic genannt)
bezeichnet wird. In Tabelle 3 ist die chemische Zusammensetzung aufgelistet. Es handelt sich bei
Nimonic um einen einphasigen kfz-Mischkristall, bestehend aus Nickel und Chrom, mit Chrom-
karbiden, die hauptséchlich an den Korngrenzen gebildet werden (siche Abbildung A. 1) [151, 152].
Sowohl der Mischkristall als auch die Karbide behindern die Versetzungsbewegung und verbessern
somit die Kriecheigenschaften, weswegen der Werkstoff ein Hochtemperaturwerkstoff der ersten
Generation ist und bis zu Temperaturen von 1100°C eingesetzt werden kann [109, 153]. Seine hohe
Oxidations- und Zunderbestdndigkeit in Kombination mit einer mittleren Festigkeit bei hohen

Temperaturen ermdoglicht einen Einsatz in Gasturbinen und Wéarmebehandlungsanlagen [108, 151].

Tabelle 3: Chemische Zusammensetzung der verwendeten Nickelbasislegierung Nimonic, gemessen mit energie-
dispersiver Rontgenspektroskopie, und die in DIN 17742 [154] vorgegebenen Werte.

Nimonic Ni Cr C Fe Mn Si Ti
Nominal Rest 18,0-21,0 0,08-0,15 <5,0 <1,00 <1,00 0,20-0,60
Gemessen 75,4 19,9 0,09 3,7 0,4 0,03 0,45

Auch Nimonic wurde im Vorfeld keiner Warmebehandlung unterzogen, da eine Korngrofle von
60,19 pm + 26,73 um vorliegt [151]. Im Ausgangszustand sind deutlich Zwillingskorngrenzen zu
erkennen (siehe Abbildung 28). Beglinstigt durch einen hohen Anteil an Nahordnungsstrukturen werden
in vorangegangenen Studien planare Versetzungsanordnungen im VHCF-Bereich beschrieben, welche
sich trotz einer mittleren SFE von ca. 77 mJ m” und einem geringen AtomgrdBenunterschied von 3,3%

ausbilden [107, 108, 117, 144].
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Abbildung 28: Lichtmikroskopisches Gefiigebild von Nimonic nach einer Kornflichendtzung.
4.1.4. Duplexstahl

Im Gegensatz zu den zuvor vorgestellten Werkstoffen besteht X2CrNiMoN22-5-3 (SAF 2205, 1.4462;
weiterhin Duplexstahl genannt) aus einem zweiphasigen Gefiige. Die gebildeten Phasen Ferrit und
Austenit liegen in einem Verhéltnis von 1:1 (d.h. mit je ca. 50% Volumenanteil) und einer Korngrof3e
von 40 pum + 16 pm vor. Dies wurde durch eine vorangegangene Wérmebehandlung erreicht, welche
detailliert in Diiber [4] beschrieben ist. Kurzgefasst wurde der Werkstoff 4 h lang bei 1250°C gegliiht,
anschlieend kontinuierlich iiber 3 h lang auf 1050°C im Ofen abgekiihlt und abschlieBend mit Wasser
abgeschreckt. Im Ausgangszustand sind eindeutig Zwillingskorngrenzen in der austenitischen Phase zu

erkennen (siche Abbildung 29).

g
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Abbildung 29: Zweiphasiges Gefiige des Duplexstahls, lichtmikroskopisch abgebildet nach einer Korn-
grenzendtzung, der Ferrit erscheint hell, der Austenit grau (mit Pfeilen exemplarisch gekennzeichnet).

Duplexstahl stellt eine besondere Herausforderung dar, da die austenitische kfz-Phase ein planares
Gleitverhalten aufweist, wohingegen die ferritische krz-Phase bei hoheren Belastungen wellige
Versetzungsanordnungen ausbildet [119, 122, 125]. Dieses Verhalten wird unterstiitzt durch die geringe

SFE von 14 mJ m? - 25 mJ m™ in Austenit [112, 155] und die fiir krz Kristalle typische hohe SFE mit
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180 mJ m?— 617 mI m? in Ferrit [115, 116]. Die chemische Zusammensetzung ist in Tabelle 4

aufgelistet.

Die guten mechanischen Eigenschaften des Duplexstahls, sowohl in der Festigkeit als auch in der
Duktilitdat, in Kombination mit einer hohen Korrosionsbestindigkeit auch gegen Lochfral und
Spannungsrisskorrosion ermdglichen einen Einsatz in der chemischen und petrochemischen Industrie

und in salzhaltiger Atmosphére [118, 119, 156, 157].

Tabelle 4: Chemische Zusammensetzung des verwendeten Duplexstahls, gemessen mit energiedispersiver
Rontgenspektroskopie, und die in DIN EN 10088 [158] vorgegebenen Werte.

Duplexstahl Fe Cr C N Ni Mn Mo
Nominal Rest 21,0-23,0 <0,03 0,10-0,22  4,5-6,5 <2,0 2,5-3,5
Gemessen 67,7 22,5 0,02 0,14 5,1 1,9 2,6

4.2. Servohydraulisches Materialermiidungspriifsystem und Probengeometrie

Die Ermiidungsversuche wurden mit einer servohydraulischen Priifmaschine des Typs MTS 810 (MTS
Systems Corporation, Eden Prairie, MN, USA) und einem Stabdehnungsaufnehmer des Typs MTS
632.51F durchgefiihrt (siche Abbildung 30). Die Anlage ist mit hydraulischen Spannbacken ausgestattet
und kann eine maximale Kraft von 100 kN aufbringen. Der eingebaute Vakuumrezipient ermdglicht die

Versuchsfiihrung bei einem Vakuum von 10~ mbar. Die Funktionsweise ist in Christ [10] beschrieben.
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Abbildung 30: a) Schematische Abbildung einer servohydraulischen Priifmaschine mit eingezeichneten Regel-
kreisen [10]; b) Priifmaschine des Typs MTS 810 mit Vakuumrezipient.

Um die Ermiidungsversuche durchzufiihren, wurden zylindrische Proben aus den verschiedenen
Halbzeugen gedreht. Die mogliche Messldnge war 20 mm mit einem Durchmesser von 8 mm bei Proben
aus Nickel, Messing und Nimonic (siche Abbildung 31a). Bei den Duplexstahlproben wurde der
Durchmesser auf 5 mm und die mdgliche Messlidnge auf 15 mm verringert, um die Kraft zu reduzieren,
welche notig ist, um die gewiinschte plastische Dehnung zu erreichen (siche Abbildung 31b). Die
bendtigte Oberflachengiite wurde durch mechanisches Schleifen der Proben mit Schleifpapier bis hin zu
einer Kérnung von P4000 mit anschlieBendem elektrolytischen Polieren (Parameter in Tabelle A. 2)

eingestellt.
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Abbildung 31: Fiir Ermiidungsversuche mit a) Nickel, Messing und Nimonic und b) Duplexstahl verwendete
Rundprobengeometrie.

Alle Versuche wurden mit einem plastischen Dehnungsverhéltnis von R = -1 plastisch dehnungsgeregelt
und im Vakuum (< 10 mbar) durchgefiihrt, da durch die vakuumbedingte Lebensdauerverlingerung
eine bessere Vergleichbarkeit zwischen den verschiedenen Werkstoffen moglich ist. Fiir die plastische
Dehnungsregelung ist es erforderlich, dass jede Probe zundchst kraftgeregelt im elastischen Bereich
belastet wird, womit die Nachgiebigkeit 1/EvA (Ey: E-Modul; A: Querschnittsfliche) der einzelnen
Proben mithilfe des Hookeschen Gesetzes s=e&i=F/EyA bestimmt wird. Dadurch konnen durch
kontinuierliches Subtrahieren der elastischen Dehnung & von der gesamten Dehnung ¢ die Versuche
mit der wahren plastischen Dehnung &, (gi=&-g1=&-F/EyA) als RegelgroBe durchgefiihrt werden [159,
160]. Dies hat bei der Verwendung eines dreiecksformigen Regelsignals den Vorteil, dass innerhalb eines
Versuchs der Betrag der plastischen Dehngeschwindigkeit konstant gehalten werden kann. Durch
geeignete Wahl der Versuchsfrequenz kann in jeder Versuchsserie ein konstanter Wert der absoluten
plastischen Dehngeschwindigkeit |5i,1| verwendet werden, was die Vergleichbarkeit der Versuchs-

ergebnisse signifikant verbessert.

Die Versuchsparameter aller durchgefiihrten Ermiidungsversuche sind in Tabelle 5 zusammengestellt.
Um den Einfluss der plastischen Dehnungsamplitude Ag,/2 sowie der Zyklenzahl N beurteilen zu
konnen, wurden diese Parameter bei allen Werkstoffen variiert. Bei Duplexstahl wurde aufgrund des

Wechsels des Verformungsverhaltens vom austenitisch-ferritischen zum ferritischen Verhalten (siehe
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Kapitel 3.1.2) die Zyklenzahl bei zwei verschiedenen Dehnungsamplituden variiert. Die Hysterese-
kurven wurden, wie in Wackermann [5] beschrieben, hinsichtlich der Streckgrenzenverteilungsfunktion

und somit der jeweils vorliegenden Mikrostruktur untersucht.

Tabelle 5: Durchgefiihrte Ermiidungsversuche aufgeteilt nach dem untersuchten Werkstoff. Aufgelistet sind die
aufgebrachten plastischen Dehnungsamplituden Ag,/2 mit den dazugehorigen Frequenzen f, der plastischen
Dehngeschwindigkeit |gz',l| und entweder die jeweilige Bruchzyklenzahl Nyersagen, oder die Zyklenzahlen N bei
denen die Versuche abgebrochen wurden.

Agg/2 [%] f[Hz] |&y| [%ls] N
Nickel 20 100 1000 3000 4500 Versagen
0,10 1,00 0,4 - - - - - 224148
0,20 0,50 0,4 - - - - - 60575
0,30 0,33 0,4 X X X X X 9339
0,40 0,25 0,4 - - - - - 5517
Messing 30 300 3000 30000 Versagen
0,05 2,00 0,4 - - - - 169828
0,10 1,00 0,4 X X X X 139917
0,20 0,50 0,4 - - - - 43934
0,40 0,25 0,4 - - - - 5901
Nimonic 38 125 1500 3000 4500  Versagen
0,10 2,00 0,8 - - - - - 300250
0,20 1,00 0,8 - - - - - 32918
0,40 0,50 0,8 X X X X X 7302
0,60 0,33 0,8 - - - - - 2773
Duplexstahl 5 50 100 3000 Versagen
0,05 2,00 0,4 X X X X 481372
0,10 1,00 0,4 - - - - 65847
0,20 0,50 0,4 X X X X 8072
0,40 0,25 0,4 - - - - 2751

4.3. Experimentelle Untersuchungsmethoden

In den folgenden Kapiteln werden die eingesetzten Analysemethoden TEM, REM in Verbindung mit
EBSD und Laue-Beugung mit einem pnCCD Detektor beschrieben. Da es sich bei den abbildenden
Verfahren TEM und REM um geléufige Methoden handelt, werden diese nur in Kiirze vorgestellt und

auf die Besonderheiten in dem hier vorgestellten Anwendungsfall eingegangen. Detaillierter wird die
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Laue-Beugung erldutert, wobei der Fokus auf den technischen Spezifikationen bei den Messungen und

der darauffolgenden Berechnungen liegt.

4.3.1. Transmissionselektronenmikroskopie

Fiir die Untersuchungen der Versetzungsanordnungen im Transmissionselektronenmikroskop (TEM)
wurden diinne Scheiben (d =100 um) aus dem mittleren Bereich der Proben parallel zur
Belastungsrichtung prépariert. Die finale Dicke von circa 100 nm, ab welcher Elektronentransparenz
vorliegt, wurde durch elektrolytisches Polieren mit dem Zweistrahl-Diinnungssystem Struers TenuPol 5
(Struers GmbH, Willich, DEU) erreicht. Die Parameter sind in Tabelle A. 2 aufgelistet. Eine ausfiihrliche
Beschreibung des elektrolytischen Zweistrahldiisenverfahrens wird in Holschbach [161] und Ayache et
al. [162] erortert.

Die Proben wurden mit einem TEM des Typs FEI Talos F200X (Thermo Fisher Scientific Inc., Waltham,
MA, USA) im Scanning-Mode (STEM) untersucht, wobei ein Elektronenstrahl den Abbildungsbereich
mit 200 keV abrastert. Die Bildgebung erfolgt dabei nicht mithilfe einer Kamera unterhalb der Probe
wie im gingigen TEM-Modus, sondern kann mit verschiedenen Detektoren durchgefiihrt werden.
Hierzu wurde ein Hellfeld-(Bright Field; BF)Detektor in einem Abstand von 205 mm eingesetzt, auf
welchen nur die ungebeugten Elektronen treffen und dadurch Bereiche, in denen Elektronen gebeugt
werden, dunkel erscheinen. Die Funktionsweisen der verschiedenen Modi und Detektoren ist im Detail
in Williams und Carter [163] und Michler [164] beschrieben. Ein wichtiger Vorteil von STEM ist in
diesem Fall, dass keine Biege- oder Dickenkonturen in der Abbildung auftreten und somit die

Versetzungsanordnungen deutlicher zu erkennen sind [66, 165].

Generell werden Versetzungen im TEM abgebildet, da sie eine lokale Verzerrung des Gitters
hervorrufen. Normalerweise konnen Elektronen Netzebenen, insbesondere diejenigen die parallel zu
dem Elektronenstrahl verlaufen, ungehindert passieren. Durch die Gitterverzerrung um die Versetzung
liegt allerdings ein Bereich der Netzebene in einem geeigneten Beugungswinkel vor, wodurch die
Elektronen gebeugt werden und dieser Bereich im Bild, sowohl im TEM als auch BF-STEM-Modus,
dunkel erscheint. Dieses Prinzip des Beugungskontrasts fiir Stufenversetzungen ist in Abbildung 32 fiir

eine Stufenversetzung dargestellt [165].
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Abbildung 32: Schematische Darstellung des Beugungsprinzips des Elektronenstrahls an einer Stufenversetzung

[66].

Nach der hier durchgefiihrten Probenpréparation liegen die Gleitebenen der Versetzungen willkiirlich
orientiert zum Elektronenstrahl und der Probenoberfliche vor, wobei die Orientierungsbeziehung
entscheidet, ob der Strahl gebeugt wird und es aufgrund dessen zu einer Abbildung der Versetzungslinie
kommt. Solange die Unsichtbarkeitskriterien nicht erfiillt sind, die sich aus der Anordnung des
Positionsvektors des Braggpunkts g, von b und dem Einfallsvektors des Elektronenstrahls u ergeben,
sind die Versetzungen generell sichtbar. Besagte Unsichtbarkeitskriterien sind fiir Schrauben-
versetzungen g - b = 0 und fiir Stufenversetzungen g - b x u =0 [163]. Ergénzend soll an dieser Stelle
erwahnt sein, dass, sobald die Gleitebene parallel zur Probenoberfldche orientiert ist, die Versetzung nur
aus einer Einfallsrichtung erkannt werden kann. Dabei handelt es sich jedoch um eine Ausnahme, und
hiufiger auftretende schrige Versetzungen kriimmen mehrere Netzebenen auf einmal, wodurch sie aus

mehreren Elektroneneinfallrichtungen sichtbar sind [66].

Zudem werden aufgrund der geringen Dicke des elektronentransparenten Probenbereichs fast aus-
schlielich Versetzungssegmente dargestellt, welche sich zwischen den Probenoberflichen aufspannen.
Desto schréger die Gleitebene im Probenvolumen liegt, desto kiirzer ist das abgebildete Segment [17].
AuBerdem muss beachtet werden, dass Versetzungen linienartige Gitterfehler sind und die Abbildung
als zweidimensionale Projektion erfolgt. Treten die Versetzungen iibereinander im Volumen auf, scheint

es in der Abbildung so, als wiirden sie sich schneiden.

Bei den einzelnen Kdrnern ist die jeweilige Orientierung von Bedeutung. Wie schon hdufig erwihnt,
kommen durch den polykristallinen Kornverbund die Kérner in unterschiedlichen Orientierungen vor.
Da bei Elektronenbeugung zudem ein Anregungsfehler besteht, werden Elektronen an Netzebenen
gebeugt, auch wenn diese nur anndhernd die Bragg-Bedingung erfiillen. Dadurch sind nicht nur die
Versetzungen und andere Gitterfehler in einer TEM-Abbildung eindeutig zu identifizieren, sondern die

einzelnen Korner weisen auch einen deutlichen Beugungskontrast in Abhéngigkeit von ihrer
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Orientierung auf [66, 163]. Dasselbe gilt fiir eine durch Versetzungen erzeugte Zellstruktur, in welcher

Verkippungen der Zellen gegeneinander durch die Versetzungswénde entstanden sind [38].

4.3.2. Rasterelektronenmikroskopie mit Riickstreuelektronen-Beugungsdetektor

Fiir eine detailliertere Analyse der Missorientierungen innerhalb einzelner Kérner wurde ein Raster-
elektronenmikroskop (REM) mit einem Riickstreuelektronen-Beugungsdetektor (EBSD) eingesetzt.
Das REM ist vom Typ FEI Helios Nanolab 600 (FEI Company, Hillsboro, OR, USA) und mit einem
Pegasus XM 4 EBSD-Detektor (AMETEK EDAX, Pleasanton, CA, USA) ausgestattet. Die Messungen
wurden mit einer Beschleunigungsspannung von 20 kV und einer Stromstérke von 2,7 nA durchgefiihrt.
Da fiir den EBSD-Kontrast eine Probenoberfliche mit geringer Rauigkeit benétigt wird [166], wurden

die bereits gefertigten TEM-Proben auch an dieser Stelle verwendet.

Die EBSD-Abbildungen basieren auf Elektronenbeugung und bilden die Gitterorientierung durch eine
Farbcodierung ab. Dazu wird jede Orientierung eines zuvor gewahlten Referenzgitters einer bestimmten
Farbe zugeordnet, wodurch eine inverse Polfigurauftragung entsteht [166]. Die in dieser Arbeit
verwendete Farbcodierung fiir inverse Polfiguren, auf der alle folgenden EBSD-Ergebnisdarstellungen
basieren, ist in Abbildung 33 in der stereographischen Standardprojektion dargestellt. Die Korngrenzen
werden als Verkippungen zu den benachbarten Kérnern mit mehr als 15° definiert und sind im EBSD-

Bild als schwarze Linien eingezeichnet.

111

oo 101

Abbildung 33: Stereographische Standardprojektion mit dem Farbschema, das fiir die Darstellung der EBSD-
Bilder zur Anwendung kam.

Generell wird bei EBSD die Beugung der Elektronen in Form von Kikuchi-Biandern genutzt, die die
Schnittstellen von Kosselkegeln mit der Registrierebene sind [167]. Die hdchste Intensitit wird durch
Kippung der Probe zum Elektronenstrahl aus der horizontalen Position um einen Winkel von 60-70°
erreicht. Das entstehende Kikuchi-Bild wird auf einem seitlich angebrachten fluoreszierenden
Bildschirm projiziert und dort von einer lichtempfindlichen Videokamera erfasst [166, 168]. Die
Kikuchi-Béinder erscheinen fiir jede durch den fokussierten Elektronenstrahl angeregte Netzebene mit
einer Breite, die dem doppelten Braggwinkel entspricht, und schneiden sich in ihrer Gesamtheit

sternformig in einer Zonenachse. Dieses charakteristische Muster kann mit theoretisch berechneten
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Mustern ausgewdhlter Referenzmetalle verglichen werden. Als Ergebnis kann punktweise im Raster-
modus die Phase und die Kristallorientierung ermittelt werden. Das genaue Vorgehen ist in Schwartz et

al. [166] und Williams und Carter [163] ausgearbeitet.

Mit der EDAX OIM Analysis Software konnen die Daten zu einer Kernel-Abbildung weiterverarbeitet
werden. Um den gemittelten Kernel-Missorientierungswert, den sogenannten KAM-(Kernel Average
Missorientation)Wert, an jedem Messpunkt zu bestimmen, wird die lokale Missorientierung iiber die
benachbarten Punkte gemittelt, die in einem definierten Abstand vom interessierenden Pixel gemessen
wurden. Diese lokale durchschnittliche Missorientierung ist der KAM-Wert, vorausgesetzt, dass der
Wert nur anhand der peripheren Pixel und nicht anhand aller im Kernel enthaltenen Pixel berechnet wird
[45]. Der KAM-Wert ist deswegen von Vorteil, weil er eine farbcodierte Darstellung der lokalen
Missorientierungen ermdglicht. In dem hier vorgestellten Fall reicht das Farbschema von blau fiir 0° bis

hin zu Rot fiir 5° (siehe Abbildung 34).

Min Max

Edo 5

Abbildung 34: Farblegende fiir die Kernel-Abbildungen.

Treten nun konkret farbliche Linien im blauen Untergrund auf, kénnen diese mit Versetzungswénden,
die eine eindeutige Verkippung der Kornbereiche zueinander verursachen und somit GNDs beinhalten,

korreliert werden [45, 92].

4.3.3. Laue-Rontgenbeugungsmessungen

Die Laue-Rontgenbeugungsmessungen mit dem energiedispersiven pnCCD-Detektor konnten mit einer
einfachen Probenpréiparation und einem aufwéndigen Versuchsaufbau realisiert werden. Die ermiideten
Proben wurden scheibenformig mit einer Dicke von 1 mm und senkrecht zur Belastungsrichtung
entnommen. Um die Anzahl der durchstrahlten Kérner und damit die zu verarbeitende Datenmenge zu

reduzieren, wurden die Scheiben mechanisch auf eine Dicke von circa 350 um abgeschliffen.

Die Laue-Messungen wurden am Helmholtz-Zentrum fiir Materialien und Energie in Berlin mit einem
pnCCD-Detektor (Bundesanstalt fiir Materialforschung und -priifung, Berlin) mit einer Fliche von
256 x 256 Pixeln und einer PixelgroBe von 48 x 48 um im Transmissionsaufbau durchgefiihrt. Der
Abstand zwischen der Probe und dem Detektor betrug 3,8 cm (siehe Abbildung 35), damit der Detektor
trotz seiner geringen Fldche gentligend Streaks messen kann. Eine Messung dauerte ca. 15 Minuten. Ein

dhnlicher Aufbau wurde in Shokr et al. [9] eingesetzt.
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Abbildung 35: Versuchsaufbau im Helmholtz-Zentrum Berlin. Rechts, griin markiert, ist die Rontgenquelle; im
Goniometer ist die gelb markierte Probe platziert, und rot umrandet, ganz links, befindet sich der Detektor.

Als quasi weille Rontgenstrahlenquelle wurde eine Fliissig-Metall-Rontgenquelle (Metallet D2,
Excillum AB, Kista, SWE) des Helmoltz-Zentrums Berlin fiir Materialien und Energie mit einer
Beschleunigungsspannung von 70 kV und einer Indium-Gallium-Zinn-Anode verwendet (siche
Abbildung 36). Der erzeugte Rontgenstrahl besall einen Durchmesser von 200 pm. Der Vorteil einer
Fliissig-Metall-Quelle ist die direkte Regenerierung der durch den Elektronenstrahl erzeugten Schiden
an der fliissigen Anode, wodurch die Elektronen wiederrum einer hdheren Beschleunigungsspannung

ausgesetzt werden konnen.
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Abbildung 36: Energiespektrum der Rontgenquelle bei einer Beschleunigungsspannung von 70 kV, wobei die
Counts tiber den Energickandlen des Detektors aufgetragen sind. Die Peaks sind der charakteristischen Strahlung
der Anoden-Werkstoffe zugeordnet mit Angabe der jeweiligen charakteristischen Emissionsenergie der K-Linie.

Da der Detektor nicht automatisch die Strahlungsenergie detektiert, sondern diese Information in Kanile
einordnet, muss im Nachgang der Messungen die Energie den einzelnen Messkandlen zugeordnet
werden. Der dafiir nétige Kalibrierungsfaktor kann anhand der Fluoreszenzpeaks, der in der Probe und
dem Versuchsaufbau vorhandenen Metalle, bestimmt werden. Anschliefend wird bei der Auswertung
der Energiebereiche des Detektors auf 25,5 keV bis 43,5 keV begrenzt, um die Fluoreszenzlinien der

Proben und des Versuchsautbaus vernachlidssigen zu koénnen.

Fiir die weitere Auswertung muss zunéchst die Energie dem zugehorigen Braggwinkel zugeordnet
werden. Dafiir wird aus dem Beugungsbild fiir einen einzelnen Streak das Energiespektrum dargestellt
und je nach Mdglichkeit in Bereiche unterteilt, wobei diese Bereiche einzelnen Peaks entsprechen und
ihren Positionen im Streak zugeteilt werden konnen. Uber die Peaks kann eine Gausssche Funktion
gelegt und so die raumliche Position des Peaks als Mittelwert der Energie £ und die Standardabweichung
als die FWHM festgelegt werden (siehe Gleichung 22) [60].

1(x—E)2 o
P (=5 \Fwmm)

f(x,E,FWHM?) = ———— e
( ) FWHM~?21

Aus den Peakpositionen und einfachen trigonometrischen Gleichungen kann der Braggwinkel bestimmt
werden. Mit £ und 0 und einer Abwandlung der Bragg-Gleichung, bei der die Wellenlénge A durch £
mithilfe der Planckkonstanten hp und der Lichtgeschwindigkeit ¢ ersetzt wird, kann ein Netzebenen-

abstand ds berechnet werden (siehe Gleichung 23) [8, 142].
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hpC

s = 2Esin(8) @3)

Der berechnete Netzebenenabstand ds erlaubt mit Gleichung 24 eine Indizierung der Streaks, wobei die
Ausloschungsregeln fiir die kfz und krz Gitter beachtet werden miissen, wie sie in Kapitel 2.2.1
beschrieben sind. Der theoretische (ideale) Netzebenenabstand dina der beugenden Gitterebene mit
kubischer Symmetrie der Einheitszelle (a=b=c; a=p=v=90°) kann dazu bei bekannter Gitter-
konstanten a mittels Gleichung 24 [66] bestimmt werden, wobei h, k, 1 die Millerschen Indizes sind.

a

dhy = ——=
VTR

Die Dehnung des Gitters wird durch die Differenz zwischen der gemessenen und der theoretischen

Energie AE/AO charakterisiert (siche Gleichung 25) [140].

24

AE  —hpccos(0)

_—— 7 25
AO ZdthSil’lz(@) 5)
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5. Ergebnisse und Diskussion

In diesem Kapitel werden die Ergebnisse gegliedert aufgefiihrt und in ihrem Teilbereich diskutiert. Eine
tibergreifende Diskussion wird erst im ndchsten Kapitel erfolgen. Die Ergebnisse beinhalten die
experimentell erzielten Versetzungsanordnungen in den verschiedenen Werkstoffen und im Anschluss
das mathematische Modell in Form der Streckgrenzenverteilungsfunktion, um die Mikrostruktur zu

beschreiben. AbschlieBend werden die Resultate aus den Beugungsexperimenten vorgestellt.

5.1. Zusammenhang von Wechselverformungsverhalten und

Mikrostrukturverinderung

Nachfolgend werden die vorgefundenen Mikrostrukturen dargestellt, beschrieben und mithilfe der
Daten aus den Ermiidungsversuchen analysiert. Die vorgestellten Ergebnisse sind zumeist bereits durch
verschiedene Studien bestétigt worden und dienen an dieser Stelle der eindeutigen Charakterisierung
des Ist-Zustandes fiir die Interpretation der darauffolgenden Ergebnisse. AuBlerdem soll {iberpriift
werden, ob erfolgreich eine Variation an Versetzungsanordnungen in den Werkstoffen eingestellt wurde,

um diese mit den Beugungspattern korrelieren zu konnen.

5.1.1. Nickel

Bei den an Nickel durchgefiihrten Ermiidungsversuchen mit konstanter plastischer Dehnungsamplitude
bis hin zum Versagen ist in den Wechselverformungskurven ein eindeutiger Verlauf erkennbar (siche
Abbildung 37). Zunichst steigt mit zunechmender kumulierter plastischer Dehnungsamplitude
Eplkum = >y 4(Aep1/2) die Spannungsamplitude an, bis ein Sattigungswert erreicht ist, welcher sich
erst kurz vor dem Versagen der Probe als Folge einer Makrorissausbreitung erneut dndert. Dass die
Spannungsamplitude sich nach einer Wechselverfestigung séttigt, ist ein typisches Kennzeichen eines
Werkstoffs mit welligem Gleitcharakter wie zuvor in ,,2.1.2 Welliges Gleitverhalten* beschrieben und
ist in einem dynamischen Gleichgewicht aus neu gebildeten und annihilierten Versetzungen begriindet

[17, 26, 32, 36, 48, 169].
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Abbildung 37: Wechselverformungskurven, in denen die Spannungsamplitude Aoc/2 iiber der kumulierten
plastischen Dehnungsamplitude &y um aufgetragen ist, fiir die unterschiedlichen aufgebrachten plastischen
Dehnungsamplituden Agyy2.

Genauso wie die mit steigender plastischer Dehnungsamplitude zunehmenden Sattigungsspannungs-
amplituden zeigen die Mikrostrukturen in Bezug auf die Versetzungsanordnungen eine eindeutige
Abhingigkeit von der Amplitude. Es wird sich im Folgenden auf die Versetzungsanordnungen bezogen,
die kurz vor dem Versagen der Proben mithilfe von STEM charakterisiert werden koénnen. Bei einer
geringen Amplitude von Agp/2 =0,1%, welche im HCF-Bereich bei einer Schwingspielzahl von
Np = 224148 versagt, herrschen verschiedene Versetzungsanordnungen in den einzelnen Kdrnern vor.
Vorzufinden sind PSBs, die in Biindel-/Aderstrukturen eingebettet sind, lose verteilte Versetzungen, als
auch Zellstrukturen (sieche Abbildung 38a; sieche Abbildung A. 3). Teilweise unterscheiden sich die
Anordnungen in den einzelnen Koérnern wie es auch in Christ [26] und El-Madhoun et al. [77]

beschrieben ist.

Bei einer plastischen Dehnungsamplitude von Agp/2 = 0,2%, die nach 60575 Zyklen zu einem Versagen
fiilhrt, entstehen zunehmend Versetzungwiénde. Zumeist sind die Versetzungen nun als Labyrinth-
strukturen und lidngliche Zellen angeordnet (siche Abbildung 38b; siehe Abbildung A. 4). Nachdem der
LCF-Bereich bei Agp/2 =0,3% erreicht ist, sind ausschlieBlich Zellstrukturen vorhanden (siehe
Abbildung 38c; siehe Abbildung A. 5). Durch die Erhéhung der plastischen Dehnungsamplitude auf
0,4% sind die Zellwénde kondensierter und der Zelldurchmesser ist verringert (siche Abbildung 38d;
siche Abbildung A. 6). Wie in Kapitel 3.1.1 erléutert, wird aufgrund der erhdhten plastische Dehnungs-
amplitude eine steigende Zahl an Zellstrukturen mit zunehmend kondensierten Zellwénden beobachtet

[87]. Ergénzend dazu ist im Vergleich zu den restlichen Belastungen in Abbildung 38d ein eindeutiger
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Helligkeitsunterschied zwischen den Zellen zu erkennen, der auch eine Aufteilung in Zellblocke mit

verschiedenen Orientierungen vermuten lésst.

Abbildung 38: Versetzungsanordnungen in Nickel im Séttigungszustand bei einer plastischen Dehnungsamplitude
von a) 0,1%, b) 0,2%, c) 0,3% und d) 0,4% dargestellt mit BF-STEM.

Dadurch, dass bei allen plastischen Dehnungsamplituden Zellstrukturen ausgebildet werden, ist fiir
jeden Zustand der Zelldurchmesser bestimmbar. Dieser verringert sich kontinuierlich von
dzeie = 1,2 pm £ 0,2 um bei Agp/2 = 0,1% zu dzeiie = 0,82 pm £ 0,16 pm bei Agp/2 = 0,4%, wie es auch
bei Buque et al. [87] und El-Madhoun et al. [77] beschrieben ist (sieche Abbildung 39).
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Abbildung 39: Zelldurchmesser dze. der Zellstrukturen in Nickel aufgetragen iiber der plastischen Dehnungs-
amplitude Ag,)/2.

Die Darstellung der Kristallorientierung mithilfe von EBSD-Aufnahmen zeigt bereits bei Ag,/2 = 0,1%
leichte Variationen innerhalb der Korner (siche Abbildung 40a). In der Kernel-Darstellung sind
allerdings nur in der unteren linken Ecke deutliche Verkippungen des Kristallgitters erkennbar, was die
Anwesenheit von geometrisch notwendigen Versetzungswianden (GNBs) vermuten ldsst (siche
Abbildung 40c). Es kann die Annahme getroffen werden, dass durch die Position im Randbereich zu
zwel weiteren Kornern eine ungleichméfige Verformung stattgefunden hat und sich die Bereiche
unterschiedlicher Orientierung ausbilden mussten, um die Kontinuitét des Gitters zu gewéhrleisten [21,
42, 45]. Die mit EBSD veranschaulichten Missorientierungen sowie die vermutete Anzahl an GNBs
nehmen mit ansteigender plastischer Dehnungsamplitude zu (siehe Abbildung 40b,d). Somit scheint es,
als wirkten sich die schérfer kondensierten Versetzungswénde in einer stirkeren Verkippung des Gitters

aus [170].
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Abbildung 40: EBSD-Aufnahmen (a)-b)) zweier Nickel-Proben kurz vor dem Versagen mit den zugehdrigen
Kernel-Darstellungen (c)-d)); Die Proben sind mit a),c) Agy2 =0,1% und b),d) Agy/2 = 0,4% beansprucht
worden.

Um die Entwicklung der Versetzungsanordnungen bei Nickel in Abhingigkeit von der Zyklenzahl
nachvollziehen zu konnen, sind mehrere Versuche mit Agp/2 =0,3% bei bestimmten Zyklenzahlen
abgebrochen worden. Dies ist moglich, da die Versuche gut reproduzierbar sind und die Wechselver-
formungskurven deckungsgleich sind. Die Zyklenzahlen der Abbriiche und ihre Position in der Wechsel-
verformungskurve sind in Abbildung 37 aufgezeigt. Dabei ist der Bereich der Wechselverfestigung
(N=20und N = 100) und der Bereich der zyklischen Sittigung (N = 1000, N = 3000 und N = 4500) von

besonderem Interesse.

Die sich mit steigender Zyklenzahl bildenden Versetzungsanordnungen in Nickel sind in Abbildung 41
dargestellt. Zu Beginn der zyklischen Belastung bei N =20 sind lose Versetzungen erkennbar, welche
sich bereits zu zelldhnlichen Wénden zusammenlagern. Im weiteren Verlauf der Wechselverfestigung
nach 100 Zyklen haben sich deutliche Zellwénde geformt, die in einer labyrinthartigen Struktur
angeordnet sind (siehe Abbildung 41b). Dennoch sind nach wie vor lose und ungeordnete Versetzungen
vertreten. Der Anstieg der Versetzungsdichte erklért die Wechselverfestigung in den ersten 100 Zyklen
[13, 22]. Die Verfestigungsrate nimmt mit erhdhter Zusammenlagerung der Versetzungen ab, bis der
Séttigungszustand erreicht ist. Nach 1000 Zyklen bis hin zum Versagen sind sdmtliche Versetzungen in

einer Zellstruktur mit nicht vollstindig kondensierten Zellwénden angeordnet (siche Abbildung 41c,
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siche Abbildung A. 7). Diese gleichbleibende Anordnung kann eine Begriindung fiir den Sattigungs-
zustand sein [18, 48].

- p N e

Abbildung 41: BF-STEM-Abbildung der typischen Versetzungsanordnungen in mit Agy/2 = 0,3% ermiidetem
Nickel nach a) N = 20, b) N = 100 und c¢) N = 1000.

Der Zelldurchmesser dagegen ist erst nach N =4500 mit einem Wert von dzeie = 1,01 pm + 0,19 um
konstant (siehe Abbildung 42). Somit ist trotz der konstanten Spannungsamplitude und Versetzungs-
anordnung im Sattigungszustand noch kein mikrostruktureller Saittigungszustand erreicht wie in
Mughrabi [48] beschrieben. Dies legt nahe, dass sich die Anzahl der vorhandenen Versetzungen
zunidchst weiterhin erhoht, woraus nicht nur die Abnahme der ZellgrBe, sondern auch eine Zunahme
der geometrisch notwendigen Versetzungen (GNDs) und eine erhdhte Missorientierung zwischen den

einzelnen Zellen resultieren.
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Abbildung 42: Gemittelter Zelldurchmesser dzey., der in Nickel vorhandenen Zellstruktur in Abhdngigkeit von der
kumulierten plastischen Dehnung &, jum.
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Die Zunahme der Missorientierung und der GNBs zwischen dem Wechselverfestigungsbereich und dem
Sattigungszustand kann eindeutig durch Abbildung 43 bewiesen werden [45, 92]. Im Gegensatz dazu
lasst sich die Variation innerhalb des Sattigungszustands aufgrund der zu geringen Unterschiede nicht

veranschaulichen.

Abbildung 43: EBSD-Aufnahmen (a)-b)) zweier Nickel-Proben bei Ag,/2 = 0,3% ermiidet mit den zugehdrigen
Kernel-Darstellungen (c)-d)),; Die Proben sind bis a),c) N = 100 und b),d) N = 3000 beansprucht worden.

Zusammenfassend verhilt sich Nickel bei der Variation der plastischen Dehnungsamplitude wie ein
typischer Werkstoff mit welligem Gleitcharakter. Es werden zunichst PSBs gebildet, welche dann in
eine Zellstruktur libergehen. Mit steigender Belastung werden die Zellen kleiner und die Zellwénde
dichter, was eine deutliche Missorientierung des Gitters hervorrufen kann. Es ist zu vermuten, dass es
sich bei diesen Zellwidnden um GNBs handelt. Zudem kann eine Abnahme des Zelldurchmessers mit

der Zyklenzahl noch bis in den Séttigungsbereich hinein gemessen werden.

5.1.2. a-Messing

Im Gegensatz zu Nickel verfestigt Messing durch das Aufbringen einer zyklischen Last nicht, sondern
entfestigt kontinuierlich bis zum Versagen (siehe Abbildung 44). Dabei wird kein Sattigungszustand
erreicht, wobei es sich um ein typisches Verhalten von Messing bei hoheren Dehnungsamplituden

handelt, wie zuvor in Kapitel 3.1.1 beschrieben [18, 53, 100]. Die Wechselverformungskurven verlaufen
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bei a-Messing insbesondere im Anfangsbereich aufgrund der Vorgeschichteabhéngigkeit von Werk-
stoffen mit einem planaren Gleitcharakter trotz derselben aufgebrachten plastischen Dehnungsamplitude
nicht identisch [17]. Dennoch sind die Zyklenzahlen der abgebrochenen Ermiidungsversuche in der

Kurve bis zum Versagen mit Ag,/2 = 0,1% der Ubersichtlichkeit halber eingezeichnet.

Der stufenartige Anstieg in der Spannungsamplitude bei Ag,/2 = 0,05% resultiert aus der Anpassung der
Regelparameter zu Versuchsbeginn, die erforderlich war, um die gewiinschte plastische Dehnungs-
amplitude einzustellen. Der rapide Anstieg in der Spannungsamplitude bei dieser Amplitude kann mit
einer Makrorissbildung auflerhalb des Messlangenbereichs zwischen den Messschneiden des Dehnungs-
aufnehmers begriindet werden. Diese Lage des fatalen Ermiidungsrisses hat aufgrund der fehlenden
Rissoffnung im Messbereich des Dehnungsaufnehmers zur Folge, dass die Spannungsamplitude
ansteigen muss, um die vorgegebene plastische Dehnungsamplitude zu erzeugen. Zeitgleich wirkt sich
die hohere Belastung im verringerten Querschnitt durch den Riss in einem fritheren Versagen aus. Aus
einem Mangel an Probenmaterial konnte der Versuch nicht mit optimierten Regelparametern wiederholt

werden.
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Abbildung 44: Wechselverformungskurven der Ermiidungsversuche mit unterschiedlichen plastischen Dehnungs-
amplituden an Messing aufgetragen iiber der akkumulierten plastischen Dehnungsamplitude & jum. Bei
Ag/'2 = 0,1% sind die Zyklenzahlen der abgebrochenen Ermiidungsversuche markiert.

In a-Messing ist die Verdnderung der Mikrostruktur wegen der hohen Versetzungsdichte p nicht gut
ersichtlich (siche Abbildung 45). In der Probe, die mit Agy/2 =0,05% ermiidet wurde, betrigt
p=1599-10" 1/m* und steigt auf p =1,040-10"> 1/m* bei Ag,/2 =0,40% an. Dennoch lassen sich
eindeutig parallele Anordnungen, SFs, PLBs und Dipole erkennen (siche Abbildung 45a-c), wie zuvor

in den Untersuchungen von Pedersen und Carstensen [102] und Wang et al. [103] beschrieben. Infolge
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der hohen Versetzungsdichte und der hohen Belastungsamplitude ist zu vermuten, dass Mehrfach-

gleitung vorliegt [103]; diese ist allerdings kaum wahrzunehmen.

Abbildung 45: Versetzungsanordnungen dargestellt mittels Hellfeld-(BF)STEM, a)-d) a-Messing ermiidet bei a)
A2 = 0,05%, b) Agyw2 = 0,2% und bei Ag,/2 = 0,1% gestoppt nach c) N = 30 und d) N = 300.

Dass ein sekundires Gleitsystem aktiv ist, ist eindeutig anhand von Oberfldchenaufnahmen mithilfe des
REM festzustellen (siche Abbildung 46). In Abbildung 46 sind die Oberfldchen der a-Messing-Proben
dargestellt, die mit Ag,i/2 = 0,2% und Agp/2 = 0,4% belastet worden sind. Die Gleitspuren erzeugen ein
Dreiecksmuster, welches aus zwei aktivierten Gleitsystemen entsteht. Zudem ist zu beobachten, dass

der Abstand der Gleitspuren mit der plastischen Dehnungsamplitude abnimmt.
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Abbildung 46: REM-Oberflichenaufnahmen von a-Messing-Proben, die mit a) Agy/2 =0,2% und
b) Agy/2 = 0,4% ermiidet worden sind.

Die Eigenschaft der Werkstoffe mit einem planaren Versetzungsgleitcharakter, den Abstand zwischen
den aktivierten Gleitebenen d, zu verringern [38], kann bei a-Messing auch aus Abbildung 47
entnommen werden. Mit steigender Amplitude nimmt d, von 0,038 pm+ 0,005 um auf

0,022 pm + 0,002 um ab, was zu einer Festigkeitssteigerung des Werkstoffs fiihrt.
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Abbildung 47: Abstand zwischen aktivierten Gleitebenen d, in a-Messing, aufgetragen iiber der angewandten
plastischen Dehnungsamplitude Ae,y/2.

Trotz der kontinuierlichen Entfestigung wéhrend der zyklischen Belastung, verringert sich ebenso der
Abstand zwischen aktivierten Gleitebenen mit der Zyklenzahl (sieche Abbildung 48). In diesem Fall tritt
offensichtlich keine Verfestigung mit dem verringerten Abstand ein, wie zuvor beschrieben, sondern
durch die Zerstérung der Versetzungsdipole und -multipole eine reduzierte Hinderniswirkung und somit

eine Entfestigung [102].

70



Ergebnisse und Diskussion

0,06 AR A N LR T

0,00 it e g
10 100 1000 10000 100000

N

Abbildung 48: Abstand zwischen aktivierten Gleitebenen d, in a-Messing, aufgetragen gegen die durchlaufene
Zyklenzahl N.

Um eine Vorstellung der vorliegenden Orientierungen in den Kornern zu erhalten, sind EBSD-
Aufnahmen durchgefiihrt worden (siche Abbildung 49). Die farbige Vielfalt in diesen Aufnahmen
resultiert aus einer hohen Zahl an verschiedensten Orientierungen auch innerhalb einzelner Korner.
Aufgrund der starken lokalen Unterschiede sind diese Aufnahmen nur eingeschrénkt aussagekriftig,
denn diese fiihren zu einem Vertrauensindex von nur 25,0-30,0%. Dennoch lésst sich der Eindruck eines
grolen Ausmafles von Missorientierung und dessen Betrag vermitteln, was eine Folge hoher

Versetzungsdichte und zahlreicher SFs sein diirfte [45].

Abbildung 49: EBSD-Aufnahmen von a-Messing nach einer zyklischen Belastung mit a) Ag/2 = 0,05% und b)
Ag/2 = 0,4%.
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5.1.3. Nimonic Alloy 75

Nimonic verfestigt zunédchst mit steigender Zyklenzahl bis hin zu einem Maximum, wonach eine
Entfestigung erfolgt (siche Abbildung 50). Mit zunehmender plastischen Dehnungsamplitude nimmt die
Auspriagung des Maximums zu. Nach der Entfestigung geht der Werkstoff bei Agp/2 =0,4% und
Agp/2 =0,6% in eine zyklische Sittigung iiber, wohingegen bei den niedrigeren Amplituden von
Agp/2 =0,1% und Ag,/2 = 0,2% eine kontinuierliche Entfestigung auftritt. Auf die Darstellung der
einzelnen Verlaufe der Spannungsamplitude bei einer Unterbrechung des Versuchs wird verzichtet, da
die Kurven nahezu deckungsgleich sind. Stattdessen sind nur die Zyklenzahlen des Versuchsabbruchs
an der jeweiligen Stelle der Referenzkurve fiir Ag,/2 = 0,4% markiert. Diese hohe Reproduzierbarkeit

der Kurven widerspricht der in Schoeler [105] festgestellten Vorgeschichteabhéngigkeit.
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Abbildung 50: Wechselverformungskurven von Nimonic bei verschiedenen plastischen Dehnungsamplituden. Bei
Ag/2 = 0,4% sind die Zyklenzahlen eingezeichnet, bei denen die Versuche abgebrochen worden sind.

Die Ausbildung eines Maximums in der Wechselverformungskurve ist typisch fiir einen Versetzungs-
aufstau von Versetzungen an Ausscheidungen [17]. Erst wenn das Maximum iiberschritten ist, werden
die Ausscheidungen geschnitten, und insbesondere durch das wiederholte Schneiden kommt es zu einer
Wechselentfestigung [110, 111]. Dies widerspricht der eigentlichen Erwartung einer ausscheidungs-

freien Legierung [151, 152].

Im TEM kann allerdings nicht beobachtet werden, wie die Versetzungen die Ausscheidungen schneiden,
was am Beispiel der rot markierten Ausscheidung in Abbildung 51a prisentiert ist. Bei genauerer
Betrachtung scheint die Ausscheidung von den Versetzungen eher umgangen zu werden, was atypisch

fiir einen Werkstoff mit vornehmlich planarem Gleitverhalten ist. Da es sich jedoch um Karbide handelt,
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welche zumeist inkohédrent im Matrixgitter vorliegen, ist Schneiden generell nicht moglich und die
Versetzungen miissen zum Quergleiten angeregt werden. Durch das Aufstauen der Versetzungen an den
Karbiden werden die Versetzungsanordnungen derartig beeinflusst, dass die Versetzungen nach dem
Passieren der Karbide als akkumuliertes Biindel vorliegen (siehe Abbildung 51b). Nur in ausscheidungs-
freien Bereichen zwischen den Karbiden konnen sich die eigentlich erwarteten parallelen Versetzungen

ausbilden [3, 107, 108].

Abbildung 51: STEM-Abbildungen, die zum einen a) das Gleiten mehrerer Versetzungen entlang einer
Ausscheidung (rot markiert) (Agy/2 = 0,1%) und zum anderen b) die Beeinflussung der Versetzungsanordnungen
durch die Ausscheidungen (Ag,/2 = 0,4%) in Nimonic darstellen.

Diese Beobachtungen lassen sich bei allen plastischen Dehnungsamplituden machen, wie es in
Abbildung 52 zu sehen ist. Die exemplarischen Versetzungsanordnungen der niedrigen plastischen
Dehnungsamplituden Ag,/2 =0,1% und Agp/2 =0,2% zeigen weniger Versetzungen und weniger
zusammengelagerte Versetzungen aufgrund der Karbide (sieche Abbildung 52a,b; siche Abbildung A. 8).
Insbesondere bei Agyi/2 = 0,1% konnen parallele Versetzungsanordnungen identifiziert werden. Durch
die hohere Belastung bei Agp/2 =0,4% und Ag,/2 =0,6% nehmen die zusammengelagerten Ver-
setzungen immer mehr Fliche ein und es entstehen wandihnliche Gebilde in Zellgeometrie (siche
Abbildung 52c,d; siehe Abbildung A. 9). Gerade bei Ag,/2 = 0,6% sind diese Zellen iiber einen GroBteil
der Probenfliache gegenwirtig, vermutlich wegen eines vermehrten Auftretens von sekundérer Gleitung
[103].
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WL

Abbildung 52: Beispielhafte STEM-Aufnahmen, die die Versetzungsanordnungen bei a) Agy2 =0,1%, b)
Ag2 = 0,2%, c) Ag/2 = 0,4% und d) Agy,/2 = 0,6% kurz vor dem Versagen reprisentieren.

Die Zunahme dieser Versetzungsbiindel mit der plastischen Dehnungsamplitude kann mithilfe des
Flachenanteils der zusammengelagerten Versetzungen an der gesamten Bildfliche Aq4/4: dargestellt
werden (siehe Abbildung 53) [123]. Es wird vermutet, dass der Zuwachs an Versetzungsbiindeln mit der
vermehrten Bildung von Versetzungen zusammenhéngt [11, 13, 21, 22]. Durch eine hdhere Versetzungs-
dichte stauen sich mehr Versetzungen an den Karbiden auf und es akkumulieren mehr miteinander.
Zudem wird durch die hohere Belastung die Wegstrecke der einzelnen Versetzungen vergrofert, die
diese gleitend zuriicklegen, wodurch die Wahrscheinlichkeit, auf Ausscheidungen zu treffen, steigt.
Dagegen bleiben bei niedrigen Amplituden die Versetzungen im Bereich zwischen den Karbiden, sodass
dort planare Anordnungen entstehen konnen [10]. Wenn diese Anordnungen betrachtet werden, wird die
erwartete Abnahme des Abstands zwischen den aktivierten Gleitebenen mit zunehmender plastischer
Dehnungsamplitude festgestellt (siche Abbildung 53) [38].
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Abbildung 53: Auftragung der Fldche der zusammengelagerten Versetzungen im Verhdltnis zur gesamten
Bildfliche Ais/A; und der Abstand der aktivierten Gleitebenen d, iiber der aufgebrachten plastischen
Dehnungsamplitude Ag,/?2.

Gerade das Maximum in der Wechselverformungskurve mit Ag,/2 = 0,4% lésst eine Anderung der
Mikrostruktur mit voranschreitender Zyklenzahl vermuten. Tatsachlich ist dies die einzige Zyklenzahl,
N =38, bei der sich die Versetzungsanordnungen merklich von denen bei den weiteren Abbruch-
zyklenzahlen unterscheiden (siehe Abbildung 54). Zu beobachten sind eine hohe Versetzungsdichte und
nur wenige Versetzungsbiindel, wodurch die Theorie bestétigt wird, dass der Aufstau der Versetzungen
an den Karbiden das Maximum erzeugt und die Biindel erst durch den stattgefundenen Umgehungs-
prozess gebildet werden [10, 17]. Zwar zeigen die STEM-Bilder bei den restlichen Zyklenzahlen im
Sattigungszustand nicht dieselben Anordnungen, allerdings sind diese dhnliche aufgebaut und weisen
keine wesentlichen Anderungen mehr auf (siehe Abbildung 54b,c). Hiufig anzufinden sind regelmiBig
angeordnete Versetzungsbiindel, die parallele Versetzungen unterbrechen (siehe Abbildung 54b,c). Ein

aktiviertes sekundires Gleitsystem ist selten identifizierbar.
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Abbildung 54: Versetzungsanordnungen in Nimonic nach a) N =38 b) N=125 und c¢) N=4500 bei
Ag/2 = 0,4%.

Auch bei der Betrachtung von A4¢/A; und d, ist der Unterschied zwischen N =38 und den restlichen
Zyklenzahlen erkennbar (siche Abbildung 55). Die Fliche der zusammengelagerten Versetzungen ist
mit einem Anteil von circa 0,05 um das sechsfache kleiner als der Mittelwert bei den anderen
Zyklenzahlen und der Abstand zwischen den aktivierten Gleitebenen kann aufgrund mangelnder Bilder
nicht bestimmt werden. Bei den restlichen Zyklenzahlen ergeben sich zwar Schwankungen bei beiden

Werten, dennoch lassen sie sich als ndherungsweise konstant beschreiben.
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Abbildung 55: Fldchenanteil der zusammengelagerte Versetzungen A4/A; und Abstand aktivierter Gleitebenen d,
in Nimonic mit steigender kumulierter plastischer Dehnungsamplitude &y kun.

Die Orientierungsverteilungen der Korner bestimmt mithilfe von EBSD zeigen erst bei Agyi/2 = 0,6%
bereichsweise Orientierungsunterschiede innerhalb eines Korns (sieche Abbildung 56a,b). Wird dies
genauer betrachtet, so zeigen sich schwach ausgeprigte GNBs sowie eher GND-Wolken, welche auch

bei Agy/2 = 0,2% zu erkennen sind (siehe Abbildung 56c,d).
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Abbildung 56: a),b) EBSD- und c),d) Kernel-Aufnahmen von Nimonic nach einer Belastung mit a),c) Ag/2 = 0,2%
und b),d)A&,/2 = 0,6% kurz vor dem Versagen.

Alles in allem weist Nimonic unerwarteterweise kein reines planares Gleitverhalten auf, da eine gewisse
Vorgeschichteunabhingigkeit existiert und Versetzungszellen gebildet werden. Es scheint ein
gemischtes Versetzungsgleitverhalten vorzuliegen, welches aus der Behinderung des Gleitvorgangs der
Versetzungen aufgrund der Chromcarbide entsteht. Diese Aussage wird unterstiitzt durch den geringen
Einfluss der Versetzungsbiindel auf die Gitterorientierung im Vergleich zu normalen Versetzungs-
winden. AuBerdem ist anzumerken, dass ab Eintritt des Sittigungszustands keine starke Anderung der

Mikrostruktur mehr erfolgt.

5.1.4. Duplexstahl

Der Duplexstahl zeigt in der Wechselverformungskurve, in welcher die Spannungsamplitude iiber der
kumulativen plastischen Dehnungsamplitude aufgetragen ist, eine sichtbare Differenz zwischen
Agp/2 = 0,05% und Agp/2 =0,10% (siehe Abbildung 57). Wie in der Literatur beschrieben, tritt bei
Agp/2 = 0,05% eine kontinuierliche Entfestigung ohne Maximum auf, was ein typisches Merkmal fiir
den ,.austenitisch-ferritischen Bereich ist [5, 122]. Sobald Ag,/2 = 0,10% iiberschritten wird, befindet

sich das Verformungsverhalten im ferritischen Bereich und die Spannungsamplitude durchléuft ein
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Maximum, bevor sie stetig entfestigt. Der Kurvenverlauf ist sehr gut reproduzierbar, weswegen jeweils

nur eine Kurve pro plastischer Dehnungsamplitude in Abbildung 57 dargestellt ist.
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Abbildung 57: Wechselverformungskurven in der Darstellung iiber der kumulierten plastischen Dehnungs-
amplitude &y jum eines Duplexstahls fiir unterschiedliche plastische Dehnungsamplituden. Die Versuche sind an
den markierten Zyklenzahlen bei Ag,/2 = 0,05% und Ag,i/2 = 0,20% abgebrochen worden, um die Versetzungs-
anordnungen als Funktion der Lastspielzahl zu untersuchen.

Die ausgebildeten Versetzungsanordnungen sind in Abbildung 58 mithilfe von STEM-Aufnahmen zu
sehen. In der ferritischen Phase ist bei Ag,/2 = 0,05% eine Mischung aus planaren und eher welligen
Anordnungen zu erkennen. Es sind zum einen gebogene und sich kreuzende Zusammenlagerungen von
Versetzungen und zum anderen parallel angeordnete Versetzungen vorhanden. Die Zusammen-
lagerungen von Versetzungen werden voraussichtlich durch Ausscheidungen, die aufgrund ihrer
geringen GroBe nicht eindeutig identifiziert werden kdnnen, verursacht, wodurch diese als Keim wirken.
Diese gemischten Anordnungen sind bei allen plastischen Dehnungsamplituden zu finden und die am
héufigsten vorkommende Anordnung im Ferrit (siche Abbildung A. 10). Erst bei Agp/2 = 0,4% werden
die fiir ein welliges Gleitverhalten typischen Zellanordnungen im Randbereich beobachtet, wie sie bei
Mateo [122] beschrieben werden (sieche Abbildung 58b). Dass bei diesem Duplexstahl nur bei einer
hohen Amplitude dreidimensionale Anordnungen im Ferrit ausgebildet werden, kann verschiedene
Griinde haben. Eine Annahme ist, dass wegen unterschiedlicher Legierungszusammensetzungen eine
reduzierte Anzahl an Fremdatomen wie Stickstoff oder Kohlenstoff interstitiell geldst sind, welche die
Quergleitfahigkeit verbessern [17, 121]. Eine andere Mdglichkeit ist eine zu hoch gewahlte plastische
Dehnrate, wodurch die Ubergangstemperatur oberhalb der Raumtemperatur liegt [120].

78



Ergebnisse und Diskussion

Die austenitische Phase dagegen entspricht den Erwartungen, da sie viele SFs und typische planare
Versetzungsanordnungen aufweist, die sich hdufig an Korngrenzen aufstauen (siche Abbildung 58c,d;
sieche Abbildung A. 10) [123, 124]. Mit zunehmender plastischer Dehnungsamplitude nimmt die Zahl
der Versetzungen deutlich zu und die Versetzungen ordnen sich in parallelen Béndern, den PLBs,

zueinander an.

A

Abbildung 58: Mit BF-STEM dargestellte Versetzungsanordnungen in der a),b) ferritischen und c),d)
austenitischen Phase von ermiidetem Duplexstahl. Die aufgebrachte Amplitude ist a),c) Asy/2 = 0,05% und b),d)
Aepi/2 = 0,4%.

Nach der qualitativen Beurteilung der Versetzungsanordnungen werden diese in Abbildung 59 zusitzlich
quantitativ betrachtet. Es ist deutlich zu erkennen, dass sich die Distanz der aktivierten Gleitebenen d,
im Austenit mit steigender plastischer Dehnungsamplitude reduziert, bis d. ab Agy/2 =0,2% einen
konstanten Wert erreicht. Es scheint, als wére die austenitische Phase ab diesem Punkt maximal
verfestigt, weswegen nun die plastische Verformung im Ferrit erfolgt und somit die Distanz zwischen
den Gleitebenen nicht weiter abnimmt [122]. Die Fliche der zusammengelagerten Versetzungen in
Relation zu der Bildfldche A4/A; ist ein MaB fiir die Bildung solcher Strukturen und dadurch auch fiir
den Grad der plastischen Dehnung in der ferritischen Phase [48]. Dieses Verhiltnis steigt von ungefahr

15% auf ca. 35% an, sobald die Verfestigung im Austenit stagniert, was die zuvor aufgestellte These
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bestédtigt. Dass das Verhéltnis im Ferrit ebenso ab Agp/2 = 0,2% konstant bleibt, kann dem abgebildetem
Kornbereich geschuldet sein. Da die meisten Versetzungsanordnungen im Bereich der Korngrenzen
gebildet werden, sind dort auch die meisten TEM-Aufnahmen erfolgt. Die zunehmende plastische
Dehnung kann zunichst die Anzahl der zusammengelagerten Versetzungen so weit erhdhen, dass diese
auch im Korninneren zu finden sind. Erst im néchsten Schritt wiirde eine Zunahme der Amplitude eine
Verringerung des Abstands zwischen den Zusammenlagerungen hervorrufen und 44/A; erhdhen [120,

122].
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Abbildung 59: Auftragung der Fldche der zusammengelagerten Versetzungen im Verhdltnis zur gemessenen

Fldche Ay/A; im Ferrit und der Distanz zwischen den aktiven Gleitebenen d, im Austenit gegen die aufgebrachte
plastische Dehnungsamplitude Ag,i/2.

In EBSD und Kernel Aufnahmen ist ein deutlicher Unterschied zwischen Agp/2 =0,2% und
Agp/2 = 0,4% zu erkennen (siehe Abbildung 60). Bei Ag,1/2 = 0,2% sind nur im Austenit Orientierungs-
unterschiede zu finden, die als Verkippungen interpretiert werden konnen, wohingegen im Ferrit
Missorientierungen als wolkenartige Bereiche vorliegen [45, 92]. Das spricht fiir eine zunehmende
Bildung an Versetzungen im Ferrit, die das Gitter biegen und dadurch Missorientierungen erzeugen.
Allerdings ist die plastische Verformung im Ferrit so gering, dass keine Versetzungswinde mit GNDs
entstehen, welche das Gitter entlang einer Linie verkippen wiirden [42]. Auch im Austenit sind diese
Missorientierungswolken vorhanden. Zudem sind nahe der Korngrenzen in der Kernel Darstellung
gerade Linien zu beobachten. Aufgrund ihrer Geradlinigkeit und ihres Auftretens in der planaren Phase
resultieren diese Verkippungen wahrscheinlich aus SFs. AuBler Acht werden die rot markierten
Zwillingskorngrenzen gelassen, da diese typisch fiir die austenitische Phase sind. Durch die Erhohung

der Amplitude auf Ag,i/2 = 0,4% nimmt die Zahl der Gitterverkippungen deutlich zu, die nun sowohl im
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Austenit als auch im Ferrit wahrgenommen werden konnen. Im Austenit besitzen sie weiterhin eine
gerade und parallele Anordnung, wohingegen sie im Ferrit gekriimmt verlaufen und hauptsachlich an
der Korngrenze lokalisiert sind, wie es in ,,3.1.2 Zweiphasige Werkstoffe* wegen des mehrachsigen

Spannungszustands erlautert wird [42, 92, 127].

Abbildung 60:Mit a),b),c) Ag/2 = 0,2% und d),e).f) Ag/2 = 0,4% ermiideter Duplexstahl abgebildet mit a),d)
REM-EBSD und b),e) Austenit und c),f) Ferrit in Kernel-Darstellung. Zwillingskorngrenzen sind mit einer roten
gestrichelten Linie gekennzeichnet.

Die Veranderungen der Versetzungsanordnungen im Duplexstahl mit der Zyklenzahl sind in Abbildung
61 fur Agyi/2 = 0,2% sowie in Abbildung A. 11 fiir Ag,i/2 = 0,05% dargestellt. Auch hier lassen sich die
Versetzungszusammenlagerungen im Ferrit und die parallelen Anordnungen der Versetzungen im
Austenit erkennen. Bei diesen Untersuchungen lésst sich kaum ein optischer Unterschied mit der
Zyklenzahl identifizieren, mit Ausnahme von der ferritischen Phase bei Agy/2 = 0,2%. Wihrend bei
N =5 die Versetzungen weniger zusammengelagert sind, nehmen sie bei N = 3000 fast das gesamte Bild
ein. Ob dieser geringe Anteil an Versetzungszusammenlagerungen fiir das Maximum der
Spannungsamplitude in der Wechselverformungskurve verantwortlich ist, kann aufgrund der 6rtlichen

Variation der TEM-Wahrnehmung und der geringen Probenzahl nicht beantwortet werden.
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Abbildung 61: Versetzungsanordnungen dargestellt mithilfe von BF-STEM in der a),b) ferritischen und c),d)

austenitischen Phase eines Duplexstahls. Der Duplexstahl wurde mit Ag,y/2 = 0,2% bis zu a),c) N = 5 und b),d)
N = 3000 ermiidet.

Der optische Eindruck, der durch die STEM-Abbildungen gewonnen wird, wird mit dem folgenden
Diagramm bestitigt (siche Abbildung 62). Bei Ag,/2 = 0,05% lésst sich kein Trend in der Distanz d, und
in dem Verhéltnis 44/4: ermitteln, weswegen diese Groflen nur als Streubalken eingezeichnet sind.
Dieses Ergebnis ldsst sich mit dem ,,austenitisch-ferritischen* Verformungsverhalten vereinbaren, da
somit die 10%ige Wechselentfestigung durch beide Phasen getragen wird, wie es auch in Mateo et al.
[122] beschrieben wird. Dagegen ist der Austenit bei Agyi/2 = 0,2% schon nach N = 50 so weit verfestigt,
dass der Ferrit zunehmend plastisch verformt. In diesem werden wegen der zyklischen Beanspruchung
kontinuierlich mehr Zusammenlagerungen gebildet, welche die Entfestigung in der Wechsel-

verformungskurve begriinden [126].
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Abbildung 62: Flichenanteil der zusammengelagerten Versetzungen As/A; im Ferrit und die Distanz der aktiven
Gleitebenen d, im Austenit bei Ag,i/2 = 0,2% aufgetragen gegen die Zyklenzahl N. Die Streubdinder reprdsentieren
die Ergebnisse fiir eine Duplexprobe, die mit Ag,/2 = 0,05% zyklisch verformt wurde.

Zusammenfassend sind wie erwartet zwei unterschiedliche Anordnungstypen in den Phasen zu
erkennen, die sich allerdings nur eingeschrankt mit der Zyklenzahl und der plastischen Dehnungs-
amplitude verindern. Lediglich im Ferrit wird gelegentlich eine Anderung des Anordnungstyps bei
Agp/2 = 0,4% zur Zellstruktur beobachtet, sowie eine Zunahme der zusammengelagerten Versetzungen
mit der Zyklenzahl bei Agp/2 = 0,2%. Ebenso kann in den Untersuchungen der Wandel von einem
»austenitisch-ferritischen Verformungsverhalten zum ferritischen Verhalten bei Agy/2 > 0,05%

festgestellt werden.

5.2. Beschreibung der Mikrostruktur mithilfe der Streckgrenzenverteilungsfunktion

Im Folgenden werden sowohl die Streckgrenzenverteilungsfunktionen (SVFs) der verschiedenen Werk-
stoffe als auch die Verschiebung der Maximumsposition y und die Anderung der Halbwertsbreite
(FWHM) vorgestellt. Um zwischen einphasigen und mehrphasigen Werkstoffen zu unterscheiden,
erfolgte die Aufteilung in zwei Kapitel. Bei den einphasigen Werkstoffen zeigen Nickel und Nimonic
kein vollstindig ideales zyklisches Verformungsverhalten (siche Kapitel 2.1.4): dennoch werden sie
aufgrund ihres wellig geprdgten Gleitcharakters betrachtet. Da Messing kein ideales zyklisches
Verhalten aufweist sowie ausschlieBlich planare Versetzungsanordnungen ausbildet, wird es fiir die
Erstellung der SVF nicht beriicksichtigt. Als mehrphasiger Werkstoff wird Duplexstahl behandelt. Das
Vielkomponentenmodell ist zwar wegen der planaren Anordnungen vor allem im Austenit

strenggenommen nur eingeschrankt anwendbar, vorangegangene Untersuchungen von Wackermann [5]
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belegen jedoch die Auswertbarkeit der ermittelten SVFs fiir einen Duplexstahl. Eine detailliertere
Korrelation der Ergebnisse mit den Wechselverformungskurven und den Versetzungsanordnungen wird

in Kapitel ,,6. Zusammenfassende Diskussion‘ erfolgen.

5.2.1. Einphasige Metalle

Zunichst werden die SVFs von Nickel bei verschiedenen Zyklen mit einer konstanten plastischen
Dehnungsamplitude von Agp/2 = 0,04% betrachtet (siche Abbildung 63a). Dabei ist eindeutig zu
erkennen, dass sich wie im Fall von Kupfer (sieche Kapitel 2.1.4) jeweils nur ein Maximum ausbildet
und dieses sich mit steigender Zyklenzahl hin zu hoheren Spannungsamplituden verschiebt. Somit
erhoht sich die Streckgrenze der meisten Volumenelemente mit der Zyklenzahl und eine Wechsel-
verfestigung liegt vor. Eine Begriindung fiir die Verfestigung ist die Bildung von Versetzungen
aufgrund plastischer Verformung [13, 22]. Gleichzeitig flachen die SVFs ab, wodurch sich die
Verteilung der vorhandenen Streckgrenzen der einzelnen Volumenelemente verbreitert. Dies entspricht
einer zunehmenden Heterogenisierung des Werkstoffs durch versetzungsreiche und -arme Bereiche,
da sich die gebildeten Versetzungen anfangen in dreidimensionalen Anordnungen zu strukturieren [36,
37]. Ab N= 3000 dndern sich die Kurven nicht mehr und ein Séttigungszustand ist erreicht, welcher
durch ein Gleichgewicht zwischen der Bildung und der Annihilation von Versetzungen definiert ist

[23, 48].

Wenn die iiber alle Zyklen gemittelten Positionen des Maximums y und die gemittelten FWHMs iiber
der aufgebrachten plastischen Dehnungsamplitude aufgetragen werden, zeigt sich ein Anstieg in y
(siche Abbildung 63b), da mehr Versetzungen mit einer hoheren plastischen Verformung gebildet
werden und diese sich somit auch zunehmend im Gleiten behindern [14, 22]. FWHM dagegen ist
maximal bei Agy/2 =0,3%. Durch hohe Instabilititen nahe der Lastumkehrpunkte aufgrund der
plastischen Dehnungsregelung, insbesondere bei niedrigen Amplituden, konnen die Parameter fiir
Agp/2 = 0,1% nicht bestimmt werden. Dadurch ist eine Aussage iiber die Tendenz der FWHM ohne

zusitzliche Informationen nicht moglich.
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Abbildung 63: Nach einer zyklischen Beanspruchung von Nickel a) errechnete SVFs iiber der relativen Spannungs-

amplitude €.Ev/2 bei verschiedenen Lastzyklen mit Aey/2 = 0,4% und b) die Auftragung von y als Punkte und
FWHM als Balken in Werten der relativen Dehnung tiber der aufgebrachten Ae,y/2.

Im Gegensatz zu Kupfer und Nickel weisen die SVFs von Nimonic bei Ag,i/2 = 0,4% zwei Maxima auf
(siche Abbildung 64a). Daraus kann gefolgert werden, dass innerhalb des Werkstoffs zwei Bereiche mit
unterschiedlichen Streckgrenzenverteilungen vorhanden sind. Hochstwahrscheinlich resultiert aus der
Behinderung der Versetzungen beim Gleiten durch die Chromkarbide und deren betrdchtlichen
festigkeitssteigernden Effekt [14] das zweite Maximum. Dadurch wirken sie sich entgegen der
Bezeichnung als einphasiger Werkstoff doch mal3geblich auf das Verformungsverhalten aus, weswegen
eher von einem quasi-einphasigen Werkstoff gesprochen werden sollte. Beide Maxima zeigen mit
steigender Zyklenzahl zundchst dasselbe Verhalten wie im Fall von Nickel: Die Position der Maxima
verschiebt sich nach rechts und der Kurvenverlauf um das Maximum herum wird breiter. Demnach liegt

auch in diesem Fall eine Wechselverfestigung und eine zunehmende Heterogenisierung vor [17]. Ab
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N =20 bleiben die Positionen und die Breiten der Maxima konstant, wohingegen die Hohe des ersten
Peaks ansteigt und die des zweiten Peaks reduziert wird. Somit verringert sich der Volumenanteil der
Volumenelemente mit hoher Streckgrenze und diese flieBen in das erste Maximum mit ein. Dies spricht
fiir einen Vorgang, der die festigkeitssteigernde Wirkung der Ausscheidungen reduziert. Dabei kann es
sich um Prozesse handeln, welche zu einer Aufldsung oder Vergroberung des Karbids fithren [110], oder
um Umgehungsprozesse, wobei die erste quergleitende Versetzung die Nahordnung des Gitters zerstort
und dadurch folgende Versetzungen die Ausscheidung erleichtert umgehen konnen [14]. Sobald N = 500
ist, bleiben die Kurven konstant und eine erneute Anderung der Mikrostruktur erfolgt erst zum Bruch

hin.

Bei genauerer Betrachtung der abgebildeten Kurven ist zu erkennen, dass diese zu Beginn unter-
schiedliche Verldufe aufweisen. Manche der Kurven durchlaufen zunéchst ein Minimum, wohingegen
die anderen mehr oder minder im Ursprung beginnen. Dieses Verhalten kann durch die numerische
Generierung der Funktion mithilfe der Fourierreihentransformation mit vier Gliedern erklért werden.
Insbesondere der Bereich in der Hysteresekurve nach dem Lastumkehrpunkt, an welchem der rein
elastische Bereich der Werkstoffverformung anschlie3t, definiert den Anfang der SVF. Eben dieser
Bereich wird bei plastischer Dehnungsregelung quasi unendlich schnell durchlaufen, da die Regelung
des Priifsystems eine konstante plastische Dehnungsgeschwindigkeit einstellen mochte. Da die Taktung
der Messdatenerfassung aber mit einem konstanten Zeitintervall zwischen den Messungen erfolgt, ist
die Zahl der Messpunkte zu Beginn der SVF im Vergleich zu dem Bereich mit dominanter plastischer
Verformung gering, wodurch eine Unsicherheit resultiert und sich in unterschiedlichen Kurvenverlaufen
widerspiegelt. Ein zusitzlicher Effekt besteht am Umkehrpunkt dadurch, dass bei der Umkehr der
Belastungsrichtung durch Riickspannungen im Werkstoff Versetzungen teilweise zuriicklaufen konnen,

was zu einer Abweichung von der elastischen Geraden fiihrt.

Fiir Nimonic sind in Abbildung 64b die beschreibenden gemittelten Parameter y und FWHM iiber der
plastischen Dehnungsamplitude aufgetragen. Ebenso wie bei Nickel konnte die SVF fiir Ag,/2 =0,1%
nicht bestimmt werden. Die Position y kann fiir beide Maxima ermittelt werden, woraus zu erkennen ist,
dass beide mit der plastischen Dehnungsamplitude exponentiell zunehmen. Die Steigung des zweiten
Maximums, welches auf die Chromkarbide zuriickzufiihren ist, ist dabei deutlich hoher als die des ersten
Maximums. Eine genauere Betrachtung des Fehlerbalkens lédsst erkennen, dass dieser bei Ag,/2 = 0,6%
im Vergleich zu den anderen Amplituden vergroBert ist. Beide Effekte lassen sich wie folgt erklaren:
Die aufstauende Wirkung der Karbide wird vermutlich bei einer hoheren plastischen Verformung
gesteigert, da durch diese mehr Versetzungen an den Karbiden akkumulieren konnen und sich somit das
Gitter stirker verzerrt, wahrend zugleich die hohere aufgebrachte Spannung den Versetzungen
ermoglicht, die Karbide hdufiger zu umgehen oder zu schneiden [17, 110]. Ebenso nimmt die FWHM

beider Maxima mit Agpi/2 zu, wobei der Wert von FWHM des ersten Maximums generell oberhalb des
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Wertes des zweiten Maximums liegt. Dies resultiert aus dem geringeren Volumenanteil, den die Chrom-
karbide im Vergleich zum restlichen Mischkristall einnehmen. Die Zunahme der FWHM kann wie zuvor
beschrieben auf eine vermehrte Ausbildung von versetzungsarmen und -reichen Bereichen
zurlickgefiihrt werden. Dies wird erleichtert durch einen hoheren Ausscheidungsabstand, was die

aufgestellte These der erhdhten Zahl tiberwundener Karbide bei Agpi/2 = 0,6% unterstiitzen wiirde [17,

111].
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Abbildung 64: Nach einer zyklischen Beanspruchung von Nimonic a) errechnete SVFs iiber der relativen
Spannungsamplitude ¢,.Ey/2 bei verschiedenen Lastspielzyklen mit einer Aey/2 = 0,4% und b) die Auftragung von
y als Punkte und FWHM als Balken in Werten der relativen Dehnung iiber der aufgebrachten Ag,y/2.

5.2.2. Duplexstahl

Trotz der zwei Phasen im Duplexstahl ist in den SVFs wihrend der ersten neun Zyklen bei Ag,/2 = 0,4%

zundchst nur ein Maximum zu erkennen (siche Abbildung 65). Dieses Maximum verschiebt sich nach
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rechts und wird flacher, woraus eine Wechselverfestigung durch eine ansteigende Versetzungsdichte und
eine Heterogenisierung geschlossen werden kann [14, 17]. In diesem Fall findet die Heterogenisierung
allerdings in den zwei Phasen statt, da nach N =11 zwei Maxima ausgebildet sind. Bis hin zu einer
Zyklenzahl von N=151 verformt sich hauptsichlich die weichere Phase, der Austenit, welche eine
Tendenz zur Wechselentfestigung zeigt. Das zweite Maximum, welches Ferrit représentiert, bleibt
dagegen stationér. Nach N = 300 kommt es zu einem Wechsel und der Austenit verfestigt, wihrend sich
zeitgleich beide Phasenmaxima verbreitern. Nun ist das Ferritmaximum eine Schulter des
Austenitmaximums, welche beide im weiteren Verlauf der Beanspruchung eine Tendenz zu
Wechselentfestigung haben. Vermutlich fiihrt die zunehmende Heterogenisierung aufgrund der
Ausbildung von Versetzungsanordnungen in den Phasen zu diesem Verhalten [13, 122]. Uber den
gesamten Verlauf ist das Austenitmaximum das héhere und veranschaulicht somit, dass im Austenit

mehr Volumenelemente als im Ferrit flieBen und zu der Verformung beitragen.

Der Verlauf der ferritischen Phase ist in einer guten Ubereinstimmung mit den modellierten und
experimentellen Parametern von Wackermann [5] und Mateo et al. [122]. Dagegen weichen die
Ergebnisse der austenitischen Phase deutlich von dem Modell ab, in welchem die Phase kontinuierlich
entfestigt, wohingegen sie den experimentell bestimmten Parametern dhneln. Jedoch wird in anderen
Studien, die auf einer Auswertung der Mikrostruktur basieren, auch von einer kontinuierlichen
Entfestigung des Austenits berichtet [122]. Die Abweichung des Models an dieser Stelle kann auf die

fehlende physikalische Grundlage der beschriebenen planaren Anordnungen zuriickgefiihrt werden.
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Abbildung 65: Nach einer zyklischen Beanspruchung von Duplexstahl errechnete SVFs iiber der relativen
Spannungsamplitude ¢,.Ey/2 bei verschiedenen Lastzyklen mit einer Ae,/2 = 0,4%.

Die iiber alle Zyklen gemittelten Positionen der Maxima y und die gemittelten FWHMs sind fiir Austenit
und Ferrit bestimmt worden (siehe Abbildung 66). Die Positionen y steigen zunédchst an und gehen dann
in einen konstanten Wert iiber. Austenit ist bereits ab Agp/2 = 0,1% konstant, wohingegen Ferrit nach
Agp/2 = 0,2% konstant zu sein scheint. Generell liegt das Maximum von Ferrit bei Werten oberhalb von
Austenit, da es sich im Fall der in dieser Studie verwendeten Legierung um die festere Phase handelt
[119]. Die Sittigung kann aus einer maximalen Verfestigung resultieren, an welcher Stelle alle
zusitzlichen Versetzungen annihiliert werden [23]. Zudem scheinen sich in Austenit zunehmend
Bereiche unterschiedlicher Streckgrenzen auszubilden, was durch die ansteigende FWHM dargestellt
wird. Dies ist allerdings kein eindeutiges Ergebnis, da die parallelen Anordnungen in Austenit eigentlich
nicht die in ,,2.1.4 Model zur Beschreibung der Mikrostruktur® beschriebene Heterogenisierung
verursachen. Die FWHM-Werte von Ferrit schwanken stark, weswegen auch an dieser Stelle auf eine

Interpretation der Ergebnisse verzichtet wird.

&9



Ergebnisse und Diskussion

o
-l

1 A Ferrit
1 + Austenit

o
(@)]
1

o
8]
\
by
\
\‘
\
_| I\ L
e
S

o

o

A=l

v/ FWHM [%]

=

62 o5
Ae 2 [%]

 [Eerit= -~

o

Abbildung 66: Auftragung von y als Punkte und FWHM als Balken in Werten der relativen Dehnung iiber der
aufgebrachten konstanten Ae,/2 bei einem zyklisch beanspruchten Duplexstahl.

5.3. Analyse der ermiidungsbedingten Anderungen mittels Laue-Beugung

Nachdem in den vorangegangenen Kapiteln ausfiihrlich die Korrelation des Ermiidungsverhaltens der
Versuchswerkstoffe mit deren Mikrostruktur beschrieben wurde, werden nun die Ergebnisse der Laue-
Beugungsexperimente, bei denen ein energiedispersiver Detektor zu Anwendung kam, vorgestellt. Dazu
wird vor allem auf die Anderung der Beugungsbilder und der energetischen Informationen hervor-

gerufen durch die Variation der plastischen Dehnungsamplitude und der Zyklenzahl eingegangen.

5.3.1. Nickel 201

Wie bereits in Shokr et al. [9] beschrieben, sind eindeutige Streaks bei Messungen an Nickel zu erkennen
(siche Abbildung 67). Bei einer geringen plastischen Dehnungsamplitude oder einer geringen Zyklen-
zahl sind viele kurze Beugungspunkte sichtbar (sieche Abbildung 67a,d). Mit ansteigender plastischer
Dehnungsamplitude oder Zyklenzahl wird eine Ausdehnung der Beugungspunkte in radialer Richtung
zu Streaks beobachtet (siehe Abbildung 67b,e) [9]. Diese Ergebnisse sind vergleichbar mit denen, die in
vorangegangenen Studien an Kupfer mit Rontgenstrahlen im Energiebereich von 5-25 keV erfolgt sind
[140-142]. In Abbildung 67c,f sind die Streaks optisch nicht mehr voneinander trennbar, was vermuten
lasst, dass benachbarte Streaks durch die Zunahme der Streakdichte iiberlappen. Dieser Zustand wird

auch bei Ag,/2 = 0,3% nach 4500 Zyklen (nicht gezeigt) erreicht.
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Abbildung 67: An ermiideten Nickelproben aufgenommene Beugungsbilder kurz vor dem Versagen durch eine
Belastung mit a) Ag,/2 = 0,1%, b) Ag,/2 = 0,2% und c) Ag,/2 = 0,4%. Zudem ist bei Agy/2 = 0,3% der Versuch
beid) N =20, ¢) N =3000 und f) N = 9339 abgebrochen worden.

Die Anzahl und Ausdehnung der Streaks in Grad sind in Abbildung 68 iiber der plastischen Dehnungs-
amplitude und der Zyklenzahl aufgetragen. Sowohl mit steigender plastischer Dehnungsamplitude als
auch mit zunehmender Zyklenzahl sinkt die Anzahl der Streaks. Da sowohl bei der Variation der
plastischen Dehnungsamplitude als auch der Zyklenzahl irgendwann eine Uberlappung der Streaks
auftritt, kann fiir diese Fille die Anzahl nicht ermittelt werden. Die Anzahl scheint sich aber fiir beide

Situationen einem Wert von ungefahr ns = 25 anzundhern.

Durch die in Kapitel 4.3.3 angegebenen Gleichungen kann mithilfe der Position und geometrischer
Beziehungen der Beugungswinkel berechnet, die Ausdehnung der Streaks ABs in Grad angegeben und
der Verkippungswinkel bestimmt werden (siehe Abbildung 68). Da der Beugungswinkel einer
konstruktiven Interferenz entspricht, kann eine verdnderliche Position in radialer Richtung nur durch
eine gebogene Netzebene hervorgerufen werden. Die Zunahme der Streakausdehnung mit der
plastischen Dehnungsamplitude und der kumulierten plastischen Dehnungsamplitude muss demnach
aus einer verstirkten Kriimmung der Ebene resultieren. Das ab Ag,i/2 = 0,3% eine Sattigung einzutreten
scheint, ldsst vermuten, dass die Versetzungsanordnungen bei Agpi/2 = 0,3% und Agp/2 = 0,4% in dieser
Hinsicht keine nennenswerten Unterschiede aufweisen und das Gitter im selben Maf} kriimmen. Auch
mit voranschreitender Zyklenzahl wird eine Sittigung der Streakausdehnung nach N = 4500 durch die
Auftragung tliber der kumulierten plastischen Dehnungsamplitude beobachtet, was mit derselben

Begriindung erklért werden kann.
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Abbildung 68: Anzahl der Beugungspunkte ns und ihrer Winkelausdehnung AOs iiber der a) plastischen
Dehnungsamplitude Ag,/2 und der b) akkumulierten plastischen Dehnung i xum fiir Nickel.

Mit der Position der gebeugten Strahlung in der Detektorebene und der Energie kann der
Netzebenenabstand berechnet werden. Wird dieser als konstant angesehen und daraus die Energie Ef
fiir jeden der vorliegenden Winkel bestimmt, kann diese mit der gemessenen Energie E verglichen
werden, wie es beispielhaft in Abbildung 69 dargestellt ist. Die Abweichung der beiden Kurven von-
einander ist ein MaB fiir die Gitterdehnung und somit auch fiir den Spannungszustand des Gitters, wie
in Pashniak et al. [8] beschrieben wird. Dies kann fiir jeden der detektierten und indizierten Streaks

durchgefiihrt und dementsprechend einer Kornorientierung zugeordnet werden.
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Abbildung 69: Am Beispiel der Nickelprobe, welche mit 1000 Zyklen bei As,/2 = 0,3% zyklisch belastet wurde,
wird die Auswertung eines einzelnen Streaks veranschaulicht. a) stellt das iiber den Streak aufgenommene
Energiespektrum mit vier iibereinanderliegenden Kurven dar, b) ist das indizierte Beugungsmuster und c) zeigt
die gemessene und die berechnete Energie E / Ey; der gebeugten Strahlung iiber dem Beugungswinkel 2.

Die Auftragung der Gitterdehnung AE/A6 fiir Ae,/2 =0,3% zeigt, dass das Gitter nach 20 Zyklen
maximal verspannt ist (sieche Abbildung 70). Im fortlaufenden Prozess der mikrostrukturellen
Anderungen wihrend einer zyklischen Belastung bauen sich die Spannungen ab und niihern sich bereits
ab 100 Zyklen einem konstanten Wert von AE/AB = 0,0054 keV/° + 0,0015 keV/° an. Im Vergleich dazu
liegt bei Agy/2 =0,1% mit nur AE/AB = 0,0022 keV/° + 0,0009 keV/° ein weniger verspanntes Gitter
vor, wohingegen bei Agp/2 =0,2% der Wert mit AE/AB = 0,0475 keV/° + 0,0191 keV/° deutlich erhoht
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ist. Alle diese Ergebnisse deuten darauf hin, dass mit zunehmender wiederholter plastischer Verformung

der Werkstoff einen Zustand mit einem weniger verspannten Gitter anstrebt.
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Abbildung 70: Gitterdehnung AE/A0 in Nickel durch eine zyklische Belastung mit Ac,/2 = 0,3% tiber der Zyklen-
zahl N aufgetragen. Zum Vergleich sind auch die Werte von Ag,/2 = 0,1% und Ag,i/2 = 0,2% farblich abgebildet.

5.3.2. a-Messing

Bei den Messungen an a-Messing ergibt sich ein von der Theorie abweichendes Bild [137, 139]. In den
Beugungsbildern sind keine einzelnen Beugungspunkte zu erkennen, sondern eine iiber den gesamten
Detektorbereich diffus gebeugte Strahlung (siehe Abbildung 71a). Wird die dargestellte Strahlungs-
energie nicht nur um die elementspezifische Fluoreszenzstrahlung reduziert, sondern auch noch auf
einen Bereich von 34,0 keV bis 36,1 keV begrenzt, so sind ringférmige Beugungsmuster zu beobachten,
welche an Debye-Scherrer-Ringe aus der Pulverdiffraktometrie erinnern (siehe Abbildung 71b,c) [62].
Dies bedeutet, dass eine hohe Anzahl an verschiedenen Orientierungen in dem vom Rontgenstrahl
getroffenen Bereich vorliegen, woraus der Eindruck entsteht, die Strahlung wird an einem Pulver
gebeugt [67]. Dementsprechend kann die Auswertung wie in der Pulverdiffraktometrie erfolgen,
weswegen mit dem Ringradius der jeweilige Netzebenenabstand ermittelt und damit die Indizierung
durchgefiihrt wird. Fiir die identifizierten Ebenen in Abbildung 71b,c sind das 1,889 A (200), 1,732 A
(201), 1,306 A (202) und 1,144 A (212). Zusitzlich werden die Ringe auffallend schirfer und intensiver
mit steigender plastischer Dehnungsamplitude, was auf eine Zunahme der streuenden Bereiche

hindeutet [62].
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Abbildung 71: Réntgenbeugungsbilder mit einem Energiebereich von a) 25,5 keV bis 43,5 keV und b),c) 34,0 keV
bis 36,1 keV aufgenommen an a-Messing nach dem es mit a),b) Ag,/2 = 0,05% und c) Ag,/2 = 0,4% zyklisch bis
zum Versagen belastet wurde.

Derselbe Effekt ldsst sich auch mit zunehmender Zyklenzahl wahrnehmen (siehe Abbildung 72). Des
Weiteren sind Ringe den Ebenen (201) und (212) zugeordnet, die der Ausléschungsregel von Beugungs-
reflektionen bei kfz-Werkstoffen widersprechen [60, 66]. Da in allen Abbildungen zugehdrig zu o-

Messing derselbe Energiebereich dargestellt ist, sind auch die Netzebenen dieselben.

(200)

(201) (212) (201) (212)

Abbildung 72: In einem Energiebereich von 34,0 keV bis 36,1 keV dargestellte Beugungsmuster von Messing-
proben, die a) N = 30 und b) N = 30000 Zyklen mit Ag,i/2 = 0,1% ermiidet worden sind.

5.3.3. Nimonic Alloy 75

In den aufgenommenen Beugungsbildern von Nimonic sind bei allen plastischen Dehnungsamplituden
klare Streaks erkennbar. Diese sind vergleichbar mit den in Studien von AlHassan et al. [142], Abboud
et al. [140] und Kirchlechner et al. [141] nachgewiesenen Streaks. Dennoch kann kein Trend beziiglich
der Anzahl oder der Winkelausdehnung mit der Amplitude festgestellt werden (siehe Abbildung 73). An
dieser Stelle soll erwédhnt werden, dass das Beugungsmuster von Ag,/2 = 0,2% aufgrund zweier Streaks
mit einer hoheren Intensitét heraussticht. Das hat eine Anpassung der Farbskala zur Folge, weswegen es
optisch von den restlichen Bildern abweicht, aber nicht was die Anzahl und Winkelausdehnung der

Streaks anbelangt.
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Abbildung 73: Beugungsbilder von Nimonic-Proben, die mit a) Ag,/2 =0,1%, b) Ag/2 =0,2%, c) A2 =0,4%
und d) Ag,/2 = 0,6% bis kurz vorm Versagen belastet wurden.

Trotz des dhnlichen Aufbaus der Beugungsmuster zeigt die Auswertung der Streaks hinsichtlich der
Differenz zwischen gemessener und theoretischer Energie AE/A6 einen abnehmenden Trend mit der
plastischen Dehnungsamplitude, wie es in Abbildung 74 dargestellt ist. Des Weiteren ist ein kurzer
Bereich unverdnderter Gitterdehnungen zwischen Agp/2 =0,2% und Agp/2 =0,4% in der Kurve

angedeutet.
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Abbildung 74: Gitterdehnung AE/A0 in Nimonic iiber der steigenden plastischen Dehnungsamplitude Agy/2
aufgetragen.

Die Anderungen im Rontgenbeugungsmuster durch die Variation der Zyklenzahl sind stirker
ausgepragt, verglichen mit der Variation der plastischen Dehnungsamplitude. Die Bilder lassen eine
Tendenz erkennen, in welcher die Streaks zunidchst Beugungspunkten gleichen, worauthin bei hdheren

Zyklenzahlen in radialer Richtung verléngerte Streaks vorliegen (siche Abbildung 75).
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Abbildung 75: Detektierte Beugungsmuster von Nimonic-Proben, die mit Ag,/2 = 0,4% fiir a) N = 38, b) N = 125,
¢) N=1500und d) N = 4500 ermiidet wurden.

Eine genauere Betrachtung der Anzahl lasst weiterhin keine Tendenz erkennen (siche Abbildung 76).
Bei der Winkelausdehnung konnte der ansteigende Trend auf den hoheren Zyklenzahlen oder auf einer
statistischen Schwankung beruhen (siehe Abbildung 76). Um welchen Fall es sich handelt, muss aus

einem Vergleich mit der Mikrostruktur geschlossen werden.
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Abbildung 76: Anzahl ns und Winkelausdehnung A0s der Streaks tiber der kumulierten plastischen Dehnung &y jum
bei Agy/2 = 0,4%.

Bei den detektierten Gitterdehnungen schwanken die Werte bei den einzelnen Zyklenzahlen um
0,039 keV/° £+ 0,019 keV/°. Weiterhin ist auch in diesem Fall kein Trend mit steigenden Zyklenzahlen
nachzuweisen. Allerdings muss der rot dargestellte AusreiBler in Abbildung 77 erwihnt werden. Alle
Streaks von Nimonic, die gemessen und ausgewertet sind, gehoren der {111}- oder {200}-Ebenenschar
an. Somit werden die Rontgenstrahlen an diesen Ebenen gebeugt, wobei es sich um die meistverformten
Ebenen handeln muss, da ansonsten keine Streaks entstehen wiirden. Dadurch, dass die {111}-Ebenen
ebenso die bevorzugte Gleitebenen sind, entspricht dies den Erwartungen. Anscheinend fiihrt die

Verspannung der Netzebenen aufgrund der Versetzungen ebenso héufig zu einer Verformung der Ebenen
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der {200}-Schar wie der {111}-Schar. Der rote Punkt ist deswegen eine Ausnahme, da er als einziger
aus der {222}-Schar stammt, in welcher eine 5-fach so hohe Gitterdehnung wie in den anderen Féllen

vorliegt.
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Abbildung 77: Gitterdehnung AE/A0Q in Nimonic tiber der Zyklenzahl N mit den jeweiligen Ebenenscharen
aufgetragen.

Insgesamt sind bei Nimonic in den Rontgenbeugungsuntersuchungen hinsichtlich Anzahl und
Winkelausdehnung kaum Anderungen zu beobachten, die mit der plastischen Dehnungsamplitude oder
der Zyklenzahl korreliert werden konnen. Die Gitterdehnung dagegen, welche sich fiir jeden Streak
ermitteln und einer Ebenenschar zuordnen lasst, zeigt im Fall der Variation der plastischen Dehnungs-

amplitude eine abfallende Tendenz.

5.3.4. Duplexstahl

Die durch Messungen an Duplexstahlproben erzeugten Rontgenbeugungsmuster zeigen viele Streaks
(siche Abbildung 78), die mit dem Anstieg der plastischen Dehnungsamplitude eine Verldngerung von
bis zu 1,75° erfahren. Dies entspricht den Ergebnissen anderer Werkstoffe mit welligem Gleitverhalten,
die in Kapitel 3.2 beschrieben sind. In der Abbildung 78 ist aulerdem der Effekt einer lingeren Mess-
dauer visualisiert. Das Rontgenbeugungsmuster fiir die Probe mit Agp/2 = 0,4% ist mit einer stark
verldngerten Messdauer aufgenommen, was zu einer drastischen Reduzierung des Rauschens und einer
schérferen Darstellung der Streaks flihrt. Aufgrund des hohen Messaufwands und der eingeschriankten

zeitlichen Messmoglichkeiten konnten nicht alle Versuche derartig durchgefiihrt werden.
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Abbildung 78: Rontgenbeugungsmuster aufgenommen mit Duplexstahlproben, die einer plastischen Dehnungs-
amplitude von a) Ag,/2 =0,05%, b) Ag/2=0,1%, c) Agy2 =0,2% und d) Agy2 =0,4% bis zum Versagen
ausgesetzt waren. Die Messzeit von d) war zudem stark verldngert.

Die radiale Verlangerung der Streaks mit der plastischen Dehnungsamplitude ist auch im folgenden
Diagramm zu sehen (siche Abbildung 79). Darin erhoht sich die durchschnittliche Ausdehnung des
Streaks von 0,75° auf Uiber 1,5°. Hierzu muss erwidhnt werden, dass die Werte einer hohen Schwankung
unterliegen und somit nur eine Tendenz zu erkennen ist. Die angedeutete Sattigung ab Agy/2 = 0,2% ist
daher als Vermutung zu verstehen. Ebenso schwankt die Anzahl der Streaks bei den jeweiligen
Amplituden stark, und im Vergleich zu der Winkelausdehnung lésst sich keine Tendenz aus den durch-

schnittlichen Werten ermitteln.
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Abbildung 79: Auftragung der Anzahl der Streaks ns und der Winkelausdehnung AOs iiber der plastischen
Dehnungsamplitude gemessen an einem Duplexstahl.

Im Gegensatz zu den Streaks in den Beugungsmustern, die durch die Anhebung der plastischen
Dehnungsamplitude entstehen, nehmen die Streaks optisch nicht in der Winkelausdehnung mit der
Zyklenzahl zu (siche Abbildung 80). Allerdings ist eine Reduzierung der Anzahl der Streaks mit dem

Auge wahrnehmbar, sowohl bei Agpi/2 = 0,05% als auch bei Agy/2 = 0,2%.
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Abbildung 80: An Duplexstahl gemessene Rontgenbeugungsmuster bei a),b),c) Agy/2=0,05% und d),e),f)
Agi/2 = 0,02% bis zu einer Zyklenzahl von a),d) N = 5, b),e) N = 50 und c),f) N = 3000.

Der optische Eindruck aus den Bildern wird durch die Diagramme in Abbildung 81 bestétigt. Mit der
Zyklenzahl sinkt die Anzahl der Streaks bei beiden plastischen Dehnungsamplituden und insbesondere
bei Agpi/2 = 0,05% nimmt die Winkelausdehnung der Streaks leicht zu. Entgegen der ersten Vermutung
scheint die Ausdehnung der Streaks bei Agp/2 =0,2% anzusteigen, zumindest solange die durch-
schnittlichen Werte verfolgt werden. Erneut muss diese Aussage jedoch aufgrund der hohen Streubreite

der Werte mit Vorsicht betrachtet werden.
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Abbildung 81: Die a) Anzahl der Streaks ns sowie die b) Winkelausdehnung AOs in Bezug zur Zyklenzahl von
Duplexstahl bei Ag,/2 = 0,05% und Ag,/2 = 0,2%.

Durch die Indizierung und Bestimmung des Netzebenenabstands werden die Streaks den einzelnen
Phasen zugeordnet, was bei allen Proben ergibt, dass beide Phasen in guter Naherung die gleiche Anzahl
von Streaks zeigen. Zudem ist das Energiespektrum, welches durch die Auftragung der Counts iiber der
Energie entsteht, hdufig in mehrere gut definierte Peaks unterteilt (siehe Abbildung 82). Diese
Ausbildung von mehreren Peaks wurde ebenso im VHCF-Bereich in der austenitischen und der
ferritischen Phase von Istomin et al. [7] und Abboud et al. [6] nachgewiesen und resultiert aus einem
hochverspannten Gitter im Bereich der Rissspitze oder lokalen Orientierungsunterschieden zwischen

mehreren ausgepréigten Bereichen im Korn [8].
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Abbildung 82: Die Counts aufgetragen iiber der Energie fiir zwei Streaks gemessenen an einer Duplexprobe, die
mit a) Agy/2 = 0,2% und b) Ag,/2 = 0,05% ermiidet wurde. Die Spektren gehdren zu einer a) {200}-Ebene in einem

Austenitkorn und einer b) {110}-Ebene in einem Ferritkorn. Die gestrichelten roten Linien entsprechen dem
Gaufsschen Fit der einzelnen Peaks.

Die Gitterdehnungen in Austenit sowie in Ferrit weisen eine steigende Tendenz in Abhangigkeit von der
plastischen Dehnungsamplitude auf (siche Abbildung 83), wobei darauf hingewiesen werden muss, dass
die Werte mit einem hohen Fehler behaftet sind. Mit zunechmender Zyklenzahl dagegen schwanken die
Werte stark, weswegen an dieser Stelle keine Abhingigkeit bestimmt werden kann. Erkennen lésst sich
jedoch, dass die Gitterdehnungen in der ferritischen Phase zumeist hoher sind als in der austenitischen
Phase, insbesondere bei Ag,/2=0,2%. Bei der geringeren plastischen Dehnungsamplitude

Agp/2 = 0,05% verlaufen die Ausgleichskurven nahezu gleich.
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Abbildung 83: Abbildungen der Gitterdehnungen AE/AQ der einzelnen Phasen des Duplexstahls iiber der
a) plastischen Dehnungsamplitude Ag,/2 und der b) Zyklenzahl N.

Mit Duplexstahl wird die Komplexitét der Laue-Beugungsmessungen mit einem pnCCD verdeutlicht,
da sich zum einen gut erkennbare Streaks ausbilden, zum anderen diese jedoch kaum in eine
Abhéngigkeit zueinander gebracht werden konnen. Auch die Messungen der Verspannungen innerhalb
der Netzebenen sind korn- und kornverbundabhéngig und ohne die Kenntnis der genauen Position des

Korns schwierig einzuordnen.
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6. Zusammenfassende Diskussion

Im folgenden Kapitel werden die einzelnen Teilergebnisse der einzelnen Werkstoffe zueinander in
Verbindung gebracht, die Werkstoffe miteinander verglichen und anschlieBend der Einsatz der Laue-
Beugung mit energiedispersivem Detektor zur Einschitzung des Ermiidungsgrads bewertet. Die
folgende Abbildung 84, auf welche in der folgenden Diskussion haufiger verwiesen wird, ist eine kurze
Zusammenfassung der erhaltenen Versetzungsanordnungen in den untersuchten Strukturwerkstoffen

sowie der Streakgeometrien mit einer farbigen Darstellung des Energiespektrums.
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Abbildung 84: Zusammenfassende Darstellung der Ergebnisse aufgeteilt zu den einzelnen Werkstoffen. Im dufseren
Ring sind schematisch die entstehenden Beugungsmuster dargestellt, wobei die Farben die Anderungen in der
Energie der gebeugten Rontgenstrahlen darstellen. Der mittlere Ring zeigt symbolisch die gdngigsten
Versetzungsanordnungen in den Werkstoffen, welche diese Beugungsmuster erzeugen.
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Nickel
Zunichst wird Nickel eingehender betrachtet, welches wie erwartet welliges Gleitverhalten zeigt, aber
nur bei plastischen Dehnungsamplituden von Ag,/2 < 0,3% einzelne Streaks ausbildet. Es ist deutlich
zu erkennen, dass bei Nickel sowohl die Spannungsamplitude im Sattigungsbereich, die Position des
Maximums in der Streckgrenzenverteilungsfunktion (SVF) als auch die radiale Winkelausdehnung der
Streaks kontinuierlich mit der plastischen Dehnungsamplitude zunehmen. Im Gegensatz dazu nehmen
der Zelldurchmesser und die Anzahl an Streaks stetig ab. Die Zunahme in der Spannungsamplitude
sowie in der Maximumsposition in der SVF sind direkt mit der héheren plastischen Dehnungsamplitude
korreliert, was bereits in Wackermann [5] und Christ [17] ndher ausgefiihrt ist. Dass die hdohere
Belastung zu einer stirkeren Verfestigung fiihrt [14, 22], kann in allen der vorgestellten Werkstoffe
beobachtet werden. Dasselbe ist mit voranschreitender Zyklenzahl zu sehen, wobei die Verfestigung in
der Wechselverformungskurve durch die ansteigende Position des Maximums der SVF widergespiegelt

wird.

Bei erneuter Betrachtung der durch Variation der plastischen Dehnung eingestellten Mikrostruktur lasst
sich trotz des verringerten Zelldurchmessers keine Tendenz in der Halbwertsbreite (FWHM) der SVF
erkennen, obwohl die abnehmende Tendenz des Zelldurchmessers als Anstieg der Heterogenisierung
gesehen werden kann. Es ist zu vermuten, dass nicht nur die ZellgroBe, sondern auch die Wanddicke die
FWHM als beschreibenden Wert fiir die Heterogenisierung eines Materials beeinflusst, wodurch sich
das Maximum dieses Wertes bei den nicht vollstindig kondensierten Zellwénden durch Aeg,/2 =0,3%

befindet [36].

Die FWHM und somit die zunehmende Aufteilung des Werkstoffs in Bereiche mit unterschiedlichen
lokalen Streckgrenzen scheint einen Einfluss auf das Beugungsverhalten zu haben, da die radiale
Winkelausdehnung einen dhnlichen Verlauf zeigt, welcher jedoch einer starken Schwankung unterliegt.
Zudem kann von Ag,/2 =0,1% nicht die FWHM ermittelt werden, weswegen die Korrelation nur
vermutet werden kann. Das wiirde bedeuten, dass aufgrund der Heterogenisierung des Werkstoffs die
Kriimmung der Netzebenen verstarkt wird, wodurch wiederum die Streakausmalle vergroflert werden,
wie es in Shokr et al. [9] beschrieben ist. Im Vergleich mit den STEM-Abbildungen und Vorkenntnissen
zu den ausgebildeten Strukturen in Werkstoffen mit welligem Gleitverhalten sind die Dipole in hoher
Konzentration sowie das Vorhandensein zufélliger Versetzungswinde (IDBs) dafiir verantwortlich [68,
69]. Solange hauptsichlich IDBs im Werkstoff vorliegen, welche keine Missorientierungen der Bereiche

zueinander verursachen, ist die radiale Ausdehnung der Streaks der auftretende Mechanismus.

Sobald die Zellwinde soweit kondensiert sind, dass sich geometrisch notwendige Versetzungen (GNDs)
anlagern und sich Orientierungsunterschiede zwischen den Zellen ausbilden, erfolgt eine laterale
Verschiebung der Streaks, die zu Uberlappungen fiihrt und eine Auswertung erschwert. Daraus kann ein
GND-Anteil von mehr als 0,1% an der Versetzungsdichte gefolgert werden, wodurch auch geometrisch

notwendige Versetzungswinde (GNBs) vorliegen konnen. Diese konnen anhand des Kernel-Bilds
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bestitigt werden, und somit erfolgt die laterale Uberlagerung der Streaks aufgrund der GNDs und der
GNBs im Werkstoff [69]. Da die zyklische Verformung ab Agy/2 = 0,3% mehr zu einer Verkippung des
Gitters und weniger zu einer Kriimmung fiihrt, stagniert die radiale Verldngerung der Beugungspunkte

und die Winkelausdehnung der Streaks bleibt nahezu konstant.

Auch die Gitterdehnungen zeigen einen Wechsel zwischen Ag,i/2 = 0,2% und Agp/2 = 0,3% durch einen
starken Abfall von AE/AO =48 eV/° auf AE/AO = 5,4 eV/° [140]. In den Mikrostrukturuntersuchungen
ist dies der Ubergang von durchmischten Versetzungsanordnungen wie Labyrinthstrukturen und Zellen
zu ausschlieBlich Zellstrukturen, in denen bereits Verkippungen der Zellen zueinander zu finden sind.
Dies scheint zu einer deutlichen Reduktion der Gitterdehnungen zu fiihren und somit ab dieser
plastischen Dehnungsamplitude bevorzugt aufzutreten. Ergdnzend dazu verursachen die nicht ein-

heitlichen Versetzungsanordnungen voraussichtlich eine weitere Verspannung des Gitters.

Markant beim Vergleichen der durch die Variation der Zyklenzahl bei Agy/2 =0,3% erzeugten Er-
gebnisse sind die nach verschiedensten Zyklenzahlen auftretenden Séttigungszustdnde. Die Gitter-
dehnung ist bereits nach N = 100 konstant, eine Sattigung der Spannungsamplitude tritt bei N = 125 auf,
nach N = 1500 werden nur noch Zellen beobachtet, ab N = 3000 ist die SVF konstant und nach N = 4500
ist der Zelldurchmesser im Sattigungszustand angelangt und die Streaks iiberlappen sich. In den

folgenden Abschnitten werden diese Sattigungszustdnde der Reihe nach betrachtet.

Sobald Versetzungswinde ausgebildet sind, ist die Gitterdehnung gering und konstant. Somit kann
angenommen werden, dass die Ausbildung von Versetzungswinden in denen ein Gleichgewicht
zwischen der Bildung und der Annihilation von Versetzungen besteht ausreicht, um die Gitterdehnungen
zu minimieren [26, 32, 169]. Interessanterweise liegen nach N = 100 noch keine GNBs in der Kernel-
Darstellung vor, was der zuvor aufgestellten These beziiglich der Gitterdehnungen bei Ag,/2 =0,2%
und Agp/2 = 0,3% widerspricht. Die ungleichméfige Ausbildung von Versetzungsanordnungen scheint

einen groferen Einfluss zu haben, als zuvor vermutet.

Der Sittigungszustand der Spannung ab N = 125 kann durch eine einheitlich vorliegende Zellstruktur
erreicht werden, auch wenn diese hinsichtlich ihrer Zellwanddicke und -durchmesser noch nicht
vollstindig fertiggestellt ist [32, 77, 87]. Dies kann nicht mithilfe von STEM-Aufnahmen bestitigt
werden, da keine Probe bei dieser Zyklenzahl untersucht wurde. Die noch nicht fertige Zellstruktur kann
ab N = 1500 identifiziert werden und spiegelt sich in der bis N =3000 steigenden FWHM wider. An
dieser Stelle ist eine Konstanz im Verhéltnis der versetzungsarmen und -reichen Bereiche erreicht, was
zu einer konstanten SVF fiihrt, wobei der sich bis N = 4500 reduzierende Zelldurchmesser durch die
weiterhin stattfindende Zusammenlagerung der Versetzungen ausgeglichen wird. Dabei nimmt nicht nur
die Kondensation der Zellwande zu, sondern es entstehen auch immer mehr GNBs, was in einer erh6hten
Missorientierung zwischen den Zellen resultiert [69]. Letztendlich kdnnen in den Beugungsmustern die
Streaks nicht mehr voneinander getrennt werden, da sie sich durch die laterale Verschiebung iiberlappen.

Die Gesamtbetrachtung der Ergebnisse mit steigender Zyklenzahl deckt sich mit der von Mughrabi [48]
106



Zusammenfassende Diskussion

vorgestellten These, dass der Sattigungszustand von Werkstoffen mit einem welligen Gleitcharakter in
einen mechanischen Séttigungszustand und einen mikrostrukturellen Séttigungszustand unterteilt

werden kann, wovon der mechanische zuerst eintritt.

Zusammenfassend kann fiir Werkstoffe mit einem welligen Gleitcharakter, in diesem Fall Nickel,
gezeigt werden, dass die Beugungsmuster und die Energieverteilung stark von den gebildeten Ver-
setzungsanordnungen abhéngen. Mit voranschreitender Ausbildung von Versetzungswinden in Form
von IDBs erfolgt eine zunehmende Kriimmung der Netzebenen, wodurch die Streaks radial verlangert
werden. Diese Streaks werden lber die einander iiberlappenden Energie-Peaks innerhalb der Streaks
ausgewertet (siche Abbildung 84). Sobald sich GNDs an den Zellwdnden anlagern und eine
Gitterverkippung verursachen, verschieben sich die Streaks auch in lateraler Richtung und eine
Auswertung einzelner Streaks kann nur noch bedingt durchgefiihrt werden. Dementsprechend ist die
hier vorgestellte Methode auf den HCF- und VHCF-Bereich beschrinkt, um die Gitterdehnungen in
einem Werkstoff mit welligem Gleitcharakter zu erfassen. Die Verdnderung der Beugungsmuster mit
zunehmender kumulierter plastischer Verformung kann in diesen Bereichen eindeutig identifiziert
werden, was es nach einer ausgiebigen phanomenologischen Studie an dem gewiinschten Werkstoff

ermoglicht, den Grad der Ermiidungsschiadigung in sifu zu erfassen.

Messing
Messing, welches als Beispiel eines Werkstoffs mit planarem Versetzungsgleitverhalten dient, hat eine
sehr hohe Versetzungs-, Dipol- und Stapelfehlerdichte bei samtlichen plastischen Dehnungsamplituden
und Zyklenzahlen, wodurch sich verschiedene Beugungseffekte iiberlagern. Zum einen beugt die hohe
Zahl an statistisch verteilten Versetzungen (SSDs) die Strahlung in radialer Richtung, wohingegen die
Stapelfehler (SFs) eine stabformige transversale Beugung erzeugen [68, 69]. Zeitgleich ist die Fldche
der kohidrenten Bereiche, wie die Kernel-Bilder zeigen, sehr gering, wodurch das Gitter einen stark
diskontinuierlichen Charakter hat. Die so entstandene Vielzahl an Verkippungen des Gitters wirkt sich
in einer diffusen Beugung der Rontgenstrahlung aus. Alle Effekte zusammen flihren auch insgesamt zu
einer diffusen Beugung ohne die Ausbildung von einzelnen Streaks, was an Pulver-diffraktometrische

Aufnahmen erinnert [67].

Deswegen konnen im Fall von Messing keine einzelnen Streaks ausgewertet werden und der dargestellte
Energiebereich muss weiter eingeschriankt werden, damit die dadurch sichtbaren Debye-Scherrer-Ringe
analysiert werden konnen. Mithilfe der gewéhlten Energie und des Radius des auftretenden Rings kann
dieser der beugenden Ebene zugeordnet werden [62, 67]. Normalerweise unterliegt die Indizierung der
Ebenen den Ausloschungsregeln, wie sie zum Beispiel von Spie3 et al. [60] hergeleitet werden.
Dementsprechend diirften keine Debye-Scherrer-Ringe den Ebenen (201) und (212) zugeordnet werden
konnen. Da diese Ebenen dennoch nachgewiesen werden kdnnen, miissen Superstrukturreflektionen

vorliegen, welche die vorliegende Nahordnung in Messing bestitigen [99].
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Diese Beugungseigenschaften lassen sich bei allen Proben identifizieren, dennoch lésst bei einem
genaueren Blick auf die Mikrostruktur eine Abnahme des Abstands zwischen den aktivierten Gleit-
ebenen mit der plastischen Dehnungsamplitude und der Zyklenzahl feststellen [38, 102]. AuBerdem
nehmen mit Zunahme der aufgebrachten Amplitude und der Zyklenzahl die Missorientierungen und die
SSD- und SF-Dichte noch weiter zu, wodurch die diffuse Streuung weiter intensiviert wird und die

Debye-Scherrer-Ringe schérfer auftreten.

Im Vergleich mit Nickel ist somit nicht nur die erzeugte Mikrostruktur hinsichtlich der
Versetzungsanordnung in Messing, sondern auch das Beugungsverhalten komplett verschieden von
Nickel. Die planaren Versetzungsanordnungen spalten in der hier vorliegenden Dichte die Kdrner in
Bereiche unterschiedlicher Orientierung, die eine enorme diffuse Streuung verursachen, ohne dass
einzelne Streaks ausgebildet werden (siche Abbildung 84). Eine Auswertung muss deswegen iiber die
Debye-Scherrer-Ringe erfolgen, was eine Identifizierung der beugenden Ebenen ermdglicht, ohne eine
Aussage iiber die vorliegenden Gitterdehnungen im Werkstoff treffen zu konnen. Aus diesem Grund ist
der vorgestellte energiedispersive Detektor nur bedingt geeignet, um eine Einschitzung des Ermiidungs-
grads an Messing durchzufiihren. Weitere Perspektiven, die zunéchst weiterer Untersuchungen
bediirfen, sind eine mogliche Korrelation zwischen der Intensitit und dem Ermiidungsgrad sowie dem

Beugungsverhalten bei einer geringeren Versetzungsdichte.

Nimonic
Entgegen den Ergebnissen der Studien an Nimonic von Christ und Schéler [106] und Stocker et al.
[107], die ein planares Versetzungsgleitverhalten nachgewiesen haben, ist in dieser Arbeit das
Gleitverhalten eher gemischter Natur, da sowohl parallele Versetzungssegmente, welche SSDs
entsprechen, als auch Versetzungsbiindel, die als IDBs bezeichnet werden kdnnen, vorliegen. Begriindet
werden kann dies durch die Anwesenheit der Chromkarbide, die in der Zahl in den vorherigen Studien
nicht beobachtet worden sind. Die Einfliisse der Karbide auf die Versetzungsanordnungen und die SVFs
sind im vorherigen Kapitel beschrieben, wobei die entstehenden Versetzungsbiindel eine flachige
Zunahme mit steigender plastischer Dehnungsamplitude erfahren und somit einen Anstieg in der

heterogenen Struktur des Werkstoffs genauso wie die zunehmende FWHM bewirken [17].

Bei einer Betrachtung der Beugungsmuster von Nimonic sind in radialer Richtung gelingte
Beugungsreflexe zu erkennen, welche dem Idealbild eines Streaks entsprechen [140-142]. Diese
entstehen vermutlich aufgrund der SSDs [42, 69, 71] und der gebildeten IDBs [68, 69], die eine
Kriimmung der Netzebenen verursachen. Dennoch kann trotz der vermehrten Zusammenlagerung von
Versetzungen und der Heterogenisierung des Werkstoffs keine Zunahme der Winkelausdehnung mit der
plastischen Dehnungsamplitude gemessen werden. Wahrscheinlich werden die Spannungen im Gitter
durch die teilweise regelméfBige Anordnung der Strukturen, wie es bei Dipolen in geringer Zahl der Fall
ist, aufgehoben [71]. Eine andere mdgliche Erklarung liefert der Wanddickeneinflussfaktor [69]. Bleibt

das Verhiltnis zwischen dem gemittelten Abstand der Versetzungswinde und dem Abstand der
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Versetzungen innerhalb der Wand D/hy, aufgrund der erhohten Anzahl an Versetzungen in den
Versetzungsbiindeln mit gleichzeitig steigender Anzahl an Biindeln konstant, so wird auch die

Winkelausdehnung nicht beeinflusst.

Die zelldhnlichen Gebilde, die insbesondere bei Ag,/2 =0,6% entstehen, sowie die gelegentlich
auftretenden GNBs haben keine laterale Verschiebung der Beugungsreflektionen zur Folge. Damit
erfolgt im Vergleich zu Nickel hier keine oder nur selten eine Rotation des Gitters, auch wenn @hnliche
Versetzungsanordnungen vorliegen [68, 69]. Daraus ldsst sich schlieen, dass die GNBs maligeblich die
Rotation hervorrufen und somit die GNB-Dichte, wie bereits in Barabash und Ice [69] beschrieben, die
transversale Ausdehnung beziehungsweise die laterale Verschiebung beeinflusst. Zeitgleich bedeutet die
fehlende laterale Verschiebung der Streaks einen Anteil von weniger als 0,1% GNDs an der gesamten

Versetzungsdichte in Nimonic [71].

Dennoch wird eine Reduzierung der Gitterdehnungen mit ansteigender plastischer Dehnungsamplitude
wahrgenommen, die somit nicht auf Gitterrotationen basieren kann, wie es von Mughrabi [36, 38] und
Laird et al. [38] erldutert ist. Vermutlich resultiert der Abbau der Gitterdehnungen deswegen aus einem
Zusammenspiel der Zunahme der Versetzungsbiindel, der abnehmenden Distanz zwischen den
aktivierten Gleitebenen und der verringerten Festigkeitssteigerung durch die Chromkarbiden wegen der
Umgehungs- oder Schneidprozesse. An dieser Stelle sei allerdings anzumerken, dass Nimonic eine
betrdchtlich héhere Gitterdehnung mit 40 + 15 eV/° als die iibrigen Werkstoffe aufweist. Da es sich bei
Nimonic um den einzigen Werkstoff mit Ausscheidungen in dieser Versuchsreihe handelt, ist dies wahr-

scheinlich darin begriindet.

Im Verlauf der Wechselbelastung mit einer konstanten plastischen Dehnungsamplitude von
Agp/2 = 0,4% treten wenige Anderungen der Mikrostruktur in Bezug auf die Versetzungsanordnungen
auf. Beim Durchlaufen des Maximums in der Wechselverformungskurve sind eine hohe Versetzungs-
dichte und nur wenige Versetzungsbiindel vorhanden, wohingegen bei nachfolgenden Zyklenzahlen
weniger einzelne Versetzungen und mehr Versetzungsbiindel zu beobachten sind. Der Ubergang zu
diesen nahezu konstanten Versetzungsanordnungen wird im Detail durch die SVFs in Bezug auf die
Wechselverformungskurve dargestellt. In diesen wird gezeigt, wie sich das zweite Maximum mit der
Zyklenzahl zunichst zu hoheren Positionen verschiebt, sich dann, nachdem das Maximum in der
Wechselverformungskurve bei N = 38 durchlaufen ist, abflacht und die Volumenelemente in das erste
Maximum iibergehen. Dieser Ablauf bestdtigt die zuvor aufgestellte These, dass die Karbide ab der
maximalen Spannungsamplitude ihre festigkeitssteigernde Wirkung verlieren. Da in den Mikrostruktur-
untersuchungen die Versetzungen die Ausscheidungen umgehen, wird vermutlich beim ersten Quergleit-
vorgang die Nahordnung zerstort, wodurch die folgenden Versetzungen das Karbid leichter umgehen

konnen [14].

Eine Andeutung auf die maximale Verfestigung von Nimonic bei N =38 ist nicht in den Rontgen-
beugungsbildern zu erkennen, da weder die Winkelausdehnung, die Anzahl der Streaks, noch die
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Gitterdehnungen eine Tendenz aufweisen. Sdmtliche Schwankungen in diesen Werten scheinen aus der
statistischen Anordnung der gebildeten IDBs und SSDs sowie den Wanddicken der Versetzungsbiindel

und des Abstands der Versetzungen innerhalb der Biindel zu resultieren [68, 69].

Alles in allem ist Nimonic ein Beispiel eines Strukturwerkstoffs, dessen Versetzungsanordnungen durch
Chromkarbide stark beeinflusst werden. Ob wegen der gemischten Versetzungsanordnungen oder der
geringeren Versetzungsdichte im Vergleich zu Messing einzelne erkennbare Streaks vorliegen, kann an
dieser Stelle nicht beantwortet werden. Die Streaks konnen wie bei Nickel iiber die Energie-Peaks
hinsichtlich der Netzebenenkriimmung und Gitterdehnung ausgewertet werden (siche Abbildung 84).
Dennoch sind Unterschiede im Vergleich zu Nickel vorhanden, wie zum Beispiel kein Trend in der
radialen Winkelausdehnung der Streaks und eine Abnahme der Gitterdehnung mit zunehmender Anzahl
von IDBs. Dementsprechend lasst sich mit dem Einsatz des energiedispersiven pnCCD Detektors der
Ermiidungsgrad von Nimonic anhand der Spannungen im Gitter einschitzen. Von besonderem Interesse
ist in diesem Zusammenhang die Bestimmung der Spannungen mithilfe eines Rontgenstrahls mit einem
geringen Durchmesser, um einzelne Koérner und spezifische Stellen wie Rissspitzen oder Korngrenzen

ortsaufgeldst untersuchen zu kénnen.

Duplexstahl
Im folgenden Abschnitt erfolgt die Diskussion der fir Duplexstahl erhaltenen Ergebnisse. Bei dem
Vergleich der Spannungsamplitude in der Wechselverformungskurve mit der Position des Maximums in
der SVF zeigt sich hier ein atypisches Verhalten. Wie in den anderen Werkstoffen steigt die
Spannungsamplitude generell mit der plastischen Dehnungsamplitude an. Die Positionen der Maxima
des Austenit- und Ferritpeaks nehmen aber beim Anstieg von Agp/2 = 0,2% auf Ag,/2 = 0,4% ab, was
auf eine Entfestigung vieler Volumenelemente hindeutet [17]. Eine Moglichkeit, wie der Duplexstahl
dennoch makroskopisch eine hohere Spannungsamplitude zur Verformung benoétigt, ist der Anstieg der
FWHM beider Peaks in der SVF und somit die Zunahme der Streubreite der auftretenden Streckgrenzen.
Aufgrund der Beobachtung, dass bei Duplexstahl in diesem Belastungsbereich vermehrt Bereiche an
Phasengrenzen eine zyklische plastische Dehnung erfahren [5, 122], kann die Verbreiterung der FWHM
auch ein Indiz fir eine Zunahme des Volumenanteils dieser Bereiche sein. Das Verteilen der
Deformation auf ein groferes Volumen wiirde auch die aufgestellte These unterstiitzen, dass eine
Sattigung in der Flache der zusammengelagerten Versetzungen und des Abstands der aktivierten

Gleitebenen ab Agp/2 = 0,2% erfolgt.

Auch wenn gemiB der Wechselverformungskurve der Ubergang vom ,,austenitisch-ferritischen* zum
»ferritischen Verformungsverhalten zwischen Ag,/2 = 0,05% und Ae,/2 = 0,1% zu erwarten ist [122],
so findet der zuvor beschriecbene Wechsel des Werkstoffverhaltens zwischen Ag,/2 =0,1% und
Agy/2 = 0,2% statt. Deswegen sollte der Ubergangsbereich auf ein Intervall der plastischen Dehnungs-

amplitude von Ag,/2 = 0,05% bis Agyi/2 = 0,2% erweitert werden.
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Wie bei Nimonic und Nickel sind auch bei diesem Duplexstahl einzelne Streaks erkennbar, deren radiale
Ausdehnung mit der plastischen Dehnungsamplitude zunimmt. Diese tendenzielle Zunahme kann aus
den vorliegenden SSDs und IDBs resultieren [69], wobei letztere insbesondere im Ferrit als zusammen-
gelagerte Versetzungen erscheinen. Ab Ag,/2 = 0,2% ist eine Séttigung der Durchschnittswerte in der
Winkelausdehnung erkennbar, die allerdings einem hohen Fehler unterliegen. Das Sattigungsverhalten
konnte sowohl aus der ferritischen als auch der austenitischen Phase des Werkstoffs resultieren.
Wahrscheinlicher ist jedoch, dass die Anzahl sowie die radiale Winkelausdehnung der Streaks keine
direkte Abhéngigkeit von der Mikrostruktur zeigen, da vor allem im Ferrit die Versetzungs-
zusammenlagerungen vermehrt im Randbereich des Korns an Phasengrenzen entstehen [122] und somit
das Volumen, welches die Netzebenenkriimmungen und -verkippungen enthélt, im Vergleich zum

restlichen Korn sehr gering ist.

Eine diffuse Streuung wie im Fall von Messing aufgrund der austenitischen Phase ist bei dem hier
getesteten Duplexstahl nicht zu erkennen, was in der deutlich geringeren Versetzungsdichte und der
niedrigeren Zahl an SFs begriindet sein kann. Ebenso sind beim Duplexstahl keine lateral verschobenen
Streaks zu finden, wie es bei Nickel der Fall ist, weswegen in der Mikrostruktur nur wenige GNBs
erwartet werden. Dies ist in den Kernel-Bildern nachgewiesen [45, 92], in welchen nur im Fall von
Agp/2 = 0,4% GNBs raumlich begrenzt an der Phasengrenze zu sehen sind. Im Gegensatz zu den Nickel-
Streaks, deren erkennbare Maxima sich energetisch iiberschneiden, beinhalten die meisten Duplexstahl-
Streaks deutlich abgetrennte Maxima. Dies impliziert, dass mehrere eindeutig voneinander abgegrenzte
Bereiche in einem Korn vorliegen, dhnlich zu der Doppelung von Streaks in Send et al. [139] oder der
Streak-Spaltung bei Abboud et al. [6]. Die Bereiche weisen einen leichten Unterschied in ihrem Netz-
ebenenabstand auf, der, ergénzt mit ihrer geringen Verkippung zueinander und ihren groBeren
rdumlichen Ausdehnungen, zwei oder mehr Maxima ohne hohen energetischen Abstand erzeugt, welche
zusammengefasst als ein Streak identifiziert werden. Diese Art von Streaks wird sowohl in Austenit als
auch Ferrit festgestellt und kann bei Ferrit wegen der unterschiedlich stark verspannten Kornbereiche
nahe der Phasengrenzen und im Korninneren auftreten; wohingegen beim Austenit innerhalb eines

Korns diese Bereiche durch SFs entstehen konnen [112, 155].

Aufgrund der deutlichen Auspriagung der einzelnen Streaks konnen diese eindeutig indiziert und den
Phasen zugeordnet werden. Die Bestimmung der Gitterdehnungen zeigt, dass diese im Ferrit
durchgéngig hoher als im Austenit ausfallen. Dies deutet auf einen Unterschied in den durch die
Versetzungsanordnungen induzierten Auswirkungen auf das Gitter hin, genauso wie auf die
augenscheinliche vergroBerte Verspannung des Gitters im Fall welligen Gleitverhaltens im Vergleich
zum planaren. Das kann mit den typischen Versetzungsanhdufungen, den IDBs, in welligen Werkstoffen
begriindet werden, die eine starke Kriimmung und Verspannung der Netzebenen verursachen [24, 36].
Ein Abbau dieser Spannungen wird erst erfolgen, sobald bei hoheren plastischen Dehnungsamplitude

GNDs an den IDBs anlagern und GNBs entstehen [21, 37], wodurch die Streaks auch transversal
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ausgedehnt werden wiirden [69]. Kontrir dazu kdnnte bei einer sehr hohen Versetzungs- und SF-Dichte

im Austenit diffuse Beugung auftreten.

Werden die Gitterdehnungen betrachtet, so ist ein ansteigender Trend mit der plastischen Dehnungs-
amplitude zu erkennen. Eine Begriindung dafiir kann die ebenfalls zunechmende Versetzungsdichte,
insbesondere im Austenit sein, da SSDs vor allem bei einer eher regellosen Anordnung das Gitter und
das Beugungsverhalten beeinflussen, wie es in Krivoglaz et al. [68] beschrieben ist. Des Weiteren kann
auch an dieser Stelle der wachsende Bereich in der Ndhe von Phasengrenzen, in welchen IDBs im Ferrit
vorliegen, sowie dessen steigende Verformung verantwortlich sein. Gerade in dieser Korngegend wird
das Gitter verstirkt verspannt, wodurch zeitgleich eine groflere Spannung zum nahezu unverformten
Korninneren im Korn aufgebaut wird [6, 92, 122, 127]. Werden die Gitterdehnungen miteinander
verglichen, so liegen die von Duplexstahl nur knapp oberhalb der Dehnungen von Nickel, solange dort
keine starke Durchmischung der Versetzungsanordnungen wie im Fall von Agp/2 = 0,2% vorliegt. Somit
scheint es, als wiirde sich der Zwang zur kompatiblen Verformung der zwei Phasen nur geringfiigig auf
die Spannungen im Gitter auswirken. Wahrscheinlicher ist jedoch, dass aufgrund der lokalen Be-
schrankung der Versetzungsanordnungen auf den Bereich nahe der Phasengrenzen ein Einfluss auf die
Messergebnisse besteht, welcher sowohl durch den stark verformten Bereich als auch durch das wenig

deformierte Korninnere bestimmt wird.

Bei einem Vergleich der Positionen der Maxima in der SVF bei einer konstanten zyklischen Belastung
mit Agpi/2 =0,4% mit dem Spannungsamplitudenverlauf in der Wechselverformungskurve kann ein
eindeutiger Zusammenhang beobachtet werden. Zunéchst verschiebt sich ein einzelnes Maximum in der
SVF zu hoéheren Spannungen hin, in direkter Korrelation zu dem Maximum in der Wechsel-
verformungskurve, da beides auf eine Verfestigung hindeutet. Sobald N = 10 iiberschritten ist und die
Entfestigung des Duplexstahls beginnt, bilden sich in der SVF zwei Maxima aus dem ersten aus, wobei
das weichere Austenitmaximum mit der hoheren Zahl an Volumenelementen schrittweise weiter
anwiéchst. Ab N=300 erfolgt ein Zusammenwachsen der beiden Maxima, indem beide Maxima
abflachen und insbesondere das Ferritmaximum nach links verschoben wird, wodurch nun die Wechsel-

entfestigung in beiden Phasen stattfindet.

Die mit ansteigender Zyklenzahl gemessene FWHM in der SVF kann im Fall von Duplexstahl lediglich
mit dem Abstand der aktivierten Gleitebenen und der Fliche der zusammengelagerten Versetzungen bei
Agp/2 = 0,2% verglichen werden, da bei Agy/2 =0,4% die Versetzungsanordnungen nicht mit der
Zyklenzahl untersucht worden sind und eine Belastung im Bereich des ,,ferritischen” Verformungs-
verhaltens bendtigt wird. Die FWHM macht einen Sprung zu deutlich hoheren Werten zwischen N = 50
und N =300, was an den abflachenden Maxima zu sehen ist. In Korrelation dazu steigt die Flache der
zusammengelagerten Versetzungen ab N =50 an, was zu einer zunehmenden Entfestigung und
Heterogenisierung fiithrt und die Zunahme der FWHM erklért [17]. Ab N = 2000 ist die FWHM konstant,

wohingegen die Flache der zusammengelagerten Versetzungen bis zum Versagen ansteigt. Anscheinend
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bleibt ab diesem Punkt die Streubreite der Streckgrenzen unveridndert, wodurch die kontinuierliche
Zusammenlagerung der Versetzungen sich nun in der Verschiebung des Ferritmaximums nach links und

der voranschreitenden Entfestigung widerspiegelt.

Das erste Maximum der SVF ist bedingt in Beziehung mit dem Abstand der aktivierten Gleitebenen zu
bringen, da generell das Mikrostrukturmodell der SVF nur eingeschrénkt fiir Phasen mit einem planaren
Versetzungsgleitverhalten verwendbar ist [5, 17]. Dennoch ist der Abstand der aktivierten Gleitebenen
ab N = 50 konstant und die Position des ersten Maximums nahezu unveréndert. Andererseits nimmt der
Abstand der Gleitebenen zuvor ab, was eine Verfestigung zur Folge haben miisste [103], die weder in

der Position des Austenitmaximums noch in der FWHM zu erkennen ist.

Diese Zusammenhénge zwischen der Mikrostruktur, der Wechselverformungskurve und der SVF sind
bei den Rontgenbeugungsergebnissen kaum vorhanden. Bei beiden plastischen Dehnungsamplituden,
die mit abgebrochenen Versuchen untersucht wurden, nimmt die Anzahl der gemessenen Streaks mit
zunehmender Zyklenzahl ab, obwohl keine Uberlagerung der Streaks mit zunehmender Zyklenzahl wie
bei Nickel erfolgt. Die radiale Winkelausdehnung steigt bei Ag,i/2 =0,05% leicht an, wohingegen bei
Agp/2 =0,2% die Ausgleichskurve einen Anstieg zeigt, dieser allerdings mit einem hohen Fehler
behaftet ist. Beide tendenziellen Anstiege konnen der kontinuierlichen Zunahme der zusammen-

gelagerten Versetzungen zugeordnet werden.

Die Herausforderung des Duplexstahls, zwei Phasen mit einerseits welligem andererseits planarem
Gleitverhalten gleichzeitig zu betrachten, hat zu einem unerwarteten Ergebnis gefiihrt. Entgegen der
theoretischen Annahme, dass sich die Versetzungsanordnungen in Austenit und Ferrit deutlich in ihrer
Auswirkung auf das Gitter unterscheiden, entstehen sehr &hnliche Streaks in den Beugungs-
experimenten. Die Streaks beider Phasen weisen mehrere eindeutig erkennbare einzelne Peaks auf (siche
Abbildung 84), die fiir unterschiedlich stark verzerrte Bereiche innerhalb eines Korns sprechen. Gerade
die Abhingigkeit der Ergebnisse vom Volumen dieser Bereiche erschwert aufgrund einer hohen Streu-
breite die Auswertung der Gitterdehnungen. Wie zuvor bei Nimonic beschrieben, ist auch in diesem Fall
die Durchfiihrung der Messmethodik mit einem schmaleren Rontgenstrahl, wie er in Abboud et al. [6]
verwendet wird, sinnvoll, insbesondere, da beim Strukturwerkstoff Duplexstahl vor allem die Phasen-

grenzen von Interesse sind.
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7. Zusammenfassung und Ausblick

Das Ziel der Arbeit ist die Qualifikation einer neuartigen Messmethode auf Basis eines energie-
aufldsenden Detektors in Kombination mit hochenergetischer weiller Rontgenstrahlung zur Ermittlung
des Ermiidungsgrads in Strukturwerkstoffen mit verschiedenen Schédigungsmechanismen. Um den
Einfluss der Mikrostruktur und des Versetzungsgleitcharakters auf das Beugungsverhalten bewerten und
korrelieren zu konnen, wurden Werkstoffe mit bekanntermaflen sehr unterschiedlichem Versetzungs-
gleitcharakter untersucht und in diesen Werkstoffen unterschiedliche Versetzungsanordnungen durch
Variation der plastischen Dehnungsamplitude und der Zyklenzahl erzeugt. Die dadurch erzeugten
inneren Spannungszustdnde werden in Form einer geometrischen und energetischen Abhéngigkeit der
gebildeten Beugungsmuster sicht- und auswertbar, wobei bei radial ausgedehnten Beugungsreflexen

von Streaks gesprochen wird.

Nickel, welches der Beispielwerkstoff fiir welliges Gleitverhalten ist, zeigt eine eindeutige Abhingigkeit
der Beugungsmuster hinsichtlich der radialen Streakausdehnung und -zahl von den ausgebildeten
Versetzungsanordnungen, bei denen es sich hauptsdchlich um persistente Gleitbdnder eingebettet in
Biindel-/Ader-Strukturen und Zellstrukturen handelt. Solange die Zellstrukturen grofBtenteils aus
zufdlligen Versetzungswinden bestehen, entstehen gut erkennbare einzelne Streaks, die eine
Auswertung hinsichtlich der Gitterdehnungen und einen Vergleich der Spannungszustiande ermdglichen.
Bilden sich wegen einer zunechmenden zyklischen Belastung immer mehr geometrisch notwendige
Versetzungswénde aus, erfolgt eine laterale Verschiebung der Streaks, wodurch sich diese zunehmend
iiberlagern und die Auswertung der Beugungsmuster erschwert wird. Somit ist eine Korrelation des
Beugungsmusters mit den gebildeten Versetzungsanordnungen zu erkennen, welche eine ortsauflésende
in situ Messung der Ermiidungsschidigung ermdglicht. Allerdings ist dafiir eine ausfiihrliche
phédnomenologische Studie notwendig, welche nur fiir einen Werkstoff mit einem Gefiige giiltig ist. Die
bisher problematische Auswertung der lateral verschobenen Streaks kann mithilfe einer automatischen
Bild- oder Energieauswertung vereinfacht werden. Bisher basiert die Auswertung auf einer optischen
Erkennung der Streaks und sollte auf einen computerbasierten Auswertungsansatz der Daten gegebenen-
falls mit Unterstiitzung durch kiinstliche Intelligenz umgestellt werden, um das volle Potential der

Methode zu nutzen.

Im Vergleich dazu entstehen bei Messing, dem Werkstoff mit einem planarem Gleitverhalten, keinerlei
Streaks. Die Strahlung wird diffus an der hohen Dichte an statistisch gespeicherten Versetzungen und
Stapelfehlern gestreut, sodass keine einzelnen Beugungspunkte eintreten, welche ausgewertet werden
konnen. Generell erinnert das Beugungsverhalten an Pulverdiffraktometrie, wobei tatsdchlich durch die
Einengung des auszuwertenden Energiebereichs typische Debye-Scherrer-Ringe auftauchen. An diesen
kann jedoch keine Auswertung hinsichtlich der Gitterdehnungen und der Spannungszusténde erfolgen.
Es sei anzumerken, dass auch fiir kubisch flichenzentrierte Gitterstrukturen verbotene Beugungsebenen

den Debye-Scherrer-Ringen zugeordnet werden konnen, was die Vermutung einer vorliegenden
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Nahordnung, die das planare Gleitverhalten unterstiitzt, bestétigt. Um den Spannungszustand dennoch
mit dem energiedispersiven Detektor abbilden zu konnen, muss zunéchst der Einfluss der Versetzungs-
dichte tiberpriift und anschlieBend die Dichte moglicherweise reduziert werden. Andernfalls zeigt sich
eine ansteigende Anzahl der gemessenen Photonen mit zunehmender zyklischer Belastung von Messing,

was in weiteren Untersuchungen mit den Versetzungsanordnungen korreliert werden kann.

Der erwartete planare Gleitcharakter von Nimonic konnte bedingt durch die vorliegenden Chromkarbide
im Untersuchungswerkstoff in dieser Arbeit nicht nachgewiesen werden. Das resultierende gemischte
Gleitverhalten zeigt im Gegensatz zu Messing ein eindeutiges Streakingverhalten, wodurch die
einzelnen Streaks indiziert und einem Gitterdehnungszustand zugeordnet werden konnen. Eine
Ausdehnung der Streaks erfolgt ausschlieBlich in radialer Richtung, womit der mikrostrukturelle
Eindruck von vorliegenden zufalligen Versetzungswénden zusitzlich zu parallelen Versetzungs-
segmenten unterstiitzt wird. Des Weiteren kann daraus geschlossen werden, dass nur wenige oder keine
Versetzungswénde mit Anlagerungen von geometrisch notwendigen Versetzungen vorhanden sind.
Zwar ist im Beugungsmuster keine systematische Abhéangigkeit von der plastischen Dehnungsamplitude
festzustellen, mit zunehmender Zyklenzahl scheinen aber die Anzahl und die Ausdehnung der Streaks
zuzunehmen. Eindeutiger dagegen ist mit steigender plastischer Dehnungsamplitude eine Abnahme der
Gitterdehnungen zu erkennen. Die sich wiederholenden Gleitvorginge der Versetzungen zur
Uberwindung der Chromkarbide fiihren nicht nur zu einer Entfestigung des Werkstoffs, sondern auch
zu einer Reduzierung der Spannungen im Gitter. Dennoch sind die Gitterdehnungen in Nimonic im
Vergleich zu den restlichen Werkstoffen deutlich hoher. Aufierdem ist eine gesteigerte Verspannung des
Gitters zu beobachten, sobald ein Gleitvorgang in einer anderen Netzebene als den Gleitebenen
stattfindet. Generell erwies sich Nimonic als geeignet, um die Auswirkung von Ausscheidungen auf das
Beugungsverhalten sowie den Einfluss auf den Schiadigungsmechanismus zu analysieren, auch wenn es
sich nominell um eine ausscheidungsfreie Legierung handelt. Weitere Untersuchungen kdnnten an
wirmebehandelten Zustdnden durchgefiihrt werden, wodurch ein Vergleich zum iiberalterten und
ausscheidungsfreien Zustand ermdglicht werden wiirde. Aulerdem konnten mit einer stirker lokal
auflosenden Charakterisierung, wofiir ein Rontgenstrahl mit einem geringeren Durchmesser im
Riickstrahlverfahren verwendet werden sollte, Spannungen an den Ausscheidungen, Korngrenzen oder

Rissspitzen bestimmt werden.

Duplexstahl stellt aufgrund seines zweiphasigen Gefiiges eine grofe Herausforderung fiir die
Anwendung des energiedispersiven Detektor dar. Nichtsdestotrotz konnen bei der Variation der
plastischen Dehnungsamplitude und der Zyklenzahl immer einzelne deutliche Streaks gemessen und mit
einer eindeutigen Zuordnung zu der zugehorigen Phase indiziert werden. Die geometrische Anderung
der Beugungsmuster resultiert dabei im Ferrit aus der Entwicklung zusammengelagerter Versetzungen,
die zufilligen Versetzungswénden entsprechen, und im Austenit aus der Zunahme statistisch ge-
speicherter Versetzungen, Stapelfehlern und Zwillingskorngrenzen. Wegen einer hohen Streuung der

Werte lésst sich nur unter Vorbehalt mit steigender plastischer Dehnungsamplitude und zunehmender
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Zyklenzahl ein Anstieg der Streakanzahl und -ausdehnung feststellen, wobei ebenfalls eine Abhéngig-
keit des Verlaufs der Ausgleichskurven von dem auftretenden Verformungsverhalten und somit von der
Hohe der plastischen Dehnungsamplitude vorzuliegen scheint. Auf Basis dieser Daten, die infolge der
rdumlichen Begrenzung der Versetzungsanordnungen auf die Umgebung der Phasengrenzen stark
schwanken, ist eine Aussage iiber den Ermiidungsgrad schwierig und eine treffsichere Verwendung der
Laue-Beugung bedarf einer statistischen Absicherung. Dementsprechend kann, wie bei Nickel
vorgeschlagen, eine phadnomenologische Studie und die Zuhilfenahme von kiinstlicher Intelligenz bei
der Auswertung den Einsatz eines energieauflosenden Detektors bei der Laue-Beugung als in situ
Messung qualifizieren. Im Fall von Duplexstahl liegt der Anstieg der Gitterdehnungen in einzelnen
Kornern mit steigender plastischer Dehnungsamplitude, der in dieser Arbeit nachgewiesen worden ist,
vermutlich an der Zunahme der Spannungen im Bereich der Korn- und Phasengrenzen. Daher sind die
aufgebauten Spannungen im Bereich der Phasengrenzen von besonderem Interesse, die ortlich aufgeldst

analysiert werden sollten.

Zusammenfassend ist die Methode der rontgenographischen Laue-Beugung unter Verwendung eines
energicauflosenden Flachendetektors geeignet, um den Ermiidungsgrad von Strukturwerkstoffen ein-
zuschdtzen. Dazu miissen weitere Studien durchgefiihrt werden, die ein tieferes Verstdndnis der
Zusammenhénge erzeugen, um Vorhersagen auch fiir bisher nicht untersuchte Werkstoffe zu erlauben.
Zusitzlich muss dafiir die Auswertung der generierten Daten verbessert und automatisiert werden, wozu
eine physikalisch-basierte Modellbildung und darauf aufbauende Simulationsrechnungen erforderlich
sind, damit eine direkte und quantitative Korrelation der durch Materialermiidung in der Mikrostruktur
erzeugten Verdnderungen mit den daraus resultierenden Veranderungen im energicaufgelosten Laue-

Beugungsmuster moglich wird.
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Chromium Nickel

A. 1: Energiedispersive Rontgenspektroskopiemessung einer mit Ausscheidungen belegten Korngrenze in
Nimonic.

A. 2: Elektrische Spannung U, Temperatur T und Elektrolyt fiir die elektrolytische Politur von Ermiidungs- und
TEM-Proben.

Material Probe Elektrolyt U |V] T [°C]
. 900 ml Essigsédure
Ermiidung 20,5 15
100 ml Perchlorsaure
. 730 ml Ethanol
Nickel
TEM 100 ml Diethylenglycolmonobutylether 225 5
90 ml dest. Wasser
78 ml Perchlorsdure
500 ml dest. Wasser
250 ml Phosphorséure
Ermiidung 250 ml Ethanol 6,0 5
Messing
50 ml 2-Propanol
5 g Harnstoff
TEM Siehe Messing-Ermiidung 6,5 0
Ermiidung  Siehe Nickel-Ermiidung 2x26,5 15
Nimonic
TEM Siehe Nickel-TEM 26,0 -5
Ermiidung  Siehe Nickel-Ermiidung 20,0 14
Duplexstahl
TEM Siehe Nickel-Ermiidung 20,0 14
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Anhang

A. 4: Versetzungsanordnungen in Nickel nach einer Belastung mit Ag,/2 = 0,2%.

128



Anhang

A. 6: Versetzungsanordnungen in Nickel nach einer Belastung mit Ag,/2 = 0,4%.
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A. 9: Versetzungsanordnungen in Nimonic nach einer Belastung mit Ag,/2 = 0,4%.
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Anhang

A. 10: Versetzungsanordnungen in Duplexstahl in a) Ferrit und b) Austenit nach einer Belastung mit
Ag2 = 0,1%.

A. 11: Versetzungsanordnungen in Duplexstahl in a),b) Ferrit und c),d) Austenit nach einer Belastung mit
Ag/2 = 0,05% und a),c) N = 5 und b),d) N = 3000.
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