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Zusammenfassung 

Verknüpfungen zwischen Fließgrenze ay. Gleichmaßdehnung Eu, mittlerem Ver­

formungsverfestigungskoeffizienten und Zugfestigkeit von kubisch raum- (krz.) 

und flächenzentrierten (kfz.) vielkristallinen Werkstoffen werden anhand mikro­

strukturell orientierter Modelle dargestellt. Diese Zusammenhänge werden we­

sentlich geprägt durch Versetzungsgleitmodus, dynamische Erholung und Här­

tungsmechanismus. Beim krz. Gleitmodus über Doppelkinken in Schraubenver­

setzungen erfolgt bei tieferen Temperaturen bei dominanter Mischkristall-, 

Ausscheidungs- oder Korngrenzenhärtung die härtungsbedingte Reduzierung 

der Gleichmaßdehnung entsprechend Eu-1 /ay2• Bei kubisch flächenzentrierten 

generell, aber auch bei krz. Werkstoffen bei höherer Temperatur ergibt sich mit 

Eu = Eu0 [1 - (oy/ac)z] und z = 1 ,2; Eu,o :s; 0,5 eine ausgeprägtere Festigkeitsab­

hängigkeit mit einer oberen Fließspannungsgrenze Oe für Verformungsverfesti­

gung und Gleichmaßdehnung. Die Grenzfestigkeit, die bei kubisch raumzentrier­

ten Werkstoffen bei tieferen Temperaturen für dominante Versetzungshärtung 

ebenfalls auftritt, charakterisiert innere Strukturgrößen wie Versetzungslaufwe­

ge, Gleitsysteme und Härtungsmechanismus und ist eng mit dem mittleren Verfe­

stigungskoeffizienten und der Zug- sowie Bruchfestigkeit verknüpft. 

Einflüsse von Ausscheidungsvolumenanteilen und Korngrößen werden näher be­

trachtet, wobei für diesbezüglich kritische Werte ein Duktilitätsminimum vorlie­

gen kann. Der Einfluß des Mechanismus der Teilchenhärtung auf das Gleichmaß­

dehnungsverhalten von krz. und kfz. Werkstoffen ist unterschiedlich. Diesbezüg­

lich wird ein Phasendiagramm zur mechanismusabhängigen Duktilitätsoptimie­

rung vorgestellt. Der Einfluß einer Korngrößenverminderung auf das Gleichmaß­

dehnungsverhalten wird entscheidend vom Beitrag der Korngrenzen zur Verset­

zungsmultiplikation, dem Versetzungsgleitmodus und der Änderung im Verfor­

mungsmechanismus vom Versetzungsgleiten zum Kriechen oder Korngrenzen­

gleiten bestimmt 

Die Modelle werden schließlich angewandt auf die Analyse des Duktilitäts- und 

Verformungsverhaltens austenitischer Cr/Ni- und martensitischer 9 -12 % Cr Stäh­

le, insbesondere im Hinblick auf Strukturänderung und Härtung durch Neutro­

nenbestrahlung, Kaltverformung oder Wärmebehandlung. Der Einfluß der Teil­

chenhärtung auf das Duktilitätsverhalten wird am Beispiel von Kohlenstoffstäh­

len mit kugelförmigem Zementit diskutiert. 



Summary 

Correlation between yield strength and ductility as weil as work hardening of 

body centered and face centered cubic materials 

Cerrelations between yield stress oy, uniform strain Eu, mean work hardening 
coefficient and ultimate tensile stress of bcc. and fcc. polycristalline metals are 
derived from microstructural related work hardening models. These relations are 

primarily formed by the dislocation glide mode, dynamic recovery and hardening 

mechanism. For glide by double kinks in screw dislocations at lower temperatures 

of bcc.- (L) metals the uniform strain drops with strengthening according to 

Eu-1 lal due to dominant lattice friction, precipitation or grain boundary 
hardening. ln contrast, for fcc. alloys generally but also for bcc.-(H) metals at 

higher temperatures a comparably stronger strength dependency Eu= Eu,0 [1 -

(oy/oc)z] with z = 1,2 and Eu,o s 0.5 has been found. Oe describes the upper yield 
strength Iimit for work hardening and uniform strain appearance. This strength 

Iimit which for bcc. metals also arises for dominant dislocation hardening 
characterizes microstructural parameters like mean dislocation glide distance, 

glide systems or hardening mechanism. lt correlates also to the mean work 

hardening coefficient and ultimate tensile as weil as fracture strength. 

Especially the influence from the precipitation volume fraction and the grain size 

are considered. Critical values have been found to control the experimentally 

observed ductility minimum. The mechanism of precipitation hardening and its 

impact on uniform strain behaviour of bcc. and fcc. metals is different. ln this case 

a diagram is given for the mechanism-related optimization of ductility. The 
influence of grain refinement on uniform strain is mainly formed by the 
additionally contribution of grain boundaries to dislocation generation, the 
dislocation glide mode and the resulted change in deformation mechanism from 

dislocation glide to creep or grain boundary sliding. 

Finally, the model is applied for analysis of ductility and deformation behaviour 

of austenitic Cr/Ni- and martensitic 9 - 12 % Cr steels especially with regard to 

hardening and microstructural changes by neutron irradiation, cold working or 

heat treatment. The effect of precipitation hardening on ductility will be 

discussed on spheroidized high-carbon steels. 
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1. Einleitung 

Die Beziehungen zwischen Fließspannung und Verformungsverfestigung, sowie 

Duktilität, charakterisiert durch die Gleichmaßdehnung werden anhand eines mi­

krostrukturell orientierten Verformungsverfestigungsmodells für vielkristalline 

kubisch raum (krz.)- und flächenzentrierte (kfz.) Werkstoffe zusammenfassend 

dargestellt. Beobachtungen zur Versprödung, speziell austenitischer Cr/Ni- Stäh­

le [1] durch Härtung infolge Defektbildung durch Neutronenbestrahlung und 
Kaltverformung gaben frühzeitig (1978) Hinweise für eine enge Verknüpfung 

zwischen Fließgrenze und Gleichmaßdehnung mit der Existenz einer oberen 

Fließspannungsgrenze Oe für Verfomungsverfestigung und Gleichmaßdehnungs­

bildung unter Zugverformung, die nachfolgend mehrmals experimentell verifi­

ziert wurden [2,3]. Obwohl mit empirischen Modellen beschrieben [1, 4- 6], blieb 

ihre physikalische Bedeutung insbesondere mit Verknüpfung zu Strukturgrößen 

unklar. Ferritisch/martensitische Stähle [69] zeigen andererseits bei schwächerer 

Festigkeitsabhängigkeit der Gleichmaßdehnung nicht diesen Übergang zur Ver­

formungsentfestigung bei den duch Vergütung erreichten hohen Festigkeiten 
von < 1500 MPa. 

Die vorliegende Arbeit basierend auf ein Verformungsverfestigungsmodell über 

Versetzungspopulation, ohne Berücksichtigung von strukturellen lnstabilitäten 

[7,8] gibt eine Begründung dieser experimentellen Befunde mit quantitativen Be­

zug zur Mikrostruktur. Sie verdeutlicht hierbei insbesondere die diesbezüglich 

typischen Unterschiede von kfz.- und krz. Werkstoffen aufgrund ihres differen­

zierten Versetzungsgleitmechanismus durch unterschiedliche Mobilität [9] von 

Schrauben- und Stufenversetzungen im krz.-Gitter bei tieferen Temperaturen ~ 

0,1 - 0,3 T m(Sehmelztemperatur) [10], aber auch durch die unterschiedlich starke dy­
namische Erholung. Darüber hinaus wird insbesondere die differenzierte Wir­
kung einer Härtung über Gitterreibung, Versetzungen, Ausscheidungen und 

Korngrenzen mit den hieraus resultierenden Einflüssen der Korngröße, sowie von 

Teilchenvolumenanteilen- und Größen dargestellt. Die abgeleiteten Korrelatio­

nen zwischen Fließspannung und Duktilität, sowie Zug- und Bruchfestigkeit und 

Grenzfestigkeit oe werden dann schließlich entsprechenden experimentellen 

Messungen an bestrahlungsverfestigten, sowie kaltverformten austenitischen 

Cr/Ni- und martensitischen (krz.) 9- 12% Cr Stählen gegenübergestellt, die breite 

Anwendung als Strukturwerkstoffe in der Energietechnik finden. Ziel dieser Ana­

lyse ist aber auch die Verifizierung vorliegender Verformungsmechanismen als 
Basis zur strukturbezogenen Duktilitätsoptimierung von kubischen metallischen 
Werkstoffen. 
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2. Modell für Verformungsverfestigung und Gleichmaßdehnung 

Die Fließgrenze realer vielkristalliner Materialien ergibt sich aus der additiven 

Summation, der aus verschiedenen Härtungskomponenten zusammengesetzten 

Matrixfestigkeit, OM, und dem Beitrag der Korngrenzen entsprechend 

(1a) 

abhängig von der Korngröße dk und der Haii-Petch Konstanten Kh [11]. Die Ma­

trixfestigkeit OM, läßt sich aufgliedern in einen Gitterreibungsanteil o o,f, der 

Gleitversetzungen beeinflußt von substitutionellen und interstitionellen Elemen­

ten, sowie den hierzu meist additiven Beiträgen größerer Gitterdefekte bzw. 

Gleithindernisse wie Versetzungen o0 ,d, Ausscheidungen o0 ,p. und Defektcluster 

Oo,c. 

0 M = 0 o,f + 0 o,d+ 0 o,p + 0 o,c (1 b) 

Zwischen Gitterreibung- und Ausscheidungshärtung wird allerdings auch verein­

zelt eine nicht- additive Überlagerung, z. 8. entsprechend ( o0 ,t312 +o0 ,p312)% be­

obachtet [12]. Durch die Versetzungsgenerierung unter Verformung mit gegebe­

nenfalls auch begleitenden Texturänderungen tritt der weitere Härtungsanteil 

ll.or. hinzu. Die mögliche Wechselwirkung der generierten Versetzungen mit ein­

zelnen Komponenten der härtenden Matrixdefekte, führt dann zu einer teilwei­

sen auch nicht-additiven Überlagerung entsprechend 

a = a + { (o .)z + (Lla )Z } 1/z o,a 0,1 e 
(2) 

mit der dehnratenabhängigen additiven Komponente o0 ,a < o0 ,f und der ather­

mischen Wechselwirkungskomponente Oo,i S:oo,d· Der Überlagerungskoeffizient 

1 < z < 2 [13] charakterisiert dann die Wechselwirkungsstärke einschließlich ei­

ner verformungsinduzierten Ausscheidungsbildung -und Auflösung, sowie Leer­

stellenagglomeration. Neben der additiven Überlagerung, z = 1, ist hierbei ins­

besondere die quadratische z = 2, bedeutsam, beispielsweise im Fall hoher Aus­

gangsversetzungsdichten infolge einer vorausgehenden Kaltverformung oder 

Neutronenbestrahlung, soweit diese äquivalent zu den nachfolgend durch Ver­

formung generierten Versetzungen härten, oder eben bei verformungsinduzier­

ter Ausscheidungsbildung [14]. Unter Vernachlässigung verformungsinduzierter 
Texturänderungen resultiert die Verformungsverfestigung entsprechend 



-3-

11oc= aJ,Jb MV p(E) allein über die Versetzungspopulation p (E). Hierin kennzeich­

net IJ den Schermodul, b den Burgers Vektor, a s 0,5 den Härtungskoeffizienten, 

sowie M = y/E ~ 1 den Taylorfaktor der makroskopische Dehnung E mit Abglei­

tung y in den Gleitebenen verknüpft Mkrz. :::::: 1,8- 3 [15] und Mkfz.:::::: 1,8 [16]. Die 

Versetzungsentwicklung ergibt sich aus der konkurierenden Wirkung von Verset­

zungsmultiplikation-undAnnihilation [17], wofür bei nichtallzu hohen Verfor­

mungen und geringen Temperaturen die Ratengleichung 

ap { 1 } 2 RM -=M -+gK + gp ---p ae bl\ b 

(3) 

angesetzt werden kann. Der erste Term beschreibt hierin die Versetzungsmulti­

plikation resultierend aus der Immobilisierung von Gleitversetzungen 1 /(b/\) 

[18, 19] bestimmt von ihrem mittleren Laufweg 1\, sowie den zusätzlichen Beiträ­

gen von Korngrenzen gK und auch Ausscheidungen gp infolge Bildung geome­

trisch notwendiger Versetzungen. Hierfür kann im wesentlichen gk :::::: KK ldK (1-2) 

[20] abhängig von der Korngrenzendichte, sowie gp = Kpfv/dp [21] angesetzt 

werden abhängig von Volumenanteil fv und Durchmesser dp der Ausscheidungen 

mit den Konstanten KK und Kp::::: 8/b [21]. Der zweite Term in GI. 3 stellt die Anni­

hilation durch dynamische Erholung dar, bestimmt durch die Distanz R {T, t, ... ), 

wo sich Versetzungen ungleichen Vorzeichens auslöschen. Bei höheren Tempera­

turen wird die Annihilation zunehmend dann diffusionsgesteuert entsprechend 

dem Reaktionsterm ßMD p2 (ß = Konstante) [22] und damit verstärkt von der 

Versetzungsdichte und der Diffusionskonstanten D abhängig. Nachfolgend wird 

diese diffusionsgesteuerte Versetzungsanihilation aber vernachlässigt, kann je­

doch im Rahmen des Modells GI. 3 durch entspechend vergrößerte Annihilations­

distanz R bei höheren Fließspannungen simuliert werden. 

2.1 Kubisch raumzentrierte Werkstoffe 

Bei tieferen Temperaturen T < Tc (t) ~ 0,1 - 0,3 Tm und hohen Verformungsge­

schwindigkeiten t erfolgt die Gleitung, infolge der durch die hohe Peierlsspan­

nung bedingten geringen Mobilität der Y2a < 111 > Schraubenversetzungen, 

über einen meist nukleationsgesteuerten Doppelkinkenmechanismus [10]. Dies 

ist auch die Ursache der ausgeprägten Temperaturabhängigkeit der Fließgrenze 
bei tiefen Temperaturen mit ihrer außerordentlich starken Beeinflussung bereits 

durch geringe Gehalten an interstitionellen Elemente, wie C, N, 0 [23,24]. Diese 

beeinflussen über lokal wirkende innere Spannungen die Kinkennukleation, so-
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wie Kinkenlänge [25]- und Mobilität und prägen damit den Gleitmodus, der sich 

nicht nur auf niedrig indizierte Ebenen, wie im Fall von krz. Werkstoffen be­

schränkt [26]. Als Konsequenz hiervon wird die Gleitdistanz 1\ nicht mehr durch 

generierte Versetzungen selbst begrenzt, da diese mehr oder weniger durch ent­

sprechende Kinkenbewegung unter Beteiligung auch von Quergleitprozessen 

[27] umlaufen werden können. Für T < Tc gilt damit näherungsweise 1\ = konst. 

:;t: p, während bei T >Tc die Gleitung dann vergleichbar zu kfz. Materialien über­

wiegend über langgestreckte Stufenversetzungen erfolgt, wobei Mkfz. < Mkrz .. 

Für den Fall von 1\ = konst. und additiver Überlagerung, z = 1, erhält man als Lö­

sung der Differenzialgleichung GI. 3 für den verformungsbedingten Festigkeits­

anstieg unmittelbar 

J -2RM Llo e = Llo e,m 1 - exp ( b e) 
(4) 

mit dem Sättigungswert 

(5) 

Die Gleichmaßdehnung unter Berücksichtigung des Considere Kriteriums [28] der 

platischen Stabilität do/dE = o andererseits schreibt sich zu 

b 2 e = ---ln (1 ~ry ) 
u 2RM 

(Ga) 

mit Eu=exp (Eu)-1 =.ö.l/10 für die auf die Ausgangslänge 10 bezogene Probenver­

längerung. Definiert man das Verfestigungspotential Y=.ö.oc,m/o0 bezogen auf 

die Fließspannung oy = o0 , so ergibt sich für die Koeffizienten r, (Y,R,M,b) 

[ J 1 + ~ (1 + ~) y2 
- 1 l (6b) 

f]= 
R·M 

2 ( 1 + -b-) y 

Die zu o0 ~ 0 extrapolierte maximale Gleichmaßdehnung 



X b 
e ---- ln u,o 2RM 

1 

RM 
1+­

b 
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(Ge) 

wird hierbei nur vom normierten Annihilationsparameter Rm = R·M/b bestimmt. 

Für kleine f1 bzw. hohe Fließspannungen a0 und ausgeprägter Versetzungsmulti­

plikation gilt ferner in Näherung auch 

b V1+C-1 
eu = BMR RM 

(1 + b) y 

4RM RM .J c = -b- (1 + b) y-

2 1 V1+C-1 2 
1+- ----

8 RM 
(1 + b) y 

die dann mit der Vereinfachung Vf+C= 1 + c/2- c2/8 in die einfachere Form 

übergeht mit 

(7a) 

(7b) 

und dem Korrekturfaktor <t> (R) s; 1 gegenüber der exakten Lösung GI. 6 a, b, wo­

bei für C ~ O,<J> = 1 gilt. Diese Lösung verdeutlicht anschaulich, daß bei hohen 

Fließpannungen ay= a0 die Gleichmaßdehnung auch bei dominant 

auscheidungs- und korngrenzengehärteten Werkstoffen in den hyperbolischen 

Verlauf entsprechend Eu-1 /o0
2 einmündet, der gleichzeitig auch die obere asym­

totische Begrenzung bildet. Hierbei wird der Parameter YEu(a0 /J.J}= konst. unab­
hängig von der Temperatur, soweit M3 ba2//\:;t:T zutrifft. Dieser Parameter scheint 

damit ein geeigneter Indikator zur Erkennung struktureller lnstabilitäten bei T < 
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Tc (krz.- (T)) zu sein, beispielsweise induziert durch dynamische Reckalterung, 

Gleitbandverformung oder Versetzungs-channeling. Bei geringeren Fließspan­

nungen erhält man andererseits für die Gleichmaßdehnung die nichtlineare Nä­

herung 

nun als asymtotische untere Begrenzung von GI. 6a, b. Dieser Zusammenhang 

zeigt, daß die Duktilitätsverminderung durch dynamische Erholung sich mit ab­

nehmender Fließspannung verstärkt, während demgegenüber die Versetzungs­

multiplikation insbesondere bei hohen Fließspannungen verstärkt wirkt. Abb. 

1 a,b verdeutlicht im einzelnen den Einfluß von dynamischer Erholung Rm und 

Versetzungslaufweg 1\- bzw. Multiplikation auf die Festigkeitsabhängigkeit der 

Gleichmaßdehnung Eu(o0 ). 

Unter der Voraussetzung der gleitdominanten Versetzungsmultiplikation ergibt 

sich die Gleichmaßdehnung bei krz.- (T) in Abhängigkeit vom Härtungsmodus wie 

folgt: Für mischkristallgehärtete krz. Materialien mit größerer Korngröße (gK = 0) 

gilt 

2 3 ( )2 e :::::: (ap) b M cp = Lloe,m Rmcp 

u 2 a 2 
41\a

0 
o 

(8a) 

Die Gleichmaßdehnung ist somit parabolisch abhängig vom Verfestigungspoten­

tial y und proportional zum relativen Annihilationswert Rm. Für ausscheidungsge­

härtete krz. Werkstoffe gilt andererseits 

(apb)
2

M
3

Kp ,cp fv 
(Sb) 

e :::::: 
u 4[ ao,f+ao,p (fv, dp) ]2 dp 

die sich bei Dominanz der Ausscheidungshärtung o0 ,p>o0 ,f, somit b2gp~b//\ 

über den Orowanmechanismus o0 ,p = ßoRI.IbM/l mit l = dp V n/(6fv) [29] und den 

Koeffizienten ßoR = (A/2n) ln (llb) (A = 1 für Stufen- und A = 1 I (1-v) für Schrau­

benversetzungen, v = Querkontraktionszahl) zu 
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(Sc) 

reduziert. Die Gleichmaßdehnung nimmt damit hierfür linear mit der Partikelgrö­

ße dp, stets unabhängig vom Teilchenvolumenanteil fv zu. Im allgemeinen ist die 

Härtung gegenüber dem Orowan-Umgehungsmechanismus unter Beteiligung 

von Quergleitung aber schwächer ß :=.;; ßoR, begrenzt nun durch die nachfolgend 

erforderliche Versetzungsablösung [30] vom härtenden Teilchen. Bei geringen 

Fließspannungen wird gegenüber GI. SC die Partikelgrößenabhängigkeit der 

Gleichmaßdehnung entsprechend Eu -VdP/R bzw. Y -Vdp/R und GI. 6a, b ge­

ringfügig abgeschwächt. 

Entsprechend dem Modell [7] des duktilen Bruches mit nukleationsgesteuerter 

Porenschädigungsbildung an Ausscheidungen ist andererseits die lokale Bruch­

dehnung annähernd durch tt:::::: Ktllfxfv·t, t:::::: % beschreibbar mit der Materialkon­

stanten Kt und der kritischen Porenschädigung flfx::::::0,1 -0,3 wo makroskopisches 

Versagen durch Porenkoaleszenz auftritt. Die Materialkennwerte t, Kt und fltx 

hängen hierbei vom Typ, Größe und Größenverteilung der Ausscheidungen ab. 

Dieser Zusammenhang beschreibt befriedigend den Trend der beobachtete Parti­

kelkonzentrationsabhängigkeit der lokalen Bruchdehnung vieler kfz. und krz. 

Werkstoffe, wie in Abb. 2 gezeigt Unter Berücksichtigung dieses Zusammenhan­

ges Er(fv) mit dem Exponenten t = - 2/3 ergibt sich für das Verhältnis Eulct als 

Kennwert für die Duktilitätsumsetzung dann, 

( )

2 K d 
ncf> a P p % 

e /e =- -- --~f 
( u f) Orowan 24 ß K ...x v 

OR f f1T 

(Sd) 

also gleichermaßen ein Anstieg mit der Partikelgröße dp aber auch etwas schwä­

cher mit dem Volumenanteil fv% der Partikel. Im Fall der Härtung durch Teilchen­

scherung, die bevorzugt bei kleinen köhärenten Ausscheidungen vorliegt, ergibt 

sich mit o0 ,p = KsM-vcr;;fv [31] 

(Se) 
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sowie für die Duktilitätsumsetzung (Ks ... Konstante) 

(aJ1)
2 

b M (/J 
(eu/ef) s h =-------

c erung 41\K iJ.f* K 2 d f Y3 
f 5 p V 

(Sf) 

Gegensätzlich zum Orowanmechanismus fällt damit bei Partikelscherung die 

Gleichmaßdehnung entsprechend Eu- dp·1fv-1 mit zunehmender Partikelgröße 

und Ausscheidungskonzentration fv in der gleichen Stärke hyperbolisch ab, so­

weit 1\::t:dp. Oberhalb eines kritischen Teilchenvolumenanteils von 

f* =~ { JJßoR} 2 _b __ 1 
v n K

5 
1\K d2 

p p 

(8g) 

der unabhängig von der TexturM schwach mit zunehmendem dp aber auch 1\ ab­

nimmt, führt der Orowan-Umgehungsmechanismus gegenüber Partikelscherung 

schließlich zu höheren Duktilitäten. Ist allerdings die Gleitdistanz 1\ auch bei 

Scherung durch die Partikel begrenzt, d.h. /\-dpfv-112, so wird Eu-1 /(d2p Vfv) 
und Eu/Ef--fv 1 /6dp2. Im Fall der Härtung entspechend dem Hart'schen Ansatz a0 ,p 

= 3M tcfv2/3 [32] (tc ... Parikelscherspannung) gilt bei 1\ ::t:fv, Eu-11(/\tc2fv4/3) 

und Eu/Ef -1 /(/\tc2fv2/3) sowie für den kritischen Volumenanteil der Teilchen 

fv* -1 /(/\tc2dp)3/4 (siehe Anhang A 1 ). Soweit tc -v'dp [53] wird dann entspe­

chend eu-1 I (/\dpfv413) und fv*-1 /(/\3/4dp3/2). Dies verdeutlicht, daß die Duktili­

tät Eu aber auch die Duktilitätsumsetzung entscheidend vom Ausscheidungshär­

tungsmechanismus, aber auch vom Härtungsverhältnis a0 ,t/a0 ,p beeinflußt wird. 

Im Fall geordneter kohärenter Teilchen ist die kritische von einer Einzelverset­

zung noch schneibarer Teilchendurchmesser nach [53,58,68] durch 

(9) 

bestimmt, worin y die Grenzflächenenergie kennzeichnet. Für die maximale er­

zielbare Härtung gilt dann 
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(10) 

mit der hierfür zuordbaren minemalen Gleichmaßdehnung 

[ 1+ßoR ~]
2 

eu,min = ( ß a ~) 2 2~ ---1\-,----
0R V 

(11) 

Während Eu,min mit zunehmendem Teilchenvolumenanteil abnimmt, vergößert 

sich der nachfolgende Duktilitätsanstieg 

E:OR 
u y 

---=1+K­
p pb 

(12) 

eu,min 

[ HßoR~l 
beim Übergang von Teilchenscherung zur Orowanumgehung mit zunehmendem 

fv. Dies verdeutlicht Abb. 3a, die die Abhängigkeit der Gleichmaßdehnung von 

Teilchengröße und Volumenanteil fv für durch kohärente Ausscheidungen ge­

härtete krz. Werkstoffe zeigt. Zunehmend überlagernde Härtung durch Gitterrei­

bung o0 ,f > 0 glättet dann die Abhängigkeit Eu(dp} (Abb. 3b) bei Erhalt der we­

sentlichen Charakteristik aber von Oo,f = 0. 

Bei krz.-Materialien mit dominanter Korngrenzenhärtung infolge Kornfeinung 

und Versetzungsgenerierung primär an Korngrenzen, i.e. 1//\~b · gK wird 



-10-

KK (13) 

e =--------
u 4(ao,f + Kh !d~ )2 d~ -2) 

ergibt also bei höheren Temperaturen oder geringen Reibungsspannungen o0 ,t 

mit Eu-1/dK(<l) eine etwas schwächere Korngrößenabhängigkeit als bei niedri­

gen Temperaturen T ~Tc wo Eu-11dK(< 2> gilt, mit der Begrenzung für die Duktili­

tät von Eu = Ef für geringe dK. Bei matrixgesteuerter Versetzungsmultiplikation 

aber resultiert Eu-dK (< 1)//\, also ein Anstieg der Duktilität mit zunehmender 

Korngröße, soweit 1\:t:dK bzw. /\~dK mit Eu = 0 für dK ~o. Abhängig von Ver­

setzungsmultiplikation und Reibungsspannnung ergibt sich damit generell für 

die Korngrößenabhängigkeit der Gleichmaßdehnung Eu-1/dKx mit den mögli­

chen Koeffizienten -1 <X:s; 2. Mit zunehmender Kornfeinung, insbesondere in 

Richtung ultrafeinkristalliner Materialien (dK < 500 nm) ist hierbei infolge hoher 

Korngrenzendichte prinzipiell ein Übergang zur Versetzungsgenerierung an 

Korngrenzen möglich, so daß eine kritische Korngröße dxK= {/\·KK)1/x existieren 

kann, wo ein Duktilitätsminimum (Eu) vorliegt (Abb. 4). Für einen versetzungsge­

steuerten Haii-Petch Mechanismus entweder nach einem pile-up [11] oder 

Versetzungs-Quellmechanismus an Korngrenzen [20] wird generell Kh ""'IJ und 

damit die Gleichmaßdehnung auch unabhängig vom Schermodul soweit KK:t: 1J 

zutrifft ähnlich wie bei Härtung über Gitterdefekte. Weitere Kornfeinung in 

Richtung Nanokristallite führt dann zu einem Übergang vom Versetzungsgleiten 

zum Kriechen, zunächst als Versetzungskriechen (o-t~ 1/4)dann schließlich als 

Diffusionskriechen (o-tdK3fDK [57], DK ... Korngrenzendiffusionskonstante) 
oder Korngrenzengleiten mit einer gegenüber Haii-Petch gegensätzlichen Korn­

größenabhängigkeit der Festigkeit. Verbunden damit ist auch eine Verminde­

rung des Verformungsverfestigungspotential y~ 0 und damit auch der Gleich­

maßdehnung Eu ~o mit Übergang zum superplastisch vergleichbarem necking. 

Nachfolgend wird die quadratische Überlagerung, z = 2, zwischen Härtung und 

Verformungsverfestigung entsprechend GI. 2 betrachtet. Hierfür gilt wiederum 

GI. 6a,c allerdings mit dem Koeffizienten 11 = (.6oe)euf.60e,m von 
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(14) 

gültig für o0 ,a > 0 wobei wiederum Rm = R ·M /b. Entsprechend GI. 6a, 14 wird 

Eu = 0 für p = Oo,i /oo,a· Dies verdeutlicht, daß für z = 2 auch bei krz. (T) Werk­

stoffen, ähnlich wie bei kubisch flächenzentrierten, gezeigt in 2.2, eine obere 

Fließspannungsgrenze Oe für Verformungsverfestigung und Gleichmaßdeh­

nungsbildung Eu>O vorliegt. Für ay >ac tritt unmittelbar Verformungsentfesti­

gung bei gänzlichem Verlust an Gleichmaßdehnung auf. Für o 0 ,i, Oo,a> 0 ist ent­

sprechend GI. 14 die Grenzfestigkeit durch 

2 RM 2 
Llae,m b- ao,i 

(15a) 

ü =------( 
0 o,a 

bestimmt, während diese mit 

fRM 
oc =Llae,m V b 

(15b} 

für a0 ,i > o,a0 ,a = 0 bei vergleichsweise kleineren Werten liegt. Für den Koeffi­

zeienten rJ gilt hierfür dann 

(16a) 

f]= 
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mit der Gleichmaßdehnung 

(16b} 

und der für kleiner, bzw. höheren Fließspannungen gültigen Näherung 

e = e [1 _ ( 
0 

o,i) 2 j u u,o 0 
( 

(16c} 

wobei für die zu ao,i ~ 0 extrapolierte Dehnung Eu,o = 1/(2(1 + RM/b}) gilt. Die 

Grenzfestigkeit Oe steigt also mit abnehmendem Spannungsverhältnis a 0 ,i/a0 an. 

Für geringe Fließspannungen bzw. r, ~ 1 erhält man als asymtotische untere Be­

grenzung für die Gleichmaßdehnung bei z = 2, a0 ,a = 0 ferner 

1 
e = ---

u 2R 
m 

ln 
1 

(16d} 

diese ist also nun parabolisch vom Spannungsverhältnis a0 ,i/Oc abhängig. 

2.2 Kubisch flächenzentrierte Werkstoffe 

Kfz. Werkstoffe zeichnen sich durch eine geringe Peierlsspannung bei vergleich­

barer Mobilität von Schrauben- und Stufenversetzungen aus, wobei Gleitung auf 

niedrig indizierte Ebenen über langgestreckte Stufenversetzungen erfolgt. Die 

durch Verformung generierten Waldversetzungen wirken als effektive Gleithin­

dernisse, die den Versetzungslaufweg begrenzen und somit die Immobilisierung 

der Gleitversetzungen bzw. die Versetzungsmultiplikation verstärken. Ist der 

mittlere Gleitweg 1\ durch den mittleren Abstand zwischen den Waldversetzun­

gen bestimmt, so wird 1\ = 1\0 /(bv' p} mit der Konstanten /\0 ähnlich wie für krz. 

Werkstoffe bei T >Tc (2.1}. Hierfür erhält man als Lösung von GI. 3 für die Verfor­

mungsverfestigung bei additiver Überlagerung z = 1 

(17} 
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mit dem Sättigungswert 

und der Gleichmaßdehnung 

b 
b 

E: = -- ln 
u RM 

11o e,m 
1-------

(18) 

(19) 

Für das Gleichmaßdehnungsmaximum bei o0 ~ 0 ergibt sich nun der gegenüber 

krz. Werkstoffe vergrößerte Wert 

X 1 1 
e = --ln---

u,o R 1 + R m m 

(19a} 

, bestimmt wiederum vom normierten Annihilationsparameter Rm. Bei hohen Fe­

stigkeiten bzw. geringen 11 gilt dann näherungsweise 

[ 

0
0 ,a + 0

0 ,;] 
E: =E: 1-----

u U,O CJ 
c 

mit nun Eu,o = 1 /(1 + R·M/b) :::; Eu,ox und der Grenzfestigkeit 

apbM
2 

CJ =---
c 4/\ 

0 

BR/\
2 
0 

1 + b (gp + g K) 

der mit dem anfänglichen Verfestigungskoeffizienten 

da 
dt: 

(20a) 

(20b) 

(20c) 
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identisch ist. Für geringe Fließspannungen gilt andererseits für die Gleichmaß­

dehnung als Asymtote von GI. 19 

E: = u 

(20d) 

also gleichfalls wiederum ein linearer Zusammenhang aber mit gegenüber 

GI. 20a vergrößerter Steigung. 

Gegenüber krz.- (T) , z = 2 erwartet man bei kfz. Werkstoffen für z = 1 eine li­

neare Spannungsabhängigkeit der Gleichmaßdehnung bei geringeren Grenzfe­

stigkeiten, die jedoch mit zunehmendem Ausscheidungshärtungsbeitrag anstei­

gen. Der Zusammenhang in GI. 20a ähnelt der von [5] angegebenen empirischen 

Beziehung f = 0,5 (1-oy/ours) da die Grenzfestigkeit mit der Zugfestigkeit ours 

ebenfalls korreliert, wie in 2.3 dargestellt. Abb. 5a verdeutlicht den Einfluß der 

dynamischen Erholung Rm und o, auf die Abhängigkeit Eu (o0 } für kfz. Werkstof­

fe. 

Betrachten wir nun den Fall kfz. Werkstoffe bei quadratischer Überlagerung 

z = 2. Dieser ist in geschlossener Form nicht analytisch lösbar, jedoch einige wich­

tige Grenzfälle. Für o0 ,i--,). 0 asymtiert die Lösung in die bereits für z = 1 bekann­

ten (GI. 19). Für o0 ,i>O aber o0 ,a =0 andererseits gilt wiederum GI. 6a, 19a mit 

dem Koeffizienten 

RM 
RM 

b (1 + T> 

und der gegenüber z = 1 verringerten Grenzfestigkeit von 

RM 
b 

ac =LlaemK ' RM 
1+b 

bzw. 

(21} 

(22a) 
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(22b) 

a =a---==== 
c~ 

2/\oy 1 + b 

1 + 

Der Verfestigungsverlauf o(e) ist dann mit ßoc,m nach GI. 18 durch 

(23) 

bestimmt. Die Näherung von GI. 6a, 21 - 22 b, für kleine 11 schreibt sich dann zu 

E = E [ 1 _ ( 
0 o.i) 2] 

U U,O a 
c 

(24) 

mit der zu o0 ,i ~ 0 extrapolierten Dehnung Eu,o = 1 I (1 + R·Mib) < Eu,ox bestimmt 

durch Versetzungsannihilation und Gleitsysteme. Dieser Zusammenhang ist fast 

identisch mit der ursprünglich von R.L. Fish. et. al. [1] angegebenen empirischen 

Beziehung zur Beschreibung der Versprädung austenitischer CriNi-Stähle durch 

Bestrahlungshärtung. GI. 24 ist damit gleichermaßen für kfz.- und krz.- (T) Werk­

stoffe anwendbar, allerdings mit den Unterschieden (Eu,0 )krz. = 1/2 (Eu,o) kfz. 

und (oJkfz. < (oc) krz. soweit eine Wechselwirkung zwischen härtenden Defekten 

und der durch Verformung generierten Versetzungsstruktur entsprechend z = 2 

vorliegt oder bei dominierender Versetzungshärtung. Die Steigung otuloo0 ,i = 

<J>z = 2 bei der Grenzfestigkeit oo,i = Oe nimmt infolge 

(ae loa ) = -2 e I ac u 0 ; a . = a u,o 
I 0,/ C 

(25) 

für z = 2 umgekehrt proportional mit der Grenzfestigkeit ab woraus mit Eu,o 

auch die maximale Verformungsverfestigung ßoc,m entnehmbar ist, da entspre­

chend GI. 22a gleichermaßen Oe =ßoc,m (1 - Eu,0 )1Eu,o 112 gilt. Steigung <J>z = 2 ist 

damit doppelt so groß als für z = 1 bei identischer Grenzfestigkeit Oe aber um 

den Faktor 2 ~0 größer bei gleichem ßoc,m. während hierfür sich aber die 

Grenzfestigkeiten Oe z = 21oe z = 1 = (eu,o)-112 nur um die Hälfte dieses Faktors un­

terscheiden. Dies verdeutlicht Abb. Sb, die in schematischer Form die Zusammen-
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hänge Eu (oy) für kfz. Werkstoffe in Abhängigkeit vom Überlagerungskoeffizien­

ten z zeigt. Als weiteren Grenzfall bei z = 2 erhält man für o0 ,;/o0 ,a = 1 eine al­

lerdings bereits komplexe analytische Lösung. Hierfür gilt für die Koeffizienten 11 

als Näherung von 

mit den entsprechenden Koeffizienten for q2 + p3 > 0 

und 

b a 2 

ß = 3-9 

a
3 

a · b c 
q = 27--6- +2 

a -
2 R mLlae,m 

1 + Rm 

b= 

{ ( Rm11ae,m )
2 + oO,i [ 2(1 + Rm)-1 J} 
(1+Rm)2 

c = 
2 2Rm 

o .Lla 
0,1 e,m ( ) 2 1+Rm 

die von o0 ,;, Lloc,m und Rm gleichermaßen abhängen. 

(26a) 

(27a) 

(27b) 

(27c) 
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2.2.1 Einfluß von Teilchenhärtung und Korngröße auf die Gleichmaßdehnung 

lnfolge der linearen Spannungsabhängigkeit der Gleichmaßdehnung (GI. 20a) ist 

dessen Abhängigkeit von der Korngröße bei kfz. Werkstoffen gegenüber kubisch 

raumzentrierten generell stärker. Bei dominanter Korngrenzenhärtung mit z = 1 

gilt diesbezüglich bei kfz. Werkstoffe 

(28a) 

eu,o 

mit den Exponenten Y=-1/2 bei l\0 ::t:dK and y = 1/2 bei 1\0 -dK und somit gene­

rell begrenzt durch -1/2 ~ Y :51/2. Mit zunehmend überlagerter Härtung durch 

Gitterreibung verringert sich der Expontenwert zu /Y/---,)- 0. Darüberhinaus läßt 

sich hierfür eine kritische Korngröße 

(28b) 

definieren unterhalb dieser dann der Übergang zur Verformungsentfestigung er­

folgt. Insbesondere bei hohen Verhältnissen Kh/~ von Haii-Petch Konstanten zu 

Schermodul in Verbindung mit starker Gitterreibung z. B. Mischkristallhärtung 

verschiebt sich dieser kritische Korngrößenwert zunehmend in den Versetzungs­

gleitbereich. Das differenzierte Verhalten der Korngrößenabhängigkeit der 

Gleichmaßdehnung von krz. und kfz. Werkstoffen zeigt in schematischer Form 

Abb. 6. für g P, K = 0. 

Andererseits bei dominanter Ausscheidungshärtung (o0 ,p > o0 ,t) erhält man für 

die Abhängigkeit der Gleichmaßdehnung vom Teilchenvolumenanteil 

im Fall des Orowanmechanismus mit k0 = (8R/\ 0 2Kpb-1)112 und 

5
P,S _ r;--;J 

V . V -p 

(29a) 

(29b) 
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bei Teilchenscherung; also eine vergleichbare Abhängigkeit vom Teilchenvolu­

menanteil fv aber konträre Abhängigkeit von der Teilchengröße. Für den kriti­

schen Teilchenvolumenanteil gilt dann anhand von GI. 18 und 20a 

1 - 1 ,38ß OR .!!.!!.__ ] 2 

Ks d213 
p 

{29c) 

für gK = 0 und den plausiblen Annahmen von gp Scherung = 0 und A0 Orowan = 
A0 Scherung. Im Gegensatz zu krz. Werkstoffen {2.1) nimmt der krititsche Volu­

menanteil fv* oberhalb diesem der Orowan- gegenüber dem Schermechanismus 

größere Gleichmaßdehnungen ergibt, mit zunehmender Teilchengröße, bei grö­
ßeren etwa linear f*v -dp. zu. Hierbei existiert eine kritische Teilchengröße dp*, 

unterhalb dieser die Orowanumgehung stets höhere Duktilitäten ergibt. Ober­

halb dieser kritischen Teilchengröße ergibt, ähnlich wie bei krz. Werkstoffen bei 

geringem Teilchenvolumenanteil (fv<fv*) Teilchenscherung und bei höherem {fv 
>fv*) dann der Orowanmechanismus größere Gleichmaßdehnungen. Dieser Be­

reich ist nach oben jedoch durch die maximale noch schneidbare Teilchengröße 
d,Scherung im Fall geordneter kohärenter Ausscheidungen begrenzt. Dieses diffe­

renzierte Duktilitätsverhalten ausscheidungsgehärteter kfz. und krz. Werkstoffe 

verdeutlicht das härtungsmechanismusabhängige Phasendiagramm fv*vs. dp. ge­
zeigt in schematischer Form in Abb. 7a,b. Das hier erkennbare fv*-Riff bei kfz. 
Werkstoffen im Bereich mittlerer Teilchengrößen dpx>dp>dc Scherung wird mit 

zunehmender dynamischen Erholung und reduzierter Versetzungsmultiplikation 

und somit zunehmender Temperatur zu geringeren fvx-Werten gedrückt, ähnlich 

wie bei krz. Werkstoffen für dp < dcScherung, Bei kfz. Werkstoffen ergeben im Be­

reich kleiner Teilchen {dp<dp *)stets inkohärente während im Fall von krz. Werk­

stoffen kohärente schneidbare Teilchen bei geringem Volumenanteil fv <fv* und 

inkohärente bei höherem Volumenanteil fv >f*v größere Gleichmaßdehnungen 
ergeben. ln stark ausscheidungsgehärteten Werkstoffen mit hohem Teilchenvo­
lumenanteil führen somit stets inkohärente Teilchen in kfz. aber auch krz. Werk­
stoffen gegenüber kohärenten zu deutlichen Duktilitätsverbesserungen. 
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3. Zugfestigkeit und mittlerer Verformungsverfestigungskoeffizient 

3.1 Kubisch raumzentrierte Werkstoffe 

Zur Vervollständigung werden folgend die weiteren direkt aus dem Zugtest be­

stimmbaren Größen, wie Verfestigungsanstieg Aaxe, bei Eu, Zugfestigkeit aurs 

und mittlerer Verfestigungskoeffizient 0=AaxefEu betrachtet, als Konsequenz 

des Verformungsverfestigungsmodells GI. 3. Zunächst zum Verfestigungsanstieg 

b.ae =aurs -a0 charakterisiert durch die Differenz zwischen Zugfestigkeit aurs 

und Fließgrenze a0 . Da Aaxe = (rl>euAae,m folgt für krz.-(T)-Werkstoffe bei z = 1, 
<P = 1 aus GI. 5,6b unmittelbar 

(30a) 

Die Näherung für kleine '1 bzw. hohe Fließspannungen a0 und geringe (b/R) M3 

(~/a0)2 schreibt sich zu Aaxe = {l~ae,m)2 Rm/a0 , woraus 

(a1Jb)2 M3 [ 111b + g K+ g p l 
Lla~ = ----------

2 C1 0 

(30b) 

folgt, die übersichtlich verdeutlicht, daß hierfür Verfestigungsanstieg !J.oxe-1 /a 0 

umgekehrt und Zugfestigkeit mit 

(31) 

nicht direkt proportional zur Fließgrenze ist da Eu-1 /o0 2. GI. 13 beschreibt 

gleichzeitig den unteren Grenzwert der Zugfestigkeit für geringe Eu, R während 

exakt 

(31a) 

gilt. Hieraus resultiert für den oberen Grenzwert dann 
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(31 b) 

Abb. 8 verdeutlicht den Anstieg der normierten Zugfestigkeit ours/o0 mit zuneh­

mender Gleichmaßdehnung und R mit den entsprechenden Anwendungsbereich 

der Näherungen GI. 31, 31b. 

Bei dominanter Ausscheidungshärtung, o0 =op, über den Orowanmechanismus 

wird der Verfestigungsanstieg andererseits 

(32a) 

also unabhängig von Partikelgröße dp, aber proportional zu Vfv, ähnlich wie die 

Zugfestigkeit 

(32b) 

wobei hier allerdings etwa (ours)p,0 R-1 /dp gilt. Unter den gleichen Vorausset­

zungen ergibt sich für den mittleren Verfestigungskoeffizienten, definiert zu 

0= (ours -oo)/Eu dann 

12 Vtv 
8P,OR = ~ ßoRJJbd 

y 6n p 

(33) 

also proportional zu Vfv"ldp. Für den mittleren Verfestigungskoeffizienten erhält 

man exakt 

2RM 2 
0 =- --Lla ry/ln(1-ry ) b e,m 

(34a) 

sowie mittels der Näherung GI 30 b für höhere Fließspannungen und somit cp = 1 

0 ~2a 
0 

(34b) 
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die gleichzeitig die asymtotische untere Begrenzung des mittleren Verfestigungs­

koeffizienten bei ßac,m /a0 ~o darstellt. Für das obere Limit gilt dann 

(J< 2RM Lla2 
x e,m 

bLlae 

(34c) 

Diese Zusammenhänge GI. 34 a- c verdeutlichen, daß der mittlere Verfestigungs­

koeffizient entspechend 0=Xa0 bei konstantem ßac,m/a0 und Rm linear mit der 

Fließspannung zunimmt. Die Steigung X ;;::: 2 vermindert sich mit zunehmendem 

ßac,m /a0 und R, somit bei verstärkter Versetzungsmultiplikation und Annihila­

tion, wie Abb. 9a,b verdeutlicht. Der überraschend einfache und universelle, da­

mit vom Werkstoff und Verformungsbedingungen {T, t) unabhängige Zusam­

menhang GI. 34b eignet sich ausgezeichnet zur Überprüfung der mikrostrukturel­

len Voraussetzungen beim krz-(T)-Gieitmodus mit z= 1. Dies bedingt eine Korn­

größenabhängigkeit des Verfestigungskoeffizienten von 0=x [a0 ,a(T) + KhdK-~ ], 
die mit zunehmender Peierls- bzw. Reibungsspannung o0 ,a und somit abnehmen­

der Temperatur, soweit Kh ~T gegenüber Haii-Petch (o0-dK-~) schwächer wird. 

Aufgrund GI. 34b, Ba kann damit die Gleichmaßdehnung im Fall krz.-(T}-

Werkstoffe auch durch 

(35) 

e =----u 

ausgedrückt werden (x= 2, <P= 1}, wobei Parameter Eu82-A-1 gleichermaßen den 

Versetzungslaufweg charakterisiert. Bei dominanter Ausscheidungshärtung, o0 

= ap. über dem Schermechanismus (ao,P- ~)gilt andererseits 

( ) 
(apM) 2 b 

Lla; P =--~ 
' / ,S 21\K d1/2 f1/2 

5 p V 

(36) 

sowie 

0 = K M d 
1 12 

f 
1 12 

P,S p V 

(37} 

und damit (Aac)p,s -1 /(1\dp 1/2fv 1/2) sowie 0p,s- ~·Das Produkt 

(38} 
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charakterisiert dann den mittleren Versetzungslaufweg bzw. M3
//\. 

Für den Fall krz.-(T) bei quadratischer Überlagerung z = 2 ergibt sich für den 

mittleren Verfestigungskoeffizienten mit 

(39} 

,.z = 2 
c::r.k = o . ( 1 + R } -------------

rz. 0,1 m [ 2 J 1- (o0 ,;fo,} 

aber keine vereinfachte Korrelation mehr zu inneren Strukturgrößen. Die Zugfe­

stigkeit krz. Werkstoffe ist für z = 1 durch GI. 30a, 31a und in Näherung durch GI. 

30, 31 b bestimmt. Bei Z = 2 gilt andererseits ours = o0 ,a + V o0 } + A.oc*2 mit 

A.oc* = 11A.oc,m und 11 entsprechend nach GI. 14, 16a. Für den Fall von o0 ,a 

=O,oo,i>O erhält man diesbezüglich die noch übersichtlichere Form 

(40} 

, die die starke Abhängigkeit der Zugfestigkeit ours s:o, von Annihilation Rm und 

Verfestigungspotential A.oc,m/o0 ,i unterstreicht. Für das Verhältnis der Zugfestig­

keiten O=oursZ=2/ours Z= 1 < 1 bei Z = 2 (o0 ,a = 0} und Z = 1, das den mögli­

chen Einfluß des Härtungsmechanismus charakterisiert, erhält man dann 

1 :; [ 1 + ( Lwe,m'ao.i) 2] 
m 

(41} 

Q=------------

[ 1 + Rm ( Llae,m/ao,i) 2] 
Die Umformung von GI. 40 als Funktion der Gleichmaßdehnung andererseits er­

gibt bei geringen Fließspannungen 



z=2 
0 UTS 
--~ 

und bei hohen 

Z=2 
0 UTS 
--~ 
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1 : ~ m [ 1 + _R_(_e _, __ e_x_} l 
m U U,O 

(41a} 

(41b) 

mit der hierfür asymtotischen unteren Begrenzung für Eu~ 0 und Rm ~ 0 von 

Z=2 
0

UTS ;;:::J~ 
1- 2e 

o0 ,i u 

(41c) 

Interessanterweise wird somit für beide Fälle Z = 1,2 der Zusammenhang ours/o0 

vs. Eu nur vom relativen Annihilationswert Rm bestimmt, der damit aus einer sol­

chen Auftragung direkt entnommen werden kann. Die Festigkeitsverhältnisse 

ours/o0 sind hierbei für Z = 2 gegenüber Z = 1 etwas kleiner und somit auch des­

sen Eu-Abhängigkeit schwächer. 

3.2 Kubisch flächenzentrierte Werkstoffe 

Für den kfz. Fall bei additiver Überlagerung, z = 1, ergibt sich mit GI. 18,19,21 für 

den Festigkeitsanstieg f:ioxe 

und für die Zugfestigkeit 

RM 0 o 
1+-­

b o 
c 

OUTS= oc ___ R_M_ 

1+-
b 

(42} 

(43} 
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mit OUTS = (oc+ o 0 }12 als Grenzwert für RMib = 1. 

Beide Kennwerte ~oxe,OUTS sind damit im wesentlichen neben der Fließspannung 

o0 von der Grenzfestigkeit o, abhängig. Für den mittleren Verfestigungskoeffi­
zienten erhält man andererseits für kfz. Werkstoffe nun 

(44} 

gültig für kleine 11 bzw. höhere Fließspannungen o0 . Interessanterweise wird 

hierfür (z = 1) der mittlere Verfestigungskoeffizient identisch zur Grenzfestig­

keit welche, damit direkt aus einem einzelnen Zugtest, insbesondere bei Misch­

kristall - und korngrenzengehärteten kfz. Werkstoffen entnommen werden 

kann. Andererseits zeigt GI. 43,44, daß ein direkter Zusammenhang Eu= 

f(a0 1ouTs) bezogen auf die Zugfestigkeit, wie in [3,5] diskutiert, nicht exakt gilt, 

wohl aber Eu= Eu,o[1 - Ool0]. 

Folgend wird der kfz.-Fall bei z = 2 mit der Einschränkung o0 ,a = O,o0 ,i > 0 be­

trachtet. Hierfür erhält man für den Festigkeitsanstieg durch Verformung 

(~Oe *)z = 2 kfz. = OUTS- Oo,i 

xz=2 
(Llae) kfz. = 0 o,i 

u2 (1- 1 I u 2)2 

1 +-------1 
RM 

1+-
b 

oder mittels der Näherung GI. 24 

( *)Z=2 Lla e kf. == a _ . z. 0,1 
11+ __ e_~-- - 1 

,/ e - e 
~ U,O U 

mit u = a,loo,i > 1. Die Zugfestigkeit schreibt sich dann zu 

( )
2[ ( ) j 

a Ia . a . 
Z=2 c 0,1 o,l 2 

( 0 UTS ) kf = 0 . 1 + 1 - -z. o,t ( 1 R ) a + m c 

(45a) 

(45b) 

(46) 
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Das Verhältnis der Zugfestigkeiten 0= oursZ=2 /ours Z= 1 für kfz. Werkstoffe 

mit s = Oo,i /~oe,m wird 

1 + Rm S 
!1=------

Rm (1 +S) l (1 + R ) l 1- s2 m 2 

R2 
m 

(47) 

also wiederum von S und Rm abhängig. Für den mittleren Verformungsverfesti­

gungskoeffizient 0 gilt dann der Zusammenhang, 

(1 + R ) a . 
ez = 2 = m o,J { V 1 + D - 1 } 

kfz. 2 
[1-(a0 ,;ta,)] 

(48a) 

welcher sich für kleine Werte von D = u2 [1 - 1 /u 2
]

2 /(1 + Rm}~ 0 d. h. schwache 

Verfomungsverfestigung zu 

2 a e 
ez=2 - c u 

kfz. -~-e-
0,1 u,o 

(48b} 

mit 

(49} 

reduziert. Gegenüber z = 1 wird somit nun e bei kfz. (z = 2} neben o, zusätzlich 

von oo,i abhängig. Für das Verhältnis ne=ez=2/9z= 1 gilt dann exakt 

(SOa} 

und in Näherung für kleine D 

z = 1 
8 °c z=2 

!1 =---eu 
2ao,i 

(SOb} 
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die verdeutlicht, daß ne primär mit zunehmendem o,z= 1C/oo,i und EuZ=2 an­

steigt. ln den Anhängen A2, A3 werden schließlich Näherungen für die Abhän­

gigkeit des Hollomon'schen und Voce'schen Verfestigungsindex von der Fließ­

spannung angegeben. 

4. Bruchfestigkeit 

4.1 Kubisch raumzentrierte Werkstoffe 

Entsprechend GI. 2 ist die Bruchfestigkeit Of 

af = a + a . { 1 +(~a f/a .)z} 1/z o,a 0,1 e, 0,1 

(51) 

im Fall des duktilen Bruches Ober .lloe,f = f (Ef, Rm) von der lokalen Bruchdehnung 

Ef, bei der unmittelbar Porenkoaleszenz auftritt, abhängig. Bei krz. Werkstoffen 

gilt hiermit für Z = 1 

geringe ef · Rm: 

3/2 
af :: ay + aJ.lM 

(52) 

mit Llae,m nach GI. 5. Im Fall dominanter Teilchenhärtung über Orowan und aus­

scheidungsbedingter Versetzungsmultiplikation ergibt sich damit bei höheren Ef 

für die Bruchspannung die Abhängigkeit ot~v'f;/dp und bei geringen Ef bzw. 

höherem Teilchenvolumengehalt 

(53) 

also eine etwas schwächere Abhängigkeit vom Teilchenvolumenanteil und Korn­

größe entsprechend ot~fvxdp Y mit den möglichen Exponenten -1/3 <X :s; 1/2 und 

- 1 <Y <-1/2. Bei dominanter Korngrenzenhärtung gilt für die Bruchspannung 

gleichermaßen die Haii-Petch Beziehung soweit gK = 0 und 1\:;t:dK. Demgegen­

Ober resultiert für /\-dK (Qk =0}, wie bei geringen Korngrößen zu erwarten mit 
ot~1/dK< 1/2 eine etwas reduzierte Korngrößenabhängigkeit. Der Einfluß von 
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Teilchengröße dp und Korngröße dK auf die Bruchspannung ist somit annähernd 

vergleichbar. 

4.2 Kubisch flächenzentrierte Werkstoffe 

FOr kfz. Werkstoffe erhält man für die Bruchspannung bei z = 1: 

geringe ef · Rm : 

a, 
af -5:a +­

Y R m 

(54) 

Sie ist damit wesentlich auch abhängig von der Grenzfestigkeit Oe. Im Fall der 

Teilchenhärtung über Orowan ergibt sich bei kfz. Werkstoffen bei geringen Ef, 

Rm bzw. hohem Teilchenvolumengehalt Of-fvxdY mit den möglichen Exponenten 

1/2;:::: X ;:::: - 1/6 sowie 1 ;:::: Y ;:::: 1/2. GegenOber krz. erhält man somit für kfz. 

Werkstoffe eine vergleichbare Abhängigkeit von der Teilchengröße aber eine ge= 

ringfOgig schwächere Abhängigkeit vom TeilchenvolumenanteiL 

5. Gleichmaßdehnungsverhalten bei Tieftemperaturverformung 

Folgend wird die Charakteristik der Temperaturabhängigkeit der Gleichmaßdeh­

nung krz. und kfz. Werkstoffe bei tiefen Temperaturen T < T 0 =:: RT etwa unter­

halb der Raumtemperatur betrachtet. Der hier vorliegende, ausgeprägte Anstieg 

der Fließspannung bei Erniedrigung der Temperatur kann im Fall der thermisch 

aktivierten Wechselwirkung von Gleitversetzungen mit tetragonalen Defekten 

der Konzentration C durch [47] 

a = Mr [ 1 - ( T/T ) U ] 2 
e c,o o 

(55a) 

beschrieben mit der Temperatur T0 für Oe= 0 

pb3 Llex 
T =-------

0 3.86A k ln t
0

1 t 

(55b) 

und der maximalen kritischen Scherspannung te,o 
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{55c} 

bei T = 0. Hierin bezeichnet flr.x die tetragonale Verzerrung der wirkenden De­

fekte {Fremdatome, Cluster, Versetzungsringe}, wobei k1 = 3,3 sowie A= 1 für 

Schraubenversetzungen und A= 1-v für Stufenversetzungen gilt. GI. 55 a- c stellt 

allerdings für kfz./krz. Materialien nur eine Näherung dar [48,49], da sowohl die 

Wechselwirkungsenergie, Gleitversetzung-Defekt als auch dessen Spannungsab­

hängigkeit zusätzlich von Versetzungstyp, Defektorientierung und Anisotropie 

abhängt. Bei Berücksichtigung von GI. 55 a- cerhält man für die Gleichmaßdeh­

nung Eu{T} kfz.-Werkstoffe mit GI. 20a somit 

eu = eu,o 

{56) 

K=1+ 

also für a0 ,a = 0 eine Abhängigkeit entsprechend EuiEu,o = [1-B{T}VC] mit dem 

temperaturabhängigen Parameter B(T}. Bei höherer Defektkonzentration c > cx 

bzw. M t 0 ,e{c} + a0 ,a ~ Oe tritt unterhalb einer kritischen Temperatur von 

{ 

ak 1AbMK a0 ,a } 2 f<=T 1- ---
o 4/\ Llex r; Mr 

0 V ~ o,e 

{57) 

hierbei stets nur "instabile Verformung" mit Eu = 0 auf, soweit a,:;t:T. Dieser Tief­

temperaturbereich T < Tx(C>Cx} ist damit besonders für Verformungslokalisa­

tion und Stukturinstabilitäten anfällig. Die kritische Temperatur erhöht sich mit 

zunehmender Defektkonzentration und A0 flr.x/M, somit bei höherer Tetragona­

lität sowie reduzierter Versetzungsmultiplikation und geringerem Taylorfaktor. 

Lokale Bereiche mit geringerem M-Wert stellen damit bevorzugte Ansatzpunkte 

für lokalisierte Verformung sowie Gleitbandbildung dar. 
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Der gleiche Härtungsmechanismus angewandt auf krz. Werkstoffe (A= 1) ergibt 

mittels GI. Ba für die Gleichmaßdehnung 

1 k 1 a 2 bMcp 
e =- ~-

u 4 L1 X k Aa 

(58) 

MJ1Lle Vc 
also etwa eine Abhängigkeit von Eu-C-1 [1 - (T/T 0}}~ ]4. Der starke Anstieg von der 

thermischen Fließspannungskomponente Oe mit abnehmender Temperatur er­

niedrigt hierbei gleichermaßen den Faktor o0 ,;/oy auch bei versetzungsgehärte­

ten krz. Werkstoffen wodurch die Ausbildung eines singulären, instabilen Verfor­

mungsbereiches mit Eu=O bei tiefen Temperaturen unterdrückt wird. Betrachtet 

wird nun der Fall wenn die Kinkenbildung in Schraubenversetzungen der ge­

schwindigkeitsbestimmende Schritt der Gleitung in krz. Werkstoffen darstellt. 

Die Bildungsenergie einer Doppelkinke von trapezförmiger Gestalt im Peierlspo­

tential ist bei Betrachtung der langreichweitigen elastischen Wechselwirkung der 

Versetzungssegmente für kleine Scherspannungen t :5 0,02 tp durch [50] 

(59) 

bestimmt mit Ax = 7.2 · 10-2 und der Peierlsspannung von tp ::::::: 10-2 1.1 bei T = 0. 

Für höhere Spannungen t s tp resultiert gegenüber GI. 54 eine abweichende 

Spannungsabhängigkeit LlHDK (T), beeinflußt vom Peierlspotential [51], die mit 

dem Modell konstanter Linienspannung von 0,7 jJb2 [48, 52] gut beschrieben 

wird. Mittels GI. 59 und t = t 0 exp (- LlHDK (t) /kT); t 0 :;t:t resultiert eine Tempera­
turabhängigkeit der effektiven Fließspannungskomponente von 

a~K ~ ( ~) 2 ~[ 1- Tl T 0 ]
2 

(60) 

T = pb3 ( r P) M k ·ln t /t 
0 J1 0 

und somit für die Gleichmaßdehnung entsprechend GI. Ba 
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{A x a}
2 

bMcp {JJ/rp} 4 

e = ------------------------------

u 411 { { 1 - Tl T } 2 + a ( A x ) 2 .!!_ } 2 
o o,a r M 

p 

{61} 

bzw. Eu -(J,J/tp)4[1 - T/T 0 ]-4 für o0 ,a = 0. Gegenüber der Härtung durch tetrago­
nale Defekte ergibt somit der Doppelkinkenmechanismus eine stärkere Reduzie­

rung der Gleichmaßdehnung mit abnehmender Temperatur. 

6. Diskussion mit Gegenüberstellung zwischen Theorie und experimentellen 

Beobachtungen 

Als Konsequenz des durch Versetzungsmultiplikation- und Annihilation gesteu­
erten Verfestigungsmodell, GI. 3, resultieren definierte Verknüpfungen zwischen 
Fließgrenze und Gleichmaßdehnung, mittlerem Verformungsverfestigungskoef­

fizient 0 sowie Zug- und Bruchfestigkeit. Diese Korrelationen werden wesentlich 

geprägt vom Versetzungsgleitmechanismus (krz.- (T) sowie kfz./krz.-(H)) und so­

mit der Gitterstruktur, beeinflußt aber auch von dynamischer Erhohlung und ins­

besondere dem Härtungsmechanismus. Bei dominanter Gleitung über Stufenver­

setzungen (kfz. und krz.-(H)) resultiert bei höheren Festigkeiten eine zur Fließ­

spannung lineare oder quadratische Abhängigkeit der Gleichmaßdehnung Eu == 

Eu,o [ 1- (o0 /oe)z], z = 1,2 bei Eu,o < 0,5 mit einer oberen Fließspannungsgrenze 

Oe für Verformungsverfestigung und Gleichmaßdehnungsbildung. Die Grenzfe­

stigkeit charakterisiert, abhängig vom Härtungsmechanismus und Schermodul 
die für Festigkeit und Duktilität relevante Strukturgrößen wie Versetzungslauf­

wege, Gleitsysteme und Annihilationsdistanz R der dynamischen Erholung. Im 

Fall additiver Überlagerung von Härtung und Verformungsverfestigung, z = 1, 

wird die Grenzfestigkeit identisch zum mittlerem Verfestigungskoeffizient 0 = 

Oe, dem damit nun eine physikalische Bedeutung zukommt, ermittelbar aus ei­

nem einzelnen Test. Bei krz.-(T}-Werkstoffen mit Gleitung über Doppelkinken in 

Schraubenversetzungen resultiert eine solche Grenzfestigkeit allerdings nur für z 

= 2, also bei dominanter Versetzungshärtung oder Wechselwirkung der Gleithin­

dernisse mit der Verformungsstruktur, wobei allgemein Oe krz. > Oe kfz. gilt. ln 

den übrigen Fällen der Härtung über Gitterreibung, Ausscheidungen und Korn­

grenzen nimmt die Gleichmaßdehnung etwa gleich oder schwächer als Eu -1 /o0
2 

mit zunehmender Fließspannung ab. Primär infolge der härtungsabhängigen 
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Versetzungsmultiplikation bei verstärkter dynamischer Erholung wird im Fall von 

krz.- (T) die Festigkeitsabhängigkeit der Gleichmaßdehnung vergleichsweise 

schwächer als bei kfz.-Materialien, die aber dann beim Übergang zur krz.- (H) 

Gleitung allerdings wieder zunimmt. 

6.1 Austenitische er/Ni-und martensitische 9- 12% er Stähle 

Die Abb. 10 zeigt eine Gegenüberstellung der bei z = 1,2 erwarteten Festigkeits­

abhängigkeit E:u (o0 ) mit entsprechenden Messungen am austenitischenStahl 316 

L [2], neutronenbestrahlt und/oder kaltverformt, sowie an martensitischen 9- 12 

% er Stählen [33 - 39] neutronenbestrahlt und auch unterschiedlich wärmebe­

handelt. Sie verdeutlicht die gute Übereinstimmung zwischen Modell und Experi­

ment einerseits beim austenitischenStahl 316 L für z = 2 bei Tr=T,=230°C, be­

stätigt die Existenz der Grenzfestigkeit und demonstriert die hierfür erwartete 

vergleichbare Wirkung von Neutronenbestrahlung und Kaltverformung infolge 

ihrer bewirkten Härtung über Versetzungsbildung. Die martensitischen 9 - 12 % 

er Stähle zeigen andererseits unterhalb Verformungstemperaturen von 300°e et­

wa den Trend Eu-1 /o0
2 für krz.-(T) mit z == 1 (Abb. 1 0). Dieser Trend wäre auch 

zu erwarten infolge der durch die Vergütung bewirkten vergleichbaren Härtung 

von ca. ::::; 700 MPa über Versetzungen, Gitterreibung und Korngrenzen wie infol­

ge Neutronenbestrahlung durch Defektcluster, Versetzungsringe und Heliumbla­

sen von ca. ~oylrr <600 MPa [27,38,40]. Die zu hohen Fließspannungen gegen­

über eu-1 /o0 2 sichtlich stärker erfolgende Reduzierung der Gleichmaßdehnung 

könnte mehrere Ursachen haben: i)vorliegende dominante Versetzungshärtung 

infolge der aus der Martensitumwandlung durch Akkomodation gebildeter geo­

metrischer Veretzungen wodruch o0 ,i/Oo,a > 0 und z ;;::: 1, ii) verstärkte Verset­

zungsannihilation (Rirr > R) über infolge lokaler Spannungen begünstigten Kin­

kennukleation sowie iii) eventuell verformungsbedingte Auflösung von Bestrah­

lungsdefekten. Der stärkste Effekt resultiert hier offenbar seitens i). Dies verdeut­

licht Abb. 11 in der Modellberechnungen von Eu(o0 ) für Z = 1 und Z = 2 entspre­

chenden Messungen an martensitischen er-Stählen gegenübergestellt sind. Der 

hierin berücksichtigte Annihilationswert Rm = 5 ergibt sich aus der Anpassung 

der Meßwerte in der Auftragung ours/o0 vs. Eu entspechend Abb. 12, die gut den 

Modellerwartungen folgen. Neutronenbestrahlung, Kaltverformung sowie Wär­

mebehandlung sollten sich damit im Gleichmaßdehnungsverhalten martensiti­

sche Stähle infolge der differenzierten Strukturentwicklung und Härtungskom­

ponenten besonders bei hohen Fließspannungen unterscheiden da hier der Här­

tungsmechanismus entscheidend Einfluß nimmt (Abb. 11). Dies mit der hierdurch 

bedingten Variation im Z-Wert scheint auch die Ursache für die hier beobachte-
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ten Streuungen in den Gleichmaßdehnungswerten (Abb. 10) zu sein, unterstützt 

auch infolge der Stukturinstabilitäten, durch die bei 250- 350°C vorliegende dy­

namische Reckalterung (DRA). Abb. 13a zeigt, daß Parameter v!Euay-A-112 er­

mittelt an 12 % CrMoVNb [41 - 42] Stählen mit unterschiedlichem C, N-Gehalt mit 

zunehmender Verformungstemperatur auf das ca. 20 % niedrigere Plateau bei 

250 - 400°C abfällt, wo dynamische Reckalterung durch Wechselwirkung von 

Gleitversetzungen mit C und N Atomen vorliegt [40], erkennbar auch durch Fließ­
oszillationen im Spannung-Dehnungsverlauf mit negativer Dehnratenempfind­
lichkeit alnaylat < 0 der Fließspannung. Die durch DRA verstärkt bei höherem 

(C+ N)-Gehalt und niedriger Anlaßtemperatur bedingte Versetzungsumordnung 

in Wänden, Bündeln und Zellen führt hier zur Abschwächung der Verformungs­

verfestigung durch Erhöhung der Versetzungslaufwege, verbunden mit einer Re­

duzierung der Gleichmaß- aber auch Bruchdehnung, sichtbar am un-und neutro­

nenbestrahltem Material etwa in vergleichbarer Stärke. Überlagert wird dies mit 

dem bei oder gering unterhalb der DRA-Temperatur erwarteten Übergang der 
Gleitung von krz.-(T) zu krz. (H). Ein ähnliches Verhalten YEuay=f(T) zeigen auch 

die 10% Cr-WVTa Stähle[42, 43] mit reduzierter Aktivität (Abb. 13b). Oberhalb 

der DRA-Temperatur fällt andererseits auch die durch Neutronenbestrahlung 

(Tr= T1) erzielte beträchtliche Härtung .6.airr < 600 MPa von martensitischen 9 -

12% Cr Stählen außerordentlich steil ab (Abb. 14), infolge der sich nun abschwä­

chenden Effizienz der Cluster als Gleithindernisse von mobilen Stufenversetzun­

gen, sowie zunehmender Defektausheilung. Während die DRA die Gleichmaß­

und Bruchdehnung durch Abschwächung der Verformungsverfestigung redu­

ziert, wird andererseits jedoch die Übergangstemperatur vom duktilen zum 

Sprödbruch (DBTT) ermittelt aus Kerbschlagexperimenten möglicherweise infol­

ge reduzierter Porenschädigung und erhöhter Versetzungsbeweglichkeit be­

grenzt, erkennbar durch die sich in Abb. 15 andeutende Abflachung im festig­
keitsbedingtem Anstieg der DBTT [44]. Abb. 16 demonstriert gleichermaßen im 

Parameter VEuay ermittelt aus Daten von [41] die empfindliche Reaktion von 

Strukturänderungen bei 12 % Cr Stählen durch Vergütung bzw. Anlassen auf die 

Versetzungsgleitdistanz bei Raumtemperatur. Die einsetzende feindisperse Bil­

dung von (Fe3C), M2C, M7C3- Matrixkarbiden oberhalb Anlaßtemperaturen von 

300°C reduziert die Gleitdistanz 1\ bzw. verstärkt die Versetzungsmultiplikation, 

während die nachfolgende (Fe3C)M7C3 ~ M23C6 Transformation mit zunehmen­

der Tendenz zu dessen Bildung an Korngrenzen bei Fe3C-Auflösung die Gleitdi­

stanz dann abrupt erhöht. Die Koagulation der M23C6 Karbide oberhalb 600°C 
und Versetzungszellbildung durch Erholung schließlich oberhalb 700°( führt 
dann zu einer weiteren Erhöhung der Gleitdistanz. Unter Verformung bei höhe-
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renTemperaturenauch im Vergütungszustand resultieren weitere verformungs­

relevante Strukturänderungen, verdeutlicht in der Abhängigkeit des mittleren 

Verfestigungskoeffizienten E> von der Verformungstemperatur (Abb. 17). lnfolge 

der geringen Martensitplattendicke (ca. 0,3 ~m) bzw. geringen effektiven Korn­

größe resultieren gegenüber austenitischen Cr/Ni-Stählen (dK ~ 15 - 30 ~m) um 
mehr als dem Faktor 2 höhere Verfestigungskoeffizienten von E> < 2500 MPa 

bzw. Grenzfestigkeiten Oe = E>, die mit zunehmender Anlaßtemperatur durch 

verstärkte Erholung detenzionell abnehmen, wobei im Detail aber strukturbezo­

gene Änderungen sichtbar werden. Bei niedriger Anlaßtemperatur, 600°C, wird 

die M7C3 ~ M23CG Transformation und Koagulation wiederum erkennbar (Maxi­

ma I und II), die offensichtlich durch Verformung unterstützt abläuft. Oberhalb 

Verformungstemperatuen von 500°C resultiert der Verfestigungskoeffizient 

dann aus der gegensätzlichen Wirkung einer Reduzierung der Gleitdistanz 1\ 

durch Matrixkarbidbildung und Erhöhung durch Versetzungserholung. Bei höhe­
ren Anlaßtemperaturen ~ 700°C wird ein zusätzliches E>-Maximum bei 500°C er­

kennbar (111}, zuordbar der Wechselwirkung von gröberen M23CG-Ausschei­

dungen mit Versetzungs-Subzellen, die die Versetzungsgleitdistanz verringert. 

Diese Wechselwirkung wird auch im Kriechtest als Anomalie [45] im Kriechverlauf 

bei geringer Verformung- und Beanspruchungsdauer sichtbar. 

Die notwendige Bedingung 0 ~ 2o0 (GI. 34a) beim krz.-(T)-Gieitmode für z = 1 

wird entspechend Abb. 18 bei den vergüteten 9-12% Cr Stählen aber auch ande­

ren lösungsgeglühten krz. Werkstoffen wie V, Nb Mo bei Raumtemperaturverfor­

mung hinreichend erfüllt. Der mittlere Verfestigungskoeffizient steigt, wie für z 

= 1 erwartet etwa linear mit zunehmender Fließspannung an. Die Steigung ent­

spricht gemäß GI. 34a dem Wertebereich für das Spannungsverhältnis von 

1 ?::.b.or.,m/o0 ?::. 0,5 bei Z = 1 und Rm > 1; d. h. die maximale Verformungsverfesti­

gung ist deutlich geringer als die Fließspannung. Auch entspricht der in Abb. 17 

erkennbare anfängliche Anstieg von E> oberhalb Raumtemperatur den Erwartun­

gen aufgrunddes Übergangs von krz.-(T) zu krz. -(H), (E> = oc) infolge der durch 

verstärkte Versetzungsmultiplikation resultierenden hohen Grenzfestigkeiten 

von Oe > 2 o0 , da die Matrixdefekte nun die Versetzungslaufwege effizienter re­

duzieren. Anhand von GI. Sb errechnet sich mit a= 0,1, M = 2, ~/o0 =71,25 ein 

mittlerer Versetzungslaufweg von 1\r:::. 1015 b bzw. -3 ~m, der etwa der Packet­

größe der Martensitlatten entspricht, jedoch deutlich größer ist als die Latten­

breite von ca. 0,3 ~m. Dies bekräftigt, wie für krz.- (T) erwartet, daß die Latten­
grenzen, aber auch zusätzlich die Matrixstruktur die Versetzungsgleitwege be­

grenzen sowie daß die Gleitung bevorzugt entlang der Martensitlatten verläuft, 
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wie dies auch TEM-Untersuchungen durch bevorzugte Streckung von Heliumbla­
sen entlang dieser nahelegen. 

Bei austenitischen Stählen liegt mit der Annihilationsdistanz R :2:0,5b, ermittelt 

aus dem Dehnungswert tu,o {GI.19a) generell eine schwache dynamische Erho­

lung, aber ausgeprägte Dehnungsverfestigung ~oe,m s 900 MPa etwa in der 

Größenordnung der Grenzfestigkeit Oe vor, so daß Verformungsverfestigung die 

Festigkeit dieser Materialien wesentlich charakterisiert. Bei martensitischen 12 % 

Cr Stählen ist jedoch die Sättigungsdehnverfestigung ~oe,m gegenüber der 
Grenzfestigkeit Oe s 2500 MPa vergleichbar klein und entspricht annähernd et­

wa dem nominellen Verfestigungswert ~öe =ö urs- oy S300 MPa beim lastma­

ximum. Die dynamische Erholung ist hier, charakterisiert mit Annihilationsdistan­
zen von R > 4- 10b, gegenüber austenitischenStählen aber deutlich ausgepräg­

ter infolge der erleichteten Quergleitung. Der hohe Verfestigungskoeffizient -

bzw. Grenzfestigkeitswert 0 = oe<z= 1) dieser martensitischen Stähle 12 % Cr 
auch noch bei höheren Verformungstemperaturen :s; 600°C ergibt sich als Konse­

quenz ihrer feinen Kornstruktur, da diesbezüglich mit 0 = - 1 ldK< 1/2 gemäß GI. 

34a ein zu Haii-Petch vergleichbarer Zusammenhang gilt. Am Beispiel der 12% Cr 

Stähle wird damit verdeutlicht, daß Strukturänderungen entsprechend TEM­

Beobachtungen überraschend empfindlich Änderungen der Versetzungsgleitdi­

stanz 1\ als eine Art Verformungs-DTA wiederspiegeln und bestätigen damit die 
wesentlichen Grundvoraussetzungen des mikrostrukturell orientierten Verfor­
mungsmodells. 

Abb. 19 verdeutlicht an dem bei Tr =T1 = 230 bis 600°C neutronenbestrahltem 

Nb-stabilisierten Stahl 1,4988, daß die Korrelation zwischen Gleichmaßdehnung 

und Fließgrenze auch bei höherem Ausscheidungsgehalt bzw. stärkeren Aus­

scheidungshärtung vorliegt. Allerdings folgt die Gleichmaßdehnung Eu {oy) ge­

genüber dem unstabilisierten Stahl 316l nun der linearen Abhängigkeit entspre­
chend z = 1 bei etwas höherer Grenzfestigkeit, infolge reduzierter Versetzungs­
härtung und der durch die Ausscheidungen verstärkten Versetzungsmultiplika­
tion. Die Grenzfestigkeit fällt mit zunehmender Verformungs- und Bestrahlungs­

temperatur Tr = T1 infolge verstärkter Erholung bei vermindeter Versetzungs­

multiplikation deutlich ab. Interessanterweise entspricht diese ziemlich gut der 

durch Neutronenbestrahlung erzielbaren Sättigungshärtung oy, sat bei höheren 

Dosen bzw. Gitterverlagerungen, wie in Abb. 20 gezeigt. Dies läßt vermuten, daß 
auch unter Bestrahlung ähnliche Erholungs- und Versetzungsmultiplikationsme­
chanismen ablaufen. Dies gilt jedoch nicht für den feinkörnigen martensitischen 

12 % Cr Stahl, wo oy.sat ~ 0 = Oe, wie es auch zu erwarten wäre bei der hier vor-
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liegenden dominanten Bestrahlungshärtung über kleine { < 1 nm) Defektcluster 

und Versetzungsringe{Abb. 14), sowie einer bestrahlungsinduziert beschleunig­

ten Erholung der Bestrahlungsdefekte durch Versetzungsklettern, die schließlich 

oberhalb Bestrahlungstemperaturen von ca. 450°( überwiegt und nun zur Be­

strahlungsentfestigung [37,40] führt. 

6.2 Ausscheidungsgehärtete Kohlenstoffstähle 

Abb. 21 zeigt die Reduzierung der Gleichmaßdehnung mit zunehmender Fließ­

spannung des übereutektischen feinkörnigen (dK = 0,22- 5 IJm) Kohlenstoffstah­

les {1 ,8 Gew. % C) mit hohem Volumenanteil fv = 0,29 an kugelförmigem Zemen­

tit, entsprechend Daten nach [59]. Der Verlauf Eu{oy) entspricht etwa dem zu er­

wartenden Trend Eu ocfv/{dpoy2) für Orowanhärtung, wobei die erkenntlichen 

Streuungen den zusätzlichen Beitrag der Versetzungsmultiplikation durch Aus­

scheidungen mit Variation im Faktor fv/dp = {0,3 - 1) charakterisiert sowie daß 

Bruch z. T. auch vor der Einschnürung auftritt. Durch die verstärkte Versetzungs­

multiplikations seitens der Karbidausscheidungen liegen erwartungsgemäß die 

Gleichmaßdehnungswerte des ausscheidungs- und korngrenzengehärteten Koh­

lenstoffstahles deutlich über den entsprechenden Werten der martensitischen 9 -

12 % Cr Stähle. Abb. 22 verdeutlicht mit denselben Daten die vorliegende Korre­

lation zwischen Gleichmaßdehnung und Größe der Karbidteilchen. Die Gleich­

maßdehnung steigt etwa linear mit zunehmender Teilchengröße, wie bei domi­

nanter Härtung über den Orowanmechanismus {GI. Sc) erwartet an, mit Eu/dp 

:::::0,234j.Jm-1. Erwartungsgemäß ist sie im wesentlichen auch unabhängig vom 

Teilchenvolumenanteil im weitem Intervall von fv ~0,25 für unter- und übereu­

tektische Kohlenstoffstähle mit kugelförmigen Karbiden {Abb. 23b). Die Streuun­

gen in der Darstellung Eu vs. dp von Abb. 22 charakterisieren primär den differen­

zierten Härtungsbeitrag durch die feine Kornstruktur. Messungen mit geringem 

Verhältnis dK/dp d. h. stärkerer Korngrenzenhärtung sind damit am unteren 

Streuband angesiedelt. lnfolge dieses Korngrenzenhärtungsbeitrages nimmt die 

Gleichmaßdehnung auch mit zunehmender Korngröße, wie in Abb. 24 erkennt­

lich zu. Dieser Anstieg mit erreichtem Sättigungswert reduziert sich deutlich mit 

zunehmender Reibungsspannung bzw. Ausscheidungshärtung, somit Faktor 

oo,p/oo, K· Die Gleichmaßdehnungswerte des 1,8 Gew. % C-Stahles werden etwa 

durch oo,P = 300- 700 MPa und der Haii-Petch Konstanten 344,7 MPa Vj.Jm be­

schrieben. Abb. 24 verdeutlicht aber zudem, daß in dem ausscheidungs- und 

korngrenzengehärteten C-Stahl der Beitrag der Korngrenzen zur Versetzungs­

multiplikation im Korngrößenbereich von 0,2- 5 1-1m vernachlässigbar ist. Es liegt 

hier primär Versetzungsmultiplikation an den kugelförmingen Karbidteilchen 
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vor während bei den 9- 12 % Cr Stählen die matrixgesteuerte Versetzungsmulti­

plikation dominiert. ln diesem Sinne ist auch der Anstieg der Bruchfestigkeit von 

übereutektischen Kohlenstoffstählen, mit zunehmendem Teilchenvolumenanteil 

(fv = 0,12 - 0,29) und Teilchengröße, gezeigt in Abb. 25, entsprechend den Mo­

dellerwartungen von or-Vfv und ot-dp -1/2 verständlich. Bei geringer Teilchen­

konzentration fv< 0,12 von untereutektischen C-Stählen (Abb. 23a) wird dann 

erwartungsgemäß diese Abhängigkeit Of (fv,dp) schwächer, infolge zunehmend 

überlagernde matrixgesteuerter Versetzungsmultiplikation. Diese Ergebnisse an 

feinkörnigen karbidgehärteten Kohlenstoffstählen sind damit im Einklang mit 

den Modellerwartungen und dem duktilen Bruchmechanismus durch Bildung 

und Koaleszenz von Poren an Ausscheidungen. 

Anhang A1: 

Duktilität und Verformungsverfestigung bei Teilchenscherung entsprechend dem 

Hart'schen Ansatz: 

Mittels des Ansatzes für die Härtung durch Teilchenscherung entspechend oo;P 

= 3 M tcfv2/3 nach E. W. Hart [31] (tc ... Partikelscherspannung) erhält man für 

krz. Werkstoffe bei z = 1 

(ap)
2 

b Met> A1 
e =-----

u 361\ r~ f~13 

und 

A2 

sowie 

fx = { ~ b } % ( J.lß ) 312 d -% 
v 3 ni\K r P 

p c 

A3 

Hierfür gilt ferner für den Verfestigungsanstieg 
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A4 

und den mittleren Verfestigungskoeffizient 

A5 

Anhang A2: 

Abhängigkeit des Hollmon'schen Verfestigungsindex n von der Fließspannung. 

Die Verformungsverfestigung metallischer Werkstoffe wird häufig durch den Ko­

effizienten n entsprechend der Hollomon'schen Beziehung o>o0 (e/0,002)n ge­

kennzeichnet. Im Folgenden werden Näherungen für die Abhängigkeit diese Ko­

effizienten von der Fließspannung im Rahmen des dargestellten Verformungs­

modells angegeben. Folgende Grenzfälle werden hierzu betrachtet: Anpassung 

der konstitutiven Beziehungen o(e) an die Zugfestigkeit (Fall I) und an die lokale 

Bruchdehnung (Fall II). Für kubisch raumzentrierte Werkstoffe erhält man für den 

Fall I bei z = 1: 

ln (1 +2e u> A6a 

n ------
1 - ln (e u/0.002) 

und mit der Näherung Eu= Kkrz.o0 -2 bei hohen Fließspannungen 

2K 
krz. { 2 } -1 

--
2
- ln K krz. /( a 0 · 0.002 

ao 

A6b 

Die Festigkeitsabhängigkeit des Verfestigungsindex n is damit geringfügig 

schwächer als n,-1 /o2. Für Fall II und Z = 1,2 gilt andererseits mit B = lnet/0.002 

A7 
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; somit für geringe ll.or.,m/o0 etwa nu -(ll.or.,m/o0 }z, also gegenüber I eine etwas 

schwächere Abhängigkeit von der Fließspannung. Für kubisch flächenzentrierte 

Werkstoffe erhält man für Z = 1 und Fall I andererseits 

AB 

n. =------------------------
1 ln [ 5-10

2 
eu,0 (1-a0 /ac)] 

während für Fall II 

A9a 

bei Z= 1 gilt und bei Z=2 (o0 ,a = 0, o0 ,i >0): 

A9b 

n 11 = 8 ln 

Unter vergleichbaren Bedingungen resultiert damit für kfz. gegenüber krz. 

Werkstoffen analog zu Eu (o0 } auch für den Verfestigungsindex n eine etwas aus­

geprägtere Abhängigkeit von der Fließspannung. 

Anhang A3: Voce'sche Verfestigungsindex 

Entsprechend Voce wird das Fließverhalten durch 

a=a5 -(a5 - ay)exp(-Nve> A10 

mit dem Verfestigungsindex Nv und der Sättigungsspannung os charakterisiert. 

Die Anpassung des dargestellten Verformungsmodells an GI. A 10 bei E = Ef (Fall 2 

A2) ergibt für den Index Nv bei krz- z = 1 

A11a 

welcher sich für geringe Ef zu 
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A11b 

reduziert, die gleichzeitig die Untergrenze darstellt. Für Z = 2 wird dann der 
Voce-Koeffizient 

1 
N =-- ln 

V E: 
f 

a - a . j 1 - exp ( - 2R e) s 0,1 m 
A12 

abhängig von der Fließspannung. Bei kfz. Werkstoffen gilt Nv = R ·M/b für z = 1 

während bei Z = 2 

1 
N =--in 

V E: 
f 

wird. 

a -a . s 0,1 

a
5 

-a . 
0,1 

A13 
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Abb. 1a,b: Einfluß von dynamischer Erholung (a} und Versetzungslaufweg(b} 
auf die Abhängigkeit tu(o0 ) für krz. - z = 1 entsprechend GI. 6a, b 
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Abb. 1a,b: Einfluß von dynamischer Erholung (a) und Versetzungslaufweg(b) 

auf die Abhängigkeit Eu(a0 ) für krz.- z = 1 entsprechend GI. 6a, b 
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Abb. 3a: Einfluß der Teilchengröße auf das Duktilitätsverhalten von krz. Werk­

stoffen, verfestigt durch schneidbare Teilchen (Einzelversetzung, 

Oo t=O) 
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Abb. 3b: Einfluß einer überlagernden Härtung durch Gitterreibung und schneid­

bare Teilchen auf die Abhängigkeit Eu(dp) von krz. Werkstoffen 
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