A ..
& 4 % TECHNISCHE UNIVERSITAT
> £ BERGAKADEMIE FREIBERG
K [T

O' Die Ressourcenuniversitat. Seit 1765.

Modellierung des Bruchverhaltens
austenitischer TRIP-Stahle

Von der Fakultat fiir Maschinenbau, Verfahrens- und Energietechnik

der Technischen Universitdt Bergakademie Freiberg

genehmigte

Dissertation

zur Erlangung des akademischen Grades

Doktor-Ingenieur
(Dr.-Ing.)

vorgelegt von M. Sc. Andreas Burgold

geboren am 25. November 1987 in Plauen

Gutachter: Prof. Dr. rer. nat. habil. Meinhard Kuna, Freiberg
Prof. Dr.-Ing. habil. Reinhold Kienzler, Bremen

Tag der Verleihung: Freiberg, den 21. August 2019






Kurzfassung

Das Promotionsthema war die numerische Untersuchung des Einflusses der mechanisch
induzierten martensitischen Phasenumwandlung auf das Bruchverhalten hochlegierter
TRIP-Stahle. Die Analyse der Spannungsfelder vor einer abstumpfenden Rissspitze hat
ergeben, dass die Phasenumwandlung zu héheren risséffnenden Spannungen fiihrt. Au-
fserdem wurden charakteristische Spannungsverldufe mit Wendepunkten beobachtet.
Fiir duktiles Versagen wurde ein positiver Einfluss der Phasenumwandlung geschluss-
folgert, da die umwandlungsinduzierte Verfestigung das Porenwachstum in der Bruch-
prozesszone erschwert. Dies wurde an Hand mikromechanischer Simulationen der duk-
tilen Rissausbreitung demonstriert. Im Rahmen der Theorie materieller Kréfte konnte
eine abschirmende Wirkung des TRIP-Effekts auf die Rissspitze nachgewiesen werden.
Durch Phasenumwandlung wird Arbeit dissipiert, die nicht mehr fiir Rissfortschritt
verfiigbar ist. Die energetische Triebkraft fiir Risswachstum wird demzufolge reduziert.
Die Rissausbreitung im TRIP-Stahl wurde mit einer Kohésivzone modelliert. Die Para-
meter des Kohésivzonenmodells charakterisieren den Bruchprozess und konnten unter
Verwendung experimenteller Daten identifiziert werden. Um zukiinftig die Rolle der
Phasenumwandlung bei Ermiidungsrisswachstum untersuchen zu kdnnen, wurde ein
Materialmodell fiir TRIP-Stéhle unter zyklischer Beanspruchung entwickelt. Die erfor-
derlichen Materialparameter wurden mit Hilfe der Daten aus Wechselverformungsver-
suchen bestimmt.

Abstract

This thesis is focused on the numerical investigation of the fracture behavior of high
alloy austenitic TRIP-steels and especially on the effect of mechanically induced mar-
tensitic phase transformation. The analysis of stress fields in front of a blunting crack
tip has shown that phase transformation leads to higher crack opening stresses. Ad-
ditionally, characteristic courses of the stress components with inflection points were
observed. A positive influence of phase transformation on ductile fracture was con-
cluded, because transformation induced hardening retards void growth in the fracture
process zone. This was demonstrated by micromechanical simulations of ductile crack
extension. In order to investigate the shielding effect of phase transformation on the
crack tip, the theory of material forces was applied. Mechanical work is dissipated due
to the TRIP-effect, which is no longer available for crack growth. Hence, the energetic
driving force for fracture is reduced. Furthermore, crack extension is modeled with a
cohesive zone. The parameters of the cohesive zone model, which characterize the frac-
ture process, are identified based on experimental data. In future work the role of phase
transformation during fatigue crack growth should by studied. Therefore, a material
model for TRIP-steels under cyclic loading was developed. The associated material
parameters were estimated based on the results of cyclic deformation experiments.
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Abkiirzungen

Abb. Abbildung

Aust. Austenit

aust. Stahl austenitischer Stahl

CT-Probe Kompakt-Zugprobe (CT: compact tension)

CTOA Rissspitzenoffnungswinkel (crack tip opening angle)
CTOD Rissspitzenoffnungsverschiebung (crack tip opening displacement)
CZM Kohiisivzonenmodell (cohesive zone model)

EDI Aquivalentes Gebietsintegral (equivalent domain integral)
EVZ ebener Verzerrungszustand

Exp. Experiment

FEM Finite-Element-Methode

gem. gemittelt

GI. Gleichung

konst. konstant

LCF niederzyklische Ermiidung (low cycle fatigue)

LGS lineares Gleichungssystem

LSY Grokbereichsflieffen (large scale yielding)

SFB Sonderforschungsbereich

Sim. Simulation

SSB Spannungs-Separations-Beziehung

SSY Kleinbereichsfliefsen (small scale yielding)

Tab. Tabelle

TRIP transformation induced plasticity

Vers. Versuch

Tensoroperationen

transponierter Tensor zu einem Tensor 2. Stufe

inverser Tensor zu einem Tensor 2. Stufe

Determinante eines Tensors 2. Stufe

Spur eines Tensors 2. Stufe, tr(A) = Ay

Deviator eines Tensors 2. Stufe, dev(A) = A — 3tr(A) d
dyadisches Produkt, a ® b = a;b; e; ® e;

Skalarprodukt, A- B = A;;Bj; e; ® ey,

doppeltes Skalarprodukt, A : B = A;; B;;

Gradient eines Tensors, grad A = A;; 1€, ® e; ® ey,
Divergenz eines Tensors, div A = A;; ; e;
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Haufig verwendete Symbole

0
Aa

Nullvektor

Lange der Rissausbreitung

regulidres Gebiet oder Teilgebiet eines Korpers
Verfestigungsparameter des Austenits

Backstrain

Backstress, Riickspannungstensor

Elastizitdtstensor (Tensor 4. Stufe)

Schédigungsvariable

kritischer Wert der Schiadigungsvariable

Deformationsratentensor

elastischer Anteil der Deformationsrate

durch Phasenumwandlung induzierter Anteil der Deformationsrate
viskoplastischer Anteil der Deformationsrate

Elastizitdtsmodul, E-Modul

Basisvektoren fiir Indexnotation

Kraft

Deformationsgradient

chemischer Anteil der energetischen Triebkraft fiir Phasenumwandlung
Schubmodul

Separationsarbeit (CZM)

Vektor der materiellen Volumenkrafte

spezieller Vektor der materiellen Volumenkréfte fiir den TRIP-Stahl
aus inelastischer Deformation resultierende materielle Kraft (Vektor)
auf einen Defekt wirkende materielle Kraft (Vektor)

materielle Kraft an der Rissspitze (Vektor)

Beitrag des Knotens (K) zur materiellen Kraft an der Rissspitze

aus Phasenumwandlung resultierende materielle Kraft (Vektor)

Beitrag des Knotens (K') zur materiellen Kraft Gy,

aus viskoplastischer Deformation resultierende materielle Kraft (Vektor)
Beitrag des Knotens (/) zur materiellen Kraft Gy,
Spannungsmehrachsigkeit

erste Invariante des Spannungstensors

J-Integral

im Boundary-Layer gegebenes J-Integral (SSY, nur Kapitel 5)
vektorielles J-Integral

Beitrag des Knotens (K) zum vektoriellen J-Integral
Kompressionsmodul

Spannungsintensititsfaktor fiir den Modus I Riss

Vektor der virtuellen Verriickung eines Defekts

Betrag der deviatorischen Umwandlungsverzerrungen (bei z = 1)
Martensit-Start-Temperatur fiir verformungsinduzierte Phasenumwandlung
Martensit-Finish-Temperatur fiir Abkiihlmartensit
Martensit-Start-Temperatur fiir Abkiihlmartensit
Martensit-Start-Temperatur fiir spannungsinduzierte Phasenumwandlung
Anzahl der Zyklen bei zyklischer Beanspruchung

Formfunktion innerhalb des Elements (e) zugehorig zum Knoten (a)



Nomenklatur

<3 2223

q(K)

S

RBL

Stlp

SSB
FO

52']'

Normalenvektor

Normalenrichtungstensor der Umwandlungsflache
Normalenrichtungstensor der Fliekfliche

Bezeichnung der Umwandlungsflache

skalare Testfunktion beim Aquivalenten Gebietsintegral
diskreter Wert der Testfunktion ¢ am Knoten (K)
Energie-Impuls-Tensor der Elastostatik nach Eshelby
Radius bzw. charakteristische Groéfse der plastischen Zone
isotrope Verfestigung

Radius des Boundary-Layer-Modells

Separation (CZM)

Separation der initialen Rissspitze

Separation bei Erreichen der Kohésivfestigkeit ¢,
Separation bei totaler Schadigung

Spannungsdeviator

Deviator der Pradiktorspannung

Kohésivspannung (Kapitel 5 und 6), ansonsten Zeit
Kohéasivfestigkeit

Umwandlungsbarriere fiir Phasenumwandlung
Verschiebung

Verschiebungsvektor

Porenabstand in der Ausgangskonfiguration

Abstand zur Rissspitze im Ligament (Ausgangskonfiguration)
Bezeichnung der Fliefsfliche

Martensitvolumenanteil

Integrationswege fiir das J-Integral bzw. fiir die materiellen Krifte

normierte Separationsarbeit (CZM bzw. SSB in Kapitel 6)
Integrationsweg um die Rissspitze mit Radius w
Rissspitzendffnungsverschiebung CTOD

Kronecker Symbol, ¢;; =1 fiir ¢ = j und d;; = 0 fiir 7 # 5
Betrag der volumetrischen Umwandlungsdehnung (bei z = 1)
Einheitstensor 2. Stufe, § = d;;e; ® e;

Schwingbreite der Dehnung bei zyklischer Beanspruchung
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1 Einleitung

Diese Dissertation entstand im Zuge der Forschungsaktivititen des Sonderforschungs-
bereichs 799 ,, TRIP-Matrix-Composite* (SFB 799), der von 2008 bis 2020 an der Tech-
nischen Universitdt Bergakademie Freiberg durchgefiihrt wird. Das Grofforschungs-
projekt hat es sich zum Ziel gesetzt, neuartige und innovative Verbundwerkstoffe auf
Stahl-Keramik-Basis wissenschaftlich zu untersuchen. Das Alleinstellungsmerkmal be-
steht darin, dass je nach gewéhltem Werkstoffkonzept der Stahl (TRIP-Stahl) oder
auch die eingesetzte Keramik (z. B. teilstabilisierte ZrOq-Keramik) mechanisch indu-
zierte Phasenumwandlung im festen Aggregatzustand aufweisen. Dies fiihrt zu beson-
deren mechanischen Eigenschaften der Komponenten Stahl und Keramik und trégt
zum mechanischen Verhalten der resultierenden Verbundwerkstoffe bei.

Im Rahmen der vorliegenden Arbeit wird ausschliefslich die Komponente TRIP-Stahl
betrachtet. Auf die Keramik-Komponente und auf die Verbundwerkstoffe wird nicht
eingegangen. Der Fokus liegt auf Fragen zum Bruchverhalten der TRIP-Stdhle, zur
Rolle der Phasenumwandlung beim Bruchprozess und wie Risse und Rissfortschritt in
den hochgradig duktilen Stdhlen simuliert werden kénnen. Im Hinblick auf das Ver-
halten von Bauteilen und Rissen unter zyklischer Beanspruchung werden auch erste
Ansétze zur Simulation des zyklischen Materialverhaltens von TRIP-Stéhlen erarbei-
tet.

Die TRIP-Stdhle, der TRIP-Effekt und die martensitische Phasenumwandlung wer-
den im folgenden Abschnitt 1.1 eingefiihrt, um dem Leser ein grundlegendes Verstand-
nis dieser Werkstoffe zu ermoglichen. Abschnitt 1.2 beinhaltet einen Literaturiiberblick,
aus dem sich im Wesentlichen die Motivation und Zielstellung dieser Arbeit ergibt, die
im Abschnitt 1.3 zusammen mit der inhaltlichen Struktur dieses Dokuments dargelegt
wird.

1.1 Einfiihrung in die TRIP-Stahle

Martensitische Phasenumwandlung und TRIP-Effekt

TRIP-Stidhle zeichnen sich durch eine mechanisch induzierte martensitische Phasen-
umwandlung aus. Bei einer Phasenumwandlung kommt es zum Ubergang von einer
energetisch ungiinstigeren zu einer energetisch giinstigeren Phase. Im Festkdrper un-
terscheiden sich die Phasen z. B. in ihrer Kristallstruktur oder chemischen Zusam-
mensetzung. Die entsprechende Energiedifferenz zwischen beiden Zustidnden stellt die
chemische Triebkraft dar. Phasenumwandlung findet statt, wenn die Triebkraft ausrei-
chend grof ist, um eine Energiebarriere zu iiberwinden. Die Energiebarriere resultiert
aus der Arbeit, die verrichtet werden muss, um die neue Phase zu bilden (Bewegung
der Atome in neue Gleichgewichtsgitterpositionen, elastische oder plastische Anpas-
sungsdeformation der umgebenden Matrix, Bildung von Grenzflichen [60]).
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Abb. 1.1: Schematische Darstellung der Arten der martensitischen Phasenumwandlung, Hinweis: Kein
Anspruch auf Vollstédndigkeit, es gibt weitere Einteilungsmoglichkeiten

Eine martensitische Umwandlung ist eine diffusionslose spontane Phasenumwand-
lung [z. B. 33, S. 416 ff.] in der zusammenhéngende Gitterbereiche eine neue Kristall-
struktur annehmen. Man spricht oft vom Umklappen oder Umgittern dieser Bereiche.
Im TRIP-Stahl findet diese Umwandlung vom kubisch-flichenzentrierten Austenit ()
zum tetragonal- oder kubisch-raumzentrierten Martensit (o) statt. Die Anderung der
Kristallstruktur ist gestalt- und volumenidndernd und so mit zusétzlichen inelastischen
Deformationen verbunden. Aus diesen umwandlungsbedingten inelastischen Deforma-
tionen entspringt die Abkiirzung TRIP: TRansformation Induced Plasticity und der
zugehorige TRIP-Effekt. Ublicherweise {ibt diese Phasenumwandlung einen festigkeits-
steigernden Einfluss aus, der unter anderem von der Bildung des Martensits als festere
und hértere Phase (im Vergleich zu Austenit) herriihrt.

Abkiihlmartensit

Die gelaufigste Art, Martensit zu bilden, ist die rasche Abkiihlung des Austenits. Die-
se Abkiihlung muss schnell genug erfolgen, um Diffusionsprozesse zu verhindern, die
sonst zur Bildung anderer Phasen oder Ausscheidungen fiithren wiirden. Bei Abkiih-
lung unter die Martensit-Start-Temperatur (M) reicht die chemische Triebkraft aus,
um die Energiebarriere zu iiberwinden und Martensit zu bilden. Definitionsgeméf wird
bei Abkiihlung auf die Temperatur M, 1% Martensitvolumenanteil gebildet. Um 99%
Volumenanteil zu erhalten, ist auf die Martensit-Finish-Temperatur M; abzukiihlen.

Mechanisch induzierte Martensitbildung

In TRIP-Stéhlen liegt der Austenit bei der Verformungstemperatur stabilisiert vor
(meist Raumtemperatur). Martensit stellt zwar einen energetisch giinstigeren Zustand
dar, die chemische Triebkraft allein reicht jedoch nicht aus, um die Energiebarriere
zu iiberwinden (Temperatur: T > M;). Fithrt man ausreichend Energie in Form von
mechanischer Arbeit (Verformungsarbeit) zu, wird die Barriere iiberwunden und Pha-
senumwandlung findet statt. Man spricht von mechanisch induzierter martensitischer
Phasenumwandlung [90].

Weiterhin kann man unterscheiden, ob beim Aufwenden der mechanischen Arbeit
der Korper elastisch oder elastoplastisch deformiert wird. Im ersten Fall wird die Um-
wandlung als spannungsinduziert oder spannungsassistiert, im zweiten Fall als verfor-
mungsinduziert bezeichnet. Die in der vorliegenden Arbeit betrachteten Stidhle wei-
sen verformungsinduzierte Phasenumwandlung auf. Spannungsassistierte Umwandlung
findet im Temperaturintervall My < T' 5 M7 und verformungsinduzierte Umwand-
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lung im Temperaturintervall M7 < T < My statt (siehe dazu auch Abb. 1.1). M?
ist die Start-Temperatur fiir spannungsinduzierte Phasenumwandlung und My ist die
Start-Temperatur fiir deformationsinduzierte Umwandlung. Oberhalb von M, kann
kein Martensit mehr gebildet werden [87].

Keimbildung

Martensitische Phasenumwandlungen benétigen Keimstellen, von denen ausgehend Git-
terbereiche umgewandelt werden. Als Keimstellen dienen beispielsweise Gitterbereiche,
die bereits durch Gitterdefekte gestort sind, sodass die Umwandlung in eine andere
Kristallstruktur erleichtert wird [58]. Im Fall der athermischen und spannungsunter-
stiitzten Umwandlung liegen diese Keimstellen im Ausgangszustand vor. Im defor-
mationsinduzierten Fall werden weitere Keimstellen im Zuge plastischer Deformation
(insbesondere Partialversetzungsgleiten, Bewegung von Stapelfehlern) erzeugt [87].

Arten von TRIP-Stahlen

Die Stabilisierung der austenitischen Phase bei Raumtemperatur erfolgt durch das
Legierungs- und Herstellungskonzept des TRIP-Stahls. Dabei kann man zwischen hoch-
und niedriglegierten TRIP-Stdhlen unterscheiden.

Zu den hochlegierten Varianten gehoren etablierte CrNi-Stihle (z. B. X5CrNil8-
10 oder X10CrNil8-8), hochmanganhaltige Stihle (15-20 Ma.-% Mn) [siehe z. B. 25,
34] und die im SFB 799 entwickelten CrMnNi-Stihle (z. B. 16 Ma.-% Cr, 6-7 Ma.-%
Mn, 3-9 Ma.-% Ni [50, 51]). Der Austenit wird durch die Legierungselemente Mn und
Ni stabilisiert. Derartige TRIP-Stidhle weisen im unverformten Zustand einen hohen
Volumenanteil an Austenit bis hin zu einer vollaustenitischen Mikrostruktur auf.

Die niedriglegierten Varianten (auch Mehrphasen- oder Restaustenitstihle genannt
[siehe z. B. 48, 103]) werden speziell wirmebehandelt, um einen kohlenstoffreichen
Restaustenit zu erzeugen. Der ausreichend hohe Kohlenstoffgehalt stabilisiert den Aus-
tenit ebenfalls bei Raumtemperatur. Das Ausgangsgefiige dieser Stidhle weist einen
Volumenanteil von 5 bis 20% Restaustenit sowie grofse Mengen Ferrit und Bainit auf.

Zum betrachteten CrMnNi-TRIP-Stahlguss

Nach der bisherigen allgemein gehaltenen Einfiihrung der TRIP-Stéhle wird nun die in
dieser Arbeit betrachtete Werkstoffgruppe vorgestellt. Es handelt sich um hochlegierte
CrMnNi-TRIP-Stahle mit geringem Gehalt an Kohlenstoff und Stickstoff, die im un-
verformten Zustand eine vollaustenitische Mikrostruktur aufweisen. Eine Guss-Variante
dieser Werkstoffe wurde ausgiebig in der Dissertation von Wolf [121] mechanisch cha-
rakterisiert. Die chemische Zusammensetzung ist Tab. 1.1 zu entnehmen.

Tab. 1.1: Chemische Zusammensetzung des hochlegierten CrMnNi-TRIP-Stahls in Ma.-% nach Wolf
[121, S. 58]

Fe C Cr Mn Ni Si P S Al N
Rest 0,03 155 6,1 61 09 0,008 0,005 0,14 0,03
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Abb. 1.2: Gemittelte Ergebnisse aus Zugversuchen: technische Spannung oyeq, und Martensitvolu-
menanteil z iiber der technischen Dehnung e, nach [94, S. 9]

Abb. 1.2 zeigt gemittelte technische Spannungs-Dehnungs-Kurven und die Entwick-
lung des Martensitvolumenanteils z aus Zugversuchen [94]. Der Stahl hat eine ver-
gleichsweise geringe Anfangsfliefsspannung (/=180 MPa), ein hohes Verfestigungsvermo-
gen und eine fiir Gusswerkstoffe sehr grofe Bruchdehnung®. Die Spannungs-Dehnungs-
Kurve weist einen sichtbaren S-Schlag auf, der durch die mechanisch induzierte Pha-
senumwandlung hervorgerufen wird.

In der Promotionsschrift von Martin [66] wurden die inelastischen Deformations-
mechanismen des Stahls untersucht. Wiahrend der Verformung bei Raumtemperatur
werden im Wesentlichen zwei Mechanismen festgestellt: Versetzungsgleiten und verfor-
mungsinduzierte Martensitbildung. Mit fortschreitender Deformation wird folgender
Ablauf beobachtet [66, S. 127 ff.] [67, 68]:

2

1. Versetzungen gleiten und spalten sich in Partialversetzungen” auf; diese gleiten

ebenfalls.

2. Partialversetzungen ordnen sich in Deformationsbandern an; diese stellen Bereiche
konzentrierter plastischer Deformation dar.

3. Es werden weitere Deformationsbénder gebildet, die sich auch mit bestehenden
Béandern kreuzen.

4. In den Bandern und insbesondere in den Kreuzungsbereichen ist das Austenit-
gitter stark gestort; es handelt sich um verformungsinduzierte Keimstellen fiir die
Phasenumwandlung.

5. An diesen Keimstellen wird Martensit gebildet.

6. Die martensitischen Bereiche behindern weitere Partialversetzungsbewegung im
Deformationsband, es muss in die Breite wachsen, um weiterhin Versetzungsbe-
wegung zu ermoglichen, oder neue Deformationsbander miissen sich bilden.

7. Das Volumen an Deformationsbédndern nimmt zu und somit entstehen mehr Keim-
stellen fiir Phasenumwandlung, an denen schlieflich Martensit gebildet wird.

!Die Bruchdehnung ist in Abb. 1.2 nicht direkt zu sehen, weil die Mittelung nur im Bereich der
Gleichmafidehung vollzogen wurde.
2Fiir eine Erklirung der Partialversetzungen siehe z. B. [33, S. 254 ff]
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Abb. 1.3: (a) Ergebnisse eines zyklischen Wechselverformungsexperiments mit vorgegebener Deh-
nungsamplitude Ae/2 = 0,012: Darstellung von Spannungsamplitude Ao /2 und Martensitvolumen-
anteil z tber der Zyklenzahl N, (b) Skizze einer Spannungs-Dehnungs-Hysterese mit eingetragenen
Ober- (0), Unter- (u) und Mittelwerten (m) sowie Schwingbreiten (A ...) von Spannung und Dehnung

8. Resultierend entstehen flichige martensitische Bereiche.

Der gebildete Martensit weist auf Grund des geringen Kohlenstoffgehalts ein kubisch-
raumzentriertes Atomgitter auf. Der festigkeitssteigernde Effekt der Phasenumwand-
lung kann sowohl mit einer hohen Festigkeit der gebildeten Phase als auch mit der
Behinderung weiterer plastischer Verformung im Deformationsband erklart werden |66,
S. 125 f] |67].

Zum Werkstoffverhalten unter zyklischer Beanspruchung

Das zyklische Deformationsverhalten der hochlegierten CrMnNi-TRIP-Stéhle war The-
ma der Dissertation von Glage [32]. Es wurde das Materialverhalten im Bereich der
niederzyklischen Ermiidung (LCF) mittels dehnungsgeregelter zyklischer Zug-Druck-
Versuche erforscht. Der oben beschriebene Mechanismus der Martensitbildung in De-
formationsbidndern wird auch unter zyklischer Beanspruchung beobachtet. Auch hier
wirkt sich die Phasenumwandlung wesentlich auf das mechanische Werkstoffverhal-
ten aus. In Abb. 1.3(a) sind aktuelle Ergebnisse eines einachsigen dehnungsgeregel-
ten Wechselverformungsexperiments an einem hochlegierten austenitischen TRIP-Stahl
(siche Kapitel 7) dargestellt. Im Wechselverformungsversuch wird eine Probe mit kon-
stanter Dehnungsamplitude Ae/2 zyklisch bis zum Bruch belastet. Gezeigt wird die
Spannungsamplitude {iber der Zyklenzahl. Die Hysterese, die in jedem Zug-Druck-
Zyklus durchlaufen wird, ist schematisch in Abb. 1.3(b) dargestellt. Ein Anstieg der
Spannungsamplitude mit der Zyklenzahl in der Wechselverformungskurve wird als zy-
klische Verfestigung bezeichnet. Abb. 1.3(a) weist eine deutliche sekundire zyklische
Verfestigung auf (S-formiger Verlauf), die mit der Entwicklung des Martensitvolumen-
anteils z einher geht |30, 31]. In Folge der Volumenexpansion bei Phasenumwandlung
entwickelt sich wahrend des zyklischen Versuchs zusammen mit dem Martensitvolumen-
anteil eine Druckmittelspannung [32, S. 65 ff.|. Aukerdem findet die Martensitbildung
bevorzugt im Zug-Halbzyklus statt [32, S. 88 f.].

Eine weitere Wirkung der Phasenumwandlung ist der Rissschliefleffekt. Rissschliefs-
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effekte spielen auf dem Gebiet des Ermiidungsrisswachstums eine bedeutende Rolle
[z. B. 96, S. 401 ff.]. Durch verschiedene Mechanismen kommt es dabei in jedem Zyklus
zum vorzeitigen Schliefen des Ermiidungsrisses. Beispielsweise konnen sich die Riss-
flanken bei Entlastung bereits beriihren und Druckspannungen iibertragen bevor von
duflerer Zug- zu Druckbeanspruchung {ibergegangen wird. Nur der Teil der Beanspru-
chung, in dem der Riss geoffnet ist, triagt zur Ermiidungsrissausbreitung bei. Deshalb ist
es essentiell, Rissschliefteffekte bei der Vorhersage der Ermiidungsrissausbreitung und
Lebensdauer einzubeziehen. Grundsitzlich bewirken die verschiedenen Mechanismen,
dass die Rissflanken nicht mehr kompatibel sind. Dies erfolgt unter anderem durch plas-
tische Deformation, Oberflichenrauhigkeit oder Oxidation der Rissflanken. Mechanisch
induzierte Phasenumwandlung ist mit inelastischer Verformung und Volumenédnderung
verbunden und kann ebenfalls einen Rissschliefeffekt hervorrufen [siche z. B. 74, 77].

1.2 Stand der Forschung

Bruchverhalten von TRIP-Stahlen

Austenitische Stéhle gelten typischerweise als sehr duktil®. Es ist bekannt, dass sie nicht
durch Sprodbruch, sondern durch Verformungsbruch bzw. Zahbruch versagen. Dabei
finden makroskopisch nennenswerte plastische Deformationen vor dem Bruch statt.
Auch auf mikroskopischer Ebene werden duktile Schidigungsmechanismen beobach-
tet, d. h. Wachstum und Vereinigung von Mikroporen innerhalb der gut verformbaren
Matrix. Auf den Bruchflichen finden sich die resultierenden Verformungswaben.

Ergebnisse experimenteller Untersuchungen

Die wesentliche Frage ist nun, wie die mechanisch induzierte Phasenumwandlung und
der sich bildende Martensit den Bruchprozess beeinflussen. Allgemein wird der Mar-
tensit als deutlich fester, hiarter und auch sproder als der Austenit angesehen. Das ist
jedoch werkstoffspezifisch, d. h. beispielsweise von der chemischen Zusammensetzung
abhéingig. Bereits in den 1970er Jahren berichteten Gerberich et al. [29], dass hochle-
gierte TRIP-Stéhle und auch der gebildete Martensit bei tiefen Temperaturen (-196°C)
ganzlich duktil versagen, solange der Kohlenstoffgehalt 0,27 Ma.-% nicht tibersteigt.
Weiterhin wurde die hochste Bruchzahigkeit fiir einen TRIP-Stahl gefunden, in dem
Austenit und Martensit duktil versagten. Auf Grundlage der durchgefiihrten Experi-
mente wurde ein zidhigkeitssteigernder Effekt der Phasenumwandlung geschlussfolgert.
In einer aktuelleren Publikation von Jikai et al. [52] wird ein anderer austenitischer
Stahl mit verschiedenen Martensitgehalten bruchmechanisch gepriift, ohne eine ent-
scheidende versprodende Wirkung des Martensits festzustellen. Die untersuchten Stéhle
weisen einen sehr geringen Kohlenstoffgehalt von 0,02 Ma.-% auf und auch der Mar-
tensit versagt duktil.

Zhang und Kelly [126] untersuchen den Einfluss der spannungsassistierten Phasen-
umwandlung auf die Kerbschlagzéhigkeit hochlegierter TRIP-Stihle mit Kohlenstoff-

3Die Duktilitit und die Zhigkeit hingen von der jeweiligen chemischen Zusammensetzung und
Warmebehandlung ab, die zu sehr verschiedenen Werkstoffzustanden (Mikrostruktur, mechani-
schen Eigenschaften usw.) fithren konnen. Auf Stdhle mit sehr geringen Gehalten an Kohlenstoff
und Stickstoff in 16sungsgeglithtem Zustand wie den bekannten X5CrNil18-10 (1.4301) oder die hier
betrachteten Stéhle treffen die Aussagen zu.
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gehalt <0,13 Ma.-%. Bei den verschiedenen Werkstoffen werden der Martensitbildung
sowohl zéhigkeitssteigernde als auch zdhigkeitsreduzierende Effekte zugeschrieben. Die
Autoren argumentieren, dass ein Wechselspiel zwischen der Dissipation und der Ande-
rung des Risswiderstands, beides hervorgerufen durch die Phasenumwandlung, vorliegt.
Die Bruchflichen weisen sowohl Verformungswaben als auch Spaltbruchanteile (Mar-
tensit) auf.

In der aktuellen Arbeit von Eckner et al. [18], die ebenfalls im Rahmen des SFB 799
entstand, wird ein TRIP-Stahl mit 0,153 Ma.-% Kohlenstoff in verschiedenen Wir-
mebehandlungszustinden bruchmechanisch untersucht. Auf den Bruchflichen zeigen
sich Verformungswaben und Spaltbruchflichen. Aus den experimentellen Daten wird
ein negativer Einfluss der martensitischen Phasenumwandlung auf die Bruchzihigkeit
geschlussfolgert.

Antolovich und Singh [3| stellen auch bei Versagen durch Spaltbruch in hochlegier-
ten TRIP-Stdhlen mit hohem Kohlenstoffgehalt (0,6 Ma.-%) einen positiven Einfluss
der martensitischen Phasenumwandlung auf die Bruchzéhigkeit fest. Dies wird auf die
durch Phasenumwandlung dissipierte Arbeit zuriickgefiihrt. Auf Basis weiterer experi-
menteller Ergebnisse kommen Antolovich und Fahr [1] in einer anderen Studie zu dem
Schluss, dass die verformungsinduzierte martensitische Phasenumwandlung besser zur
Zahigkeitssteigerung beitragt, als die spannungsassistierte Phasenumwandlung.

Mei und Morris |76] schreiben der verformungsinduzierten martensitischen Umwand-
lung eine Reduktion der Rissfortschrittsrate in zyklischen Rissausbreitungsversuchen
zu. In deren Experimenten werden hochlegierte TRIP-Stihle mit ca. 0,02 Ma.-% Koh-
lenstoff untersucht.

In den Arbeiten von Bag et al. [5] und Lai et al. [59] wird das Versagensverhalten von
martensitisch-ferritischen Dualphasenstihlen (0,16 Ma.-% und 0,1 Ma.-% Kohlenstoff)
mit unterschiedlichem Martensitgehalt verglichen. Ein steigender Martensitvolumen-
anteil bis 60% kann demnach zu einer groferen statischen und dynamischen Bruch-
zéhigkeit beitragen und den Schwellenwert der Ermiidungsrissausbreitung erhéhen [5].
Allerdings treten mit zunehmendem Martensitgehalt auch Spaltbruchanteile auf den
Bruchflachen auf, da martensitische Gefiigebestandteile sprode versagen [59].

Weitere Publikationen gibt es zum Bruchverhalten der niedriglegierten TRIP-Stéhle.
Jacques et al. [49] berichten, dass der Bruchprozess in derartigen Stdhlen in den bereits
umgewandelten sproden martensitischen Bereichen initiiert wird. Dies deutet auf eine
negative Wirkung des TRIP-Effekts hin. Nach Lacroix et al. [57] ist die Bruchzéihigkeit
(Kennwert der Rissinitiierung) unbeeinflusst von der Phasenumwandlung, welche aller-
dings zu einem besseren Reiftmodul (tearing modulus) beitriagt. Es ist anzumerken, dass
sich der Martensit in niedriglegierten TRIP-Stiahlen (z. B. hoherer Kohlenstoffgehalt
bis 1 Ma.-%) deutlich von dem in hochlegierten TRIP-St&hlen unterscheidet. Weiterhin
wird von Chatterjee und Badeshia [15] ein Grofeneffekt angesprochen, wonach kleine
fein verteilte Martensitkdrner weniger spaltbruchempfindlich sind.

Ergebnisse numerischer Simulationen

Neben Veroffentlichungen aus experimentellen Arbeiten, gibt es auch Literatur, die
sich mit der Simulation des Bruchverhaltens von TRIP-Stéhlen befasst. An erster Stel-
le ist die Dissertation von Stringfellow [114] sowie der Beitrag von Stringfellow und
Parks [115] zu nennen. Darin wird ein Materialmodell [116], welches verformungsin-
duzierte Phasenumwandlung enthélt, im Rahmen der Finite Elemente Methode zur
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Simulation von Rissabstumpfung (crack tip blunting) eingesetzt. Die Phasenumwand-
lung bewirkt demzufolge eine Erh6hung der Vergleichsspannung, eine Reduktion der
plastischen Vergleichsdehnung und Konzentration des Martensitvolumenanteils an der
Rissspitze. Weiterhin wird ein positiver Effekt der Phasenumwandlung diskutiert, der
im Wesentlichen mit der Verzogerung von plastischer Lokalisierung (z. B. Einschniirung
im Zugversuch) begriindet wird. In der Modellierung wird auch duktile Schidigung be-
riicksichtigt [114].

In der Dissertation von Socrate [111] wird der Einfluss des TRIP-Effekts auf den
duktilen Schédigungsmechanismus betrachtet. In Zellmodellstudien beobachtet man
die TRIP-bedinge Reduktion von Porenwachstum und die Verzégerung der Koaleszenz
der Poren.

Iwamoto und Tsuta [46] untersuchen einen Riss in einer CT-Probe mit einem an-
deren TRIP-Stahl-Modell, siehe z. B. [47]. Dabei werden Konturintegrale vom J-Typ
fiir verschiedene Konturen, d. h. nahe der Rissspitze und in groferem Abstand, be-
rechnet. Damit wird der Einfluss der martensitischen Phasenumwandlung auf die Be-
anspruchung der Rissspitze analysiert. Abhéngig von der Umgebungstemperatur wird
von einem abschirmenden Effekt (Shielding-Effekt) oder einem gegenteiligen Effekt
(Antishielding-Effekt, bei tiefen Temperaturen) berichtet.

Sehr aktuell ist die Publikation von Issa et al. [45|. Darin wird ein etabliertes Mate-
rialmodell fiir TRIP-St&hle nach Hallberg et al. [39, 40] in Kombination mit einem neu
entwickelten Kohédsivzonenmodell verwendet, um Rissausbreitung unter Kleinbereichs-
fliefsen zu simulieren. Dabei beeinflusst der Martensitvolumenanteil das mechanische
Verhalten der Kohésivzone. Diese Abhéngigkeit erweist sich allerdings als kaum aus-
schlaggebend. Dem TRIP-Effekt wird eine verzogernde Wirkung auf die Rissausbrei-
tung sowie eine Reduktion der maximalen hydrostatischen Spannung und eine Verklei-
nerung des Bereichs maximaler risséffnender Spannung zugeschrieben.

Die Erhohung der Bruchzdhigkeit auf Grund spannungsassistierter Phasenumwand-
lung ist auch von Zirkoniumkeramik [z. B. 86] und Formgedéachtnislegierungen [z. B.
123] bekannt. Allerdings findet in einer Keramik keine begleitende plastische Deforma-
tion statt, was sie von den hier betrachteten TRIP-Stdhlen fundamental unterscheidet.
Bei Formgedichtnislegierungen gibt es Plastizitdt, aber auch mechanisch induzierte
Riickumwandlung des Martensits zum Austenit, womit sich diese ebenfalls deutlich
von den TRIP-Stahlen unterscheiden.

Zyklische Materialmodellierung von TRIP-Stadhlen

Fiir die monotone Beanspruchung von TRIP-Stdhlen wurde eine Vielzahl von Mate-
rialmodellen erarbeitet. Eine gelungene Ubersicht ist in der Dissertation von Priiger
[94, S. 24 ff.] zu finden. Im Gegensatz dazu existiert eine geringere Anzahl von Litera-
turstellen, welche sich mit dem Materialverhalten der TRIP-Stahle unter mechanischer
Wechselbeanspruchung befassen. Dabei ist die Modellierung kinematischer Verfestigung
durch die Verwendung des Riickspannungstensors (Backstress) eine wesentliche Voraus-
setzung der Materialmodellierung unter zyklischen Lasten. Die folgenden Publikationen
beriicksichtigen nichtlineare kinematische Verfestigung bei der werkstoffmechanischen
Modellierung von TRIP-Stahlen.

In den Arbeiten von Mohr und Jacqemin [78] und Beese und Mohr [6] werden phé-
nomenologische Materialmodelle austenitischer TRIP-Stéhle fiir Anwendungen in der
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Blechumformungen entwickelt. Im Vordergrund steht das Verhalten von Blechproben
unter verschiedenen Spannungszustinden, die auch experimentell untersucht werden.
Mechanische zyklische Wechselbeanspruchung wird nicht untersucht.

Wolff et al. [122] beschreiben ausfiihrlich die Gleichungen eines Modells fiir TRIP-
Stahl auf Grundlage der Mises-Plastizitdt unter kleinen Deformationen. Dabei gibt
es einen Backstresstensor sowohl fiir Plastizitédt als auch fiir Phasenumwandlung. Das
Modell wird fiir allgemeine thermomechanische Belastungen formuliert. Die Leistungs-
fahigkeit des Modells wird anhand der Gleichungen diskutiert, jedoch werden keine
Ergebnisse gezeigt.

Weitere Publikationen beschéftigen sich mit dem Werkstoffverhalten unter einzelnen
thermischen Lastwechseln in Kombination mit mechanischer Beanspruchung. Hier sind
die Modelle von Fischlschweiger et al. [23] und Garion et al. [26, 27| zu nennen, die
beide eine Homogenisierung des mechanischen Verhaltens der Phasen Austenit und
Martensit anwenden. In [26, 27] wird auch Schidigung modelliert, um austenitischen
Stahl bei der Abkiihlung bis zu kryogenen Temperaturen zu simulieren. Auch Ry$ [101,
102] befasst sich mit dieser Thematik, verwendet allerdings ein, im Vergleich zu |26, 27,
einfacheres Modell mit linearer kinematischer Verfestigung und ohne Homogenisierung.

Rein mechanische Wechselbeanspruchung von TRIP-Stédhlen wird in den Arbeiten
von Geijselaers et al. [28], Yu und Chen [124], Tomita und Iwamoto [118] sowie Zietek
und Mroz [127] behandelt.

Geijselaers et al. [28] untersuchen austenitische TRIP-Stéhle, welche einem einzelnen
Be- und Entlastungszyklus unter Torsion bei grofen Deformationen ausgesetzt werden.
Im Materialmodell werden die Phasen Austenit und Martensit, die jeweils nichtlineare
kinematische Verfestigung aufweisen, homogenisiert.

Yu und Chen [124] entwickeln ein phdnomenologisches Modell fiir niedrig legierten
TRIP-Stahl mit nichtlinearer kinematischer Verfestigung. In den Simulationen wird
eine einzelne Be- und Entlastung betrachtet, um die Riickfederung bei Blechumform-
prozessen zu berechnen.

Tomita und Iwamoto [118] verwenden ein Materialmodell ohne kinematische Ver-
festigung fiir die Simulation einiger Zyklen. Damit wird die TRIP-bedingte sekundéare
zyklische Verfestigung in Wechselverformungskurven qualitativ gut abgebildet. Quan-
titativ gute Vorhersagen erscheinen allerdings bei Vernachlassigung des Bauschinger-
Effekts als nahezu unmdoglich.

Zietek und Mroz [127] haben ein phdnomenologisches Modell publiziert, das sowohl
eine Fliek- als auch eine Umwandlungsfliche aufweist. Damit werden mehrere Zyklen
simuliert, allerdings fehlt den Autoren ein konsistenter Satz von Materialdaten. Des-
halb miissen Parameter aus verschiedenen Literaturdaten bestimmt bzw. angenommen
werden. Es werden Wechselverformungskurven prasentiert, die jedoch nicht den mar-
kanten S-Schlag, siehe Abb. 1.3(a), aufweisen.

1.3 Motivation und Inhalt der Dissertation

Aus den hier vorgestellten Literaturstellen lasst sich zum Bruchverhalten zusammen-
fassen, dass die martensitische Phase nicht notwendigerweise sprode ist. Die vorlie-
gende Promotionsschrift befasst sich mit dem Bruchverhalten anfénglich austenitischer
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TRIP-Stihle mit geringem Kohlenstoffgehalt (<0,05 Ma.-%)* und verformungsindu-
zierter Phasenumwandlung. Bei diesen Werkstoffen kann demzufolge von einer zéhen
martensitischen Phase und insgesamt duktilem Versagen ausgegangen werden. Aus dem
Grofteil der experimentellen und numerischen Veroffentlichungen ist ein zdhigkeitsstei-
gernder Einfluss der Phasenumwandlung zu erwarten. Trotzdem gibt es widerspriich-
liche Aussagen in Bezug auf die Abschirmung der Rissspitze oder die Verstirkung der
Rissspitzenbeanspruchung (Antishielding-Effekt), von beidem wird unter verschiedenen
Umsténden berichtet [46, 126]. Auch zum Einfluss auf die mechanischen Felder vor der
Rissspitze herrscht keine Einigkeit, es wird sowohl von hoheren als auch von reduzierten
Spannungen geschrieben [45; 114]. Die Diskussion in der Literatur ist also bei Weitem
nicht abgeschlossen. Das Werkstoffverhalten selbst ist zu komplex, um dessen Einfluss
auf das Bruchverhalten leicht zu {iberschauen.

Daraus ergibt sich ein Forschungsbedarf, insbesondere in Bezug auf das Bruchver-
halten der neu entwickelten Stdhle des SFB 799, der Motivation fiir die vorliegende
Arbeit ist. Die Dissertation befasst sich mit der numerischen Beanspruchungsanalyse
von Rissen in derartigen Stdhlen und ist wie folgt strukturiert. Im Kapitel 2 wird ein
Materialmodell fiir TRIP-Stahl unter monotoner Beanspruchung aus der ersten Forder-
periode des SFB 799 vorgestellt. Damit wird in Kapitel 3 der Einfluss des TRIP-Effekts
auf die mechanischen Felder vor einer abstumpfenden Rissspitze analysiert. Darauf auf-
bauend werden in Kapitel 4 Thesen zum zdhigkeitssteigernden Einfluss der Phasenum-
wandlung abgeleitet. Diese werden weiterfithrend untersucht. Ein Exkurs befasst sich
mit der Wirkung der Phasenumwandlung auf den duktilen Rissfortschrittsmechanismus
selbst. In Kapitel 5 wird im Rahmen der Theorie materieller Krifte der Frage nach dem
Shielding- oder Antishielding-Effekt nachgegangen. Es wird der Beitrag der Phasenum-
wandlung bei der Bereitstellung von mechanischer Arbeit fiir Rissfortschritt geklirt.
Aufserdem wird erstmalig ein Kontur-Gebietsintegral vorgestellt, dass Terme enthélt,
die aus der Phasenumwandlung resultieren. Kapitel 6 beinhaltet die experimentelle
Untersuchung der Rissausbreitung in austenitischen Stdhlen und TRIP-Stdhlen und
dessen numerische Simulation mit einem Kohédsivzonenmodell. Die Parameter der Ko-
hésivzone werden anhand experimenteller Daten identifiziert, um den Risswiderstand
dieser Werkstoffe zu charakterisieren. Die Experimente erfolgen in Zusammenarbeit
mit Kollegen des SFB 799 (Dr. S. Henkel und Herr C. Wolf, Teilprojekt B4).

Beziiglich zyklischer Beanspruchung ist festzustellen, dass noch kein Materialmodell
fiir TRIP-Stahl veroffentlicht worden ist, welches sich bei der Simulation der Wech-
selverformung unter zahlreichen Zyklen bewahrt hat und nachweislich die in der Ein-
fiihrung beschriebenen Effekte abbildet. Auch zur numerischen Untersuchung des um-
wandlungsinduzierten Rissschliefseffekts und seiner Auswirkung auf die Ermiidungs-
rissausbreitung ist ein solches fundiertes Modell notwendig®. Aus den Erfahrungen der
ersten Forderperiode weif man, dass Materialmodelle, welche eine Homogenisierung
beinhalten, mit deutlich hoherem Rechenaufwand verbunden sind, als phdnomenolo-
gische Modelle. In der Simulation zahlreicher Lastzyklen an Bauteilen ist demzufolge
der Einsatz eines phdnomenologischen Modells sinnvoll. Auch Zietek und Mroz [127]
verwenden ein solches Modell, um Wechselverformungskurven fiir héhere Zyklenzahlen
zu berechnen. Deshalb wird in Kapitel 7 ein vielversprechendes phdnomenologisches

4Das ist in der Entwicklung und Verwendung derartiger Stihle innerhalb des SFB 799 begriindet.
®Der umwandlungsinduzierte Rissschliefeffekt dient als Motivation und perspektivisches Anwen-
dungsgebiet der zyklischen Materialmodellierung.
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Modell fiir TRIP-Stahl um Terme der nichtlinearen kinematischen Verfestigung er-
weitert und fiir die Simulation mehrachsiger Spannungszustiande implementiert. Die
Materialparameter werden an Hand experimenteller Daten bestimmt. Die Experimen-
te werden in Kooperation mit Kollegen des SFB 799 (Herr M. Droste, Teilprojekt B3)
durchgefiihrt.

Hinweis: Zugunsten einer kompakten Darstellung wurde auf umfangreiche Grund-
lagenkapitel verzichtet. Beim Leser werden vertiefte Kenntnisse auf den Gebieten der
Kontinuumsmechanik, Materialtheorie und Bruchmechanik sowie grundlegende Kennt-
nisse in der Werkstofftechnik vorausgesetzt.

Hinweis: Bei der Angabe von Gleichungen in Indexnotation gilt die Einstein’sche
Summenkonvention.
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2 TRIP-Stahl-Modell nach Priger

Das eingesetzte Materialmodell ist von Priiger et al. [92-95] auf Grundlage der Arbeiten
von Stringfellow et al. [116] und Papatriantafillou et al. [89] entwickelt worden. Die
Materialgleichungen werden in den folgenden Abschnitten detailliert vorgestellt, da das
Modell ausgiebig genutzt und auf einige Gleichungen auch spéter nochmals verwiesen
wird. Néhere Informationen zur Implementierung des Modells sind insbesondere in [92]
zu finden.

Es handelt sich um eine hypoelastisch-viskoplastische Formulierung, wobei das visko-
plastische Verhalten und die nichtlineare isotrope Verfestigung durch eine Homogeni-
sierung der Phasen Austenit und Martensit bestimmt werden.

2.1 Kinematik und hypoelastische Formulierung

Der Deformationsratentensor d (symmetrischer Anteil des Geschwindigkeitsgradien-
ten) wird additiv in einen elastischen (el), einen viskoplastischen (vp) und einen aus
Phasenumwandlung resultierenden Anteil (tr, von Transformation) aufgespalten.

d - del + dvp + dtr (21)

Als konjugiertes Spannungsmafs wird die Kirchhoff-Spannung 7 verwendet, welche sich
aus der Cauchy-Spannung o und der Determinante des Deformationsgradienten F
ergibt

T =det(F) o. (2.2)

Die Jaumann-Rate des Kirchhoff-Spannungstensors 7 ist mit der elastischen Deforma-
tionsrate verkniipft.

7 =,C:dy (2.3)

Unter der Annahme isotroper Elastizitdt nimmt der Elastizititstensor 4C (4. Stufe)
folgende Gestalt an

2
4C:2G4I+(K—§G)5®5 (2.4)
Dabei ist G der Schubmodul und K der Kompressionsmodul, welche iiber
E E
= — K=—7—--— 2.
G 2(1+v) 3(1 —2v) (25)

mit dem Elastizitdtsmodul £ und der Querkontraktionszahl v zusammenhéngen. Die
Komponenten des symmetrischen Einheitstensors 4. Stufe 4I lassen sich wie folgt be-

rechnen: .
Lijiy = 5 (03051 + 0bjr) - (2.6)
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Die viskoplastische Deformationsrate ergibt sich aus

dvp = %@homs, (27)
wobei Oy, die homogenisierte viskoplastische Nachgiebigkeit darstellt, auf die spa-
ter eingegangen wird, und s = dev(7) der Deviator der Kirchhoff-Spannung ist. Das
Fliefsverhalten entspricht einer ratenabhéngigen assoziierten von-Mises-Plastizitéit. Al-
lerdings gibt es keine explizite Fliekbedingung.

Der Martensitvolumenanteil z wird als interne Variable eingefiihrt. Die Gleichun-
gen der Martensitevolution werden spéter erlautert. Die Summe der Volumenanteile
von Austenit und Martensit ist im zweiphasigen Gefiige stets Eins, so dass der Aus-
tenitvolumenanteil mit (1 — z) angegeben werden kann. Der umwandlungsbedingte
Deformationsgeschwindigkeitstensor

dy = 3 (M A lAva) (2.8)

Vsis 3

hingt linear von der Rate des Martensitvolumenanteils Z ab und beinhaltet sowohl
einen deviatorischen als auch einen volumetrischen Anteil. Der volumetrische Teil ent-
hélt den Einheitstensor 2. Stufe § und den Materialparameter Ay, der den maximalen
Betrag der Volumenexpansion angibt. Der volumenerhaltende Anteil besteht aus einem
spannungsabhingigen Betrag M und einer Richtung, welche durch den Spannungsde-
viator bestimmt wird. Der Betrag

7

M:M0+M1

2.9
-~ (29)
wird von der von-Mises-Vergleichsspannung!' 7°¢ beeinflusst und beinhaltet drei Mate-
rialparameter M,, M; und 7*.

2.2 Homogenisierte viskoplastische Antwort

Die viskoplastische Nachgiebigkeit O, der Phasenmischung wird mittels Homoge-
nisierung berechnet. Nach Ponte Castaneda und Suquet |91, S. 192 ff| resultiert das
folgende nichtlineare Gleichungssystem, das aus skalaren Gleichungen besteht. Das me-
chanische Verhalten der Einzelphasen wird dabei als isotrop und inkompressibel ange-
nommen. Auferdem wird eine statistisch isotrope und gleichméfiige Verteilung dieser
Phasen vorausgesetzt.

In den folgenden Formeln steht der Index a fiir Austenit und der Index m fiir Mar-
tensit. Die viskoplastische Vergleichsdehnung in den einzelnen Phasen entwickelt sich

folgendermaifsen
ma e Mm
Ted T4
ceq __ 20 a -eq _ 0 m
€vpa = €a | =y , €vpn = €m | —v . (2.10)
Ta Tm

Hierbei sind €2 und € Referenzdehnraten (Materialparameter). 724 und 729 sind die
in den Phasen wirkenden von-Mises-Vergleichsspannungen und 7.¥ und 7.7 die ent-

sprechenden Werte der Fliekspannung. Die Exponenten m, und my sind ebenfalls

179 = /3 s: s mit s = dev(r)
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Materialparameter. Die viskoplastische Nachgiebigkeit der einzelnen Phasen ist mit

3 3
O, = — %l O = —oé% (2.11)

qu vp,a’ Tglq Vp,m

gegeben. Die Vergleichspannungen in den Phasen ergeben sich zu

1 1

und hdngen von der makroskopischen von-Mises-Vergleichsspannung 7°¢, den jeweiligen
Phasenanteilen z und (1 — z) sowie der Ableitung der homogenisierten Nachgiebigkeit
Ohom nach O, bzw. O, ab. Die Fliefspannungen der Einzelphasen werden in Form
von Potenzgesetzen mit den AnfangsflieRspannungen von Austenit 70 und Martensit
79 sowie den Verfestigungsparametern B,, By, ¢, und ¢y, definiert

7y =70+ B, (63%7?1)% , i =1"4+B, (e\e,%’m)qm . (2.13)
Die Verfestigung der Phasen héngt damit von den jeweiligen viskoplastischen Ver-
gleichsdehnungen ab. Die homogenisierte Nachgiebigkeit wird mit der unteren Hashin-

Shtrikman-Schranke
2 3 ] 2 3
Z(@_a+é) +(1—2) (Q—m-i—é)

z (2 3 (1—2) [ 2 3
on (@a * @) o, (@m i @>
unter Beachtung von © = max(6,, Oy,) bestimmt. Dieser Gleichungssatz (2.10)-(2.14)
stellt ein nichtlineares Gleichungssystem zur Bestimmung der homogenisierten Nach-
giebigkeit und der mechanischen Gréfsen in den Einzelphasen dar.

Aus GI. (2.10) ist zu erkennen, dass es fiir jede nicht-negative Vergleichsspannung eine
viskoplastische Vergleichsdehnung in der Phase und damit auch globale viskoplastische
Deformation gibt. Wie gleich noch zu sehen sein wird, ist die Phasenumwandlung an die
viskoplastische Vergleichsdehnung im Austenit gebunden, sodass es in dem Fall auch
stets Phasenumwandlung gibt. Es existiert kein Bereich reiner elastischer Verformung.
Fiir die praktische Anwendbarkeit des Materialmodells stellt dies kein Problem dar,

denn es existiert ein .quasi-elastischer Bereich“, in dem die inelastische Verzerrun
b b)
gegeniiber der elastischen Verzerrung vernachlissigbar klein ist.

Ohom = (2.14)

2.3 Martensitentwicklung

Die verwendete Martensitbildungskinetik fiir deformationsinduzierte Phasenumwand-
lung basiert auf der Arbeit von Olson und Cohen [87]. Olson und Cohen formulierten
ihre Kinetik auf Grundlage der Beobachtung, dass die mechanisch induzierte Marten-
sitbildung in austenitischen Stdhlen in Deformationsbdndern und speziell an Kreu-
zungspunkten selbiger initiiert wird. Wie bereits in der Einfiihrung erwéhnt, sind die
Deformationsbénder verformungsinduzierte Keimstellen der Phasenumwandlung. Die
Gleichungen der Martensitkinetik sind auf den Temperaturbereich zwischen M? und
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My beschrankt, in dem deformationsinduzierte Phasenumwandlung stattfindet, siehe
Abb. 1.1 S. 20.
Die Evolutionsgleichung des Martensitvolumenanteils lautet
i=1-2) (A3, +B(G—17)). (2.15)

vDp,a

Die Martensitbildung hingt vom Austenitvolumenanteil (1—z) ab und wird zum Einen
von der viskoplastischen Vergleichsdehnrate im Austenit €71 , als auch von der Differenz
der Raten der energetischen Triebkraft der Phasenumwandlung g und der energetischen
Umwandlungsbarriere g gesteuert. Die Ausdriicke fiir Triebkraft und Barriere werden

weiter unten angegeben. Auferdem wird die Martensitkinetik von den Funktionen

A= aﬂn (fDB)nil (1 - fDB) P (216)
und AP
B =3 (fos)" d_gH(P) (2.17)

beeinflusst. Auf die Funktion a wird spéter eingegangen, § und n sind Materialpara-
meter und fpg ist der Volumenanteil der Deformationsbéander. Die Funktion H ist die
Heaviside-Sprungfunktion. Bei P handelt es sich um eine Verteilungsfunktion, welche
die Wahrscheinlichkeit beschreibt, dass an einem Kreuzungspunkt zweier Deformati-
onsbénder ein Martensitkeim entsteht. Diese Verteilungsfunktion

1 i 1/d —3g\°

g —4g /
P = exp | == d 2.18
VQWSg/Xp< 2< Sg )) ! 219

wird als Gauf’sche Normalverteilung mit Mittelwert g (Energiebarriere) und Stan-
dardabweichung s, (Materialparameter) angesetzt. Die energetische bzw. thermodyna-
mische Triebkraft fiir Martensitbildung wird folgendermafen formuliert

2
g = Aga%m + g3 <Avf1 —+ \/;MTBQ> (219)

Agaﬁm =0a — 9m = Jo — glq9 + 92192'

Wie in der FEinleitung beschrieben, besteht sie aus einem chemischen Ag, ., und
einem mechanischen Anteil (Term in Klammern). Der mechanische Teil enthélt die
erste Invariante [; = tr(7) der makroskopischen Kirchhoff-Spannung, die von-Mises-
Vergleichsspannung 7°4, die bereits bekannten Materialparameter Ay und M und den
Materialparameter gz. Der chemische Anteil stellt die Differenz der chemischen Ener-
gien der Phasen Austenit g, und Martensit g,,, dar und beinhaltet die Parameter go, ¢1
und ¢, und die normierte Temperatur

T — M

P —
My — M?

(2.20)

Darin findet sich die absolute Temperatur 7' sowie die bereits bekannten charakte-
ristischen Temperaturen M7 und My wieder, die den Bereich verformungsinduzierter
Phasenumwandlung kennzeichnen. Die Umwandlungsbarriere

G=2300+ G, (2.21)
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wird als lineare Funktion der viskoplastischen Vergleichsdehnung im Austenit mit den
Materialparametern gy und g; angenommen. Damit wird beriicksichtigt, dass martensi-
tische Umwandlung in einer austenitischen Matrix, die plastisch verformt und verfestigt
ist, erschwert wird. Der Volumenanteil an Deformationsbindern entwickelt sich gemaf

for = (1— fop)a €vpa- (2.22)

Die Bildung von Deformationsbandern erfordert plastische Verformung der austeniti-
schen Matrix. Deshalb wird fpg von der Rate der viskoplastischen Vergleichsdehnung
im Austenit beeinflusst. Die Funktion

a = ay + ayT + asT? — a4 arctan(h) (2.23)

beriicksichtigt schlieflich noch den Einfluss der Temperatur und der Spannungsmehr-
achsigkeit h = I;/7°9 auf die Evolution des Deformationsbandvolumenanteils. Dabei
werden die Materialparameter a; bis a4 eingefithrt. Damit ist der Gleichungssatz fiir
die Martensitbildung vollstindig dargelegt.

2.4 Verwendete Materialparameter

Das vorgestellte Materialmodell enthélt 31 Parameter. Priiger et al. [92] haben die Para-
meteridentifikation an Hand von Daten aus quasi-statischen Zug- und Druckversuchen
bei Raumtemperatur des in der Einleitung vorgestellten hochlegierten CrMnNi-TRIP-
Stahls? durchgefiihrt. Die gefundenen und in den Kapiteln 3, 4 und 5 eingesetzten
Parameter sind in Tab. 2.1 aufgelistet.

2.5 Formulierung der Freien Energie fiir kleine
Deformationen

Im Kapitel 5 wird ein Ausdruck fiir die Freie Energie (nach Helmholtz) fiir das hier
beschriebene Materialmodell benétigt. Ein solcher wird im Rahmen der Theorie infi-
nitesimaler Deformationen von Priiger et al. [93] angegeben. In diesem Fall kann die
additive Zerlegung direkt auf den infinitesimalen Verzerrungstensor iibertragen werden

€ = € + Evp + Etr, (2.24)

der somit aus einem elastischen, einem viskoplastischen und einem umwandlungshe-
dingtem Anteil besteht.

Unter der Annahme kleiner Deformationen kann man die Helmholtz-Energie (Freie
Energie pro Einheitsvolumen) folgendermafen aufschreiben [93]:

ID <€7 €vp7 Etr, Z) = 2ﬁel(eu Evp7 Etr) + wchem(2> (225)
1
"pel(sa Evp etr) = 5 (6 — Eyp — €tr) . 4C . (6 — Eyp — €tr)

77ZJchem(Z) = (1 - Z)ga + Z20m = _Aga—nnz + Ga-

2Siehe die Zugversuchsdaten Abb. 1.2 S. 22 und die chemische Zusammensetzung Tab. 1.1 S. 21
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Der Ausdruck setzt sich aus einer elastisch und einer chemisch gespeicherten Energie
zusammen. Die elastisch gespeicherte Energie ist eine Funktion der elastischen Verzer-
rungen, die mit Hilfe der additiven Zerlegung des Verzerrungstensors dargestellt sind.
Die chemische Energie wird in Form von mikrostrukturellen Anderungen im Werkstoff
gespeichert. Die auftauchenden Terme sind aus Gl. (2.19) der energetischen Triebkraft
der Phasenumwandlung bekannt. Da eine energetisch giinstigere Phase gebildet wird,
nimmt die gespeicherte chemische Energie mit zunehmendem z ab.
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Tab. 2.1: Ubersicht der verwendeten Materialparameter nach Priiger et al. [92]

Kategorie Parameter Malseinheit Wert
elastische Konstanten E GPa 192

v - 0,24
Umwandlungsdehnungen Ay - 0,04

My - 0,0284

M, - 0,0574

T* MPa 387
Viskoplastizitit Austenit el 1/s 0,001

N - 30
Verfestigung Austenit 7 MPa 180

B, MPa 1564

a - 0,83
Viskoplastizitit Martensit ¢ 1/s 0,001

My - 40
Verfestigung Martensit 0 MPa 1429

B, MPa 276

Gm - 0,86
Martensitevolution B - 1,4

n - 2,61

Sg MPa 178
Triebkraft fiir Umwandlung 90 MPa 330

g1 MPa 71,6

go MPa 0,56

g3 - 1

M? K 293,15

My K 373,15
Umwandlungsbarriere Jo MPa 207

J1 MPa 20
Deformationsbandbildung ay - 4,61

as 1/K 0

as 1/K2 0

ay - 0,13
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3 Rissspitzenfelder und der Einfluss
der Phasenumwandlung

In diesem Kapitel wird der Einfluss der Phasenumwandlung auf die mechanischen Fel-
der vor der Rissspitze untersucht. Wie es fiir duktile Metalle typisch ist, stumpft die
Rissspitze dabei ab (crack tip blunting). Bei der Simulation sind somit groke Deforma-
tionen zu beriicksichtigen. Die Inhalte dieses Kapitels sind teilweise publiziert worden
[10, 12, 56].

3.1 Randwertproblem fiir Kleinbereichsflielen

Es wird ein Riss unter Kleinbereichsflieflen betrachtet. Demzufolge sind Zonen inelas-
tischer Deformation (plastische Zone, Umwandlungszone) deutlich kleiner (< 1/10) als
die Bauteil- oder Probendimensionen. Der Riss wird ausschliefslich dem Rissoffnungs-
modus [ unterworfen, d. h. er 6ffnet sich nur senkrecht zur Rissebene. Es wird der ebene
Verzerrungszustand (EVZ) angenommen.

Man formuliert das so genannte Boundary-Layer-Modell, einen kreisférmigen Aus-
schnitt um die Rissspitze, Abb. 3.1(a). Auf dessen Rand werden Verschiebungen geméf
der asymptotischen Nahfeldlésung fiir den Modus I Riss bei linear-elastischem Mate-
rialverhalten vorgeschrieben. Das Verschiebungsfeld beziiglich des kartesischen Koor-
dinatensystems (xy,z2) in Abb. 3.1(a) kann folgendermafen unter Verwendung von
Polarkoordinaten (r, p) dargestellt werden [z. B. 55, S. 30 (EVZ)]:

1+v T

u = K z 1/%(308%(3—4V—COS(,0) (3.1)
1

up = Kj —E’—%/%sing(?)—lly—cosgo). (3.2)

K7 ist der Spannungsintensititsfaktor (auch K-Faktor) unter Modus I. Der K-Faktor
ist die wesentliche Beanspruchungskenngrofse fiir Risse in der linear-elastischen Bruch-
mechanik. Er skaliert die mechanischen Felder (Spannung, Verschiebung, Verzerrung)
in der Umgebung des Risses, weshalb man auch von K-Feldern spricht.

Fiir einen Riss der Lange 2a in einer unendlichen Scheibe, welche mit einer Zugspan-
nung 0> belastet wird, sieche Abb. 3.1(b), gilt beispielsweise

K1 = 0®\/7a. (3.3)

Fiir dieses Beispiel ist in Abb. 3.1(b) schematisch ein Gebiet in unmittelbarer Néihe zur
Rissspitze dargestellt, welches durch das Boundary-Layer-Modell reprasentiert wird.
Das Nahfeld gilt jedoch allgemein in elastischen Koérpern nahe der Rissspitze bzw. unter
Kleinbereichsfliefsen in ausreichender Entfernung zur plastischen Zone. Der Boundary-
Layer Ansatz schliefst somit den Einfluss spezifischer Bauteilgeometrien aus.
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()
Abb. 3.1: (a) Boundary-Layer-Modell mit kartesischen Koordinaten und Polarkoordinaten, auf dem

Rand werden die Verschiebungen des K-Felds Gl. (3.1)-(3.2) vorgeschrieben, (b) Beispiel: unendliche
2D Scheibe unter Zugbelastung mit Innenriss (Modus I)

\

Abb. 3.2: Boundary-Layer-Modell mit plastischer Zone und Umwandlungszone unter Beachtung der
Symmetrie, Kleinbereichsfliefsen erfordert 7, < Rpy,

Im Sinne der zu untersuchenden Vorginge an der Rissspitze wird das K-Feld als Fern-
feld aufgeprégt. Lokal an der Rissspitze tritt nichtlinear-inelastisches Materialverhalten
auf. Abb. 3.2 zeigt schematisch die sich einstellenden Zonen der plastischen Deforma-
tion und der Phasenumwandlung. Die Umwandlungszone liegt fiir verformungsindu-
zierte Phasenumwandlungen stets innerhalb der plastischen Zone. Um die Annahme des
linear-elastischen Fernfelds nicht zu verletzen, muss die plastische Zone (charakteristi-
sche Abmessung r,,;) viel kleiner sein als der Radius Rpy, des Boundary-Layer-Modells,
Tpl K Rp1..

3.2 Die stationare Losung

Aus der Literatur, insbesondere aus der Arbeit von McMeeking |75], ist bekannt, dass
unter Kleinbereichsflielsen stationire bzw. selbstdhnliche Losungen der mechanischen
Felder vor einer abstumpfenden Rissspitze in elastoplastischem Material existieren. In
diesem Kapitel wird die stationare Losung fiir den Riss in elastisch-plastischem Material
mit Phasenumwandlung gesucht.

Betrachtet man z. B. den Verlauf der risséffnenden oy-Spannung im Ligament vor
der Rissspitze, Abb. 3.3(a), ergibt sich eine Schar selbstéhnlicher Verlaufe (X ist der
Abstand zur Rissspitze in der Ausgangskonfiguration, Abb. 3.5(b)). Diese skalieren
im rissnahen Bereich mit der Riss6ffnung, die im Allgemeinen proportional zu J/og
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Abb. 3.3: Schematische Darstellung des selbstédhnlichen /stationfiren oos-Spannungsfelds im Ligament
vor der Rissspitze, (a) nicht normierte Darstellung, X; ist der Abstand zur Rissspitze in der Ausgangs-
konfiguration, (b) normierte Darstellung mit dem J-Integral J und der AnfangsflieRspannung oq

ist. Dabei ist J das J-Integral und oy die Anfangsfliekspannung des Materials. Das
J-Integral errechnet sich im Fall von Kleinbereichsfliefsen und EVZ zu

K117

/ E

(3.4)

aus dem aufgepréigten K-Faktor und den elastischen Konstanten. Bei Normierung des
Abstands zur Rissspitze mit J/oy fallen alle Kurven in einen einzigen Verlauf zusam-
men, Abb. 3.3(b). An der resultierenden einzelnen Kurve, der stationédren Losung,
werden dann die verschiedenen Einflussfaktoren diskutiert.

3.3 Zur Ratenabhangigkeit

Als erschwerend stellt sich die Ratenabhingigkeit des verwendeten Materialmodells,
Kapitel 2 S. 31, heraus. Beim Boundary-Layer-Modell wird neben Kj auch die Rate
K vorgegeben, die einen Einfluss auf die Rissspitzenfelder hat. In diesem Kapitel wird
ein dimensionsloser Belastungsratenparameter

CLR = e 162 = const. (3.5)

definiert und konstant gehalten. Als Referenzdehnrate (Dimension: 1/Zeit) wird die des
Austenits €2 GL. (2.10) S. 32 gewihlt. Bei Verwendung verschiedener cpr erhilt man
verschiedene stationdre Losungen. Gl. (3.5) fithrt auf eine homogene lineare Differen-
tialgleichung erster Ordnung mit konstanten Koeffizienten fiir K7(t)

KI — CLR Eg KI = 0. (36)

Als Anfangsbedingung wird
Ki(t =1) = K; (3.7)
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2 : .
exakte Losung ——
Approximation -------

1,5+ linearisiert -------- /.

Ki/ Ky [H

0 0,5 1 1,5
t/t -

Abb. 3.4: Normierte Darstellung der Funtion K7i(t), exakte Losung Gl. (3.8), Approximation Gl. (3.9)
und Linearisierung Gl. (3.10), ctg = 1 und £ = 0,031 s~}

festgelegt, sodass ein gewiinschter K-Faktor K7 bei einer gegebenen Zeit  vorliegt. Die
Losung der Differentialgleichung (3.6) unter Beachtung von Gl. (3.7) liefert

Kl(t) = KI exp(échR(t — ﬂ) (38)

Nicht-triviale Losungen nehmen den Wert K; = 0 nur asymptotisch fiir ¢ -+ —oo an.
Beim Aufbringen der Last muss aber bei endlichen Zeiten von Null gestartet werden,
sodass folgende Approximation verwendet wird:

KPP (t) = Ky (1 — exp(—+t)) exp(élerr(t —t)). (3.9)

Der Parameter £ (k > 0) beeinflusst, wie schnell sich die Approximation Gl. (3.9)
der wahren Losung Gl. (3.8) annéhert, siche Abb. 3.4. In den folgenden Studien wird
cor = 1 und £ = 0,031 s~! verwendet. Die Vorgabe Ki(t) wird im FE-Programm
ABAQUS mit der User-Subroutine UAMP realisiert.

Eine weitere Moglichkeit, Gl. (3.5) ndherungsweise zu erfiillen, besteht in der Li-
nearisierung der Gl. (3.8). Die lineare Niherung um den Entwicklungspunkt (¢, K7)
lautet

Ki™(t) = K1 (1 + ciréa(t — 1)) . (3.10)

Bei Beachtung von ¢ = 1/(cpré?) verlduft diese Gerade durch den Ursprung, Abb. 3.4.
Bei Vorgabe des K-Faktors nach der Gl. (3.10) kann eine zum hier verwendeten Ver-
fahren GL (3.9) vergleichbare stationédre Losung gefunden werden.

3.4 Numerisches Modell

Abb. 3.5(a) zeigt das vernetzte Boundary-Layer-Modell mit Randbedingungen. Die de-
taillierte Ansicht der Rissspitze ist in Abb. 3.5(b) zu sehen. Der Abstand zur Rissspitze
wird beziiglich des abgebildeten Koordinatensystems (X7, Xs) in der Ausgangskonfigu-
ration gemessen. Es werden Viereckselemente mit 8 Knoten, quadratischen Ansatzfunk-
tionen und reduzierter Integration (4 Integrationspunkte) verwendet. Die abgebildete
Vernetzung resultiert aus einer Netzkonvergenzstudie. Fiir die Simulationen wird das
kommerzielle FE-Programm ABAQUS verwendet.

Bei der Simulation der Rissabstumpfung ist es iiblich, einen endlichen Kerbradius
rinit an der Rissspitze zu verwenden. Somit wird vermieden, dass bereits friithzeitig stark
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(b)

Abb. 3.5: (a) Exemplarische Vernetzung des Boundary-Layer-Modells mit Radius Rpr, und (b) Bei-
spiel einer Vernetzung der Rissspitze, initialer Rissspitzenradius 7ipi;

1,5 T T T 1
/ 078
— 1
= 06
g x'/ L
~ ,/’ i N
S 05 . 0,4
10,2
(——— - 0

0O 01 02 03 04
e [

Abb. 3.6: Normierte Darstellung der wahren Spannungs-Dehnungs-Kurve mit der Entwicklung des

Martensitvolumenanteils z des idealisierten TRIP-Stahls, AnfangsflieRspannung oo = 70

distordierte Elemente vor der Rissspitze auftreten. Um eine Losung zu erzielen, die un-
abhingig vom gewihlten Anfangsradius ist, muss der Kerb zu einem Vielfachen von
rinit abstumpfen [75]. Dann konvergieren die mechanischen Felder gegen die stationére
Lésung, die auch fiir den ideal spitzen Anfangsriss gilt. Das verwendete Grofenverhilt-
nis Rpr/rmi = 4,5 -10° (das keinen Einfluss auf die Losung haben darf) entspringt
ebenfalls einer entsprechenden Konvergenzstudie.

3.5 Ergebnisse fiir ein idealisiertes TRIP-Material

Im Folgenden wird die Darstellung auf den Einfluss der Phasenumwandlung fokus-
siert. Dazu betrachtet man einen idealisierten TRIP-Stahl, der sich elastisch-ideal-
viskoplastisch verhdlt und die verformungsinduzierte Phasenumwandlung als einzigen
Verfestigungsmechanismus aufweist. In den Verfestigungsregeln der viskoplastischen
Phasen Gl. (2.13) S. 33 sind die Parameter B, = By, = 0 zu setzen. Das Spannungs-
Dehnungs- und Phasenumwandlungsverhalten ist Abb. 3.6 zu entnehmen. Es gilt die
Konvention oy = 70, die Anfangsfliebspannung des TRIP-Stahls entspricht der An-
fangsfliefspannung des Austenits (GIl. (2.13) S. 33). Die im Folgenden gezeigten Ergeb-
nisse sind Teil der erzielten stationdren Losung.
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Abb. 3.7: Vergleich der (a) plastischen Zone (24 . > 10~%) mit der (b) Umwandlungszone (z > 10~%),

vp,a
(c¢) Konturplot des Martensitvolumenanteils z nahe der abgestumpften Rissspitze

3.5.1 Gestalt der Umwandlungszone

Die Grofe und Gestalt der plastischen Zone wird in den Abb. 3.7(a)-3.7(¢c) mit der
Umwandlungszone verglichen. Um die Grofe beider Zonen vergleichen zu konnen, ist
in Abb. 3.7(a) und 3.7(b) der gleiche Bereich in der Umgebung der Rissspitze darge-
stellt. Als plastische Zone wird der Bereich visualisiert, in dem fiir die viskoplastische
Vergleichsdehnung im Austenit €7} | > 10~ gilt. In der Umwandlungszone gilt entspre-
chend z > 107*. Die Zone der Phasenumwandlung ist detaillierter im Konturplot des
Martensitvolumenanteils z Abb. 3.7(c) zu sehen.

Erwartungsgemil ist die plastische Zone deutlich grofer als die Umwandlungszone.
Auferdem entspricht die Gestalt der Zone martensitischer Phasenumwandlung der be-
kannten Schmetterlingsform der plastischen Zone. Beide Erkenntnisse sind mit der ver-
formungsinduzierten Phasenumwandlung begriindbar, da plastische Deformation erfor-
derlich ist, um Martensit zu bilden. Die Schmetterlingsgestalt der Umwandlungszone
ist auch aus experimentellen Arbeiten [1, 2| und Simulationen [38, 45, 46, 114] in der
Literatur bekannt.

3.5.2 Spannungen vor der Rissspitze

Nun werden die Spannungskomponenten im Ligament vor der Rissspitze ausgewer-
tet, Abb. 3.8(a). Es werden hier stets Cauchy-Spannungen angegeben, die sich zu
o = 7/det(F) aus den Kirchhoff-Spannungen 7 und dem Deformationsgradienten
F ergeben!. Die Stationaritit der Losung wird demonstriert, indem Kurven fiir ver-
schiedene Lastniveaus eingetragen sind, die gut in einem Verlauf zusammenfallen.

Bei Anniherung an die Rissspitze (im Diagramm von rechts kommend) steigen die
Spannungen an und erreichen Maximalwerte von o' /og &~ 2,7 und o7 /oy ~ 1,7
bei X1 /(J/0og) ~ 0,9. Dann féllt die rissparallele Spannung o1, ab und verschwindet an
der Rissspitze, da der abgestumpfte Riss eine freie Oberfliche darstellt. Die risséffnende
Spannung o99 steigt nach einem gewissen Abfall wieder an und erreicht einen sekun-
diren Maximalwert ohy /o ~ 2,2 bei X, /(J/0o) ~ 0,25. Danach sinkt die Spannung
wieder und erreicht an der Rissspitze den Wert o95/0¢ &~ 1,7. Die dort auftretenden
Spannungsoszillationen sind mit numerischen Fehlern auf Grund zunehmend distor-

dierter Elemente zu begriinden. Die Maximalwerte der o9 Spannung sind von je zwei

!Bei Verwendung des logarithmischen Verzerrungstensors e (Hencky-Verzerrungstensor) kann man
zeigen, dass det(F') = exp(tr(e)) gilt.
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Abb. 3.8: (a) Verlauf der Spannungen o7 und 023 vor der Rissspitze mit eingetragenen lokalen Ma-
xima und Wendepunkten und (b) Martensitvolumenanteil vor dem abstumpfenden Riss

charakteristischen Wendepunkten umgeben, die ebenfalls in Abb. 3.8(a) eingetragen
sind.

Der beobachtete Verlauf der o;; Komponente ist aus Blunting-Studien in der Lite-
ratur gut bekannt |75]. Der Anstieg der Spannung bei Anndherung an den Riss ist
Ausdruck der Spannungskonzentration. Der Riickgang in den Spannungen bei weiterer
Anndherung wird damit begriindet, dass die geometrische Entfestigung der Rissab-
stumpfung (vgl. Blunting mit Einschniirung im Zugversuch) die physikalische Verfesti-
gung des Materials iiberwindet. Im Gebiet, in dem die Spannungsmaxima auftreten bis
hin zur Rissspitze, dominieren demzufolge geometrisch nichtlineare Effekte der grofen
Deformationen und zugehorige Spannungsumlagerungen.

3.5.3 Der Einfluss der Phasenumwandlung

Es ist offensichtlich, dass das sekundire Spannungsmaximum o™ durch die Pha-

senumwandlung verursacht wird bzw. der speziellen Form (S-Schlag) der Spannungs-
Dehnungs-Kurve, Abb. 3.6 S. 43, geschuldet ist. Der hinzukommende Verfestigungsme-
chanismus (steigender Anteil von Martensit mit deutlich hoherer Fliefspannung) 14sst
die Spannung erneut ansteigen, der Maximalwert tritt auf, anschliefend iiberwiegt er-
neut der geometrische Entfestigungseffekt der Rissabstumpfung.

Der Martensitvolumenanteil z vor der Rissspitze, siehe Abb. 3.8(b), kann ebenfalls
in die Diskussion einbezogen werden. Der Phasenanteil steigt zur Rissspitze hin stark
an (0,25 < X;/(J/og) < 0,4) und erreicht ein Plateau. Das sekundére Spannungs-
maximum liegt im Bereich des Anstiegs von z. Dort entfaltet die Martensitbildung
ihre verfestigende Wirkung, wie man es auch in der Spannungs-Dehnungs-Kurve des
idealisierten TRIP-Stahls, Abb. 3.6 S. 43, sieht.

Nun werden Ergebnisse verschiedener Modellmaterialien, Tab. 3.1 und Abb. 3.9,
miteinander verglichen, um den Einfluss verschiedener Aspekte der Phasenumwand-
lung ndher zu charakterisieren. Die Variante ,,TRIP* stellt den bisher verwendeten
idealisierten elastisch-ideal-viskoplastischen TRIP-Stahl Abb. 3.6 dar. Bei ,Ay = 0¢
handelt es sich um ein vergleichbares Material mit deaktivierter Umwandlungsvolu-
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Tab. 3.1: Untersuchte Modellmaterialien, fiir Spannungs-Dehnungs-Kurven siehe Abb. 3.9(a), fiir
Martensitevolution sieche Abb. 3.9(b)

Variante Beschreibung, beobachteter Einfluss

TRIP  TRIP-Stahl mit elastisch-ideal-viskoplastischen Einzelphasen (Abb. 3.6)

i volumetrische Umwandlungsdehnung

Ay =0 TRIP-Stahl ohne volumetrische Umwandlungsdehnung
T deviatorische Umwandlungsverzerrungen

€ = TRIP-Stahl ohne jegliche Umwandlungsverzerrung
i umwandlungsinduzierte Verfestigung

Aust.  nicht umwandelnder Austenit, TRIP-Stahl ohne Phasenumwandlung

1 : . .
TRIP ——
0,8 'AV =0 ------ |
—~ Eir = 0 --------
g — 06|
bo .
E05- TRIP —— | NOA—
7 Ay =0 ------
€pr = 0 -------- 072 |
AUSt ...............
0 . . , . . | |
P e e 0 01 02 03 04
€l 0
(a) )

Abb. 3.9: Verschiedene idealisierte Modellmaterialien (a) wahre Spannungen-Dehnungs-Kurve (b)
Entwicklung des Martensitvolumenanteils unter einachsigem Zug

mendehnung. Um das zu erreichen wird der Materialparameter Ay, siehe Gl. (2.8)
S. 32, zu Null gesetzt. Bei ,,e,, = 0 gibt es gar keine Umwandlungsverzerrung mehr,
was durch zusétzliche Parameterwahl My = M; = 0 (dadurch M = 0 in Gl (2.8))
eingestellt wird. ,Aust. ist schlieblich ein nicht umwandelnder Austenit (Parameter
f = 0in Gl (2.16) und (2.17) fithrt z7u A = B = 0 und damit entwickelt Gl. (2.15)
keinen Martensit).

Vergleicht man ,,e;, = 0“ mit ,,Aust.“ wird die Rolle der umwandlungsinduzierten
Verfestigung deutlich. Beim Vergleich ,, Ay = 0 mit ,,,, = 0 erkennt man den Ein-
fluss der deviatorischen Umwandlungsverzerrungen. Der Unterschied zwischen ,, TRIP*
und ,Ay = 0“ offenbart die Wirkung der volumetrischen Umwandlungsdehnung und
zuletzt weist der Abgleich von ,, TRIP* und ,Aust.“ auf die Rolle der Phasenumwand-
lung (komplett) hin. Siehe dazu auch Tab. 3.1.

In Abb. 3.9 ist ein geringer Einfluss der Umwandlungsverzerrungen erkennbar. Hinzu-
nahme der deviatorischen und volumetrischen TRIP-Verzerrungen bewirkt geringfiigig
niedrigere Spannungen auf Grund des strain-softening-Effekts, damit sind auch etwas
niedrigere Martensitvolumenanteile verbunden.

Die Spannungskomponenten und der Martensitvolumenanteil vor der Rissspitze wer-
den mithilfe der Abb. 3.10 verglichen. Fiir den Austenit zeigt sich das von McMeeking
[75] bekannte Verhalten: 017 und gy weisen je ein Maximum vor der Rissspitze bei
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Abb. 3.10: Vergleich der Rissspitzenfelder fiir die betrachteten Modellmaterialien aus Tab. 3.1, Verlauf
der (a) Spannungen und (b) des Martensitvolumenanteils z

Xl/(J/O'()) ~ 1,5 auf.

Der wesentliche Unterschied resultiert aus der Betrachtung , e, = 0“ vs. ,Aust.”.
Die Spannungen sind héher und das primédre Maximum liegt ndher an der Rissspit-
ze. Das stellt den bekannten Einfluss hoherer Verfestigung dar [75]. Weiterhin wurde
auch in der Literatur [46, 114] von gesteigerten Spannungen vor dem Riss auf Grund
der Phasenumwandlung berichtet. Auferdem zeigt sich das angesprochene sekundére
Maximum o5y, welches bisher in der Literatur nicht dokumentiert ist. Zur weiteren
Diskussion wird die Abb. 3.11 herangezogen, in der die Spannungsmehrachsigkeit A
und die Vergleichsdehnungen der viskoplastischen und umwandlungsinduzierten Ver-
zerrungstensoren dargestellt werden. Die jeweilige Vergleichsdehnung ergibt sich dabei
aus der Integration der zugehorigen Vergleichsdehnrate iiber die Zeit ¢:

i
2
63?) = /63% dt mit 63% = gdvp : dvp7 (311)
0
t
2
e — /ef;l A it 0= di (3.12)
0

Dabei ist festzustellen, dass die umwandlungsbedingte Verfestigung neben hoéheren
Spannungskomponenten auch héhere Mehrachsigkeit vor der Rissspitze verursacht. Be-
dingt durch die Verfestigung ist auch, dass die viskoplastische Vergleichsdehnung von
»€r = 0 unterhalb der ,Aust.“-Kurve liegt.

Der Einfluss der Umwandlungsverzerrungen stellt sich als gering heraus. Den deut-
lichsten Unterschied gibt es im Bereich des sekundédren Spannungsmaximums. Dort
wird der Zugspannungszustand vor allem durch die Volumendehnung etwas reduziert.
Bei Hinzunahme der volumen- und gestaltdndernden Transformationsdehnungen wird
die viskoplastische Vergleichsdehnung geringfiigig kleiner. Es dominieren jedoch visko-
plastische Verzerrungen, da diese im Gegensatz zu den Transformationsverzerrungen
(€ir ~ 2z mit z < 1) nicht begrenzt und am abstumpfenden Riss singulér sind.
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Abb. 3.11: Vergleich der Rissspitzenfelder fiir die betrachteten Modellmaterialien aus Tab. 3.1, Verlauf
der (a) Mehrachsigkeit h und (b) der Vergleichsdehnungen €5 und eg!

Die unbedeutende Rolle der Umwandlungsverzerrungen ist auch auf den vorliegenden
Fall der verformungsinduzierten Phasenumwandlung zuriickzufithren. Die Umwand-
lungszone ist von der plastischen Zone umgeben. Zum Einen kénnen hydrostatische
Spannungszustande durch plastische Deformation der umgebenden Matrix abgebaut
werden, zum Anderen werden die Transformationsverzerrungen im Fall ,,e;, = 0 durch
etwas grofere plastische Verzerrungen ersetzt. Ein anderes Bild wiirde sich bei span-
nungsinduzierten Umwandlungen ergeben, wo die Umwandlungszone direkt im elasti-
schen Material eingebettet ist. Die umwandlungsinduzierten Verzerrungen stellen dann
die einzigen inelastischen Verzerrungen dar, die auch in ihrem Betrag grofser als die
elastischen Deformationen sind und damit deutlich mehr Einfluss haben werden.

3.5.4 Fazit

e Die Phasenumwandlung erzeugt ein sekundares Maximum und Wendepunkte im
Verlauf der risséffnenden Spannung vor der Rissspitze.

e Der wesentliche Einfluss resultiert aus der umwandlungsinduzierten Verfestigung.

e Die Transformationsverzerrungen spielen demgegeniiber eine vernachlissighare

Rolle.

3.5.5 Die Rolle der Verfestigung

Zur besseren Uberleitung zum niichsten Abschnitt wird dem idealisierten TRIP-Stahl
weitere Verfestigung hinzugefiigt, die aus fortschreitender viskoplastischer Deformation
resultiert. Dazu wird nur in der austenitischen Phase Verfestigung zugelassen, indem
der Parameter B, der Verfestigungsregel Gl. (2.13) S. 33 schrittweise erhoht wird, siehe
dazu Abb. 3.12.

Abb. 3.13 zeigt die entsprechenden Spannungen und den Martensitvolumenanteil
am abstumpfenden Riss. Es ist deutlich erkennbar, dass die Spannunsmaxima n#her
an die Rissspitze verschoben werden und die Spannungsverldufe insgesamt ansteigen.
Das ist darin begriindet, dass der Bereich grofer Deformationen nidher an die Rissspitze
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Abb. 3.12: Einfluss der Verfestigung (Austenit) auf (a) die wahre Spannungen-Dehnungs-Kurve und
(b) die Entwicklung des Martensitvolumenanteils unter einachsigem Zug, B./oo = (0; 0,1; 0,4; 2; 6)
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Abb. 3.13: Einfluss der Verfestigung (im Austenit) auf (a) die Spannungen und (b) den Martensitvo-
lumenanteil vor der Rissspitze, B,/oo = (0; 0,1; 0,4; 2; 6)

heranriickt. Das wirkt sich auch auf den Martensitvolumenanteil aus. Diese Einfliisse
sind aus der Literatur bekannt |75]. Interessant ist, dass vormalige Spannungsmaxima
verschwinden (o9o-Kurve der groften Verfestigung weist kein priméres Maximum mehr
auf) und stattdessen charakteristische Kriimmungsverldufe festgestellt werden - ein
Umstand, der auch im folgenden Abschnitt zu beobachten ist.

3.6 Ergebnisse fiir realistisch verfestigendes
TRIP-Material

Im jetzigen Abschnitt wird ein realistisch verfestigender TRIP-Stahl betrachtet. Die
Materialparameter entsprechen vollstdndig den in Abschnitt 2.4 S. 35 identifizierten
(B./oo = 8,7). Zum Vergleich wird wieder ein stabiler Austenit herangezogen (Pa-
rameter 5 = 0 in Gl (2.16) und (2.17) S. 34). Das Spannungs-Dehnungs- und Pha-
senumwandlungsverhalten unter einachsigem Zug ist Abb. 3.14 zu entnehmen. Der
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Abb. 3.14: Normierte Darstellung der wahren Spannungs-Dehnungs-Kurve mit der Entwicklung des
Martensitvolumenanteils z des TRIP-Stahls und des (hypothetischen) stabilen Austenits, Anfangs-

: — 0
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dargestellte stabile Austenit ist kein rein hypothetisches Vergleichsmaterial. Der vor-
liegende TRIP-Werkstoff zeigt schon bei 60 °C und definitiv bei 100 °C ein vergleichba-
res Spannungs-Dehnungs-Verhalten weil fast oder gar keine Phasenumwandlung mehr
stattfindet.

Die im Folgenden gezeigten Ergebnisse sind erneut Teil einer stationdren Losung,
die auch fiir diesen Fall gefunden wurde. Allerdings lassen sich fiir Grofe und Form
der Umwandlungszone mit dem verfestigenden TRIP-Stahl keine grundlegend anderen
Erkenntnisse als im vorherigen Abschnitt gewinnen. Gleichwohl sind in [56] plastische
Zonen und Umwandlungszonen fiir TRIP-Stahl mit vollstandiger Verfestigung gezeigt.

3.6.1 Spannungen vor der abstumpfenden Rissspitze

Es werden die Komponenten der Spannung Abb. 3.15(a) und der Martensitvolumen-
anteil Abb. 3.15(b) im Ligament vor der Rissspitze diskutiert. Bei dem Vergleich der
Abb. 3.15(a) und 3.13(a) fallt wieder die Wirkung der gréferen Verfestigung auf (deut-
lich hohere Spannungen), die beim TRIP-Stahl noch stérker ausgeprigt ist. Das aus
Abb. 3.8(a) bekannte primére Spannungsmaximum existiert fiir oyy, fiir o9y ist es einer
charakteristischen Kriimmung gewichen (zum einfacheren Vergleich sind die Wende-
punkte eingetragen). Das sekundire Maximum ist nicht mehr zu verzeichnen, statt
dessen gibt es ebenfalls einen markanten Kriimmungsverlauf nahe der Rissspitze in-
nerhalb der beiden linken Wendepunkte in Abb. 3.15(a). Der Austenit weist diese
Besonderheiten nicht auf.

Die numerische Rechnung liefert einen hohen Wert? oy, /09 = 14 der rissoffnenden
Spannung fiir den TRIP-Stahl. In diesem Bereich ist die martensitische Phasenum-
wandlung gesittigt, Abb. 3.15(b). Der Martensit verfestigt ebenfalls mit fortschreiten-
der viskoplastischer Deformation, weshalb die Spannung weiter anwéchst. Die Verfes-
tigungsparameter des Martensits liefern Fliefsspannungen, die zu Beginn deutlich iiber
dem Austenit liegen, allerdings einen viel geringeren Anstieg aufweisen. Asymptotisch
verfestigt der Austenit stirker als der Martensit bzw. die Austenit-Martensit-Mischung.
Das ist auch in Abb. 3.14 erkennbar. Deshalb gibt es in Abb. 3.15(a) einen Bereich nahe
der Rissspitze, in dem der Austenit hohere ooo-Spannung als der TRIP-Stahl aufweist.

2Bezogen auf die AnfangsflieRspannung des Martensits 72 entspricht das oq2 /7% = 1,76.
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Abb. 3.15: Vergleich der Rissspitzenfelder zwischen TRIP-Stahl und stabilem Austenit (Aust.), Ver-
lauf der (a) Spannungen mit eingetragenen Wendepunkten und (b) des Martensitvolumenanteils z
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Abb. 3.16: Vergleich der Rissspitzenfelder zwischen TRIP-Stahl und stabilem Austenit (Aust.), Ver-
lauf der (a) Mehrachsigkeit & und (b) der Vergleichsdehnungen €% und €}

Ein drastischer Anstieg der risstffnenden Spannung bei Anndherung an die Rissspitze
ohne ausgeprigtes Maximum ist auch aus Simulationsergebnissen von Yuan et al. [125]
bekannt, bei denen ein stark verfestigender austenitischer Stahl betrachtet wird.

3.6.2 Einfluss der martensitischen Phasenumwandlung

Die Spannungsmehrachsigkeit ist in Abb. 3.16(a) und die inelastischen Vergleichsdeh-
nungen nach Gl (3.11) und (3.12) sind in Abb. 3.16(b) zu sehen. Vergleicht man
den TRIP-Stahl mit dem Austenit, zeigt sich erneut, dass die Phasenumwandlung
héhere Spannungen und Spannungsmehrachsigkeiten hervorruft. Die viskoplastische
Vergleichsdehnung €7l ist in beiden Fillen singulédr und wird durch Martensitbildung
reduziert, wobei die umwandlungsinduzierte Vergleichsdehnung € auftritt. Eine de-
taillierte Diskussion des Einflusses von Umwandlungsverfestigung und -verzerrungen
wird hier nicht durchgefiihrt, da sie keine neuen Erkenntnisse liefert.
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3.6.3 Fazit

e Im Fall des realistisch verfestigenden TRIP-Stahls erzeugt Martensitbildung zwar
kein sekundéres Spannungsmaximum mehr, dafiir charakteristische Kriimmungen
und Wendepunkte im o99-Verlauf.

e Wiederum besteht der Haupteinfluss der Phasenumwandlung in gesteigerten Span-
nungen und Mehrachsigkeiten in den Rissspitzenfeldern.

e Im Vergleich zum vorherigen Abschnitt (nicht-verfestigende Phasen) ist das Span-
nungsniveau deutlich gestiegen. Die verwendeten Verfestigungsregeln fiihren dazu,
dass die rissoffnenden Spannungen direkt vor der abstumpfenden Rissspitze im
Austenit sogar grofer sind als im TRIP-Stahl.
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4 Modellvorstellungen zur

Zahigkeitssteigerung durch den
TRIP-Effekt

Das aktuelle Kapitel befasst sich damit, wie die Phasenumwandlung die Bruchzihigkeit
eines TRIP-Stahls beeinflusst. Dabei werden die bisher erreichten Ergebnisse ausgewer-
tet und Thesen zur Zihigkeitssteigerung aufgestellt. Diese bilden den Ausgangspunkt
fiir den Fortgang der Arbeit. Einige Inhalte dieses Kapitels sind publiziert worden [10,
12].

4.1 Bisherige Erkenntnisse und Diskussion

Die zentrale Erkenntnis der vorherigen Abschnitte ist, dass martensitische Phasenum-
wandlung die Rissspitzenfelder in Form von héheren Spannungen und héherer Span-
nungsmehrachsigkeit beeinflusst. Der verfestigende Einfluss der Phasenumwandlung ist
auch unabhingig davon bereits aus den Spannungs-Dehnungs-Kurven erkennbar und
ist auch in der Einfiihrung bereits als Kerneigenschaft der Phasenumwandlung ange-
sprochen worden. Die wesentliche Frage ist nun: Was bedeutet die hohere Spannung
fiir einen Bruchprozess?

4.1.1 Versagen durch Spaltbruch

Im Fall von sprodem Versagen geht man davon aus, dass die maximale Hauptspan-
nung den Spaltbruch initiiert, wenn sie einen kritischen Wert (Spaltbruchfestigkeit)
tibersteigt. Ritchie et al. [98] haben ein derartiges Kriterium formuliert, das auch auf
Spannungssingularitdten vor Rissspitzen anwendbar ist. Demnach setzt Spaltbruch ein,
wenn die Spaltbruchfestigkeit im Abstand einer charakteristischen mikrostrukturellen
Lange (z. B. Korngrofe) zur Rissspitze erreicht wird. In diesem Kontext wirken sich
hohere Spannungen aufgrund der Phasenumwandlung ungiinstig aus, wenn die Spalt-
bruchfestigkeit konstant ist. Versagen wiirde bei dufseren Lasten auftreten, die ohne
Phasenumwandlung noch unkritisch wéren. Allerdings kann die Phasenumwandlung
auch die Spaltbruchfestigkeit oder die charakteristische Linge beeinflussen.

Versagt der Werkstoff durch Spaltbruch, wirkt sich die Martensitbildung woméglich
negativ aus. In der experimentellen Studie von Antolovich und Singh [3] an sprode
versagenden TRIP-Stidhlen wird dennoch von einer zihigkeitssteigernden Wirkung der
martensitischen Phasenumwandlung berichtet. Das kann zum Einen damit erklart wer-
den, dass sich die Spaltbruchfestigkeit durch die Phasenumwandlung erhéht und dieser
Zuwachs grofer als die Erhohung der maximalen Hauptspannung ist. Eine andere Erkla-
rung beruht auf dem bereits angesprochenen Abschirmeffekt: rissumgebendes Material
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wandelt um und dissipiert Arbeit, die nicht ldnger fiir Rissfortschritt zur Verfiigung
seht.

4.1.2 Versagen durch duktilen Bruch

Fiir den betrachteten TRIP-Stahl ist bekannt, dass er duktil versagt. Duktiles Ver-
sagen lauft iiber Bildung und Wachstum von Mikroporen ab, die sich schlielich zu
einem Anriss bzw. mit dem bestehenden Riss vereinen. Auf das Porenwachstum hat
vor allem die Spannungsmehrachsigkeit grofsen Einfluss. Grokere Mehrachsigkeit durch
Martensitbildung wiirde zu verstarktem Porenwachstum fiihren. Der oben angesproche-
ne Abschirmeffekt kann allerdings auch bei duktilem Versagen zum Tragen kommen.

Hiitter et al. [42, 44] fithrten intensive Studien am duktilen Rissfortschrittsmecha-
nismus durch. In mikromechanischen Simulationen mit zahlreichen diskret aufgelts-
ten Poren vor der Rissspitze konnte man zeigen, dass grofsere Verfestigung zu besse-
rem Rissfortschrittsverhalten, d. h. steileren R-Kurven und hoheren Risswiderstdnden,
fiihrt. Die Begriindung hierfiir ist, dass mehr Arbeit aufgewendet werden muss, um die
porenumgebende Matrix in der Bruchprozesszone zu verformen und somit Porenwachs-
tum zu erreichen.

Das spricht fiir einen positiven Effekt der Phasenumwandlung, solange sich der
Bruchmechanismus nicht von duktil zu sprode dndert. Fiir TRIP-Stédhle ist ein solcher
positiver Einfluss bei duktilem Versagen in der Literatur dokumentiert'. In den Experi-
menten von Gerberich et al. [29] wird eine Zahigkeitssteigerung durch den TRIP-Effekt
nachgewiesen. Verziogerte plastische Lokalisierung und Schadigung (d. h. verzdgertes
Porenwachstum) auf Grund der Martensitbildung sind durch numerische Simulationen
von Stringfellow |[114] und Socrate [111] belegt.

4.2 Thesen zur Zihigkeitssteigerung durch
martensitische Phasenumwandlung

Die bisherige Diskussion und die ausgewertete Literatur fiihren zu zwei Thesen, die
einen positiven Einfluss der Phasenumwandlung auf den Bruchwiderstand im Falle
duktilen Versagens erkldren, siehe Abb. 4.1:

e Zum Einen erschwert die Phasenumwandlung den duktilen Rissfortschrittsme-
chanismus direkt in der Bruchprozesszone. Vor allem die zusétzliche Verfestigung
behindert das Porenwachstum.

e Zum Anderen iiben Materialbereiche, welche die Prozesszone umgeben und in de-
nen Martensitbildung stattfindet, einen Abschirmeffekt aus, weil zusétzlich Arbeit
dissipiert wird.

Um die Argumentation zu untermauern, werden im folgenden Abschnitt mikrome-
chanische Simulationen zum duktilen Rissfortschritt durchgefiihrt, welche die Z&hig-
keitssteigerung demonstrieren.

Der transformationsinduzierte Abschirmeffekt auf die Rissspitze hingegen ist bisher
kaum in der Literatur untersucht worden. Dem Autor ist nur die Arbeit von Iwamoto

1Siehe dazu nochmals den Literaturiiberblick in Abschnitt 1.2 S. 24.
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Abschirmeffekt auf Behinderung des
Rissspitze bzw. Porenwachstums
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Abb. 4.1: Effekte der Zahigkeitssteigerung bei dutilem Versagen, die auf verschiedenen Skalen ange-
siedelt sind

und Tsuta [46] bekannt. Im Kapitel 5 wird eine Betrachtung der risstreibenden Kriifte
durchgefiihrt. Dabei wird sich der Methode der materiellen Krafte bzw. Konfigurati-
onskrifte bedient. Resultierend erhilt man eine J-Integral Formulierung, welche Terme
der Phasenumwandlung enthilt und wegunabhangig ist.

Auch fiir den Fall des Spaltbruchs kénnen zwei Thesen zu einem positiven Einfluss
der Phasenumwandlung aufgestellt werden:

e Bei Spaltbruch wird der Rissfortschritt in der Bruchprozesszone erschwert, wenn
die Steigerung der Spaltbruchfestigkeit die Erh6hung der Hauptspannung (beides
umwandlungsbedingt) {iberkompensiert.

e Der Abschirmeffekt, der durch Phasenumwandlung in der Umgebung der Riss-
spitze verursacht wird, kann ebenfalls auftreten.

Die Anderung der Spaltbruchfestigkeit wurde im Zuge der Promotionsschrift nicht
thematisiert, da die im Fokus dieser Arbeit stehenden TRIP-Stéhlen duktil versagen. In
der Publikation von Issa et al. [45] wird jedoch ein Kohésivzonenmodell vorgestellt, das
den Einfluss des Martensitvolumenanteils auf die Spaltbruchfestigkeit abbilden kann
und entsprechende Parameterstudien ermoglicht. Die angesprochenen Untersuchungen
zum transformationsinduzierten Abschirmeffekt im néchsten Kapitel haben sowohl fiir
duktiles als auch sprodes Versagen Giiltigkeit.

4.3 Exkurs: Mikromechanische Simulation der
duktilen Rissausbreitung

Um den Einfluss der martensitischen Phasenumwandlung auf den duktilen Schidigungs-
und Bruchmechanismus zu untersuchen, wird dieser Mechanismus in idealisierter Art
und Weise zweidimensional simuliert. Rissinitiierung und -ausbreitung werden ermog-
licht, indem eine Anzahl von Poren vor der initialen Rissspitze modelliert werden. Die
zwischen den Poren befindlichen Mikroligamente werden unter Last deformiert und
schniiren schlieflich ein - der Riss schreitet voran.
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Abb. 4.2: Skizze des Boundary-Layer-Modells mit einem Bereich vor der Rissspitze, in dem die Poren
diskret aufgelost sind, X initialer Porenabstand, W anfingliche Breite eines Mikroligaments, Rpy,
Radius des Boundary-Layer-Modells

4.3.1 Vereinfachtes mikromechanisches Modell

Es wird wiederum Kleinbereichsfliefen bei Annahme des ebenen Verzerrungszustands
betrachtet, vgl. dazu Abschnitt 3.1 S. 39. Das fiir den aktuellen Abschnitt modifizierte
Boundary-Layer-Modell mit diskret aufgelosten Poren ist in Abb. 4.2 skizziert. Un-
verdandert wird die Beanspruchung am Rand durch die aus dem K-Feld resultierenden
Verschiebungen aufgepriagt. Nach wie vor muss die plastische Zone viel kleiner sein, als
die Groke des Boundary-Layers Rpp. Im Ligament vor der Rissspitze wird eine Reihe
von Poren eingebracht, die den gleichen Durchmesser und Abstand voneinander haben.
Der Porenabstand in der Ausgangskonfiguration wird mit X, bezeichnet und stellt eine
materialspezifische Lange dar, die im Folgenden zur Skalierung verwendet wird. Damit
kann der verwendete Radius des Boundary-Layer-Modells mit Rpy,/X, — 10* angege-
ben werden. Die bereits angesprochenen Mikroligamente weisen eine Breite I auf, die
iiber Wy = Xy — Dy aus Porenabstand X, und Porendurchmesser D, resultiert. Durch
Normierung mit X ldsst sich das dimensionslos schreiben

—=1—-— 4.1
X, X, (4.1)

Der bezogene initiale Porendurchmesser Dy/ X ist mit dem initialen Porenvolumenan-

teil fo verkniipft
™ DO 2 49
h=3(%) (1.2
Die Mikroporositit der Werkstoffe wird stark vereinfacht dargestellt. Es wird nur
eine Lage gleichgrofser dquidistanter Poren betrachtet. Als Folge der zweidimensiona-
len Modellierung stellen sie zylinderférmige Hohlrdume dar. Derartige 2D Modelle, die
auch mehrere gestapelte Lagen von Poren beriicksichtigen, wurden ausfiihrlich durch
Hiitter et al. [42, 43| studiert. Dabei konnten Risswiderstandskurven fiir Werkstoffe mit
unterschiedlicher Verfestigung, unterschiedlichem initialem Porenvolumenanteil fj, ver-
schieden vielen Reihen von Poren und verschiedenen Porenanordnungen vorhergesagt
werden.
Dieser Abschnitt ist als Exkurs zu verstehen, der qualitativ den zihigkeitssteigernden
Einfluss der Phasenumwandlung demonstrieren soll. Es ist nicht das Ziel, eine quantita-
tive Prognose der Risswiderstandskurven an Hand mikromechanischer Simulationen zu
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treffen. Deshalb ist das hier verwendete Modell (eine Lage von Poren) nicht so komplex
wie bei Hiitter et al. [42, 43].

In dieser Studie werden 100 Poren beriicksichtigt. Ein in solchen Modellen haufig ge-
nutzter Porenvolumenanteil von fo = 1,4% wird verwendet, siehe z. B. Tvergaard und
Hutchinson [119].Das Materialverhalten wird im kompletten Boundary-Layer-Modell
(auch im Bereich diskreter Poren) durch das vorgestellte TRIP-Stahl-Modell nach Prii-
ger, siche Abschnitt 2 S. 31, abgebildet. Der Spannungsintensititsfaktor wird mit einer
konstanten Rate von K /(0gv/Xo) = 1/s vorgegeben, dabei entspricht oy wieder der
AnfangsflieRspannung?.

Bei der Darstellung der Ergebnisse wird die Beanspruchung der Rissspitze in Form
des J-Integrals mit der Anfangsfliekspannung oy und dem Porenabstand X, normiert.
Fiir EVZ und Kleinbereichsfliefsen gilt wieder

_KR1L-1)

J T ,

(4.3)
siehe Abschnitt 3.2 S. 40. Die Rissausbreitung Aa wird mit X, normiert. Dabei ist der
Rissfortschritt auf Grundlage der wachsenden Poren bzw. der einschniirenden Mikro-
ligamente zu bestimmen:

)

nML W
Aa:XOZ(l— W1>. (4.4)
0

Die aktuelle Breite eines Mikroligaments ¢ wird mit IW; bezeichnet. Pro Mikroligament
kann der Riss hochstens um die Linge X, (Porenmittelpunktabstand) wachsen. Besitzt
die Materialbriicke noch die Ausgangsbreite W; = W), so liefert sie keinen Beitrag zum
Rissfortschritt. Wird sie hingegen im Laufe der Deformation schmaler, gibt es einen
Beitrag zur Rissldnge, der mit W; — 0 gegen X, geht. Der Beitrag aller Mikroligamente
(Anzahl nyyp) wird aufsummiert.

Das dargestellte Randwertproblem wird mit dem kommerziellen Finite-Elemente
Programm ABAQUS geldst. Dabei werden Viereckselemente mit 8 Knoten, quadra-
tischen Ansatzfunktionen und reduzierter Integration verwendet. Die Vernetzung des
Bereiches mit Poren vor der Anfangsrissspitze ist in Abb. 4.3 dargestellt. Da sich die
Mikroligamente stark deformieren und einschniiren, werden diese Bereich besonders
fein vernetzt, um die auftretenden Gradienten auflosen zu konnen.

4.3.2 Ergebnisse

Die deformierte Konfiguration der Poren wird in Abb. 4.4 detailliert dargestellt. Dabei
sind Zusténde bei verschiedenen Laststufen .J/(0¢X) zu sehen. Weiterhin wird der
TRIP-Stahl mit einem hypothetischen stabilen Austenit (Aust.)® verglichen.

Es wird beobachtet, dass der Riss zunéchst stark abstumpft und erste Poren zu wach-
sen beginnen. Dabei wachsen stets mehrere Poren gleichzeitig. Anschlieffend schniirt
das erste Mikroligament im Zuge konzentrierter plastischer Verformung ein und ver-

2Es gilt wieder og = 70, die Anfangsfliefspannung des TRIP-Stahls entspricht der des Austenits. Fiir
die hier verwendete dimensionslose Modellierung werden sémtliche Materialparameter, welche die
Dimension einer Spannung haben, siehe Tab. 2.1 S. 37, mit oy normiert.

3Der stabile Austenit wird wieder durch Parameterwahl 3 = 0 erzeugt.
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Abb. 4.3: Darstellung der Vernetzung des Bereichs diskret aufgeloster Poren vor der Rissspitze zu-
sammen mit den Symmetrierandbedingungen

schwindet fast vollstindig®. Die zugehorige Pore beschleunigt entsprechend ihr Wachs-
tum und vereinigt sich mit dem Riss. Nacheinander werden die Materialbriicken durch
Einschniirung eliminiert und der Riss schreitet voran. Vergleichend sieht das Poren-
wachstum fiir TRIP-Stahl und Austenit sehr dhnlich aus. Im Detail fallt allerdings
gerade in den Bildern der unteren beiden Reihen auf, dass die Poren im Austenit bei
gleichem Beanspruchungszustand (Abb. 4.4 Vergleich links rechts) etwas grofer sind.
Damit wird gezeigt, dass die von der martensitischen Phasenumwandlung induzierte
Verfestigung das Porenwachstum bremst.

Das wird ebenfalls aus Abb. 4.5 ersichtlich, welche die ausgewerteten Risswider-
standskurven fiir beide Varianten zeigt. Der Anstieg der Kurve des TRIP-Stahls (Reifs-
modul) ist erkennbar grofer als der des Austenits und der TRIP-Effekt behindert of-
fenkundig die Rissausbreitung.

Interessanterweise siecht man einen wellenférmigen Verlauf der R-Kurve des TRIP-
Stahls. Jede dieser Wellen korrespondiert, zur Einschniirung eines Mikroligaments wéh-
rend der Rissausbreitung. Das nacheinander stattfindende Einschniiren einzelner Ma-
terialbriicken ist beim TRIP-Stahl deutlicher ausgeprigt als beim Austenit. Das ist mit
der stirkeren lokalen Verfestigung auf Grund der Phasenumwandlung zu begriinden.
Im Austenit ist der wellenartige Verlauf kaum erkennbar, da mehr Poren gleichzeitig
wachsen, als im TRIP-Stahl.

Es ist zu erwédhnen, dass die Risswiderstandskurven in Abb. 4.5 noch nicht den
Grenzlastwert Ji,, nach Hiitter et al. [42, 43| erreicht haben. Jy,, wird durch den Uber-
gang zu einem horizontalen Verlauf der Risswiderstandskurve gekennzeichnet. Die Be-
anspruchung miisste noch deutlich gesteigert werden, um diesen Zustand zu erreichen.
Ob der TRIP-Stahl auch dann noch eine gréflere Zahigkeit als der Austenit aufweist, ist
wahrscheinlich, wird hier allerdings nicht mit vollstandiger Gewissheit gezeigt. Weitere
Laststeigerung wiirde im vorhandenen Modell die Bedingung fiir Kleinbereichsfliefsen
durch die zu grofse plastische Zone verletzen. Eine tiefer gehende Betrachtung dieser
Thematik war nicht im Fokus der Dissertation.

Abschliefsend soll noch die Verteilung des Martensitvolumenanteils im Umfeld der
wachsenden Poren prisentiert werden, siche Abb. 4.6. In unmittelbarer Umgebung der
Poren findet plastische Deformation und Phasenumwandlung lokalisiert statt. Das du-

4Die Finiten Elemente in diesen Bereichen werden stark distordiert. Die Ergebnisse dort sind frag-
wiirdig, spielen jedoch keine Rolle mehr, da die Breite der Materialbriicken auf Null reduziert und
keine Kraft mehr iibertragen wird.
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J = 22762 0'0X0 J = 22,62 0'0X0

Abb. 4.4: Darstellung des duktilen Rissfortschrittsmechanismus auf Grundlage von Porenwachstum
und -koaleszenz: Es wird der TRIP-Stahl (links, TRIP) mit einem stabilen Austenit (rechts, Aust.)
bei verschiedenen Laststufen verglichen (steigendes J-Integral von oben nach unten). Xy initialer
Porenabstand, og AnfangsflieRspannung
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Abb. 4.5: Vergleich der simulierten Risswiderstandskurven fiir TRIP-Stahl und stabilen Austenit
(Aust.): Normiertes J-Integral J/(0¢Xp) vs. normierte Rissausbreitung Aa/ Xy, Anfangsporenabstand
Xo und Anfangsfliefsspannung o

z [

0,8
0,7
0,6
0,5
0,4
0,3
0,2
0,1
0,0

OO0 O o

J = 22,62 O'QXO

Abb. 4.6: Konturplot der Martensitvolumenanteils z im Bereich der wachsenden Poren bzw. des fort-
schreitenden Risses im TRIP-Stahl

fsert sich zum Einen darin, dass auch in einiger Entfernung zur Rissspitze Martensit
nahe der Poren gebildet wird. Andererseits findet sich gerade in der Nahe der Poren,
die sich bereits mit dem Riss vereinigt haben, der maximale Martensitvolumenan-
teil, der grofer als in der Analyse der Rissabstumpfung am stationédren Riss ist (siehe
Abb. 3.7(c) S. 44). Durch den Konturplot des Martensitvolumenanteils z wird ver-
anschaulicht, wie die Phasenumwandlung lokal zusétzliche Verfestigung induziert, die
schlieklich das Porenwachstum bzw. die Einschniirung der Mikroligamente erschwert.
Auch die schmetterlingsformige Umwandlungszone, die aus dem letzten Kapitel vom
abstumpfenden Riss bekannt ist, findet sich grundsétzlich in Abb. 4.6 wieder. Die etwas
andere Gestalt wird durch die Rissausbreitung hervorgerufen.
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5 Materielle Krafte unter
Beriuicksichtigung der
Phasenumwandlung

In diesem Kapitel wird die Theorie materieller Krifte verwendet, um die Triebkraft,
welche auf eine Rissspitze wirkt, unter Beriicksichtigung der plastischen Verformung
und Phasenumwandlung zu berechnen. Es wird ein modifiziertes J-Integral als Bean-
spruchungsparameter der Rissspitze bzw. als Bruchparameter formuliert und in Form
einer geschlossenen Gleichung angegeben. Auferdem wird die numerische Auswertung
der materiellen Krifte behandelt. Einige Inhalte dieses Kapitels sind publiziert worden
[11, 56].

5.1 Einfiihrung in die Theorie materieller Krafte

Bei der Theorie materieller Krifte (auch Konfigurationskréfte, verallgemeinerte Kréfte,
thermodynamische Kréfte) handelt es sich um ein ausgedehntes Forschungsgebiet im
Rahmen der Kontinuumsmechanik, das in der vorliegenden Arbeit nicht umfassend
behandelt werden kann. Hier soll nur die prinzipielle Bedeutung materieller Krifte
erldutert werden. Im Fokus steht der Zusammenhang zu Konzepten der Bruchmechanik.
Dem interessierten Leser wird das Buch von Kienzler und Herrmann [53] und der
Ubersichtsartikel von Maugin [69] empfohlen. Weitere Biicher auf diesem Gebiet gibt
es von Maugin [72, 73] und Gurtin [37].

Die genannten Biicher und zahlreiche Publikationen [z. B. 70, 71, 112, 113] présentie-
ren die Theorie materieller Krifte als duale Mechanik im materiellen Raum analog zur
yherkdmmlichen Mechanik im physikalischen Raum. Es handelt sich jedoch nicht um
eine eigenstindige ,Parallelmechanik®, da sich keine vollstindigen Anfangsrandwert-
probleme aufstellen lassen [69]. Samtliche Gréfken, die in der Mechanik im materiellen
Raum definiert sind, kénnen nur auf Basis der Losung des mechanischen Problems im
physikalischen Raum bestimmt werden [53, S. 4. Beispielsweise erhélt man im Rahmen
der Finiten Elemente Methode die materiellen Krifte stets durch Postprocessing einer
,nhormalen Rechnung.

Das Konzept der materiellen Kréfte befasst sich mit Defekten in Festkorpern und
deren Entwicklung als Wirkung ebendieser materiellen Krifte. Der Begriff ,Defekt” ist
dabei sehr weit gefasst: Leerstellen und Fremdatome (0D) im Atomgitter, Versetzungs-
linien (1D) im Kristall, Risse, Korn- und Phasengrenzflichen (2D) und Poren oder
Einschliisse (3D) sind in diesem Zusammenhang Defekte [35].

Die Urspriinge gehen auf Eshelby zuriick, der Krafte auf Versetzungen und Einschliis-
se in einer elastischen Matrix untersuchte [19-21|. Die folgende Darstellung richtet sich
nach den Lehrbiichern von Kienzler und Herrmann [53, S. 96 ff.] und Kuna [55, S. 253
ff.]. Betrachtet wird ein Defekt in einem ansonsten homogenen elastischen Korper. Die
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(b)

Abb. 5.1: Virtuelle Verriickung 6lp von (a) Defekten und speziell von (b) Rissen bzw. Rissspitzen
(eigentlicher Defekt— Singularitit), Gp materielle Kraft , I'; ist eine Kontur, die den Defekt enthélt,
n ist ein dazugehoriger Normalenvektor

materielle Kraft G charakterisiert die virtuelle Anderung der gesamten Energie 811
des mechanischen Systems bei virtueller Verriickung §lp des Defekts (D), Abb. 5.1(a).
Demnach ist 011 gleich der negativen virtuellen Arbeit, welche die materielle Kraft bei
der virtuellen Verriickung (beides Vektoren) des Defekts leistet:

§IT = —6lp - G (5.1)

Es ist wichtig, hervorzuheben, dass der Defekt im undeformierten Zustand des Kor-
pers virtuell verriickt wird. Im Sinne der Kinematik finiter Deformationen handelt es
sich um eine Verrickung in der Referenzkonfiguration. Beide undeformierten Zusténde
(originaler Korper und der mit virtuell verriicktem Defekt) werden anschliefend belas-
tet und die Differenz der Gesamtenergie wird bestimmt. Die Betrachtung gednderter
Referenzkonfigurationen ist somit das wesentliche Merkmal der Theorie materieller
Krifte.

Die Bedeutung der materiellen Kraft als Energiefreisetzungsrate bei einer Translation
des Defekts wird offensichtlich, indem Gp als negative Variation der Gesamtenergie
nach dlp geschrieben wird:

ol

Gp = — lim .
6lp—0 6lD

(5.2)

Man kann zeigen, dass die materielle Kraft fiir ebene Probleme! als Linienintegral

Gp=[Q ndS=J (5.3)
/

entlang einer geschlossenen Kontur /T, welche den Defekt im Uhrzeigersinn umgibt,
berechnet wird. n ist der Normalenvektor entlang der Integrationskontur, @ ist der von
Eshelby [21] so bezeichnete Energie-Impuls-Tensor der Elastostatik?. Die Bezeichnung
dieses Integrals als Vektor J ist in der Literatur verbreitet. Das Integral ist wegunab-
hingig, d. h. der Integrationspfad ist beliebig wiahlbar, solange er keine weiteren Defekte
enthélt. Enthélt die Kontur I'h mehrere Defekte, ergibt J die materielle Kraft, welche
fiir die virtuelle Verriickung all dieser Defekte erforderlich ist.

! Zur anschaulichen Darstellung werden in dieser Arbeit meist 2D-Gebiete verwendet. Teilgebiete sind
somit Teilfldchen, die von Linien bzw. Konturen begrenzte werden. Die physikalischen Zusammen-
h&nge und prisentierten Formeln sind ohne Einschrinkung auch auf 3D-Gebiete anwendbar, wo
Teilvolumen durch Flichen begrenzt werden.

2In der englischsprachigen Fachliteratur ist die Bezeichnung Eshelby stress tensor verbreitet.
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Der Tensor ) weist im Rahmen der Theorie kleiner Deformationen folgende Gestalt
auf

Q=16 — (gradu)’ - o (5.4)
Qri = Yo — Ui kOl

Dabei ist 1 die Freie Energie nach Helmholtz, & der Einheitstensor 2. Stufe, u der
Verschiebungsvektor und o der Spannungstensor.

Die vorliegende Dissertationsschrift ist auf bruchmechanische Fragestellungen fokus-
siert. Deshalb wird die materielle Kraft, die auf eine Rissspitze wirkt, betrachtet, siche
Abb. 5.1(b). Zunéchst soll die virtuelle Verriickung der Rissspitze parallel zum Riss
erfolgen dlp = dae;. Die virtuelle Anderung der Energie Gl. (5.1) ergibt sich zu

0l = —da ey - J = —da Jpice. (5.5)

Dabei wird nur die x;-Komponente des J-Vektors ausgewertet, die gerade dem be-
rithmten J-Integral nach Rice [97] bzw. Cherepanov [16] entspricht. Bestimmung der
Ji-Komponente und kurze Zwischenrechnung (e; - ndS = dx,) fithrt zu

ou
Jl = JRice = / (w d.CL'Q —t- 8_33'1 dS) (56)

Ip

mit dem Spannungsvektor t = o - n. Damit hat der Integralausdruck exakt die gleiche
Form wie in |97]. Aus GL (5.2) folgt direkt die Bedeutung des J-Integrals als Energie-
freisetzungsrate bei Rissfortschritt, die aus der Bruchmechanik bekannt ist.

Tice = — lim Sa (5.7)
Die praktische Bedeutung der Energiefreisetzungsrate ist, dass das System genau 017 an
Energie zur Verfiigung stellen kann, um den Riss um die Lénge da wachsen zu lassen.
Der Riss wichst allerdings erst, wenn die Energiefreisetzungsrate mindestens gleich
der Bruchzéhigkeit ist, die einen Werkstoffkennwert darstellt und aus der Dissipation
resultiert, die beim Rissfortschritt stattfindet.

Im Fall allgemeinerer Verriickungen® beziiglich des in Abb. 5.1(b) eingetragenen kar-
tesischen Koordinatensystems entspricht J; weiterhin dem J-Integral nach Rice und
wird als wesentlicher Bruchparameter angesehen. Zur virtuellen Anderung der Gesam-
tenergie tragt allerdings auch die Komponente J; bei, die im Allgemeinen nicht mehr
wegunabhéngig ist [53, S. 107 f£.][55, S. 257]. Fiir ebene Probleme gilt stets J3 = 0.

Kommentar: In der Theorie materieller Krifte ist das J-Integral nach Rice stets als
Konfigurationskraft, welche auf die Rissspitze (Defekt, Diskontinuitit, Singularitét)
wirkt, angesehen worden. Im Umkehrschluss sind bekannte Konzepte der Bruchmecha-
nik Anwendungen der ,Mechanik im materiellen Raum®. Die Frage ,Nimmt man das
J-Integral oder die Konfigurationskraft als Rissspitzenparameter?* stellt sich nicht, da
es gleichwertige Konzepte sind, die aus historisch gewachsenen Griinden verschiedene
Namen haben.

3Die virtuelle Verriickung bezieht sich stets auf den gesamten in I'h enthaltenen Teil des Risses.
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Abb. 5.2: Skizze materieller Krifte in einem Korper, der Defekte enthilt und inelastisches Materi-
alverhalten aufweist, Ap ist das von Ip umschlossene Gebiet ohne den Defekt selbst, Gp ist die
materielle Kraft auf den Defekt (D), g stellt materielle Volumenkréfte dar z. B. auf Grund einer
plastischen Zone

5.2 Materielle Krafte bei inelastischem
Materialverhalten

Obgleich die Wurzeln der Theorie materieller Krafte in der Untersuchung von Defekten
in elastischen Kontinua liegen, ist ihre Anwendung nicht darauf beschriankt. Zahlreiche
Publikationen sind dazu erschienen, materielle Krafte bzw. J-Integrale bei inelastischem
Materialverhalten zu berechnen. Im Folgenden wird ein Uberblick geboten, der keinen
Anspruch auf Vollstédndigkeit erhebt.

Aus Sicht des Autors ist die Arbeit von Nguyen et al. [85] als Einstieg in die Thematik
zu empfehlen. Darin wird die Methode der materiellen Kréfte auf Risse in viskoelas-
tischem und elastisch-plastischem Material unter kleinen Deformationen angewendet.
Die Risstriebkraft (crack driving force) wird fiir beide Félle als Kontur-Gebietsintegral
formuliert, das vergleichbar mit J-Integral-Formulierungen der Bruchmechanik-Litera-
tur ist (siehe unten). In der Veroffentlichung von Liebe et al. [63] wird die Theorie ma-
terieller Krifte fiir die Hyperelastizitat finiter Deformationen mit isotroper Schidigung
erarbeitet. Dabei wird ein Abschirmeffekt festgestellt, den die Schidigungsentwicklung
im Kontiuum auf die materielle Kraft an einer Rissspitze ausiibt. Materielle Kréfte
im Rahmen der Elasto-Plastizitit bei finiten Deformationen werden von Kolednik et
al. [54], Niser et al. [84], Ozeng et al. [88] und Simha et al. [109] behandelt und zur
Berechnung der Risstriebkraft verwendet.

Die Gemeinsamkeit dieser Arbeiten besteht darin, dass inhomogene inelastische Pro-
zesse zusatzliche materielle Kréfte induzieren. Diese wirken als materielle Volumen-
krifte g beispielsweise in der plastischen Zone um einen Defekt (D), Abb. 5.2. Um die
resultierende materielle Kraft auf den Defekt zu erhalten, ist das Integral in Gl. (5.3)
um die im Integrationsgebiet Ap (ohne den Defekt selbst) wirkenden Volumenkrifte
zu korrigieren:

GD:/Q-ndS— g dA. (5.8)
I'p Ap
—_———— S——
J G

Der erste Term wird weiterhin als (klassischer) J-Integralvektor J bezeichnet. Er hat
noch die gleiche Form wie im elastischen Fall und liefert die materielle Kraft, die auf
alle Defekte innerhalb der Kontur I'p wirkt. In diesem Sinne kann das Gebietsintegral
als materielle Kraft GG, welche auf die Zone inhomogener inelastischer Deformationen
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(7. B. plastische Zone) wirkt, aufgefasst werden. Gl. (5.3) und Gl. (5.8) stimmen genau
dann iiberein, wenn die Integration direkt um den Defekt ausgefithrt wird (,/p — D)
und das Gebietsintegral in Gl. (5.8) trivialerweise verschwindet.

Auf dem Gebiet der Bruchmechanik verwendet man oft statt der Freien Energie 1
die Formanderungsarbeit

W:/a:édt (5.9)

im Tensor Q Gl. (5.4) des J-Integrals, um es auch bei elastisch-plastischem Material-
verhalten auswerten zu konnen. Erfahrungen haben gezeigt, dass man so noch wegun-
abhéangige Ergebnisse fiir stationdre Risse unter monotoner Belastung erhilt, ansonsten
jedoch nicht*. Deshalb sind verschiedenen Erweiterungen des J-Integrals vorgeschlagen
worden, die man am besten im Lehrbuch von Kuna [55, S. 295 ff.] oder dem Uber-
sichtsartikel von Moran und Shih [79] nachlesen kann.

Wesentliche Eigenschaft dieser Erweiterungen ist, dass das Linienintegral entlang
I'p ebenfalls um ein Gebietsintegral iiber das eingeschlossene Gebiet ergidnzt wird,
siehe GI. (5.8) und Abb. 5.2. Damit wird die Wegunabhiingigkeit unter den jeweiligen
Annahmen wieder hergestellt. Die verschiedenen Versionen unterscheiden sich dabei in
der Energie, die in den Energie-Impuls-Tensor der Elastostatik eingesetzt wird (z. B.
die Forminderungsarbeit oder nur deren elastischer Teil®).

Die Frage lautet hierbei: Wie interpretiert man die materielle Kraft auf die Rissspitze
bei umgebenden inelastischem Material? Unverdndert fasst man eine materielle Kraft
als Grofe auf, die virtuelle Arbeit bei der virtuellen Verriickung des Defekts verrich-
tet. Im Sinne einer Energiefreisetzungsrate® stellt das mechanische System immer noch
Energie bereit. Allerdings steht diese nicht nur fiir Rissfortschritt zur Verfiigung, weil
sie auch bei inelastischen Prozessen dissipiert wird, die mit dem Verriicken der Riss-
spitze verbunden sind. Dies wird durch das ergénzende Gebietsintegral G in Gl. (5.8)
beriicksichtigt. Die materielle Kraft an der Rissspitze wird als resultierender bzw. ver-
bleibender Energiefluss in die Rissspitze interpretiert (siehe z. B.[55, S. 112 ff. und
S. 295 f.]).

5.3 Lokales und globales Gleichgewicht materieller
Krafte

Nun wird die Risstriebkraft fiir einen Riss in einem Korper aus TRIP-Stahl hergeleitet.
Das Vorgehen richtet sich nach Nguyen et al. [85].

5.3.1 Annahmen fiir dieses Kapitel

e quasistatische Beanspruchung

e isotherme Bedingungen

“In [54, 109] wird dieses J-Integral, welches auf der Deformationstheorie der Plastizitéit beruht, mit
einer Version verglichen, die mit Hilfe der Konfigurationskrafte bestimmt wird.

Derartige Untersuchungen werden in [88] auch fiir materielle Kriifte durchgefiihrt.

SDer Begriff Energiefreisetzungsrate wird auf Grund der Dissipation bei inelastischen Prozessen ver-
mieden.
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Abwesenheit von (physikalischen) Volumenkréften

Theorie kleiner Deformationen (weil nur dafiir die Freie Energie ¢ bekannt ist)

homogenes Material (die Freie Energie ¢ hangt nicht explizit vom Ort ab)

gerade und unbelastete Rissflanken

5.3.2 Divergenz des Energie-Impuls-Tensors der Elastostatik

Ausgangspunkt der Herleitung ist der Tensor @ Gl. (5.4). Um zur Gleichgewichtsbe-
dingung materieller Kréfte zu gelangen, wertet man die Divergenz von @ aus

div Q = div(¢8) — div((gradu)’ - o). (5.10)
Der zweite Term der rechten Seite wird zweckméfig in Indexnotation ausgewertet:
div((grad ’LL)T . 0') = (ui,kail),lek = (ui,klail + ui,kaiu)ek. (511)

Der Term wu; ;05 kann nicht ohne weiteres symbolisch ausgedriickt werden. Das wird
aber moglich, wenn die Reihenfolge der partiellen Ortsableitungen vertauscht und die
Symmetrie des Spannungstensors sowie € = 1/2 (gradw + (gradu)™) genutzt wird

Ui k1051€) = Ui 1k0;1€k = E41,k04€ = O grade. (5-12)

Damit erhélt man das Ergebnis der Gl. (5.11) in symbolischer Notation
div((gradu)" - o) = o : grade + (gradu)" - dive (5.13)
und die Divergenz des Energie-Impuls-Tensors der Elastostatik Gl. (5.10) in der Form

divQ = grady — o : grade — (gradu)" - divo. (5.14)

5.3.3 Lokale Gleichgewichtsbedingung

Nun wird die bekannte lokale Impulsbilanz aufgeschrieben, wobei hier absichtlich zu-
néchst noch Volumenlasten (Kraft pro Einheitsvolumen) mitgefiihrt werden

dive + f = 0. (5.15)

Die Impulsbilanz formuliert ein Gleichgewicht der am Materialpunkt wirkenden Span-
nungen und Volumenkrifte. Aus ihr gewinnt man auch eine Gleichgewichtsbedingung
der materiellen Krifte, indem man sie von links mit dem negativen transponierten
Verschiebungsgradienten einfach skalar multipliziert.

— (gradu)? - dive — (gradu)’ - f =0 (5.16)

Der erste Term auf der linken Seite ist aus Gl. (5.14) bekannt und wird ersetzt. Die
modifizierte Gleichgewichtsbedingung lautet

divQ —grad v + o : grade — (gradu)’ - f = 0. (5.17)
-9
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Diese lokale kontinuumsmechanische Bilanz hat wie die Impulsbilanz die Dimension
Kraft/Volumen. Es handelt sich jedoch nicht um ein Gleichgewicht physikalischer Kraf-
te sondern materieller Krifte bzw. von Konfigurationskriften. In Aquivalenz zur Im-
pulsbilanz steht die Divergenz des Energie-Impuls-Tensors der Elastostatik mit mate-
riellen Volumenkréften g im Gleichgewicht:

divQ —g=0 (5.18)

g = gradvy — o : grade + (gradu)’ - f. (5.19)

Hinweis: In der Literatur [35, 81, 113] findet man héufiger die Version divQ + g* = 0,
wobei deren materieller Volumenkraftvektor genau g* = —g ist.

Es wird offensichtlich dass die materiellen Volumenkrafte aus inhomogener Deforma-
tion resultieren, da sie Gradienten der Freien Energie v, der Verzerrungen € und der
Verschiebungen u enthalten. Ab jetzt werden die Volumenkrifte endgiiltig vernachlés-
sigt f = 0 und der letzte Term in Gl. (5.19) verschwindet.

5.3.4 Spezieller materieller Volumenkraftvektor fiir das
TRIP-Stahl-Modell

Im Folgenden wird der materielle Volumenkraftvektor fiir den speziellen Fall des in
Kapitel 2 eingefiihrten Materialmodells erarbeitet. Dazu ist der Gradient der Freien
Energie ¢ (e, €yp, €4, 2) mit Hilfe der Kettenregel auszuwerten, siche Gl. (2.25) S. 35:

0 0 0 0
grad ) = —w s grade + : grad ey, + —w :grad ey, + _?/1 grad z
Oe Evp O€r 0z

=0 :grade — o : grade,, — o : grad ey, — Agaym grad z . (5.20)

Das Ergebnis wird in Gl. (5.19) eingesetzt, wobei sich die Terme o : grad e aufheben.
Man erhélt den materialspezifischen materiellen Volumenkraftvektor

g, =—0:grade,, —o : gradey — Agaym grad z. (5.21)
9o Gor

Es wird deutlich, dass materielle Volumenkrifte von inhomogener inelastischer Defor-
mation verursacht werden, im vorliegendem Fall von viskoplastischer Verformung und
Phasenumwandlung.

5.3.5 Globales Gleichgewicht materieller Krifte

Um zum globalen Gleichgewicht materieller Kréfte zu gelangen, wird die lokale Form
GL (5.18) integriert. Als Integrationsgebiet wird zunéchst der gesamte reguldre Teil des
Korpers A, verwendet, Abb. 5.3.

liné (divQ —g)dA =0 (5.22)
w—

Ay
Im Fall eines rissfreien homogenen Korpers ist der regulire Teil gerade der gesamte

Korper. Fiir den hier interessierenden homogenen Kérper mit Riss entspricht der regu-
lare Teil dem gesamten Gebiet aufer einem Bereich der verschwindend kleinen Grofe
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Korper Korper
(a) (b)

Abb. 5.3: Homogener Korper mit Riss, Darstellung des reguléren Gebiets A, (dunkles Grau) und der
umgebenden Kontur C' Gl. (5.23), im Folgenden gilt w — 0, das Integrationsgebiet entspricht a) dem
gesamten regulidren Gebiet oder b) einem reguléren Teilgebiet (I" statt Iy in C') des Korpers

w — 0 an der Rissspitze. Diese Behandlung ist erforderlich, weil die mechanischen
Felder an einer Rissspitze singulédr sein kdnnen.

Nun kann man einen geschlossenen Pfad C definieren, der den reguldren Teil des
Korpers entgegen des Uhrzeigersinns umschliefst, Abb. 5.3:

C=Iy+1,—-1,+1_ (5.23)

und durch den nach auflen gerichteten Finheitsnormalenvektor n charakterisiert ist.
Die Integration iiber regulére (Teil-) Gebiete von Koérpern mit derartigen Integrations-
pfaden ist in der Bruchmechanik (siehe z. B. die Lehrbiicher [36, S. 187, 55, S. 257 und
296]) und in der Mechanik materieller Krifte [70, 85| etabliert.

Unter Anwendung des Gauk’schen Integralsatzes kann der Divergenz-Term, welcher
in Gl (5.22) steht, in ein Linienintegral umgeschrieben werden und man erhilt das
globale Gleichgewicht materieller Kréfte

/Q-ndS+IiH}J / Q-ndS—lir%/Q-ndS—liI%/gdA:O. (5.24)
Io Iy, Ay

Ry

Hinweis: Die Integration muss nicht iiber den gesamten Korper erfolgen. Ahnlich der
Diskussion globaler und lokaler Bilanzgleichungen gelten die Integralformeln bei Inte-
gration iiber den gesamten Korper und iiber jedes reguldre Teilgebiet gleichermafen.
Dabei liegt die dufsere Kontur I" zwischen I und I7,, Abb 5.3. Alle Formeln sind auch
mit [ statt I} richtig.

Der Term der Rissflanken I, und I verschwindet unter der Annahme von geraden
und spannungsfreien Rissflanken unter reinem Riss6ffnungsmodus I oder IT [55, S. 257]
und wird im Folgenden vernachliissigt’. Das Integral entlang der Rissspitzenkontur I,
wird separiert und im Folgenden als Vektor Gy, bezeichnet.

Gtip::hm/Q-ndS:/Q-ndS—lim/gdA (5.25)
w—0 w—0
I, Iy Ay

"Das ist auch noch fiir andere Fille zuliissig, siche [22].
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5.3.6 Die materielle Kraft Gy, und ihre Bedeutung

Glip, Gl. (5.25), stellt die materielle Kraft dar, die auf das Gebiet innerhalb der Kontur
I, wirkt. Mit w — 0 ist Gy, die auf die Rissspitze wirkende materielle Kraft. Ihre
Bedeutung (siehe Abschnitt 5.2 S. 64) sei hier nochmals zusammengefasst:

e materielle Kraft, die virtuelle Arbeit an der virtuellen Verriickung der Rissspitze
verrichtet

e Energiefluss in die Rissspitzenkontur I,
e energetische Triebkraft, welche auf die Rissspitze wirkt (crack driving force)

Die Terme der rechten Seite von Gl. (5.25) werden ebenfalls mit kiirzeren Bezeich-
nungen versehen. Das Integral iiber die Aufsenkontur I§ entspricht dem bekannten
J-Integral-Vektor J GI. (5.3) S. 62. Das Integral iiber das regulire Gebiet A, wird
mit G (Vektor) bezeichnet und stellt die materielle Kraft dar, die aus den materiellen
Volumenkriften g in A, resultiert. Man kann G auch als Korrekturterm auffassen, der
vom J-Integral-Vektor abgezogen wird, um G, pfadunabhéngig zu machen.

Gtip - J - G (526)
J:/Q-ndS (5.27)
Iy
G = ilir(l)/g dA (5.28)
Ar

Bei Beachtung der speziellen Form der materiellen Volumenkrifte fiir den TRIP-
Stahl g, Gl. (5.21), kann man G in Anteile der viskoplastischen Verformung und der
Phasenumwandlung aufteilen

G=Ilm [ g,dA=G,, +Gy (5.29)
w—0
Ar
G,y = lir%/ —o :grade,, dA (5.30)
w—
Ar
Gzp = i{% _O-ijgzﬁk dA
Ar
G, = lir% (—o :grad ey, — Agasm grad z) dA (5.31)
w—
Ar
G}? = ilil%) (_O-ijgg',k — Aga%m Z,k) dA
Ar

Fiir einen Korper, der aus TRIP-Stahl besteht und einen Riss aufweist, konnen die
aufgeschriebenen materiellen Krifte anschaulich interpretiert werden, siehe Abb. 5.4
(Modus I). Der J-Integral-Vektor J reprisentiert die materielle Kraft, die auf alle De-
fekte (Rissspitze, plastische Zone, Umwandlungszone) innerhalb der Kontur I wirkt
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plastische Zone Umwandlungszone

Abb. 5.4: Schematische Darstellung materieller Kréfte am Modus-I-Riss

bzw. den Energiefluss in das von ' umschlossene Gebiet. Die materiellen Krifte der
viskoplastischen Verformung und Phasenumwandlung stellen sich als materielle Kréfte
dar, die auf die plastische Zone bzw. die Umwandlungszone wirken. Im Sinne des Ener-
gieflusses wird hier Arbeit durch viskoplastische Deformation und Phasenumwandlung
dissipiert, so dass in die Rissspitze (I,) ein geringerer Energiefluss stattfindet als nach
I.

Damit sind die materiellen Kréfte fiir das TRIP-Stahl-Materialmodell formuliert
und stehen zur Berechnung der Risstriebkraft zur Verfligung. Es bleibt zu betonen,
dass die geschlossene Darstellung der Gl. (5.26)-(5.31) fiir ein Material, das plastische
Verformung und Phasenumwandlung aufweist, ein Novum ist.

5.4 Numerische Berechnung materieller Krafte im
Rahmen der FEM

Die bis hierher aufgeschriebenen materiellen Krafte werden nun numerisch im Rahmen
der Methode der Finiten Elemente ausgewertet. Die Berechnung diskreter materieller
Krifte ist ein Postprocessing-Schritt, nachdem das mechanische Anfangsrandwertpro-
blem® geldst wurde [81-83, 112]. Die priméiren FeldgroRen (Verschiebungen u) liegen
an den Knoten der Finiten Elemente vor. Sekundédre Feldgrofsen (Spannung, Dehnung,
interne Variablen) wurden an den Integrationspunkten der Finiten Elemente berechnet.

Aus der Bruchmechanik ist bekannt, dass Kontur-Gebietsintegrale vorteilhaft mit der
Methode des dquivalenten Gebietsintegrals |62][55, S. 264 ff.] (EDI: equivalent domain
integral) bestimmt werden kénnen. Auch fiir materielle Kréfte ist diese Technik bereits
verwendet worden [85] und soll auch hier das Mittel der Wahl sein®.

5.4.1 Aquivalentes Gebietsintegral

Es wird ein Riss und dessen umgebendes regulires Teilgebiet betrachtet, Abb. 5.5. Man
definiert eine in A, stetige und differenzierbare skalare Test- bzw. Gewichtsfunktion

¢(x) mit den Eigenschaften
0 tr
= { o (5.32)

1 auf I,

8im physikalischen Raum, nicht im materiellen Raum
9In [112] findet sich ein Vergleich der EDI-Methode mit der Methode materieller Kréfte.
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Abb. 5.5: Riss und umgebendes regulires Teilgebiet sowie Integrationskonturen fiir das dquivalente
Gebietsintegral

und multipliziert sie mit der lokalen Gleichgewichtsbedingung der materiellen Krifte
Gl. (5.18). Integration iiber das reguldre Teilgebiet A,, Abb. 5.5 liefert

lim [ (divQ —g)gdA=0 (5.33)

w—0
Ar

Dieser Ausdruck wird durch Ersetzen des Terms div Q ¢ unter Verwendung von

div(Q q) =divQ ¢+ Q - gradq (5.34)
umgeschrieben
}JILI(I) (—Q -gradg —g q)dA = }jl_% / —div(Q ¢) dA. (5.35)
Ay A

Unter Verwendung des Integralsatzes von Gaufs wird das Gebietsintegral auf der rechten
Seite erneut in ein Linienintegral entlang der Kontur C' Gl. (5.23) umgeformt.

0 1
lim [ —div(Q q) dA:/—Q-ng‘dS+lim / —Q-nqu+lim/Q-ng‘dS
w—0 w—0 w—0
Ay r 41 I,

(5.36)
Den Anforderungen an die Testfunktion ¢ Gl. (5.32) folgend, verschwindet der erste
Term der rechten Seite und fiir den letzten Term der rechten Seite gilt ¢ = 1. Das Inte-
gral tiber die Rissflanken liefert unter den getroffenen Annahmen (gerade, unbelastete
Rissufer) bei reinem Modus I und II keinen Beitrag. Damit erhdlt Gl. (5.35) folgende

Form

—lim/Q-gradqu—lim/quA:lim/Q-ndS. (5.37)
w—0 w—0 w—0
Ay A, I,
J G Guip

Vergleicht man dieses Ergebnis mit Gl. (5.25) S. 68, wird klar, dass die rechte Seite die
auf die Rissspitze wirkende materielle Kraft ist. Demzufolge steht auf der linken Seite
J — G in Form ihrer dquivalenten Gebietsintegrale, vgl. GL. (5.26). Der erste Term der
linken Seite ist die aus der Literatur [62] bekannte EDI-Version des J-Integralvektors.

Anmerkung: Im Sinne der GL. (5.1) S. 62 skaliert ¢ die virtuelle Verriickung der Riss-
spitze. Fiir das EDI wird ¢ allerdings aus dem Verriickungsvektor herausgezogen und
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mit in den materiellen Kraftvektor geschrieben. Daher ist die Methode des dquivalenten
Gebietsintegrals mit der VCE-Technik (virtual crack extension) [siehe z. B. 55, S. 218
ff.] vergleichbar.

5.4.2 FE-Approximation

Nun wird das dquivalente Gebietsintegral Gl. (5.37) ausgewertet. Dazu wird die Test-

funktion innerhalb eines Finiten Elements (e), das eine Anzahl von n, Knoten besitzt,

mit den Formfunktionen N ((:)) und den diskreten Knotenwerten q((z)) approximiert:

ny
g () =Y NG (@) qf). (5.38)
a=1
Der Gradient der Testfunktion erhilt demnach die Form
Nk
grad gy = Z q((z)) grad N((:)). (5.39)
a=1

Es ist zu beachten, dass die diskreten Werte qu)) nicht selbst differenziert oder integriert

werden, sondern lediglich die Interpolationsfunktionen N((:)). Damit wird das Integral
G, zunachst iiber das Gebiet A(e) des Elements ausgewertet

Gl
ion g a o
G =) q((z))< / ~Q - grad N} dA - / g N dA ) (5.40)
o=t A A
o c®

(e)

Es stellt sich heraus, dass der Term Gﬁf;(“), der neben den Knotenwerten Q((Z)) inner-

halb der Summation steht, den Beitrag des Elements (e) zur materiellen Kraft G;, am
Knoten (a) représentiert. Diese kann wieder aufgeteilt werden:

(@) _ (@) _ ((a)
T = / —Q - grad N} dA. (5.42)
Afe)

Die spezielle Form der materiellen Volumenkréfte Gl. (5.21) wird genutzt, um Anteile
aus viskoplastischer Deformation und Phasenumwandlung zu separieren, vgl. Gl. (5.29):

GEZ)) —GO@ 4 GO (5.43)

Gg‘;)(a) = / —o :gradey, N((g)) dA (5.44)
Afe)

GEf)(“) = / (—o : gradey — Agasm grad z) N((:)) dA. (5.45)

Ace)
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In Gl (5.40) werden die Element-Knotenkrifte G 9 gufsummiert, um die auf das

Element wirkende materielle Kraft GElp zu erhalten. Well es in der Literatur verbreitet
ist, sollen nun jedoch materielle Knotenkréfte eingefiihrt werden, indem die Beitrige
der umliegenden Elemente zur materiellen Kraft am Knoten (K) (jetzt in globaler

Nummerierung) assembliert werden:

K (e)(a)

(K) _ (a)
JI = U g (5.47)
GH) = U G\l =G + G (5.48)
G = U G (5.49)
G =G, (5.50)

Diese materiellen Knotenkrifte sind die Anteile des Knotens (K') am J-Integral und an
den jeweiligen materiellen Kriften in den Gl. (5.26)-(5.31). Der Assemblierungsopera-
tor |J stellt sicher, dass die Knoten (a) in lokaler Nummerierung (auf Elementebene)
identisch mit dem Knoten (K) in globaler Nummerierung sind. n, ist die Gesamtanzahl
der Elemente. Es erfolgt die gleiche Assemblierungsprozedur, die bei der Berechnung
des Knotenkraftvektors in der FEM iiblich ist.

Die Auswertung des Gebietsintegrals Gl. (5.37) erfolgt schlieflich durch die gewich-
tete Summation der materiellen Knotenkrifte aller Knoten im Integrationsgebiet A,'°

Gip= Y ¢MG (5.51)
KeA,

J=Y ¢MJ" (5.52)
KeA,

G=)>Y ¢Oa" (5.53)
KeA,

Gyp= > ¢GE (5.54)
KeA,

Gu= Y ¢MGP. (5.55)
KeA,

Die Knotenwerte der Testfunktion ¢/®) unterliegen nun der globalen Knotennumme-
rierung.

10 A, wird hier als Menge von Knoten aufgefasst. Nicht jeder Knoten (K) muss Teil der Menge A,
sein.
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5.4.3 Vergleich der verwendeten Formulierung mit der Literatur

Die hier gewihlte Formulierung der materiellen Knotenkréfte ist mit Nguyen et al. [85]
identisch. Sie unterscheidet sich jedoch von anderen Arbeiten [35, 81-83, 112], da dort
fiir elastisches homogenes Material Element-Knotenkrifte, vgl. Gl. (5.42), der Form
*FE?; = -J Eg mit entgegengesetztem Vorzeichen definiert werden. Daraus werden

anschlieRend materielle Knotenkrifte * FU) = — JE) agsembliert. Der Grund fiir das
andere Vorzeichen ist, dass die materiellen Knotenkréfte in den angegebenen Quellen
nicht iiber das EDI formuliert werden.

Die verwendete Methode des EDI liefert neben den materiellen Knotenkréften die Ge-
bietsintegration nach Gl. (5.51) bis (5.55) gleich mit. Damit wird direkt die Triebkraft
auf eine Rissspitze G, berechnet, was den angesprochenen modifizierten vektoriellen
J-Integralen, siche Kuna |55, S. 295 ff.| oder Moran und Shih |79|, entspricht. Aukerdem
werden die einzelnen Anteile J, G, und G\, aufgeschliisselt, so dass z. B. der Einfluss
einzelner inelastischer Prozesse auf die Risstriebkraft deutlich wird. Diese Aufschliis-
selung ist allerdings auch nachteilig, da insbesondere die numerische Berechnung der
Gradienten interner Variablen sehr feine Vernetzung und damit hohen Berechnungs-
aufwand erfordert [siche auch 88|.

Die separate Berechnung materieller Krifte, die aus inelastischen Prozessen resul-
tieren, wird auch von Liebe et al. [63] fiir isotrope Schédigung sowie von Niser et al.
[84] und Ozeng et al. [88] fiir Plastizitiit durchgefiihrt. Im Unterschied dazu umgehen
Kolednik et al. [54] und Simha et al.[109] dies und werten nur materielle Element-

Knotenkrifte *FEZ))

—J%) aus. Der Einfluss inelastischer Prozesse wird durch den Vergleich der Konfigu-
rationskraft an der Rissspitze (near tip J, hier JE) %) mit dem J-Integralvektor (J)
bestimmt, wobei der Integrationspfad die inelastische Zone umgibt.

=-J Ez)) und daraus assemblierte materielle Knotenkrifte * () =

5.4.4 Hinweise zur Implementierung

Wie bereits erwédhnt, findet die Berechnung der materiellen Kréfte als Postprocessing
statt. Dabei wird auf die Ergebnisse der ausgefiihrten FE-Simulationen unter quasi-
statischen Bedingungen und unter Beriicksichtigung linearer Geometrie zugegriffen. Es
wird das kommerzielle FE-Programm ABAQUS zusammen mit dem dafiir implemen-
tierten Materialmodell fiir TRIP-Stahl (Kapitel 2 S. 31) verwendet. Die Ermittlung
der materiellen Knotenkréifte und die anschliefende Summation iiber verschiedene In-
tegrationsgebiete wird iiber eine Python Routine realisiert.

Im Folgenden werden detaillierte Hinweise gegeben, welche die praktische Implemen-
tierung des Postprocessings der materiellen Krifte betreffen.

e Die Funktion ¢(x) wird so angesetzt, dass nur an den Knoten des Rands I" ¢ =0
und ansonsten an allen Knoten des Gebiets A, ¢ = 1 gilt [17, 85], vgl. GL (5.32).
Zwischen der dufsersten Knotenlage mit ¢ = 1 und den Knoten auf I" (¢ = 0) wird
ein stetiger und differenzierbarer Ubergang durch die Formfunktionen gewéhrleis-
tet.

e Der Grenziibergang w — 0 in Gl. (5.37) wird ausgefiihrt, indem die Kontur I,
auf den oder die Rissspitzenknoten zusammengezogen wird. Diese Knoten sind
auch Teil des Integrationsgebiets A,.
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u
o1
>
8Rk
>
vl g
2Rk

Abb. 5.6: Skizze des Kerbzugversuchs unter EVZ mit Randbedingungen

e Die Berechnung der Gradienten der internen Variablen z, €., und ey, in Gl. (5.44)
GL (5.45) erfolgt mit Hilfe der Interpolations-Ableitungs-Methode, die in [55,
S. 174 ff.] beschrieben ist. Dabei werden die Werte der internen Variablen, die
an den Integrationspunkten vorliegen, innerhalb des Elements interpoliert. An-
schlieffend werden die rdumlichen Ableitungen an den Integrationspunkten be-
rechnet. Dabei ist es zweckméfig, eine grofe Zahl von Integrationspunkten pro
Element zu haben. In den folgenden 2D Beispielen werden stets Viereckselemen-
te mit 8-Knoten und 9 Integrationspunkten zur Diskretisierung verwendet. Die
Interpolations-Ableitungs-Methode funktioniert nicht bei Elementen mit nur ei-
nem Integrationspunkt.

e Die Integration iiber das Gebiet des finiten Elements (e) bei der Berechnung der
Element-Knoten-Krifte JE:)) Gl. (5.42), G\(,?(“) Gl. (5.44) und GEf)(a) Gl. (5.45)
wird mittels standardméfbiger Gauk-Quadratur durchgefiihrt.

5.5 Numerische Beispiele

Dieser Abschnitt stellt die Berechnungsergebnisse dieses Kapitels dar. Zunéchst wer-
den einige prinzipielle Eigenschaften der materiellen Krifte und die Plausibilitat der
Ergebnisse betrachtet. Dazu wird ein Kerbzugversuch ausgewertet. Anschliefend wer-
den materielle Krifte am Riss ausgewertet um den Einfluss der Phasenumwandlung zu
zeigen.

5.5.1 Kerbzugversuch

Zunichst wird ein inhomogener Spannungszustand ohne Singularitdat untersucht. Es
wird der verschiebungsgesteuerte Kerbzugversuch unter EVZ betrachtet, der in Abb. 5.6
unter Ausnutzung von Symmetrie abgebildet ist. Der Kerbradius ist mit Rk bezeich-
net. Die Verschiebung wird mit u/Rx = 0,16 und u/Rx = 8 - 10~* s7! aufgeprigt. Da
es keinen Riss gibt, gibt es auch keine Risstriebkraft Gy, = 0. Die Vernetzung, beste-
hend aus vollintegrierten quadratischen Viereckselementen, ist in den nachfolgenden
Abbildungen zu sehen.
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Abb. 5.7: Materielle Knotenkrifte beim elastischen Kerbzugversuch: Darstellung der (a) gesamten
Probe und Detailansichten (b) der Kerbe und (c) des oberen Teils der Probe

Im ersten Schritt wird linear-elastisches Material'! angenommen und bis @/ Rx = 0,02
belastet. Die resultierenden materiellen Knotenkrifte J* sind in Abb. 5.7 in Form von
Pfeilen dargestellt'?. Bei elastischem Material gilt Gg;) = J%) da keine materiellen
Volumenkrifte auftreten. In Abb. 5.7 sind entsprechend keine Knotenkrafte im Volu-
men der Kerbzugprobe zu sehen. Es gibt lediglich materielle Kréafte auf dem Rand der
Probe, welcher eine Diskontinuitidt darstellt. Vergleicht man dieses Bild mit dhnlichen
Abbildungen (Platte mit Loch) in der Literatur [22, 35, 83|, sieht man, dass die mate-
riellen Knotenkréfte in die entgegengesetzte Richtung zeigen. Dies ist mit der bereits
erwiahnten und dort genutzten Definition der Knotenkréfte mit entgegengesetzten Vor-
zeichen zu begriinden. Die Ergebnisse aus der Literatur werden also (mit umgekehrtem
Vorzeichen) reproduziert.

Wiirden die Knoten der Ausgangskonfiguration in die Richtung der hier berechneten
materiellen Kréfte verschoben, wire dies mit einem Riickgang der potentiellen Ener-
gie verbunden [112]. In diesem Fall kiime das der Anderung der Ausgangsgeometrie
gleich. Die materiellen Krifte, die auf die Rander des Kérpers wirken, sind nicht im
Fokus dieser Arbeit, werden aber von Fischer et al. [22] eingehend thematisiert. Die
Randkrifte werden auch nicht bei der Summation der Knotenkrifte Gl. (5.51)-(5.55)
beriicksichtigt, da die Testfunktion ¢ auf dem Rand verschwindet

Weiterhin ist auf die materiellen Krifte auf Symmetrielinien hinzuweisen: Die Kom-
ponenten senkrecht zur jeweiligen Symmetrielinie finden auf der Gegenseite Vektor-
komponenten mit gleichem Betrag und entgegengesetztem Vorzeichen und 16schen sich
aus. Diese Komponenten gibt es im Vollmodell demzufolge nicht. Komponenten paral-

"Im verwendeten Materialmodell wird dabei die initiale Fliefspannung des Austenits gleich der des
Martensits gesetzt 70 = 70 = 1429 MPa, vgl. Tab. 2.1 S. 37.

1280lche Darstellung dienen der Veranschaulichung der materiellen Knotenkriifte. Deren Verteilung
und relative Gréfse sind gut sichtbar. Thre absolute Grofe ist in diesen Bildern meist von unterge-
ordneter Bedeutung, oder wird in nachfolgenden Diagrammen quantifiziert.
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Abb. 5.8: Verteilung der verschiedenen materiellen Knotenkrifte beim Kerbzugversuch am TRIP-
Stahl, die Lange der Vektorpfeile ist zwischen den Bildern dieser Abbildung, jedoch nicht mit Abb. 5.7,
vergleichbar

lel zur Symmetrieebene finden auf der Gegenseite Komponenten mit gleichem Betrag
und gleichem Vorzeichen und sind im Vollmodell in doppelter Linge zu finden.

Nun wird der TRIP-Stahl betrachtet, so dass auch materielle Volumenkréfte auf
Grund inelastischer Deformation auftreten. In Abb. 5.8 sind die Verteilungen der ver-
schiedenen Knotenkrifte dargestellt.

Im Gegensatz zum elastischen Beispiel sind nun materielle Knotenkrifte J%) im Vo-
lumen zu sehen. Wiirde man das J-Integral fiir verschiedene Pfade im Probeninneren
auswerten bzw. die entsprechenden Knotenkrifte im Gebiet aufsummieren, erhélt man
weg- bzw. gebietsabhingige Werte J # 0. Das liegt an den materiellen Volumenkréf-
ten, die durch inelastisches Materialverhalten induziert werden. Im Bild sind sie als
materielle Knotenkréfte G,Ef( ) und Gf,lg) dargestellt, die aus der martensitischen Pha-

senumwandlung und viskoplastischer Deformation resultieren. Subtrahiert man fo )
und Ggp{) von JY) erhilt man die materiellen Knotenkrifte Gg;), d. h. Knotenbeitra-
ge zur Triebkraft auf eine Rissspitze, die es im Beispiel nicht gibt. Diese Knotenbeitrage
sind mit denen des elastischen Beispiels aus Abb. 5.7 vergleichbar, denn es gibt erneut
nur Krifte auf dem Rand und keine im Probenvolumen. Die Berechnung von G;, nach
Gl (5.51) durch Summation der Knotenwerte Gg;) iiber ein beliebiges Gebiet im Pro-
beninneren liefert gebietsunabhingig stets 0 und damit ein plausibles Ergebnis, da es
keine Singularitit in diesem Beispiel gibt.

Hinweis: Die materiellen Knotenkrifte aus inelastischer Deformation zeigen in Rich-
tung des negativen Gradienten der zugehorigen internen Variable, wie es auch aus
Gl. (5.44) und (5.45) ersichtlich ist.

Hinweis: Die auf den Rand wirkenden materiellen Knotenkrifte J*) bzw. Gg;) im
Kerbgrund haben im Falle elastischen Materials Abb. 5.7 ein anderes Vorzeichen als
im Falle des TRIP-Stahls Abb. 5.8. Das ist somit eine Folge des verédnderten Material-

verhaltens, d. h. der inelastischen Deformation im Kerbgrund.
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Abb. 5.9: (a) Boundary-Layer-Modell mit Kohésivzone (beachte r, < Rpr) und (b) Spannungs-
Separations-Beziehung des Kohésivzonenmodells (Kohésivspannung ¢, Separation s, Kohésivfestigkeit
to, zugehorige Separation sg, Separation bei totaler Schidigung s;, Separationsarbeit Gg)

5.5.2 Rissausbreitung unter KleinbereichsflielRen

Im Folgenden werden die materiellen Kréfte an einer Rissspitze betrachtet, so dass es
auch eine Risstriebkraft gibt. Um das erarbeitete Konzept der materiellen Krafte an-
zuwenden, wird Rissausbreitung modelliert, aber auch der stationire Riss diskutiert,
der vor Beginn des Risswachstums vorliegt. Es wird wieder Kleinbereichsflieflen unter
dem ebenen Verzerrungszustand angenommen, vgl. dazu Abschnitt 3.1 S. 39. Das mo-
difizierte Boundary-Layer-Modell, welches um eine Kohésivzone erweitert wird, ist in
Abb. 5.9 dargestellt.

Kohésivzonenmodelle (CZM - cohesive zone model) stellen eine etablierte Methode
zur Simulation des mechanischen Verhaltens inklusive Schiadigung von Grenzflichen
dar. Im Sinne des Bruchprozesses in einem homogenen Korper, stellt die Koh#sivzone
das anfanglich ungebrochene Ligament als Grenzflache zwischen Teilkérpern dar. Dabei
muss der Pfad des Risses von Anfang an bekannt sein. Ein hilfreicher Uberblick iiber
verschiedene Kohésivzonenmodelle wird dem interessierten Leser im Buch von Schwalbe
[104] gegeben. Dabei steht deren Anwendung zur Modellierung von Rissausbreitung im
Fokus. Brocks |7] diskutiert die Anwendbarkeit der CZM im Bereich der Bruchmechanik
und auch die physikalische Bedeutung der Parameter der Kohésivzone.

Der wesentliche Bestandteil eines CZM ist die Spannungs-Separations-Beziehung,
d. h. eine Relation zwischen Kohésivspannung ¢ und Separation s. Beim hier untersuch-
ten Modus I Riss stellt die Spannung ¢ die risséffnende Normalspannung dar, wihrend
die Separation s die Offnung der Kohiisivzone an einer Stelle im Ligament wiedergibt.
Es findet eine Separation der Rissflanken statt. In Abb. 5.9(b) ist die verwendete bi-
lineare Spannungs-Separations-Beziehung skizziert. Diese beinhaltet einen reversiblen
Anteil, da die Beanspruchung der Kohésivzone bis zum Erreichen des Punkts (so, to)
ohne Schidigung stattfindet. Danach kommt es zur Schidigungsentwicklung, die sich
als abfallender bzw. entfestigender Ast der Spannungs-Separations-Beziehung dufert,
d. h. die Tragfdhigkeit der Kohésivzone nimmt ab. Mit Erreichen der Separation s;
geht die Tragfahigkeit auf Null zuriick, die Kohésivzone ist vollstdndig geschéidigt. Das
CZM ermdéglicht es, die Bruchprozesszone vor einer Rissspitze durch eine kontinuierli-
che Schidigungszone zu approximieren, welche sich in der Kohésivzone einstellt.

Damit wurden bereits einige Kohésivparameter eingefiihrt: Kohésivfestigkeit tg, zu-
gehorige Separation sy und totale Separation s;. Der verbleibende wichtige Parame-
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Abb. 5.10: Detailansicht der Vernetzung im Bereich der Rissausbreitung: Es befindet sich eine Lage
Kohisivelemente unterhalb der Kontinuumselemente rechts der Rissspitze, die Kohé&sivelemente sind
nicht im Bild sichtbar, da sie eine Hohe von Null aufweisen

ter ist die Separationsarbeit G, welche die Flache unter der Spannungs-Separations-
Beziehung angibt. Sie entspricht einer Arbeit pro Fliche, welche bei einem vollsténdigen
Separationsprozess s — s; dissipiert wird und stellt damit die intrinsische Bruchzéhig-
keit des Werkstoffs dar. Beim bilinearen CZM gilt Gy = %tost und es wird mit drei
Parametern vollstindig beschrieben, hier ¢y, Gy und Formparameter sq/s;. Fiir die
Simulationen in diesem Abschnitt wird t,/0¢ = 6,11, so/s; = 0,2 und die Separations-
arbeit mit Gy = 275 kJ/m? angenommen'?

Im Bereich der Rissausbreitung wird eine regelméfige Vernetzung mit einer konstan-
ten Elementgrofe von 0,04s; verwendet, um die Gradienten der internen Variablen gut
aufzulosen, siehe Abb. 5.10. Die hier verwendeten Kohésivelemente werden in ABAQUS
im Rahmen einer Kontaktformulierung zur Verfiigung gestellt. Dabei wird eine Lage
derartiger Elemente im Ligament eingefiigt.

Im Boundary-Layer-Modell wird ein Ki-kontrolliertes Fernfeld, hier mit einer Rate
von Ky = 1 MPay/m/s, vorgeschrieben und Kleinbereichsfliefen vorausgesetzt. Da-
mit wird auch ein J-Integral Vektor J°Y vorgegeben. Fiir den ebenen Modus T Riss
(Rissausbreitung bzw. virtuelle Verriickung des Risses in z;-Richtung) ist nur dessen
x1-Komponente ungleich Null und errechnet sich unter EVZ wieder zu

K21 — 12
Y = ——~ ( = ) (5.56)
Die resultierenden materiellen Knotenkréifte am geoffneten Riss in der Umgebung der
initialen Rissspitze sind in Abb. 5.11 dargestellt. Beim Vergleich der Teilabbildungen
wird klar, dass es Volumenbeitrige zur materiellen Knotenkraft J%) gibt, welche von
den inelastischen Prozessen herriihren und als Knotenkréfte G(K) in der Umwandlungs-
zone und G( ) in der plastischen Zone berechnet werden. Das J-Integral als Summe

von JU ist somlt wegabhéngig. Die materiellen Krifte aus inelastischer Deformation
werden bei der Berechnung der Knotenbeltrage zur Risstriebkraft beriicksichtigt, so
dass nahezu keine Knotenkrifte G p) im Volumen der plastischen Zone und der Um-
wandlungszone verbleiben!?. Da der Riss durch eine kontinuierliche Schidigungszone
in den Kohéisivelementen approximiert wird, finden sich die wesentlichen Beitrige zur
risstreibenden Kraft Gtlp an den Knoten, die mit der Kohésivzone verbunden sind.
Diese Beitriage stellen den Energiefluss in die Bruchprozesszone dar.

13 Auch wenn diese Zahlenwerte hier untergeordnete Bedeutung haben, wird sich spiter zeigen, dass
derart hohe Werte fiir die intrinsische Bruchz&higkeit von TRIP-Stihlen durchaus realistisch sind.
Die AnfangsflieRspannung oy des TRIP-Stahls entspricht der des Austenits o9 = 70.

14Die verbleibenden Knotenkrifte im Volumen deuten auf eine nicht ausreichende Aufldsung der
Felder der internen Variablen hin und kénnten durch noch feinere Vernetzung weiter reduziert
werden. Die hier prisentierten Ergebnisse werden mit der dargestellten Vernetzung erzielt, die

bereits ausreichend ist.



5 Materielle Krifte unter Beriicksichtigung der Phasenumwandlung

80

-Komponenten der Vekto-

tr
Gl -

2
JSSY/GO

1

[ap] o —
05 /15 09 /1

’

1

T E & 8 8
< =288
mzp.wm
S 52525
pt.BeZm
n O 'L g 1723
n o o &
.EK)Z.wg
Rr/mv\.wem
g 3 T:® T
QT 8 g% o
G
h.%mDKm.m
o0 :
SE =S8 2
e =T.2 %
fed.Vb
MBnhauwrd T T T
—~~ Zes N
raWbd N 1
@(msed ¢¢ 1
tumWMom . D.._
PSEEET RN
um%nLt G N |
< &SI g I
o0 WAy S A g i 1
ma\./u.e 1
Udband —
r(emv ~ |
E2 e<S3T & I
5 o O,
TEESCTES N
.mmdwmnm i .
mRme.,d N
=g EE gl A“V,
H w R
£ 80T £A \
=i e S, \
meunbm
Q0 s ge s o w
S = © O B <o NARYA
ne&ns.w |
CECE R [
882 o &8
EEE=Z =& 5 =
== 093 VAR
L oss.c
rSOGCg
T LB LS g O o
BB IE 3
= mnd I I I
ma.v.m..V m%oll
r.Jdd.lb
ed.n(eb
dredrA
wE § & 8
= S =5 Ng
= o @
.I.uES o0 80 O
= == g
S5 82387
= 00 S m.ln
% R s
- T 320 Q
S I €83
v letm
! mel
n 80 D
L BME
b n.mdn
= 9 ® g8 9
< — B 5T

Y [Go

das Fernfeld J-Integral dar, welches auf das Boundary-Layer-Modell aufgepréigt wird. Separation an

ren J, Gyp, Gt und Gy, dargestellt, welche auf die Separationsarbeit G normiert sind. J1SSY stellt
initialer Rissspitze s'P, Separation bei Kohisivfestigkeit sy, Separation bei totaler Schidigung s

Abb. 5.12: Summierte materielle Krifte bei Rissausbreitung: Es sind die z;
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Nun erfolgt die Summation der materiellen Knotenkrifte iiber das gesamte Gebiet
des Boundary-Layer-Modells. In Abb. 5.12 sind die z;-Komponenten der Vektoren
J, Gip, Gy und Gy, welche als Jy, GYP, G¥ und GYP bezeichnet sind, iiber der
vorgegebenen Last JP5Y aufgetragen. Die zo-Komponenten verschwinden am Modus-I
Riss.

Die Abb. 5.12 beantwortet wesentliche Fragen zur Plausibilitit der erzielten Er-
gebnisse. Das iiber die materiellen Knotenkréfte berechnete ,normale” J-Integral J;
entspricht genau dem vorgegebenen J-Integral JP°Y. Mit zunehmender Belastung und
Rissinitiierung entwickeln sich materielle Krafte auf Grund der Phasenumwandlung
und der viskoplastischen Verformung und die risstreibende Kraft G weicht zuneh-
mend vom J-Integral ab. Schlieflich erreicht man ein Plateau G = Gy, bei dem
die Risstriebkraft der Separationsarbeit des Kohésivmodells entspricht. Die Separati-
onsarbeit stellt den Wert des Energieflusses in die Kohisivzone bei Rissausbreitung
dar. Es ist somit plausibel, dass die berechnete materielle Kraft, die auf die Rissspitze

(— Kohésivzone) wirkt, gleich Gy ist.

In der Phase vor Rissinitiierung gibt es noch keinen nennenswerten Beitrag der in-
elastischen Prozesse, so dass auch die risstreibende Kraft dem J-Integral entspricht
Ggip = J;. Danach folgt die Phase der Rissinitiierung, welche in Abb. 5.12 durch Mar-
kierungen auf den J;- und thip—Kurven gekennzeichnet ist. Die erste Markierung [] bei
JBY /Gy = 0,23 reprisentiert die erste Schidigungsinitiierung, wo fiir die Separation
des initialen Rissspitzenknotens s'P = s, gilt. Dabei beginnt der Ubergang des statio-
ndren Risses zum fortschreitenden Riss durch Ausbildung einer Schédigungszone. Die
zweite Markierung ® bei J5Y /Gy = 1,8 stellt den Abschluss der Rissinitiierung dar,
wo s''P = s, gilt und zum ersten Mal der Zustand totaler Schidigung erreicht wird.
Zu diesem Zeitpunkt wird auch zum ersten Mal das energetische Rissfortschrittskri-
terium thip = (@ erfiillt. Schlieklich folgt die Phase stabiler Rissausbreitung in der
Kohisivzone, in der weiterhin G{* = G, gilt.

An dieser Stelle wird die Frage nach dem konkreten Einfluss der Phasenumwandlung
gestellt. Prinzipiell hat die Martensitbildung aus Sicht der materiellen Kréfte einen
abschirmenden Effekt auf die Rissspitze, da G, zusammen mit G, von J abgezogen
wird, um Gy, zu erhalten. Aus Abb. 5.12 ist erkennbar, dass der Beitrag der Phasen-
umwandlung positiv ist und der abschirmende Effekt tatsdchlich auftritt. Der Anteil
der Phasenumwandlung ist deutlich geringer als der der plastischen Verformung. Das
ist darauf zuriickzufiihren, dass die plastische Zone deutlich gréfer ist, als die Umwand-
lungszone, sieche Abschnitt 3.5.1 S. 44. Beim Vergleich der Teilabbildungen in Abb. 5.11
fallt allerdings auch auf, dass lokal die materiellen Knotenbeitrige GErK ) grofer sind,
als die der viskoplastischen Deformation G(VIPO. Das Verhéltnis zwischen den materiel-
len Kriaften durch martensitische Umwandlung und plastische Verformung ist selbst-
verstindlich materialspezifisch. Der absolute Beitrag der Phasenumwandlung wird im
hier vorgestellten Modell auch durch die Parameter der Kohésivzone beeinflusst.

Abschliefsend wird die Wegunabhéngigkeit der materiellen Kraft thip gezeigt. Dazu
werden die materiellen Knotenkréfte iiber verschiedene Integrationsgebiete zu J; und
GY® aufsummiert. In Abb. 5.13 sind die Ergebnisse fiir die Gebiete 4; und Aj (siehe
Teilabbildung (b) fiir deren Definition) und die Summation iiber das gesamte Modell
(global) vergleichend dargestellt. Das J-Integral J; ist offensichtlich weg- bzw. gebiets-
abhiingig, die risstreibende Kraft G%™ jedoch nicht, da alle entsprechenden Kurven (rot)
identisch sind. Da die sich fortbewegende Bruchprozesszone durch die Schadigungszone
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Abb. 5.13: Demonstration der Wegunabhéngigkeit: (a) Auswertung von J; und Giip durch Integration
iiber die Gebiete A;, As und das gesamte Modell (global), (b) Definition der Integrationsgebiete A; und
As. Vorgegebenes Fernfeld J-Integral JPSY, Separationsarbeit G, Separation an initialer Rissspitze
sYP_ Separation bei Kohisivfestigkeit so, Separation bei totaler Schidigung s,

in den Kohésivelementen abgebildet wird, miissen stets alle Knoten, welche mit den
Kohésivelementen verbunden sind, zur Summation genutzt werden. Alle betrachteten
Integrationsgebiete miissen diese ,,Mindestkontur” enthalten.

In der Phase vor Rissinitiierung, d. h. vor s' = s, in Abb. 5.12 und 5.13, wird ein
stationarer Riss monoton belastet. Fiir diesen Fall ist bekannt, dass das J-Integral selbst
noch wegunabhéngig ist und gleiche Ergebnisse wie elastisch-plastische Erweiterungen
des J-Integrals liefert [55, S. 300 f.|. Die anschliefende Schidigungs-, Rissinitiierung
sowie Rissausbreitung und die damit verbundenen Entlastungsvorginge andern das.

5.6 AbschlieBende Bemerkungen

Anforderungen an das FE-Netz

Bei der Berechnung der materiellen Kraft Gy, muss eine ausreichend feine Vernetzung
verwendet werden. Gerade die Therme Gy, und G, welche aus der Phasenumwand-
lung und der viskoplastischen Verformung resultieren, stellen hohe Anforderungen an
die rdumliche Diskretisierung, da die Gradienten der internen Variablen gut aufgelost
werden miissen. Verbleibende materielle Knotenkréfte Gg;) im Volumen sind Artefak-
te, die von diskretisierungsbedingten numerischen Fehlern herriihren. Hier wirkt sich
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die Verwendung des CZM erleichternd aus, da es die Singularitit der Rissspitze durch
eine kontinuierliche Schidigungszone und nicht-singuldre mechanische Felder ersetzt.

Antishielding-Effekt

Simha et al. [109] berichten im Zusammenhang der materiellen Kréfte bei inelasti-
schem Materialverhalten von einem Antishielding-Effekt, d. h. eine Verstirkung der
risstreibenden Kraft auf Grund plastischer Verformung. Unter Nutzung der Notation
dieser Dissertation wiirde das fiir die materiellen Krifte an einem Modus I Riss mit
Rissausbreitungsrichtung z; einen negativen Beitrag G bedeuten. Solche Ergebnisse
finden sich auch bei Ozeng et al. [88]. Das ist zunichst iiberraschend, da Plastizitit
stets mit Dissipation verbunden ist und an sich keine Energie fiir den Bruchprozess
zur Verfiigung stellen kann. In den zitierten Artikeln werden Risse in CT-Proben be-
trachtet. Der angesprochene Antishielding-Effekt wird in [109] letztlich als Effekt der
Probengeometrie erklart. Es kommt nicht nur zur Ausbildung der plastischen Zone an
der Rissspitze, sondern auch an der Riickseite der Probe. Durch die plastische Ver-
formung an der Riickseite der Probe wird die Rissoéffnung erleichtert!® und damit die
Risstriebkraft vergrofert. Dieser Geometrieeffekt konnte im TRIP-Stahl auch zu einem
negativen G fiihren.

Materielle Krafte fiir finite Deformationen

In diesem Kapitel wurden die materiellen Krifte unter der Annahme kleiner Deforma-
tionen formuliert. Der zu Grunde liegende Ausdruck fiir die Freie Energie, Gl. (2.25)
S. 35, ist fiir diese Annahme giiltig. Das wesentliche Problem liegt in der Aufteilung
der inelastischen Deformationen, von der in der Herleitung der materiellen Kréfte ex-
plizit Gebrauch gemacht wird, um die Anteile der Phasenumwandlung und der visko-
plastischen Verformung zu separieren. In der vorliegenden Promotionsschrift wird die
additive Zerlegung des inelastischen Verzerrungstensors unter der Annahme kleiner
Deformationen verwendet. Dies ist auch in der Literatur [85, 88, 109] bei der Formu-
lierung materieller Kréfte bei elastisch-plastischem Materialverhalten gebrauchlich. Es
finden sich ebenfalls Formulierungen fiir finite Deformationen und elastisch-plastisches
Verhalten [54, 84, 109] bzw. Hyperelastizitat mit isotroper Schiadigung [63], in denen
auf die multiplikative Zerlegung des Deformationsgradienten in einen elastischen und
einen inelastischen Anteil zuriickgegriffen wird.

F = Fel : Fie (557)

Im Folgenden wird auf die Mdoglichkeiten der Formulierung der materiellen Kréf-
te fiir TRIP-Stahl unter finiten Deformationen eingegangen. Will man die Separation
der inelastischen materiellen Krafte in Anteile der Phasenumwandlung und plastischen
Verformung beibehalten, ist die multiplikative Zerlegung wie in [54, 63, 84, 109| ver-
wendbar, wobei der inelastische Anteil des Deformationsgradienten weiter zu zerlegen
ist. Das kann in zwei Varianten erfolgen:

Fi\gl — va . Ftr Oder Fi\éz — Ftr . va (558)

5Man stelle sich die Ausbildung eines FlieRgelenks vor.
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Im Fall hypoelastisch-plastischer Materialmodelle, wie in dieser Arbeit, ist bisher un-
bekannt, wie die additive Aufteilung der Deformationsrate aus Gl. (2.1) S. 31 in der
Herleitung der materiellen Krifte einzusetzen ist.

Die explizite Separation der inelastischen Prozesse bei der Formulierung der mate-
riellen Kréfte liefert aufschlussreiche Informationen zur Rolle der Deformationsanteile,
ist aber nicht notwendig, um die risstreibende Kraft zu berechnen. Es reicht aus, den
Anteil der inelastischen Prozesse im Ganzen zu beriicksichtigen. Dabei kann man auf
die erwdhnte multiplikative Zerlegung zuriickgreifen, ohne die inelastischen Deforma-
tionsanteile weiter zu unterscheiden und erhélt vergleichbare Gleichungen wie [54, 63,
84, 109]. Man kann allerdings auch die in der vorliegenden Arbeit formulierte materielle
Kraft Gy, allgemeiner schreiben, indem man in Gl. (5.25) die lokale Gleichgewichts-
bedingung materieller Krifte GL. (5.18) einsetzt und

Giip = /Q -ndS — li_l%/diVQ dA (5.59)
T A,

erhdlt. Diese Gleichung findet sich in etwas anderer Schreibweise bereits im Buch von
Kuna [55, S. 296 ff.|. Dieser Ausdruck behélt seine Giiltigkeit auch bei grofsen De-
formationen, wobei dann der Energie-Impuls-Tensor der Elastostatik folgende Gestalt
annimmt [siehe z. B. 35, 83]

Q=vy6—-F'.P. (5.60)

Hier ist P der erste Piola-Kirchhoff Spannungstensor, fiir welchen
P=det(F)o-F 7 (5.61)

mit dem Cauchy Spannungstensor o gilt. Der Vektor n ist dann ein Normalenvektor
in der Referenzkonfiguration und Ortsableitungen sind nach den Koordinaten X; der
Referenzkonfiguration auszufiithren. Der Vorteil der Gl. (5.59) besteht darin, dass die
Aufteilung der Verzerrungen nicht bendtigt wird, da direkt die Divergenz von Q be-
rechnet wird. Es ist nur erforderlich den Tensor @ nach Gl. (5.60) auszuwerten. Ist der
Ausdruck der Freien Energie ¢ fiir das verwendete Material nicht bekannt, ist wieder
die Verwendung der Formanderungsarbeit W Gl. (5.9) denkbar. Auf dieser Grundlage
sollte die Auswertung der risstreibenden Kraft beim Auftreten von plastischer Verfor-
mung und Phasenumwandlung in TRIP-Stahl auch bei finiten Deformationen moglich
sein.

5.7 Fazit

e Im Rahmen der Theorie materieller Krifte wird die materielle Kraft G;, for-
muliert, siehe Gl. (5.25), welche die risstreibende Kraft bzw. den Energiefluss
in die Rissspitze darstellt. Dabei wird das J-Integral durch Terme, die aus der
inelastischen Deformation resultieren, modifiziert und damit wegunabhéngig.

e Die Berechnung der risstreibenden Kraft erfolgt mit Hilfe des dquivalenten Ge-
bietsintegrals (EDI). Diese Methode ist in der Bruchmechanik bei der Berechnung
des J-Integrals etabliert. Als Zwischenschritt werden diskrete materielle Knoten-
kréfte ermittelt, welche anschliefsend im Integrationsgebiet aufsummiert werden.



5.7 Fazit 85

e Die materiellen Krifte werden anhand numerischer Beispiele ausgewertet. Die
Ergebnisse werden dabei sowohl qualitativ als auch quantitativ verifiziert.

e Die Ergebnisse zeigen, dass die martensitische Phasenumwandlung im TRIP-Stahl
einen abschirmenden Einfluss auf die Rissspitze aufweist. Die Auswertung der
materiellen Kréfte bestétigt, dass die Transformation die risstreibende Kraft re-
duziert.

e Das im numerischen Beispiel verwendete Kohésivzonenmodell spielt bei der Mo-
dellierung des Bruchprozesses eine bedeutende Rolle. Die Separationsarbeit G
stellt die intrinsische Bruchzéhigkeit und damit den kritischen Wert der risstrei-
benden Kraft dar. Bei Rissfortschritt gilt im vorgestellten Beispiel G}P = G.
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6 Simulation der Rissausbreitung in
TRIP-Stahl mit Hilfe eines
Kohasivzonenmodells

Im letzten Kapitel konnte man bereits die Leistungsfihigkeit der Kohésivzonenmodelle
bei der Simulation von Schidigung und Rissausbreitung erkennen. In diesem Kapitel
sollen die Kohéasivparameter an Hand experimenteller Daten bestimmt und somit der
Bruchwiderstand charakterisiert werden.

Es werden neben Simulationen auch umfangreiche experimentelle Arbeiten an aus-
tenitischen und TRIP-Stidhlen beschrieben, die in Kooperation mit dem Institut fiir
Werkstofftechnik der TU Bergakademie Freiberg (Dr. S. Henkel und Herr C. Wolf)
durchgefiihrt wurden. Die Inhalte dieses Kapitels sind teilweise publiziert worden [8,
9, 13].

6.1 Ausgangssituation

Im ersten Schritt wird ein nicht umwandlungsfihiger austenitischer Stahl untersucht.
Aktuelle Ergebnisse fiir umwandlungsfidhigen TRIP-Stahl werden im Anschluss erar-
beitet und koénnen mit den Daten des austenitischen Stahls verglichen werden.

Die bruchmechanische Priifung austenitischer (TRIP-) Stihle ist mit Herausforde-
rungen verbunden, die direkt aus dem hohen Verfestigungsvermégen und der guten
Duktilitdt und dem damit verbundenen Grofkbereichsfliefen (LSY: large scale yiel-
ding) resultieren. Abb. 6.1 zeigt eine gepriifte CT-Probe (CT: compact tension), die
aus austenitischem Stahlguss gefertigt wurde. Im Experiment zeigt sich grofie stabi-
le Rissausbreitung mit grofer Kerboffnung. Plastische Verformung ist auf Grund des
grobkornigen Gussgefiiges durch eine Aufrauung der Probenoberfliche gekennzeichnet.
Es ist LSY zu verzeichnen. Weiterhin fiihrt das Fliefen zu nennenswerter plastischer
Querdehnung, d. h. zu Dickenreduktion nahe der Rissfront und zu Dickenzuwachs an
der Probenriickseite.

LSY im hier auftretenden grofen Mafe und die deutliche Quereinschniirung haben
zur Folge, dass etablierte Messmethoden zur Bestimmung der Risslinge, wie Teilent-
lastungsverfahren (compliance method) und Elektropotenialmethode (potential drop
method), nicht funktionieren. Beide Verfahren basieren auf dem eindeutigen Zusam-
menhang zwischen Rissldnge und Messsignal, welches die mechanische Nachgiebigkeit
bzw. die elektrische Leitfdhigkeit der Probe ist. Grofbereichsfliefsen und Quereinschnii-
rung beeinflussen sowohl die Nachgiebigkeit als auch die elektrische Leitfihigkeit zu-
satzlich in nichtlinearer Art und Weise. Die jeweiligen Messsignale sind nicht mehr ein-
deutig von der Risslinge abhingig. Im Fall rauer und zerkliifteter Rissflanken kénnen
die Signale weiterhin durch Selbstkontakt und Rissschliefeffekte beeinflusst werden.
Unter derartigen Umsténden sind jedoch optische Methoden einsetzbar, solange die
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Abb. 6.1: Deformierte CT-Probe nach stabilem Rissfortschritt mit grofier plastischer Deformation,
Material: austenitischer Stahlguss

Rissspitze sichtbar ist. Aus diesem Grund wird die aktuelle Risslinge (und auch die
Rissoffnung) in den durchgefithrten Experimenten mit Hilfe eines Kamera Systems be-
stimmt. Die erhaltenen experimentellen Daten werden anschliefend mit Simulationen
der Rissausbreitung mit Kohésivzonenmodell (CZM) verglichen, um die Kohésivpara-
meter zu identifizieren, welche den Bruchprozess charakterisieren.

6.2 Werkstoffe und experimentelle Methoden

Die beiden angesprochenen Gussstihle werden im Folgenden als ,austenitischer Stahl®
und ,, TRIP-Stahl“ bezeichnet, wobei auch der TRIP-Stahl anfinglich vollaustenitisch
ist. Sie werden im 16sungsgegliihten Zustand untersucht. Die jeweilige chemische Zu-
sammensetzung ist Tab. 6.1 zu entnehmen.

Tab. 6.1: Chemische Zusammensetzung der betrachteten Stdhle in Ma.-%. Analysemethoden: Ver-
brennungsanalyse (C), Schmelzextraktion (N), Funkenemissionsspektrometrie (restliche Elemente),
die Analysen wurden am Institut fiir Eisen- und Stahltechnologie der TU Bergakademie Freiberg
durchgefiihrt

Bezeichnung Fe C N Cr Mn Ni Si
austenitischer Stahl Rest 0,048 - 192 6,33 7,14 0,30
TRIP-Stahl Rest 0,023 0,086 14,5 5,36 6,85 0,88

Das mechanische Werkstoffverhalten wird im quasi-statischen Zugversuch bei Raum-
temperatur untersucht. Die resultierenden Fliefskurven (wahre Spannung o vs. logarith-
mische plastische Dehnung €,,)) sind in Abb. 6.2 dargestellt. Sie werden durch Mittelung
dreier Zugversuche erzeugt. Der austenitische Stahl zeigt keine signifikante Phasenum-
wandlung bei Raumtemperatur und dient als Referenz (duktil und ohne TRIP) zu den
hochduktilen TRIP-Stdhlen. Der TRIP-Stahl weist Phasenumwandlung bei Raumtem-
peratur auf. Dies ist am deutlich ausgepriagten S-Schlag der Fliefkurve zu erkennen.
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Abb. 6.2: Flieftkurven (wahre Spannung o, wahre plastische Dehnung e) der verwendeten Gussstéhle
(austenitischer Stahl und TRIP-Stahl), gestrichelt ist jeweils die lineare Extrapolation der Kurven
dargestellt, die bei den Simulationen verwendet wird, siche Abschnitt 6.3.2

Die beiden Stahle unterscheiden sich bereits bei geringen plastischen Dehnungen. Die
im Laufe dieses Kapitels festgestellten Unterschiede kénnen demnach nicht allein auf
die verformungsinduzierte martensitische Phasenumwandlung zuriickgefithrt werden.
Bereits die jeweiligen austenitischen Phasen verhalten sich deutlich verschieden.

Es werden CT-Proben mit einer Dicke von 15 mm hergestellt, deren Geometrie
Abb. 6.3 entnommen werden kann. Diese Proben werden eingeschwungen, um einen
Ermiidungsanriss zu erzeugen. Die mechanische Priifung der CT-Proben erfolgt bei
Raumtemperatur auf einer servohydraulischen Zugpriifmaschine (MTS 880 mit maxi-
maler Zugkraft von 500 kIN). Die verschiebungsgesteuerte Belastung erfolgt stufenweise
mit einer Stempelverschiebungsgeschwindigkeit von 0,004 mm/s. Nach jeder Stufe wird
pausiert, um ein Bild der bis dahin belasteten Probe aufzunehmen. Anhand dieser Bil-
der erfolgt die optische Rissldngenmessung.

Die Bildaufnahme erfolgt mit dem Scanner Kamera System PENTACON SCAN 600,
das mit einer telezentrischen Optik ausgestattet ist und auch schon von Henkel et al.
[41] zur Vermessung von Rissen eingesetzt wurde. Die exakte geometrische Vermes-
sung wird durch die konstante Vergroferung iiber dem gesamten Bildbereich, geringe
Bildverzerrungen und begrenzte perspektivische Fehler telezentrischer Objektive er-
moglicht. Weitere Informationen zum optischen Messsystem sind [41] zu entnehmen.
Ein Bild des Risses in der verformten Probe ist in Abb. 6.4(a) zu sehen. Dabei sind
bereits die fiir die Bildauswertung bendtigten charakteristischen Punkte (aktuelle Riss-
spitze sowie Anfangsrissspitze auf der oberen und unteren Rissflanke) eingetragen.

Die Bildauswertung erfolgt Software-unterstiitzt anhand der Koordinaten der drei
markierten Punkte. Die hier verwendete Definition von Rissausbreitung Aa, Rissoff-
nung CTOD (crack tip opening displacement) ¢ und Risséffnungswinkel CTOA (crack
tip opening angle) ¥ sind Abb. 6.4(b) zu entnehmen. Unter der Annahme symmetri-
scher Rissoffnung (Modus I) kann CTOA auch direkt aus CTOD und der Rissausbrei-

tung berechnet werden'
4]
V=2 arctan(m). (6.1)

Gleichung (6.1) ist nur fiir Rissfortschritt Aa > 0 auszuwerten. Im Zuge der vorlie-

'In der Literatur verbreitete Approximationen von ¥ fiir kleine Winkel sind hier nicht verwendbar,
siche Abb. 6.1 und 6.4(a).
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Abb. 6.3: Geometrie der CT-Probe mit Chevron Kerb, Angaben in mm
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Abb. 6.4: (a) Skaliertes Bild der Rissspitze mit charakteristischen Punkten, (b) Definition der Riss-
ausbreitung Aa, der Risséffnung CTOD 6 und des Rissoffnungswinkels CTOA &
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genden Arbeiten wurde auch verifiziert, dass die CTOA-Daten unabhéngig davon sind,
ob die direkte Vermessung der Bilddaten, Abb. 6.4(b), oder die Berechnung mittels
Gl (6.1) Verwendung findet.

6.3 Numerisches Modell

6.3.1 Kohasivzonenmodell

Kohisivzonenmodelle (CZM) sind bereits in Abschnitt 5.5.2 S. 78 eingefiihrt worden.
Das hier angewendete CZM entstammt der Arbeit von Roth et al. [99, 100|. Die wesent-
lichen Modellgleichungen werden im Folgenden fiir den betrachteten Fall der monotonen
Modus I Rissoffnung vorgestellt.

Die Formulierung erfolgt nicht in absoluter Kohéasivspannung ¢ und Separation s,
sondern in der normierten Kohésivspannung 7 und der normierten Separation \:

_H e (62)
to 50
Dabei werden zur Normierung die bereits bekannten Kohésivparameter ¢, (Kohésiv-
festigkeit) und so (zugehorige Separation) verwendet. Die McAuley-Klammer (...) in
GL (6.2) stellt sicher, dass Kohé#sivverhalten nur bei positiver Separation s > 0 (Riss-
offnung) definiert wird. Ansonsten wird Kontakt definiert.
Die in normierten Grofen formulierte Spannungs-Separations-Beziehung (SSB) lau-
tet
Aexp(l — M), fir A <1

1= (1 — (exp(1 — )\))éy), fiir A > 1. (6.3)

TSSB =

Der entsprechende Graph ist in Abb. 6.5 sowohl im ¢-s- als auch im normierten 7-
A-Raum dargestellt. Er besteht aus einem reversiblen Ast bis hin zum Spannungs-
maximum und einem entfestigenden Ast, der mit Schidigungsentwicklung verbunden
ist. Am Punkt (so;tg) bzw. (A\;7)=(1;1) wird Schédigung initiiert. Die Gestalt des ent-
festigenden Astes der SSB kann mit Hilfe der Form-Parameter é und @ modifiziert
werden, siehe Abb. 6.5(b). Dabei ermoglicht w, Plateaus bei Maximalspannung von
unterschiedlicher Lange zu erzeugen und £ beeinflusst den Anstieg im entfestigenden
Bereich. Vorteilhaft bei dieser SSB ist deren stetige Differenzierbarkeit sowie die Va-
riabilitdt ihrer Gestalt.

Die Separationsarbeit GG ist ebenfalls bereits aus Abschnitt 5.5.2 bekannt und ent-
spricht der Flache unter der nicht-normierten SSB. Sie wird folgendermafen berechnet:

Go = to So FOSSB. (64)
Sie hiingt direkt mit der normierten Separationsarbeit Iy zusammen

SSB _
FO —

A

Tssp dA. (6.5)

LS ~—g

Go und I8 beschreiben jeweils die Arbeit bzw. die normierte Arbeit, welche bei
einem vollstandigen Separationsprozess pro Fliche (in der Kohésivzone) dissipiert wird.
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Abb. 6.5: (a) Graph des verwendeten Spannungs-Separations-Gesetztes in Koh#sivspannung ¢ und
Separation s, sowie (b) in normierter Kohésivspannung 7 und normierter Separation A, Gy und I OSSB
reprasentieren die Fliche unter dem jeweiligen Graphen, die Gestalt der Kurven kann mit Hilfe der
Form-Parameter £ und @ variiert werden

Dies ermdglicht die Definition einer energetisch motivierten Schidigungsvariable D
als Verhiltnis von aktueller normierter flichenbezogener Dissipation v und normierter
Separationsarbeit

g
Die Gleichung zur Berechnung der aktuellen Dissipation fiir eine beliebige Separation
A lautet
hY
Y(A) = /TSSB()\) d\ — d(N). (6.7)

0

Die bis A verrichtete Gesamtarbeit wird durch das Integral in (6.7) bestimmt. Der Term
®(\) beschreibt den reversibel gespeicherten Teil dieser Arbeit und wird subtrahiert,
um den dissipierten Anteil zu erhalten. Die Gleichungen zur Berechnung des Kohé-
sivzonenpotentials ®(\) sowie weitere detaillierte Informationen iiber das verwendete
Kohisivzonenmodell, dessen Formulierung und Implementierung sind in [99, 100] zu
finden.

Im reversiblen Teil der SSB gibt es keine Dissipation und damit gilt D = 0. Im
entfestigenden Teil entwickelt sich die Schiadigung 0 < D < 1. Dabei erreicht die
Schédigungsvariable D den Wert Eins asymptotisch mit A — oco. In der Kohésivzone
bildet sich wieder eine kontinuierliche Schiadigungszone aus, welche eine ,yverschmierte”
Rissspitze darstellt?.

Hinweis: In der Arbeit von Issa et al. [45] wird Rissausbreitung in TRIP-Stahl mit
einem CZM modelliert, welches vom Martensitvolumenanteil z im Matrixmaterial ab-
héngig ist. Die Abhéngigkeit der Gestalt der SSB von z (Linge des Plateaus bei t)
erweist sich dabei als unbedeutend. Die Wahl einer konstanten Gestalt der SSB iiber
die hier vorgestellten Formparameter ist damit gerechtfertigt. Einen nennenswerten

’Die Lokalisierung der Rissspitze anhand dieser Schidigungszone ist spéter erforderlich, um die
Rissausbreitung Aa aus der Simulation zu bestimmen.
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Abb. 6.6: FE Modell eines Viertels der CT-Probe (inkl. Bolzen und Kohésivzone) mit entsprechenden
Randbedingungen

Einfluss weist die in [45] ebenfalls modellierte z-abhéingige Kohésivfestigkeit ¢o(z) auf.
Diese Abhéngigkeit wird hier nicht betrachtet.

6.3.2 Simulation der Rissausbreitung

Die numerischen Simulationen werden mit dem kommerziellen FEM-Programm ABA-
QUS unter Beriicksichtigung finiter Deformationen durchgefiihrt. Bei der betrachteten
CT-Probe kénnen Symmetrieeigenschaften beziiglich des Ligaments und der Mittel-
ebene (halbe Probendicke) ausgenutzt werden, sodass nur ein Viertel des Korpers zu
modellieren ist, vergleiche dazu auch Abb. 6.3 S. 90. Das FE-Modell ist in Abb. 6.6
zusammen mit den zugehdrigen Randbedingungen dargestellt. Es wird ein dreidimen-
sionales Modell verwendet, um auch die erhebliche Querdehnung in Dickenrichtung
beriicksichtigen zu konnen. Die Verschiebung wird am als starr angenommenen Bolzen
vorgeschrieben, der {iber einen Kontaktalgorithmus an den deformierbaren Probekoérper
angebunden ist. Die Kohésivzone entspricht einer flichenhaften Struktur in der Liga-
mentebene, die zu Beginn eine Hohe von 0 aufweist. Aus Griinden der Visualisierung
wird sie in Abb. 6.6 mit einer von Null verschiedenen Hohe abgebildet.

Der deformierbare Korper wird mit voll integrierten 8-Knoten Kontinuumselemen-
ten (lineare Ansatzfunktionen) diskretisiert. Die Kohésivzone wird mit einer Schicht
von Kohiésivelementen (User-Elemente mit linearen Ansatzfunktionen und vier Integra-
tionspunkten) versehen. Die von Roth [99, 100] erarbeiteten Kohésivelemente haben
den entscheidenden Vorteil gegeniiber den Kohasivelementen von ABAQUS, dass sie
auch unter groflen Deformationen auf einer Symmetrieebene eingesetzt werden kon-
nen. Im Bereich der zu simulierenden Rissausbreitung wird das Netz stark verfeinert.
Eine Netzkonvergenzstudie hat gezeigt, dass dort eine konstante Elementkantenléinge
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Abb. 6.7: Bestimmung des CTOD ¢ und der Rissausbreitung Aa an Hand der Simulationsergebnisse,
Schadigungsvariable D und kritischer Wert der Schadigung Diit

von 0,2 mm in Rissausbreitungsrichtung ausreichend ist. Es geniigt, fiinf Elementlagen
iiber die halbe Probendicke zu verwenden.

Das Materialverhalten der CT-Probe wird mit isotroper Elastizitdt (Elastizitéits-
modul 192 GPa, Querkontraktionszahl 0,24) und von-Mises-Plastizitdt mit isotroper
Verfestigung modelliert. Die Verfestigung wird tabellarisch basierend auf den Fliefskur-
ven in Abb. 6.2 S. 89 vorgegeben®. Dabei ist es erforderlich, die FliefRkurve zu groReren
plastischen Dehnungen hin zu extrapolieren. Es wurde eine lineare Extrapolation ver-
wendet.

Analog zu den Ergebnissen der experimentellen Untersuchungen werden Kraft-Ver-
schiebungs-Kurven und Risswiderstandskurven aus den Simulationen erzeugt. Dabei
werden Kraft und Verschiebung am Bolzen ausgewertet. Die Rissoffnung CTOD erhélt
man aus der vertikalen (z3) Verschiebung des Knotens an der anféinglichen Rissspitze
auf der Oberfldche der Probe, siehe Abb. 6.7. Die Rissausbreitung Aa bzw. die aktuelle
Risslange wird durch die vollstdndig geschddigten Kohésivelemente an der Probenober-
fliche bestimmt. Kohésivelemente, die einen Schidigungszustand D > D\, aufweisen,
werden als vollstindig ausgefallen und als Teil des Risses bewertet. Der verwendete
kritische Schiadigungswert lautet Dy, = 0,98 und entspricht einer verbleibenden Trag-
fihigkeit von 7 ~ 0,01 (1% der Kohésivfestigkeit). Die Bestimmung dieser Parameter an
der Oberfliche soll eine gute Vergleichbarkeit mit den experimentellen Daten gewihr-
leisten, die ebenfalls an der Oberfliche der C'T-Proben durch Bildauswertung ermittelt
wurden.

6.3.3 Parameterstudie

Die Parameter des Kohésivzonenmodells sind so zu bestimmen, dass die Simulations-
ergebnisse die experimentellen Daten so gut wie moglich abbilden. Als Vorbereitung
wird in diesem Abschnitt eine systematische Parameterstudie durchgefiihrt, um die
Sensitivitat der Parameter auf die Kraft-Verschiebungs- und Risswiderstandskurve zu
untersuchen. Darauf aufbauend wird eine Optimierungsstrategie erarbeitet.

3Das Materialmodell aus Kapitel 2 wird hier nicht verwendet, da es fiir den austenitischen Stahl
nicht erforderlich ist und fiir den neuen TRIP-Stahl noch keine Materialparameter vorliegen.
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Abb. 6.8: Graphen der betrachteten SSB bei (a) verschiedenen Kohésivfestigkeiten to und (b) ver-
schiedenen Werten der Separationsarbeit G|
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Abb. 6.9: Einfluss der Kohasivfestigkeit ¢ty auf (a) die Kraft-Verschiebungs-Kurve und (b) die Riss-
widerstandskurve (CTOD ¢ iiber Rissausbreitung Aa)

Die Kohésivparameter werden derart variiert, dass die normierte Separationsar-
beit I55B unverdindert bleibt. Fiir diesen Abschnitt lautet der Basisparametersatz
to = 1000 MPa, Gy = 400 kJ/m?, ¢ = & = 1 (I8 = e (Eulersche Zahl))*. Da-
von ausgehend werden jeweils verschiedene Realisierungen der Kohésivfestigkeit ¢, der
Separationsarbeit Gy und der Gestalt der SSB (Formparameter & und €) betrach-
tet. Es ist hervorzuheben, dass die charakteristische Separation sy dabei nicht unver-
dndert bleibt, sondern durch Gl. (6.4) bestimmt wird. Die Graphen der realisierten
Spannungs-Separations-Beziehungen sind in Abb. 6.8 dargestellt. Die verwendeten Pa-
rameterkombinationen der Formparameter @ und £ sind in Abb. 6.5(b) zu finden. Als
initiale Rissldnge wird ap = 31 mm verwendet.

In Abb. 6.9 sind die Ergebnisse fiir verschiedene Werte der Kohésivfestigkeit ¢, dar-
gestellt. Der prinzipielle Verlauf der Ergebniskurven ist aus den experimentellen Be-
funden bekannt. Die Kraft-Verschiebungs-Kurven weisen einen ausgeprigten entfes-

4Die gewiihlten Werte fiir ¢, und G passen zu austenitischen Stihlen, die ein hohes Verfestigungs-
vermogen und hohe Zihigkeit aufweisen.
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Abb. 6.10: Einfluss der Separationsarbeit G auf (a) die Kraft-Verschiebungs-Kurve und (b) die Riss-
widerstandskurve (CTOD ¢ iiber Rissausbreitung Aa)

tigenden Ast auf, in dem stabiler Rissfortschritt auftritt. Die Risswiderstandskurven
weisen keinen Sattigungsbereich auf. Steigende Werte von ¢ fiithren zu hoheren Kréften
beim Kraftmaximum und im entfestigenden Bereich der F-u-Kurven und zu héheren
Anstiegen der Risswiderstandskurven. Das geht mit einem héherem Reifsmodul einher.

Ergebnisse fiir verschiedene Werte der Separationsarbeit G sind in Abb. 6.10 zu fin-
den. Eine Erhéhung von G beeinflusst die Kraft-Verschiebungs-Kurven dhnlich wie o,
indem das Kraftniveau (kurz vor dem Kraftmaximum beginnend) steigt. Die Risswi-
derstandskurven werden ebenfalls steiler, aber auch vertikal zu héheren CTOD-Werten
verschoben. Im Gegensatz zu ty beeinflusst GGy somit auch die Rissinitiierung.

Abb. 6.11 zeigt Ergebnisse fiir verschiedene Formen der SSB durch Variation der
Formparameter £ und w. Durch kombinierte Erhéhung der Formparameter wird das
Plateau bei der Kohésivfestigkeit in der SSB verldngert. Dies beeinflusst die F-u-Kurve
in Form moderat héherer Krafte. Die Risswiderstandskurve wird nur in geringem Mafe
beeinflusst, allerdings auch im Initiierungsbereich®. Die Variation der Formparameter
im hier dargestellten Umfang hat im Vergleich zur Kohésivfestigkeit und zur Sepa-
rationsarbeit eine geringere Wirkung auf die Ergebnisse. Es sei darauf hingewiesen,
dass die hier diskutierten Ergebnisse globale Charakteristiken darstellen, die auch im
Experiment gemessen werden konnen. Das lokale Spannungsfeld in der Kohésivzone
wird deutlich von den Formparametern beeinflusst, ist jedoch experimentell kaum zu
erfassen.

6.3.4 Hinweise zur Parameteridentifikation

Die Sensitivitidtsstudie hat gezeigt, dass die Kraft-Verschiebungs-Kurve durch alle Pa-
rameter (ty, Go, (£,w)) dhnlich beeinflusst wird, indem sich der Anstieg &ndert. Fiir
eine Parameteridentifikation, bei der ein eindeutiger Parametersatz gefunden werden
soll, reichen die Informationen der F-u-Kurve demzufolge nicht aus. Im vorliegenden
Fall wird die Risswiderstandskurve mit hinzugezogen. Insbesondere der Bereich der

Eine Variation der einzelnen Parameter ¢ und & hat gezeigt, dass der in Abb. 6.11 erkennbare
Einfluss vor allem @ zuzuschreiben ist.
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Abb. 6.11: Einfluss der Formparameter € und @ auf (a) die Kraft-Verschiebungs-Kurve und (b) die
Risswiderstandskurve (CTOD § iiber Rissausbreitung Aa)

Rissinitiierung wird nur durch Gy beeinflusst, die Rolle der Formparameter erscheint
vernachlissigbar. Das fiihrt zu folgender Parameteridentifikationsstrategie:

1. Wihle die Separationsarbeit G so, dass der Initiierungsbereich der J-Aa-Kurve
gut abgebildet wird.

2. Passe den Anstieg der 0-Aa-Kurve mit Hilfe der Kohésivfestigkeit ¢, an.

3. Durch Anderung der Formparameter lisst sich die Kraft-Verschiebungs-Kurve
noch in gewissem Malse anpassen.

Der dritte Punkt kann auch weggelassen werden, indem die Formparameter im Rahmen
einer konstitutiven Annahme festgelegt werden. Im Zuge der Arbeit hat sich die Wahl
der Formparameter mit € = @ = 1 als sinnvoll erwiesen.

Bei der Parameteridentifikation kamen verschiedene Optimierungsalgorithmen zum
Einsatz. Es wurde mit dem manuellen trial-and-error-Verfahren unter Beriicksichtigung
der beschriebenen Strategie und auch mit gradienten- und nicht-gradienten-basierten
Verfahren der kommerziellen Software MATLAB gearbeitet. Dabei wurde die Abwei-
chung der Simulationsergebnisse von den experimentellen Daten (quadratische Fehler)
durch geeignete Parameteranpassung minimiert. Es wurde sowohl die Abweichung der
Risswiderstandskurve als auch der Kraft-Verschiebungs-Kurve minimiert.

6.4 Ergebnisse fiir den austenitischen Stahl

Im Folgenden sind Ergebnisse aus drei Versuchen aufgefiihrt. Die gemittelten Kurven
werden anschliefend mit den Simulationen verglichen. In Abb. 6.12(a) sind Risswider-
standskurven als Plot der Risséffnung CTOD iiber der Rissausbreitung Aa dargestellt.
Die Streuungen zwischen den einzelnen Versuchen sind gering. Zu Beginn ist die Kurve
erwartungsgemaél konkav, erreicht jedoch keine Sattigung und wird mit steigender Riss-
lange wieder steiler. Dies deutet auf einen zunehmenden Einfluss der Probenriickseite
hin.
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Abb. 6.12: (a) Plot der Risswiderstandskurven in Form von CTOD ¢ {iber der Rissausbreitung Aa
und (b) Kraft F' {iber der Verschiebung u aus 3 Experimenten
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Abb. 6.13: Plot des CTOA V¥ iiber der Rissausbreitung Aa, ein Bereich mit stationdrem CTOA ist
festzustellen

Die Kraft-Verschiebungs-Kurven sind in Abb. 6.12(b) zu finden. Diese werden durch
die verschiedenen Anrisslangen ag beeinflusst (Versuch 1-3: 31 mm, 34,5 mm, 39 mm).
Ausgedehnter stabiler Rissfortschritt wird im Experiment beobachtet und in der Kraft-
Verschiebungs-Kurve durch den langen entfestigenden Ast gekennzeichnet.

Der Rissoffnungswinkel ¥ wird mit Gl. (6.1) berechnet. Die Ergebnisse sind in
Abb. 6.13 als Funktion der Risslinge dargestellt. Es ist bekannt, dass CTOA-Daten im
Anfangsbereich (kleiner Rissfortschritt Aa) auf Grund der Rissabstumpfung grofte Wer-
te annehmen und auch grofse Streuungen aufweisen kénnen. Mit zunehmender Rissver-
langerung wird zumeist ein konstanter ¥-Wert erreicht. Die vorliegenden Daten weisen
einen starken Anstieg und anschliefend zuriickgehende CTOA auf. Danach schliefst sich
ein Plateau-Bereich mit konstantem CTOA ¥ =~ 30° an. Weil sich die einzelnen Ver-
suche im Anfangsbereich stark unterscheiden, wird dort keine Mittelung durchgefiihrt.
Im Plateau-Bereich des CTOA stimmen die einzelnen Versuche wieder gut iiberein.

Die hohe Duktilitdt und Zdhigkeit des austenitischen GGusswerkstoffs wird eindrucks-
voll durch die Abb. 6.12(a) und 6.13 belegt. Stabile Rissausbreitung iiber 60 mm,
CTOD-Werte von >35 mm und CTOA von 30° sind bemerkenswert.

Es ist anzumerken, dass gerade der Bereich kleiner Risslingen stark von Messun-
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Abb. 6.14: Vergleich (a) der Risswiderstandskurven und (b) der Kraft-Verschiebungs-Kurven zwi-
schen gemittelten Versuchsdaten und der Simulation

sicherheiten aus der Bildauswertung beeintrichtigt wird. Das beruht auf Fehlern, die
bei der Identifizierung der aktuellen Rissspitze entstehen. Mafigeblichen Einfluss hat
die Erfahrung des Nutzers bei der Auswertung derartiger Rissbilder, da es auch einen
yErmessensspielraum® beim Finden der Rissspitze gibt. Die grobkornige Gussstruktur
kommt als weitere Erschwernis hinzu. Speziell orientierte Kérner kénnen zu oberfla-
chennahen Risstunneleffekten fiihren oder die Sicht auf die Rissspitze behindern. Die
damit verbundenen Fehler in der Rissldangenmessung werden auf Werte bis zu 2 mm
geschétzt. Die Position der initialen Rissspitze lésst sich hingegen sehr gut auf beiden
Rissflanken identifizieren, sodass die Messung des CTOD als prézise einzustufen ist.
Nun werden die Rissausbreitungssimulationen behandelt, die mit der gemittelten
Anfangsrisslinge der Experimente ausgefiihrt werden (ag = 34,8 mm). Die im vorhe-
rigen Abschnitt beschriebene Identifikationsprozedur wird umgesetzt. Der finale Satz
von Kohéasivzonenparametern fiir den austenitischen Stahl ist in Tab. 6.2 zu finden.

Tab. 6.2: Identifizierter Satz von Kohésivzonenparametern fiir den austenitischen Stahl

t(] [MP&]
1100

Go [kJ/m2| & &
475 11

Die gefittete CTOD-Aa-Kurve ist in Abb. 6.14(a) dargestellt. Die Simulation bildet
mit dem gefundenen Parametersatz das Experiment gut ab. Im Initiierungsbereich
gibt es eine gewisse Abweichung: Die simulierte Kurve startet auf der CTOD-Achse.
Dies ist darauf zuriickzufiihren, dass Rissfortschritt anhand der Kohésivelemente mit
D = Dy definiert wird. Davor findet Separation (damit § > 0) ohne Rissausbreitung
Aa = 0 statt. Im Versuch gibt es zu Beginn Rissabstumpfung, welche einige Millimeter
Rissfortschritt bewirkt und in der Simulation unberiicksichtigt ist.

In Abb. 6.14(b) werden die entsprechenden Kraft-Verschiebungs-Kurven gegeniiber-
gestellt. Dabei {iberschitzt die Simulation die Bolzen-Kraft in moderatem Mafe. Die
maximale Abweichung betrigt ca. 15 kN (12%) beim Kraftmaximum. Im entfestigenden
Ast stimmt die Kraft wieder gut iiberein. Basierend auf den §-Aa-Daten wird der Riss-
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Abb. 6.15: (a) Vergleich zwischen der experimentell bestimmten und simulierten Entwicklung von
CTOA und (b) Verlauf der Risslénge iiber der Bolzen-Verschiebung (da die experimentellen Daten in
dieser Auftragung nicht vorher gezeigt und gemittelt wurden, werden sie hier direkt verwendet)

offnungswinkel CTOA auch in der Simulation mit Hilfe von Gl. (6.1) S. 89 ausgewertet.
Abb. 6.15(a) zeigt den Vergleich der numerischen Ergebnisse mit dem Experiment. Die
gute Ubereinstimmung iiberrascht nicht, da auch die zu Grunde liegenden J-Aa-Daten
gut iibereinander liegen.

In Abb. 6.15(b) wird der Verlauf der Rissausbreitung iiber der Verschiebung be-
trachtet. Es fillt auf, dass die Rissausbreitung sehr gut abgebildet wird. Wie bereits
angesprochen gibt es im Anfangsbereich der Experimente geringen Rissfortschritt durch
Rissabstumpfung, welches bei der Berechnung des Aa in der Simulation vernachléssigt
wird.

Im Folgenden werden weitere Vergleiche angestellt, um die Leistungsfihigkeit der
vorgestellten Rissfortschrittssimulation zu demonstrieren. Dazu wird die experimentell
beobachtete deutliche Einschniirung in Dickenrichtung (necking) ausgewertet. Diese
Verschiebung resultiert aus der kombinierten Wirkung der plastischen Deformation
und des fortschreitenden Risses. Das Oberflichenprofil einer gepriiften CT-Probe wird
mit Hilfe der digitalen Bildkorrelation vermessen. Dabei kommt das ARAMIS-System
der Firma GOM zum Einsatz. Die Messung wurde von Dr. M. Abendroth (Institut fiir
Mechanik und Fluiddynamik, TU Freiberg) durchgefiihrt.

Das Ergebnis der Verschiebungsmessung in Dickenrichtung (z3-Richtung in Abb. 6.6)
ist zusammen mit dem Ergebnis der Simulation in Form von Falsch-Farben-Plots der
Verschiebung v} in Abb. 6.16 dargestellt. Es ist eine gute Ubereinstimmung festzustel-
len. Der Plot aus der ARAMIS-Messung weist einige weifte Flecken auf, in denen die
Qualitdt des zugrunde liegenden Musters fiir die Bilderkennung und -auswertung nicht
ausreichend war. Auferdem weist die untere linke Ecke des gemessenen Oberflachenpro-
fils Verschiebungen aus der Bildebene heraus auf. Wéahrend des Rissfortschrittsexperi-
ments hat es eine out-of-plane Deformation des unteren Arms der CT-Probe gegeben,
die nicht in der Simulation beriicksichtigt wurde.

In der Simulation gibt es im dargestellten Bildbereich keine Verschiebung gleich Null
(keine hellblauen Bereiche), da dort Zugspannungen dominieren und dementsprechend
Querkontraktion (uz < 0) auftritt. Im Rahmen der ARAMIS-Messung wurde eine
kiinstliche Null-Ebene innerhalb des Bildbereichs festgelegt, von der ausgehend die
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Abb. 6.16: Vergleich der Quereinschniirung anhand des Oberflichenprofils der CT-Probe

Verschiebungen berechnet werden.

Die gute Ubereinstimmung lisst sich auch an Hand der verbleibenden Probendicke
verdeutlichen. Sie stellt sich iiber die komplette Rissfliche konstant ein, siehe Abb. 6.16,
und wurde an aufgebrochenen Proben (Versuche 2 und 3) mit ca. 10,5 mm gemessen
und in der Simulation mit 10,8 mm gut wiedergegeben.

Ein weiterer wesentlicher Befund besteht im Voreilen der Rissfront in der Proben-
mitte im Vergleich zum Probenrand. Dieser Effekt wird als Risstunneln bezeichnet. Die
Gestalt der Rissfront am Ende des monotonen Rissfortschrittsversuchs wird an aufge-
brochenen Proben analysiert. Dazu werden die Oberflichen der Proben (inklusive der
Bruchflichen) durch eine Warmebehandlung mit Anlassfarben versehen. Anschliefend
werden die Priifkorper nach dem Versuch erneut zyklisch belastet, um den Riss als
Ermiidungsriss weiter wachsen zu lassen, bis er fast das gesamte Ligament durchlaufen
hat und die CT-Proben durch Restgewaltbruch geoffnet werden konnen.

Die fotografischen Aufnahmen der Bruchflichen sind in Abb. 6.17 dargestellt. Die
Rissfliche aus dem Versuch ist durch die gelbe bzw. braune Anlassfarbe gekennzeichnet.
Das Risstunneln ist deutlich erkennbar, wobei sich die Position der Rissfront an den
beiden Probenoberflichen etwas unterscheidet. Die Rissfliche in der Simulation ist
rot markiert. Die Rissfront stellt die Kontur D = Dy, der Schadigungsvariable dar.
Die Ubereinstimmung mit dem Experiment ist akzeptabel, wobei das Voreilen von
der Simulation etwas unterschitzt wird. Das Voreilen der Rissfront in der Simulation
ist ein Effekt, der ausschlieflich durch den Spannungszustand im elastisch-plastischen
Matrixmaterial, welches die Kohésivzone umgibt, hervorgerufen wird. Das verwendete
CZM héngt nicht explizit von der Spannungsmehrachsigkeit ab.

Die vorgestellten Ergebnisse zeigen, dass die Experimente mit dem gefundenen Para-
metersatz gut abgebildet werden kénnen. Auch die Einschniirung und das Risstunneln
wird gut wiedergegeben. Die Eignung des verwendeten Simulationsmodells wird be-
statigt. Demzufolge stellt auch der hier gefundene Wert der Separationsarbeit Gy =
475 kJ/m? einen realistischen Wert fiir die Bruchzihigkeit des Werkstoffs dar. Der Ver-
gleich mit Bruchzihigkeitswerten von einigen austenitischen Stahlen aus der Literatur
bestétigt das, siehe Tab. 6.3, obgleich der Streubereich recht grofs ist.
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Probe aus Versuch 2

Probe aus Versuch 3

Simulation

Abb. 6.17: Vergleich der getunnelten Rissfront

Tab. 6.3: Daten aus der Literatur fiir die Bruchzdhigkeit austenitischer Stéhle, die letzten beiden
Zeilen enthalten die beiden Stihle aus diesem Kapitel

Werkstoff J. ermittelt aus Wert [kJ/m?| Referenz
X6CrNil8-11 J; Breite der Stretch-Zone 450-500 [105]
X2CrNiMol7-12-2 Ji Breite der Stretch-Zone 434 [105]
X2CrNiMoN17-11-2  Jyopr, Offset der Blunting Line 348-438 [14]
X2CrNiN18-10 Joopr, Offset der Blunting Line 203-312 [14]
X4CrMnNiN13-17-2  Jyopr, Offset der Blunting Line 97-155 [120]
saust. Stahl“
X5CrMnNil19-6-7 Gy Separationsarbeit 475 -
_TRIP-Stahl*
X2CrMnNil5-5-7 Gy Separationsarbeit 425 -

6.5 Ergebnisse fiir den TRIP-Stahl

Das beschriebene experimentelle Vorgehen wird in diesem Abschnitt auf den Gussstahl
mit TRIP-Effekt angewendet. Die Daten aus den Experimenten an CT-Proben sind
in Abb. 6.18 dargestellt. Dabei werden wieder Risswiderstandskurven, d. h. CTOD §
iiber Rissausbreitung Aa, und Kraft-Verschiebungs-Kurven angegeben. Bei den bei-
den Versuchen 1 und 2 betragen die initiale Risslingen ag 34,7 mm und 33,1 mm.
Auch die gemittelten Kurven aus den experimentellen Daten des bisher betrachteten
austenitischen Stahls sind mit eingetragen.

Die Verwendung der identischen Probengeometrie ermdglicht die Vergleichbarkeit
der experimentellen Daten der beiden Stidhle. Man erkennt, dass der Anstieg der Riss-
widerstandskurve beim TRIP-Stahl im Vergleich zum austenitischen Stahl geringer
ist. Darauf deutet auch der stabilisierte Wert des Rissoffnungswinkels ¥ hin, der nach
Abb. 6.19 ca. 22° betragt (aust. Stahl 30°). Der Initiierungswert im Sinne eines Oy, ist
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Abb. 6.18: Darstellung der experimentellen (zwei Versuche) und numerischen (Simulation) Ergebnisse
fiir den TRIP-Stahl, zum Vergleich sind auch die gemittelten experimentellen Daten des austenitischen
Stahls angegeben, (a) Risswiderstandskurven und (b) Kraft-Verschiebungs-Kurven.
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Abb. 6.19: Darstellung des experimentell ermittelten und numerischen berechneten CTOA fiir den
TRIP-Stahl, zum Vergleich sind auch die Daten des austenitischen Stahls angegeben

aber nur unwesentlich verdndert. Der TRIP-Stahl ist in diesem Fall weniger zih als der
austenitische Stahl.

Dies kann nicht allein auf die mechanisch induzierte martensitische Phasenumwand-
lung zuriickgefiihrt werden. Schon die Verformbarkeit und Zahigkeit der jeweiligen aus-
tenitischen Phasen sind auf Grund der verschiedenen chemischen Zusammensetzung
unterschiedlich. Vermutlich weist bereits der Austenit im TRIP-Stahl eine geringe-
re Bruchzihigkeit als der im austenitischen Stahl auf. Die zusitzliche Verfestigung
durch Phasenumwandlung und die méglicherweise damit verbundene Zahigkeitssteige-
rung reicht nicht aus, um die Risswiderstandskurve iiber die des austenitischen Stahls
zu heben. Eine andere Moglichkeit ist, dass zu wenig Martensit beim Bruchprozess
gebildet wird, um die zusétzliche Verfestigung zu erzeugen. Fundierte Aussagen dazu
erfordern ndhere Untersuchungen der Bruchflichen der Proben. Dabei sollte auch die
Verteilung der martensitischen Phase untersucht werden.

Auch die beschriebenen Simulationen der Rissausbreitung (von-Mises-Plastizitat mit
isotroper Verfestigung nach Fliekkurve) sind fiir den TRIP-Stahl durchgefiihrt worden.
Die entsprechend gefitteten Kurven sind ebenfalls in Abb. 6.18 und 6.19 zu finden,
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der zugehorige Parametersatz wird in Tab. 6.4 angegeben. Dabei wird die Risswider-
standskurve und die Entwicklung des Risso6ffnungswinkels bis ca. 50 mm Rissfortschritt
sehr gut durch die Simulation wiedergegeben und danach etwas iiberschétzt. Auch die
Kraft-Verschiebungs-Kurve wird gut abgebildet. Die verbleibende Probendicke im Ein-
schniirbereich wird mit 12,4 mm berechnet und Messungen ergeben ca. 12,6 mm.

Tab. 6.4: Identifizierter Satz von Kohé#sivzonenparametern fiir den TRIP-Stahl

to [MPa] Gy [kJ/m?| & &
700 425 11

Die in Tab. 6.4 gegeniiber dem austenitischen Stahl, siehe Tab. 6.2, deutlich ge-
ringere Kohésivfestigkeit ¢, reflektiert den beim TRIP-Stahl verringerten Anstieg der
Risswiderstandskurve. Demgegeniiber ist die Separationsarbeit Gg, d. h. die intrinsi-
sche Bruchzdhigkeit, im Vergleich zum austenitischen Stahl nur moderat zuriickgegan-
gen. Der erhaltene Wert 425 kJ/m? liegt ebenfalls in der richtigen Grokenordnung fiir
austenitische Stahle, vgl. Tab. 6.3. Damit konnte der kritische Wert der materiellen
Triebkraft auf die Rissspitze fiir einen TRIP-Stahl bestimmt werden.

6.6 Ubertragbarkeit der Kohisivzonenparameter

Die Ubertragbarkeit der Kohisivparameter bei Anwendung des Kohiisivzonenmodells
auf andere Geometrien, ist eine offene Frage, die in der Literatur nicht abschliefend
beantwortet ist. Schwalbe et al. [104, S. 52 ff.] berichten, dass die Kohésivparameter
fiir diinnwandige Strukturen an CT-Proben bestimmt werden konnen und anschliefsend
auf Bauteile gleicher Dicke iibertragbar sind. Bei dickwandigen Strukturen sind die
Parameter demnach sowohl von der Dicke als auch von der Art der Belastung (Zug
oder Biegung) abhéingig. Das deutet auf eine Abhéingigkeit der Kohésivparameter vom
jeweiligen Spannungszustand (z. B. Mehrachsigkeit) hin. In einem anderen Fall wird von
Brocks [7] berichtet, dass die Parameter des Kohésivgesetzes als von der Mehrachsigkeit
unabhéngig angenommen werden kénnen.

In den aktuellen Publikationen von Mahler und Aktaa [64, 65] wird die Parameteri-
dentifikation fiir ein CZM angewendet, um die Bruchzahigkeit eines ferritisch-martensi-
tischen Reaktorstahls (T91) zu bestimmen. Sie fiihrten Versuche an unterdimensionier-
ten Proben durch, ohne dass die Bruchzihigkeit normgerecht ermittelt werden konnte.
Anschliefsend kalibrierten sie ein CZM an ihren Daten und simulierten eine Probe von
normgerechter Grofe und bestimmten mit den Daten der FEM-Rechnung bruchme-
chanische Kennwerte. Diese wurden durch Experimente an normgerecht grofsen Proben
validiert. Mahler und Aktaa |64, 65| verwenden ein CZM, welches von der Mehrachsig-
keit abhéngig ist und iibertragen die Parameter von diinnen Proben auf dicke Proben
gleicher Belastungsart (CT-Proben).

6.7 Fazit

e Es werden bruchmechanische Experimente an CT-Proben aus hochduktilen Stih-
len (ein austenitischer Stahl und ein hochlegierter TRIP-Stahl) durchgefiihrt. Da
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iibliche Verfahren zur Risslingenmessung nicht anwendbar sind, wird ein opti-
sches Messverfahren eingesetzt, um Risswiderstandskurven (CTOD vs. Rissaus-
breitung) zu ermitteln.

e In FE-Rechnungen wird Rissausbreitung in den CT-Proben unter Verwendung
eines Kohésivzonenmodells simuliert. Die experimentellen Daten werden bei der
Identifikation der Parameter des Kohésivgesetzes eingesetzt. Dabei erweist sich
das numerische Modell als geeignet, um den Bruchprozess abzubilden.

e Die Kohésivparameter charakterisieren den Bruchprozess und kénnen auch unter
den vorliegenden Bedingungen grofter und ausgedehnter plastischer Verformung
bestimmt werden. Die Frage nach der Ubertragbarkeit der Parameter ist noch
nicht abschlieffend beantwortet.

e Mit der Separationsarbeit G wird zugleich ein kritischer Werkstoftkennwert fiir
die materielle Risstriebkraft aus dem vorherigen Kapitel bestimmt. Nur zusam-
men mit solchen Kennwerten kann die dort vorgestellte Formulierung der risstrei-
benden Kraft zur Bruch- und Bauteilbewertung genutzt werden.

Damit ist das letzte Kapitel, das sich mit dem Bruchverhalten der hochlegierten
TRIP-Stédhle mit geringem Kohlenstoffgehalt befasst, abgeschlossen.
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7 Modellierung des
Deformationsverhaltens der
TRIP-Stahle unter zyklischer
Beanspruchung

Im letzten Kapitel wird ein Materialmodell dokumentiert, welches das Werkstoffverhal-
ten der hochlegierten TRIP-Stéhle unter zyklischer Beanspruchung beschreiben kann.
Ein solches Modell ist die Voraussetzung dafiir, die Vorgénge an einer zyklisch bean-
spruchten Rissspitze in derartigen Materialien untersuchen zu koénnen. Ein wichtiges
Phénomen ist der transformationsinduzierte Rissschliefeffekt, welcher zu einer lingeren
Lebensdauer der TRIP-Stihle beitragen kann. Die Entwicklung des Modells ist noch
nicht abgeschlossen.

Basierend auf experimentellen Befunden werden zunéchst die Anforderungen an das
Materialmodell formuliert. Danach werden die konstitutiven Gleichung sowie deren
numerische Integration vorgestellt und anschlieflend wird eine Strategie zur Parame-
teridentifikation erarbeitet. Im Ergebnis wird die Eignung des eingefithrten Modells
zur qualitativen und quantitativen Abbildung des Wechselverformungsverhaltens dis-
kutiert.

7.1 Werkstoff und experimentelle Ergebnisse

In diesem Kapitel wird ein pulvermetallurgisch hergestellter TRIP-Stahl betrachtet.
Der Werkstoff wurde vom Hersteller vergossen und anschliefend gasverdiist, um ent-
sprechendes Stahlpulver zu erhalten. Die chemische Zusammensetzung des Pulvers ist
in Tab. 7.1 zu finden. Aus dem Stahlpulver wurden Griinkérper hergestellt, welche un-
ter Vakuum bei 1250°C und 30 MPa Druckspannung gesintert wurden. Aus den gesin-
terten Platten werden die fiir Experimente im Bereich der niederzyklischen Ermiidung
(LCF, low cycle fatigue) iiblichen Zug-Druck-Proben gefertigt, die im Messbereich einen
Durchmesser von 6 mm aufweisen. Grund fiir die Verwendung eines pulvermetallurgisch
erzeugten Stahls ist dessen homogenes feinkdrniges Gefiige. Damit sollen deutlich ge-
ringere Streuungen der Versuchsergebnisse gegeniiber dem grobkornigen Gussmaterial
erreicht werden.

Die Experimente unter zyklischer Beanspruchung werden von Herrn M. Droste (Teil-
projekt B3 SEB 799) durchgefiihrt. Die Zug-Druck-Experimente werden an einer servo-
hydraulischen Priifmaschine vom Typ MTS793 bei Dehnungsregelung mit einer Dehn-
rate von 1072 s7! und einer Umgebungstemperatur von 0°C ausgefiihrt. Die Temperatur
von 0°C wurde gewahlt, um eine stirker ausgeprigte Phasenumwandlung als bei Raum-
temperatur beobachten zu konnen. Die Entwicklung des Martensitvolumenanteils wird
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Tab. 7.1: Chemische Zusammensetzung des Stahlpulvers, aus dem der hier verwendete hochlegier-
te CrMnNi-TRIP-Stahl hergestellt wurde, in Ma.-%, Analysemethoden: Verbrennungsanalyse (C),
Schmelzextraktion (N), Rontgenfloureszensspektrometrie (Cr, Ni), nasschemischer Aufschluss und
ICP-Spektrometrie (restliche Elemente), die Analysen wurden am Institut fiir Eisen- und Stahltech-
nologie der TU Bergakademie Freiberg durchgefiihrt

Fe C Cr Mn Ni Si Al Mo Ti N
Rest 0,02 159 7.1 6,9 1,16 0,015 0,025 0,01 0,08

iiber eine Ferritsonde beobachtet. Die Ferritsonde arbeitet nach einem magnetinduk-
tiven Messverfahren und ist darauf kalibriert, den Gehalt an Delta-Ferrit von hochle-
gierten Stahlen zu bestimmen. Weil der Martensit andere magnetische Eigenschaften
als der Delta-Ferrit besitzt, muss das Signal umgerechnet werden, um den Martensit-
volumenanteil zu erhalten, siehe Talonen et al. [117]. Diese Umrechnung ist allerdings
nicht fiir den kompletten Messbereich der Sonde definiert, deshalb wird hier stets di-
rekt das Ferritsondensignal verwendet und per Konvention als Martensitvolumenanteil
2 bezeichnet.

In den Wechselverformungsversuchen wird eine konstante Dehnungsamplitude Ae /2
aufgepréigt. In Abb. 7.1 sind die Ergebnisse als Plot der gemessenen Spannungsamplitu-
de Ao iiber der Zyklenzahl N (logarithmisch) dargestellt. Die verwendete Notation ist
Abb. 7.1(d) zu entnehmen. Die Belastung erfolgt stets mit einer Mitteldehnung e, = 0
und einem Verhiltnis £,/e, = —1. Es fillt die deutliche Anderung des Anstieges der
Kurven in den Teilabbildungen (a) bis (¢) der Abb. 7.1 auf, welche durch die Pha-
senumwandlung verursacht wird und als sekundére zyklische Verfestigung bezeichnet
wird. In den Diagrammen ist auch die Entwicklung des Martensitvolumenanteils einge-
tragen, so dass deren Zusammenhang mit der sekundéren Verfestigung ersichtlich ist.
Dieser Effekt ist analog zur transformationsinduzierten Verfestigung unter monotoner
Beanspruchung.

Die transformationsinduzierte Entwicklung einer Druckmittelspannung bei symme-
trischer Dehnungsvorgabe, d. h. Mitteldehnung e, = 0, ist Abb. 7.2 zu entnehmen.
Es gibt einen Bereich, in dem die Druckmittelspannung deutlich zunimmt, was mit
der Phasenumwandlung einhergeht. Die Zyklenzahl, bei der die Druckmittelspannung
steigt, stimmt mit der einsetzenden Phasenumwandlung iiberein, vgl. Abb. 7.1. Als
Grund fiir die Druckmittelspannung ist die Volumenexpansion bei Phasenumwandlung
ZU nennen.

Es werden auch Laststeigerungsversuche durchgefiihrt. Dabei wird ein Lastkollektiv
aufgepragt, das steigende Dehnungsamplituden enthalt, sieche Tab. 7.2. Die Daten dieser
Versuche werden in einem spéiteren Abschnitt zur Bewertung der erzielten Ergebnisse
herangezogen.

Tab. 7.2: Darstellung des Lastkollektivs im Laststeigerungsversuch

Laststufe 1 2 3 4 5

Dehnungsamplitude Ae/2 08% 12% 1,5% 1.8% 2,1%
Zyklen in dieser Stufe 100 50 50 50 50
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Abb. 7.1: Verlauf der Spannungsamplitude und des Martensitvolumenanteils fiir konstante Dehnungs-
amplituden von (a) 0,8%, (b) 1,2% und (c) 1,5%, die verwendete Notation der Wechselverformungs-
experimente wird in Teilabbildung (d) erlautert: Ober- (o), Unter- (u) und Mittelwerte (m) sowie
Schwingbreite (A ...) von Spannung ¢ und Dehnung
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Abb. 7.2: Verlauf der Mittelspannung oy, iiber der Zyklenzahl N
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7.2 Anforderungen an das Materialmodell

Ziel der Modellierung in diesem Kapitel ist die zeitaufgeldste Simulation des mechani-
schen Verhaltens unter zyklischer Beanspruchung (Spannungs-Dehnungs-Hysteresen).
Im Fokus steht der Einfluss der Phasenumwandlung. Basierend auf den Erkenntnissen
der Experimente lassen sich folgende Anforderungen formulieren:

e Die mit Phasenumwandlung verbundenen Umwandlungsdehnungen, insbesondere
die Volumenexpansion, sind zu beriicksichtigen.

e Der verfestigende Einfluss des Martensitvolumenanteils, insbesondere die sekun-
dare zyklische Verfestigung, ist abzubilden.

e Das Modell muss nichtlineare kinematische Verfestigung beinhalten, um realisti-
sche Spannungs-Dehnungs-Hysteresen abbilden zu kénnen.

e Das Modell soll in der Lage sein, zyklische Deformation iiber einige hundert bis
tausend Zyklen zu beschreiben.

e Perspektivisch soll das Modell im Rahmen der Finiten Elemente genutzt werden,
um zyklisch beanspruchte komplexe Bauteile zu simulieren.

Vor allem auf Grund der letzten beiden Punkte wird ein kontinuumsmechanisch-phéno-
menologisches Materialmodell erstellt. Es ist anzumerken, dass es nicht das Ziel dieses
Kapitels ist, Lebensdauervorhersagen zu treffen.

7.3 Materialmodell fiir zyklische Beanspruchung

In diesem Abschnitt werden die konstitutiven Gleichungen formuliert. Die Grundla-
ge ist ein Materialmodell fiir TRIP-Stiéhle unter monotoner Beanspruchung, das von
Seupel und Kuna [107, 108] unter Beriicksichtigung duktiler Schidigung entwickelt
worden ist. Hier wird keine Schidigung betrachtet, allerdings werden die Terme der
kinematischen Verfestigung eingefiihrt. Ahnlich dem Modell fiir monotone Beanspru-
chung von Hallberg et al. [39, 40| und dem fiir zyklische Beanspruchung von Zietek
und Mroz [127] wird sowohl eine Fliekbedingung fiir plastisches Fliefen als auch eine
Umwandlungsbedingung fiir martensitische Phasenumwandlung eingesetzt.

7.3.1 Kinematik und hypoelastische Formulierung

Das Materialmodell wird im Rahmen der Theorie kleiner Verzerrungen formuliert. Das
ist zuldssig, da zyklische Beanspruchung im LCF-Bereich in der Regel mit Dehnungs-
amplituden von wenigen Prozent verbunden ist. Damit steht der infinitesimale Verzer-
rungstensor als Observable fest, der den symmetrischen Teil des Verschiebungsgradi-
enten darstellt

€= % (gradu + (gradu)"). (7.1)

Der Verzerrungstensor wird nun additiv in Anteile aus elastischer und plastischer Ver-
formung sowie Phasenumwandlung aufgespalten (konstitutive Annahme).

€ =E€c t+ Epl T Eir (7.2)
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Die Spannungs-Verzerrungs-Beziehung in Ratenform lautet
o= 4C : éel (73)

mit der Rate des Spannungstensors o und dem Elastizititstensor 4. Stufe 4C. Es wird
isotrope Elastizitit angenommen und 4,C' erhilt wieder die Form aus Gl (2.4) S. 31.

7.3.2 Interne Variablen

Die verwendeten internen Variablen zusammen mit den konjugierten thermodynami-
schen Kriaften sind im Folgenden aufgelistet.

o plastische Verzerrung e, «— o

Umwandlungsverzerrung €y, <— o

isotrope Verfestigungsvariable r «+— R (Verfestigung)

Martensitvolumenanteil 2 «+— T (Umwandlungsbarriere)

Backstrain fiir Flieffliche b <— B (Backstress, Riickspannungstensor)

7.3.3 Plastisches FlieRRen

Die Fliekbedingung wird als eine Funktion der Spannung o, der deviatorischen Riick-
spannung B und der Verfestigung R definiert und erhélt die Form der iiblichen von-
Mises-Plastizitit mit isotroper und kinematischer Verfestigung:

y:6eq_R_0(§(§0- (74)

Sie besitzt die Dimension einer Spannung. Das Symbol 7., stellt die effektive von-Mi-
ses-Vergleichsspannung dar, die sich wie folgt aus Spannung und Backstress berechnet

3

Feq = \/é(s—B) : (s — B). (7.5)

Dabei ist s = dev(o) der Spannungsdeviator. Die Anfangsfliekspannung oy ist vom
Martensitvolumenanteil z abhéingig und enthélt somit den Einfluss der Phasenum-
wandlung auf das plastische Fliefen bzw. die isotrope Verfestigung der Fliekfache. Die
entsprechende Abhéngigkeit ist im Abschnitt der Verfestigungsregeln beschrieben.

Zur Bestimmung der Entwicklungsgleichungen wird ein von der Fliefshedingung ver-
schiedenes Dissipationspotential definiert:

= =-—B: B. .

Man erhélt somit nicht-assoziiertes Fliefsen. Das Symbol B, stellt einen Materialpara-
meter dar. Die Entwicklungsgleichungen der internen Variablen ergeben sich nach der
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verallgemeinerten Normalitdtshypothese mit dem plastischen Multiplikator A

Epl - )\ T == T 2&eq (S - B) (77)
= —\ = A=) | (7.8)
. 0¢(0,B,R) . (0y(o,B,R)  O0Oys(B)\ . 3 A
b——Aa—B——A ( aB + aB —€p1—§gB. (79)

Es zeigt sich, dass durch die Verwendung des Terms yg im Dissipationspotential Gl. (7.6)
nichtlineare kinematische Verfestigung nach Armstrong und Frederick [4, 24] erreicht
wird. Die Verwendung nichtlinearer kinematischer Verfestigung erméglicht die Abbil-
dung nichtlinearer Spannungs-Dehnungs-Hysteresen mit Bauschinger-Effekt.
Die Verfestigungsvariable 7 entspricht dem plastischen Multiplikator A. Man kann
zeigen, dass es sich dabei um die Rate der plastischen Vergleichsdehnung
2

=\ = 3 Enl € (7.10)

handelt. Durch Integration iiber die Zeit erhélt man mit A die akkumulierte plastische
Vergleichsdehnung.

7.3.4 Phasenumwandlung

Die Umwandlungsbedingung wird als Funktion der Spannung o und der energetischen
Umwandlungsbarriere fiir Martensitbildung T angesetzt, wobei T' die isotrope Ausdeh-
nung der Umwandlungsfliche darstellt

1 _
p:MUeq+§Avf1 —TSO (711)

Diese Bedingung entspricht der bekannten Drucker-Prager-Flielsbedingung und besitzt
die Dimension Energie pro Volumen. Die Terme, welche die von-Mises-Vergleichsspan-
nung o., und die erste Spannungsinvariante /; = tr(o) enthalten, konnen als me-
chanische Triebkraft zur Martensitbildung aufgefasst werden. Der Term 7T stellt die
Energiebarriere dar, die von der Triebkraft {iberwunden werden muss, um Martensit
zu bilden. Die Materialparameter M und Ay sind dehnungsartige Grofen. Dabei gibt
M den Betrag der umwandlungsinduzierten deviatorischen Verzerrungen und Ay die
entsprechende volumetrische Dehnung (bei 100% Martensitvolumenanteil) an.

Unter Beachtung der Normalitdtshypothese ergeben sich die Entwicklungsgleichun-
gen mit einem weiteren plastischen Multiplikator /i

.. 0ople,T) | 31 1
Etr = U T = U <M2 O_eqS + 3AV6) (712)
. Ople, T) .
_ 2 = 1
5T fi (7.13)

Der plastische Multiplikator /i entspricht der Zeitableitung des Martensitvolumen-
anteils 2. Weiterhin kann man zeigen, dass es sich bei 1 um die Rate einer Transfor-
mationsvergleichsdehnung handelt

Etr - Etr

[ Cutfu (7.14)
SM? 4 gAY

L=
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Die Entwicklung des Martensitvolumenanteils z ist bisher nicht auf den zuldssigen
Maximalwert 1 beschrénkt. Dies wird erst dadurch gewéhrleistet, dass die Umwand-
lungsbarriere 7' mit z — 1 unendlich grof wird. Das ist bei den Verfestigungsregeln zu
beachten, in denen T als Funktion von z definiert wird.

7.3.5 Kuhn-Karush-Tucker- und Konsistenzbedingungen

Die Kuhn-Karush-Tucker-Bedingungen fiir das formulierte Zweifliekflichenmodell lau-
ten:

A >0, y <0, Ay=0 (7.15)
1 >0, p <0, frp=0. (7.16)

Die Konsistenzbedingungen erhalten die Form:

Ay=0 (7.17)
i p=0. (7.18)

7.3.6 Dissipation

Die Materialgleichungen sind thermodynamisch zulédssig, wenn sie die Dissipations-
ungleichung erfiillen. Die Dissipation ergibt sich als Produkt der thermodynamischen
Krifte mit den entsprechenden konjugierten thermodynamischen Fliissen. Fiir das vor-
liegende Modell setzt sich die mechanische Dissipation additiv aus Anteilen der plasti-
schen Verformung und der Phasenumwandlung zusammen.

D =Dy + Dy >0 (7.19)

Da beide Phénomene im Modell unabhéngig voneinander sind, miissen beide Terme
die Ungleichung separat erfiillen.
Dy=0:éy—Ri—B:b>0 (7.20)
Dy=0:6,—-T:>0 (7.21)

Durch Einsetzen der Entwicklungsgleichungen gelangt man nach kurzer Zwischenrech-
nung zu den Ausdriicken

.3
Dy = (feq— R) \+=——B:B >0 (7.22)
—— 2 BOO
Y
09
1 _
Dy = (Moo + =AvL —T) 1> 0. (7.23)
0

Die mit den geschweiften Klammern gekennzeichneten Ersetzungen resultieren aus der
Fliek- und Umwandlungsbedingung Gl. (7.4) und (7.11), die zu null erfiillt sind, wenn
inelastische Prozesse und Dissipation auftreten. Um die Ungleichungen zu erfiillen,



114 7 Modellierung des Deformationsverhaltens der TRIP-Stahle unter zyklischer Beanspruchung

diirfen die plastischen Multiplikatoren A und f, die AnfangsflieRspannung o und der
Materialparameter B, nicht negativ sein!.

Damit ist gezeigt worden, dass die Dissipationsungleichung erfiillt wird. Das etwas
iiberraschende Ergebnis lautet Dy, = 0. Es hat den Anschein, dass beim Prozess der
Phasenumwandlung keine Arbeit in Form von Warme dissipiert, sondern lediglich durch
mikrostrukturelle Anderungen im Gefiige gespeichert wird. Allerdings enthélt der Term
oy die Erhohung der Fliefspannung durch Phasenumwandlung, welche zur Dissipation
Dp1 beim Prozess des plastischen Fliefens angerechnet wird.

7.3.7 Verfestigungsregeln

Die Entwicklungsgleichung des Riickspannungstensors in Abhédngigkeit des Backstrain-

tensors lautet 5

B = ghb. (7.24)
Der Materialparameter h beeinflusst dabei die Rate der Entwicklung von B. Setzt man
den Ausdruck fiir b aus Gl. (7.9) ein, so erhilt man die Evolution des Riickspannungs-
tensors im Rahmen der nichtlinearen kinematischen Verfestigung in folgender Form
2 . h

B = hzép — A5 —B. (7.25)
Die isotrope Verfestigung entwickelt sich nach folgender nichtlinearer Verfestigungs-
regel:

R = Roo(1 — exp(—ar)) + Hr. (7.26)

Dabei handelt es sich um eine Mischung aus linearer Verfestigung mit dem Parameter
H und einem séttigenden Exponentialterm mit den Parametern R, (obere Schranke
des nichtlinearen Anteils) und a (beeinflusst Rate des exponentiellen Terms).

In der Anfangsfliekspannung o der plastischen FlieRbedingung spiegelt sich der
Einfluss der Phasenumwandlung auf das plastische Fliefen wieder. Dazu kommt eine
nichtlineare Mischungsregel zum Einsatz

o = g2 (1 + (1 —(1- z)b> (g - 1)) . (7.27)

Als Materialparameter treten b und die Anfangsfliefspannungen der Phasen Austenit
oy und Martensit of* auf (0 < o < of).

Die energetische Umwandlungsbarriere als Funktion des Martensitvolumenanteils ba-
siert auf der Arbeit von Hallberg et al. [39] und hat die folgende Form:

T =M (c1+ c2(1 — exp(—c3 2)) (1 — caIn(1 — 2))) (7.28)

mit den Parametern c; bis ¢s. Der Parameter ¢; bestimmt die Energiebarriere zu Beginn
der Phasenumwandlung und ist eng mit dem Begriff der Auslésespannung verkniipft.
M ist bereits aus der Umwandlungsbedingung (7.11) bekannt.

In Abb. 7.3 ist die Flief- und die Umwandlungsfliche fiir den Ausgangszustand
skizziert. Dabei sind alle internen Variablen Null, so dass Geq = 0o, R = 0, 0 = 03
und T = Mc, gilt.

!Wie man im néchsten Abschnitt sieht, gewiihrleistet 2 = ji > 0, dass o nicht abnehmen und < 0
werden kann. Der quadratische Ausdruck B : B ist stets nicht negativ.
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Abb. 7.3: Skizze der Fliefsfliche y und der Umwandlungsfliche p im Ausgangszustand

7.4 Numerische Losung der Materialgleichungen

Die numerische Losung der Materialgleichungen erfolgt im Rahmen eines constitutive
driver’s, mit dem beliebige Spannungszustinde am Materialpunkt simuliert werden
kénnen. Dabei miissen die konstitutiven Gleichungen fiir einen dreidimensionalen Be-
anspruchungszustand genau so gelost werden, wie es in einem FE-Programm an jedem
Integrationspunkt erforderlich ist. Die numerische Losung folgt der Beschreibung von
Miihlich und Brocks [80].

7.4.1 Zeitliche Diskretisierung der konstitutiven Gleichungen

Eine beliebige Groke f sei zur Zeit ¢t bekannt, d. h. 'f ist gegeben. Gesucht ist die
Groke A f am Ende eines Zeitschritts ¢t + At. Es wird das implizite Euler-Verfahren
zur numerischen Integration genutzt, da es bedingungslose Stabilitit gewihrleistet.
Dazu wertet man die Zeitableitung der Grofe am Ende des Zeitschritts 2 f aus und
schreibt

HAtr T L ANf, O Af =T AL (7.29)

Af stellt das Inkrement von f dar und ist fiir den Zeitschritt At zu berechnen. Im
Folgenden wird auf die Kennzeichnung ¥4 verzichtet. Alle Gréfen werden zur Zeit
t + At ausgewertet, es sei denn, sie sind ausdriicklich durch ! gekennzeichnet. Man
gelangt zum folgenden Satz zeitlich diskretisierter Gleichungen:

e additive Zerlegung des Verzerrungsinkrements nach Gl. (7.2)
Ae = Ae, + Aep + Agy, (7.30)
e inelastische Verzerrungsinkremente: Zunéchst werden die Entwicklungsgleichun-

gen fiir die inelastischen Verzerrungsraten Gl. (7.7) und (7.12) unter Verwendung
der Normalenrichtungstensoren geschrieben:

.o - 3s— B
Epl s B 5_eq (73)
o =i [ MN +2Ays N-35 (7.32)
. 37VE ) 20 '
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Beide Normalentensoren N und IV sind rein deviatorsich, d. h. spurlos tr(IN) =
tr(IN) = 0. In zeitdiskretisierter Form ergibt sich:

Aey = AN N (7.33)

1
Agy = Ap (MN + gAvé) (7.34)

e inkrementelle Spannungs-Verzerrungs-Beziehung, siehe Gl. (7.3)

Ao = ,C : Aey (7.35)

e inkrementelle Form des Backstress, siche Gl. (7.25)

2 h

Einsetzen des plastischen Verzerrungsinkrements Gl. (7.33) und Umstellen liefert

AB = 2h A (N — §£> (7.37)

Die diskretisierte Form der Flief-, der Umwandlungsbedingung und der restlichen Ver-
festigungsregeln unterscheidet sich optisch nicht von den bereits aufgeschriebenen For-
men, beachte r = A\ und z = p.

7.4.2 Numerische Integration der Materialgleichungen

Nun folgt die Integration der Materialgleichungen. Die Aufgabe ist es, aus den Variablen
zu Beginn des Zeitschritts fiir ein gegebenes Verzerrungsinkrement Ae die Spannung
o am Ende des Zeitschritts zu berechnen. Sdmtliche Variablen werden dabei oder im
Anschluss daran aktualisiert.

Die konstitutiven Gleichungen des Zwei-Flachen-Modells werden mit der Active-Set-
Strategie [z. B. 110, S. 209 ff.] zusammen mit dem Pradiktor-Korrektor-Verfahren be-
handelt. Dabei wird anhand der Priadiktorspannung abgefragt, ob elastisches Verhal-
ten, nur Plastizitdt oder nur Phasenumwandlung oder beides auftritt. Anschliefend
werden die entsprechenden Materialgleichungen fiir diesen Fall unter Beriicksichtigung
der Kuhn-Karush-Tucker-Bedingungen Gl. (7.15) und (7.16) gelost. Dabei kann es sein,
dass die Auswahl der aktiven Fliek- und/oder Umwandlungsfliche zwischenzeitlich zu
dndern ist.

In diesem Abschnitt wird die Integration fiir einen kombinierten Schritt (Plasti-
zitit und Phasenumwandlung), d. h. fiir den kompliziertesten Fall, ausgefiihrt. Die
Spannungs- Verzerrungs-Beziehung unter Verwendung der Pridiktorspannung o4 lau-
tet

oc="'o+ Ao
=lo+,4C : Aey
='og +,C: Ae —4C : (Agp, + Aey,) (7.38)
~—_—— —

a_pred
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Die Préadiktorspannung kann leicht ausgerechnet werden, da sie nur von gegebenen
Grofen abhéngt. Einsetzen der Verzerrungsinkremente Gl. (7.33) und (7.34) und des
Elastizitdtstensors Gl. (2.4) und weitere Rechnung fithrt auf die Gleichung fiir den
Spannungszustand

o= o _ KAu Ayvd — 2G (A)\ N+ Ap MN) . (7.39)

Die erste Invariante der Spannung (wird in der Umwandlungsbedingung gebraucht)
kann folgendermafsen ausgedriickt werden

I = tr(o) = tr(a?*) — 3K Au Ay. (7.40)
Der Spannungsdeviator erhilt folgende Form
s= s _ 2@ (A/\ N+ Ap MN) (7.41)

mit dem Deviator des Pridiktorspannungstensors sPd,

Der Spannungstensor Gl. (7.39) kann unter Kenntnis der plastischen Multiplikato-
ren A\ und Ap und der Normalenrichtungen berechnet werden. Die Normalentensoren
hingen dabei selbst von o und dem Backstress B ab. Im Hinblick auf die zu erarbei-
tende Losungsstrategie werden Ausdriicke fiir die Normalentensoren gesucht, die nicht
direkt von o abhéngen. Unter Verwendung von Gl. (7.41) kann man schreiben:

. 2
s =57~ 2G (AN N+ Ap MN) = 0N (7.42)

s— B = (s""-B)-2G (A/\ N+ Ap MN) = §5eqN (7.43)

Die rechten Seiten ergeben sich aus der Umstellung der Formeln fiir die Normalenrich-
tungen Gl. (7.31) und (7.32). Daraus kann ein lineares Gleichungssystem (LGS) zur
Bestimmung der Normalenrichtungstensoren aufgestellt werden.

2 -
s = S0 N +26 (A)\ N+ Ap MN) (7.44)

(s — B) = %&QQN +2G (AN N+ A MN) (7.45)

Dessen Losung liefert
B 30eq5” + 9AN GB
" 6AN GOoq + 266 (301 GM + 00y
N - 308" — (9AL GM + 30.,) B
6AN Gooq + 20eq (3A GM + 0¢q)

Diese Ausdriicke enthalten den Deviator des Spannungspradiktors, den Backstressten-
sor und die von-Mises-Vergleichsspannung o, sowie die effektive von-Mises-Vergleichs-
Spannung Oeq. 3

Der Normalentensor N der effektiven Spannung kann in Gl. (7.37) eingesetzt werden,
welche daraufhin zu einem expliziten Ausdruck zur Berechnung des Backstressinkre-
ments AB umgestellt werden kann:
AN D (B (00q (87 = 'B) — 3Au GM 'B) — 'BX)
B Boo (X + AN KY) + AN hX
mit X = 0eqY +3AN Goegq und Y = 0eq + 3Ap GM.
AB = AB(AN A, Ocq, Geq, 874, 'B) (7.49)

N

(7.46)

(7.47)

AB

(7.48)
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In der hier gewéhlten Losungsstrategie werden A\, Ay, 0oq und Gey als primére Un-
bekannte gewihlt. Bei Kenntnis dieser Variablen kann AB direkt mit obiger Bestim-
mungsgleichung ermittelt werden. In der Folge kénnen dann auch die Normalenrich-
tungstensoren Gl. (7.46) und (7.47) und damit der Spannungstensor Gl. (7.39) be-
stimmt werden. Die Bestimmungsgleichungen fiir die von-Mises-Vergleichsspannungen
werden folgendermafen definiert:

3
Beq(A)‘7 A,ua Oeqs &eq, o.pred) = 55 -8 (750)

g(s—B) : (s — B). (7.51)

Beq(A)" A,u, Oeq) 5-eq7 a.pred) = \/

Dabei hingt der Deviator s Gl. (7.41) ebenfalls iiber die Normalenrichtungen von allen
vier priméren Losungsvariablen ab. Die Flief- und Umwandlungsbedingung Gl. (7.4)
und (7.11) und die Bestimmungsgleichungen der von-Mises-Vergleichsspannungen fiih-
ren zum finalen Satz von Residuengleichungen:

Y =0eq — R(AN) — oo (Ap) =0
1 _
p=Moe + gAV11<AM7 o — T(Ap) =0

Req = Ocq — Beq(AN, A, Ocq, Oeq, Upred) =0
Req - 5-eq - Beq(A)‘7 AM? O-eqﬂ 66(17 a.pred) = 0

Mit diesem Nullstellenproblem ist der zentrale Gleichungssatz zur Lésung der konsti-
tutiven Gleichungen gefunden. Die Abhiingigkeit von der Pridiktorspannung o®* hat
nur bei der Berechnung der algorithmischen Materialtangente eine Bedeutung und ist
hier zur Vollstandigkeit mit aufgefiihrt. Zur Lésung des Nullstellenproblems wird das
Newton-Verfahren verwendet. Dabei werden die Residuengleichungen linearisiert und
die primédren Losungsvariablen iterativ berechnet, wobei pro Iteration ein 4x4 LGS
gelost wird. Der Ablauf ist im Algorithmus 1 S. 119 skizziert.

7.5 Beispiel einer Parameterbestimmung anhand
experimenteller Daten

Im Folgenden wird eine Strategie zur Parameteridentifikation vorgestellt. Das prasen-
tierte Modell enthélt 16 zu ermittelnde Werkstoffparameter, siche Tab. 7.3. Die elasti-
schen Konstanten £ = 192 GPa und v = 0,24 sind bereits aus Ultraschallmessungen be-
kannt. Der E-Modul kénnte auch aus dem Anstieg der elastischen Geraden der Neukur-
ve erhalten werden. Bei einer zyklischen Beanspruchung wird die Spannungs-Dehnungs-
Kurve der ersten Belastung, d. h. vom Nullpunkt zum ersten Lastumkehrpunkt, als
Neukurve bezeichnet. Die Anfangsfliekspannung des Werkstoffs kann ebenfalls direkt
aus der Neukurve ermittelt werden. Da das Gefiige bei Versuchsbeginn vollstindig aus-
tenitisch ist, ist damit sofort die Anfangsfliekspannung des Austenits of = 230 MPa
bekannt.

Ein Vorteil des aufgestellten Materialmodells ist, dass die Materialparameter der Um-
wandlungsbedingung unabhingig von den plastischen Materialparametern bestimmt
werden konnen. Dieses Vorgehen wurde auch von Hallberg et al. [39] dokumentiert.
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» gegeben: (At), Ae, o sowie alle Variablen zur Zeit ¢

e berechne Pridiktorspannung oP*d = ‘o + ,C : Ae

e erste Auswertung der Residuen y, p, Req, Req
e Newton-Verfahren:

iteriere bis AN, Ap, Oeq, Geq konvergieren bzw. {y, p, Req. Req} — 0:
Iteration k:

— 16se Newton-LGS (mit *y, *p, *R.,, kéeq usw.)
 dAN, dAp, doe, dbeg

— Update:
AN = FAN + dAX
MIAp = Ap+dAp

k+l,  _ k
Oeq = "Ocq + d0eq

ktls ks =
Oeq = "Ocq + d0eq

— berechne Backstress-Inkrement FHIAB
damit: Normalen !N, ¥*! N Deviator ¥'s

— Auswertung der Residuen *+1y AHlp AR AR
e berechne neuen Spannungszustand o

e Update der restlichen Variablen

Algorithmus 1 : Ablaufschema des Newton-Verfahrens
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Abb. 7.4: Darstellung der Umwandlungsbarriere T iiber dem Martensitvolumenanteil z: Gegeniiber-
stellung der Funktion der Umwandlungsbarriere T(z) Gl. (7.28) und der zu Grunde gelegten Daten
aus den Wechselverformungsexperimenten (Exp.) mit konstanter Dehnungsamplitude Ae/2 von 0,8%,
1,2% und 1,5%

Zuerst sind die charakteristischen volumetrischen und deviatorischen Umwandlungs-
dehnungen zu ermitteln. Den Arbeiten von Seupel und Kuna [107, 108] folgend wird
Ay=0,02 und M=0,1 gewahlt.

Findet Phasenumwandlung statt, muss die Umwandlungsbedingung Gl. (7.11) zu
null erfiillt sein p = 0. Somit gilt fiir einen einachsigen Zugspannungszustand (., = o7
und I} = oy):

1 _

Es ist bekannt und auch im Modell so formuliert, dass Phasenumwandlung bevorzugt
unter Zug statt unter Druck stattfindet. Bei der Auswertung von Wechselverformungs-
daten werden demzufolge die Umkehrpunkte der Zughalbzyklen betrachtet. Fiir diese
Punkte sind jeweils die Zugspannung oz und der Phasenanteil z aus der Messung
bekannt. Mit Gl. (7.56) kann aus oz der entsprechende Wert der energetischen Um-
wandlungsbarriere berechnet werden. Die so erhaltenen Wertepaare (T, 2) werden zum
Fitten? der Parameter der Umwandlungsbarriere (c; bis ¢4 in Gl. (7.28)) verwendet. Der
Fit der Umwandlungsbarriere an die experimentellen Daten ist in Abb. 7.4 dargestellt.
Tab. 7.3 enthélt die gefundenen Parameter.

Wie bereits erwahnt, ist der Parameter ¢; mit der Auslosespannung fiir Phasenum-
wandlung verkniipft. Der Zugspannungszustand, bei dem Martensitbildung einsetzt,
heift o7, und es gilt p = 0 und z = 0. Aus Gl. (7.28) resultiert T = Me¢; und somit
liefert Gl. (7.56) nach Umstellen

M
= —0C. 7.57
ozA M + %Av “ ( )
Bei einachsiger Druckbeanspruchung lautet die Auslésespannung
M
= —0. 7.58
ODA M — % Ay 1 ( )

2Beim Fitten wurde ein gradientenbasiertes Optimierungsverfahren der kommerziellen Software
MATLAB eingesetzt.
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Ae/2= 0,8%, Zyklus 1-47 Ae /2= 1,5%, Zyklus 1-7
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Abb. 7.5: Vergleich der Spannungs-Dehnungs-Hysteresen in den Zyklen ohne martensitische Phasen-
umwandlung fiir die Dehnungsamplituden von (a) 0,8% und (b) 1,5%, fiir den Fit sind die Daten der
Teilabbildung (b) verwendet worden

Aus den beiden Ausdriicken ist ersichtlich, dass die Auslosespannung unter Zug kleiner
ist als unter Druck.

Vor Einsetzen der martensitischen Phasenumwandlung verhilt sich der Werkstoff
ausschlieflich plastisch. Somit konnen Parameter der Fliekfliche mit Hilfe von Daten
aus diesem Bereich ermittelt werden. Die Parameter der nichtlinearen kinematischen
Verfestigung Gl. (7.25) h und B, werden mit Hilfe von Hysteresen gefittet, in denen
noch kein Martensit gebildet wurde. In Abb. 7.5 werden diese Hysteresen zwischen
Experiment und Simulation verglichen. Dabei wird bereits der fertige Parametersatz
verwendet, der spéter gezeigt wird (Tab. 7.3). Es féllt auf, dass der stark ausgerun-
dete Fliekbeginn gerade bei kleinen Dehnungsamplituden nicht gut abgebildet werden
kann. Auflerdem lassen sich die Neukurven und die darauf folgenden Hysteresen nicht
gleichzeitig gut wiedergeben.

Die Parameter der Mischungsregel Gl. (7.27) miissen an Hand von Daten bestimmt
werden, in denen sowohl Plastizitdt als auch Phasenumwandlung stattfindet. Somit
werden of' und b an den Wechselverformungskurven gefittet. Das verwendete Modell
der nichtlinearen kinematischen Verfestigung liefert eine geséttigte Hysterese nach we-
nigen Zyklen. Um die Auslésespannung der Martensitbildung zu erreichen, muss isotro-
pe Verfestigung zugeschaltet werden. Deshalb werden auch die Parameter der isotropen
Verfestigung R, a und H an den Wechselverformungskurven gefittet. Die entsprechen-
den Ergebnisse sind in Abb. 7.6 zu finden. Bei den gezeigten experimentellen Kurven
handelt es sich jeweils um einen Versuch3. Allein schon um Streuungen der Experi-
mente zu beriicksichtigen, werden alle drei Versuche fiir den Fit verwendet. Die Daten
zur Entwicklung des Martensitvolumenanteils {iber der Zyklenzahl werden nicht zum
Fitten herangezogen. Es bleibt festzustellen, dass das Modell die Daten in akzeptabler
Form wiedergeben kann.

Der auf diese Weise identifizierte Satz an Materialparametern ist in Tab. 7.3 iiber-
sichtlich dargestellt.

37Zur Zeit werden weitere Experimente durchgefiihrt, um die Datenbasis zu erweitern.
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Abb. 7.6: Vergleich der (a) Wechselverformungskurven (Fit) und (b) der zyklischen Entwicklung des
Martensitvolumenanteils z fiir die betrachteten Dehnungsamplituden

7.6 Bewertung der Ergebnisse und Diskussion

An dieser Stelle soll auf den Laststeigerungsversuch zuriickgegriffen werden (Tab. 7.2,
S. 108). Die Ergebnisse von drei Realisierungen des Laststeigerungsversuchs sind in
Abb. 7.7 dargestellt. Dadurch erhélt man einen Eindruck von der Streuung, der die
experimentellen Daten unterliegen. Es ist festzustellen, dass die Spannungsamplituden
Unterschiede von ~ 50 MPa zwischen drei experimentellen Realisierungen aufweisen.
Auf Grund von Problemen bei der Messung mit der Ferritsonde liegen aus den Laststei-
gerungsversuchen nur zwei Datensétze fiir die Entwicklung des Martensitvolumenan-
teils vor. Dieser unterscheidet sich um bis zu 10%. Damit lassen sich die Abweichungen
in Abb. 7.6 als zufriedenstellend einordnen. Die simulierten Verldufe der Spannungs-
amplitude der Laststeigerungsversuche in Abb. 7.7 liegen innerhalb des Streubands
der Experimente. Der Martensitvolumenanteil am Ende wird um ca. 10% iiberschatzt.
Das liegt im Bereich der Abweichung zwischen den beiden experimentellen Kurven. Bei
den Ergebnissen fiir die beiden letzten Laststufen (Dehnungsamplituden von 1,8% und
2,1%) handelt es sich um Vorhersagen, da keine Daten dieser Dehnungsamplituden
zur Parameterbestimmung verwendet wurden. Die umwandlungsinduzierte zyklische
Verfestigung wird vom Modell gut abgebildet. Die im Abschnitt 7.2 formulierten An-
forderungen an das Modell sind damit erfiillt.

Nun wird der Verlauf der Mittelspannung aus den Wechselverformungsexperimen-
ten mit konstanter Dehnungsamplitude ausgewertet, Abb. 7.8. Man sieht, dass die
Entwicklung der Druckmittelspannung qualitativ wiedergegeben wird. In den ersten
Zyklen gibt es vergleichsweise grofse Druckmittelspannungen, die schnell zuriickgehen.
Grund hierfiir ist die Verfestigung in den ersten Druck- und Zughalbisten der Hys-
teresen. Mit einsetzender Martensitentwicklung nimmt auch die Druckmittelspannung
wieder zu. Im Modell gibt es anschliefsend einen deutlichen Abbau der Druckmittel-
spannung durch Mittelspannungsrelaxation, ein bekannter Effekt der nichtlinearen ki-
nematischen Verfestigung *. Man weif auch, dass Mittelspannungsrelaxation durch die
hier verwendete kinematische Verfestigungsregel Gl. (7.25) iiberschétzt wird [z. B. 61,

4Mittelspannungsrelaxation ist bei Verwendung linearer kinematischer Verfestigung nicht vorhanden.
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Tab. 7.3: Auflistung der identifizierten Modell-Parameter

Kategorie Parameter Mafseinheit Wert
elastische Konstanten E GPa 192
v - 0,24
isotrope Verfestigung R MPa 225,1
H MPa 0
a - 0,3027
Anfangsfliefspannung o5 MPa 230
(Mischungsregel)) ors MPa 648.,9
b - 2,068
kinematische Verfestigung h GPa 21
By MPa 200
Umwandlungsdehnungen M - 0,1
Ay - 0,02
Umwandlungsbarriere c1 MPa 450
Co MPa 842,6
3 - 1,313
cy - 0,05

S. 233 ff.]. Quantitativ gibt es deutliche Unterschiede im Vergleich zwischen Experiment
und Simulation, wie ein Blick auf die Skalierung der Spannungsachsen verrét. Aller-
dings ist der Betrag der Mittelspannung o,, ein bis zwei Grofsenordnungen kleiner als
die Spannungsamplitude und die korrekte quantitative Abbildung von o, vermutlich
von untergeordneter Bedeutung.

Die Form der Hysteresen in verschiedenen Zyklen der Wechselverformungsversuche
wird in Abb. 7.9 eingehend betrachtet. Dabei handelt es sich im Vergleich zu Abb. 7.5
um spitere Zyklen, in denen Plastizitit und Phasenumwandlung auftreten. Es wird
deutlich, dass der stark verrundete Fliefbeginn nicht gut abgebildet wird. Bei den
geringen Amplituden von 0,8% féllt dieses Problem stéarker ins Gewicht. Dieses Phéno-
men ist ebenfalls bekannt und auf die Entwicklungsgleichung des Backstress Gl. (7.25)
zuriickzufithren [z. B. 61, S. 233 ff.].

Wenn man die Hysteresen besser abbilden mochte, sollte das Modell unter Verwen-
dung komplizierterer kinematischer Verfestigungsregeln weiterentwickelt werden. Das
erfordert die Einfiihrung weiterer Materialparameter. Arbeiten in der Literatur [124,
127] verwenden bis zu drei Backstress Terme. Diese hingen zum Teil vom Martensit-

volumenanteil ab. Die Entwicklung der Riickspannung wére demnach folgendermafen
denkbar:

Dabei sind die Terme B; bis Bj ,normale* Frederik-Armstrong-Terme wie Gl. (7.25).
Der dritte Summand héngt vom Phasenanteil z ab. Verwendet man mehrere Terme der
Riickspannung, wird auch die Mittelspannungsrelaxation geringer [z. B. 61, S. 233 ff.].

Gerade bei den grofen Amplituden und hohen Zyklenzahlen gibt es geringe Unter-
schiede in der Verfestigung der Zug- und Druckhalbzyklen. Das ist am besten an Hand
des Anstiegs der Hysteresekurven nahe der Umkehrpunkte zu erkennen. Das deutet
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Abb. 7.7: Vergleich der (a) Wechselverformungskurven und (b) der zyklischen Entwicklung des Mar-
tensitvolumenanteils z fiir fiir den Laststeigerungsversuch
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Abb. 7.8: Vergleich der (a) experimentellen und (b) simulierten Verldufe der Mittelspannung oy, {iber
der Zyklenzahl N bei konstanter Dehnungsamplitude (beachte die unterschiedliche Skalierung der

om-Achse)
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Abb. 7.9: Vergleich von experimentell erfassten und simulierten Hysteresen in verschiedenen Zyklen
bei vorgeschriebener Dehnungsamplitude von (a)-(b) 0,8% und (c)-(d) 1,5%
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auf eine schwache Zug-Druck-Asymmetrie des plastischen Fliefens hin. Diese ist fiir
die betrachteten Werkstoffe aus monotonen Versuchen bekannt, bei denen gréfere ab-
solute Dehnungen auftreten. Zu dieser Thematik sei z. B. auf Beese und Mohr [6],
Priiger |94, S. 12 f.] oder Seupel und Kuna [106] verwiesen. Ein solches asymmetrisches
Verfestigungsverhalten der Fliefsflache ist hier bisher zugunsten moglichst einfacher
Materialgleichungen vernachléssigt worden. In der Umwandlungsfliche ist eine Zug-
Druck-Asymmetrie durch den Einfluss der ersten Spannungsinvariante zu verzeichnen,
siehe Gl. (7.11).

Qualitativ bildet das entwickelte Modell alle geforderten Effekte ab. Aus quantitati-
ver Sicht wird klar, dass das Modell bereits verwendbare Ergebnisse liefert, obgleich es
noch offene Fragen gibt. In der Literatur sind noch keine Ergebnisse publiziert, in denen
ein Materialmodell das hier beschriebene und simulierte Werkstoffverhalten, vor Allem
die ausgeprégte sekundire zyklische Verfestigung durch Phasenumwandlung, wieder-
gegeben oder vorhergesagt hat. Vor diesem Hintergrund konnen die bisher erzielten
Ergebnisse positiv bewertet werden.

Prinzipielle Untersuchungen z. B. zum transformationsinduzierten Rissschliefeffekt
kénnten mit dem vorgestellten Modell bereits durchgefiihrt werden. Dazu ist es ausrei-
chend, dass das Modell den Werkstoff qualitativ gut beschreibt. Um entsprechende in-
homogene Beanspruchungszustéinde betrachten zu kénnen, ist eine FE-Implementierung
durchzufiihren. Dieser Schritt ist eher softwaretechnischer Natur, da der Algorithmus
fiir die Losung der Materialgleichungen fiir beliebige Spannungszustinde bereits vor-
liegt.
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8 Zusammenfassung

Das Thema der vorliegenden Promotionsschrift war die Modellierung des Bruchver-
haltens hochlegierter TRIP-Stéhle (TRansformation Induced Plasticity) mit niedrigem
Kohlenstoffgehalt unter monotoner Beanspruchung. Dabei stand die Untersuchung des
Einflusses der verformungsinduzierten martensitischen Phasenumwandlung im Fokus.
Weiterhin wurde ein Beitrag zur Modellierung des zyklischen mechanischen Verfor-
mungsverhaltens derartiger Werkstoffe geleistet.

Die mechanisch induzierte martensitische Phasenumwandlung hat wesentliche Aus-
wirkungen auf des Werkstoffverhalten. Es tritt eine umwandlungsbedingte Verfesti-
gung auf, die zu einem S-férmigen Verlauf der Spannungs-Dehnungs-Kurven fiihren
kann. Zusétzlich gibt es deviatorische und volumetrische inelastische Verzerrungen, die
aus der Phasentransformation resultieren. Die hier betrachteten TRIP-Stahle zeichnen
sich durch eine niedrige Fliefsgrenze, eine hohe Verformbarkeit und ein grofes Verfesti-
gungsvermogen aus. Im Zuge der Arbeiten zum Bruchverhalten kam ein vorhandenes
Materialmodell nach Priiger [94] fiir TRIP-Stahl unter monotoner Belastung zum Ein-
satz.

Ein wichtiger Ausgangspunkt der Arbeit war die Erkenntnis, dass diese TRIP-Stéhle
oftmals keine Versprodung durch den gebildeten Martensit aufwiesen. Die Werkstoffe
versagten durch Zahbruch und auch auf mikroskopischer Ebene wurden duktile Ver-
sagensmechanismen nachgewiesen. Dies hdngt mit dem geringen Kohlenstoffgehalt der
Stihle zusammen, der auch zu einem niedrigen Kohlenstoffgehalt in der martensitischen
Phase fiihrt. Die Aufgabe bestand somit darin, den vermuteten positiven Einfluss der
verformungsinduzierten Phasenumwandlung auf das Bruchverhalten zu erkléren.

Dazu wurden die Spannungen, die inelastischen Verzerrungen und die Entwicklung
des Martensitvolumenanteils, vor einer Rissspitze unter Kleinbereichsfliefen untersucht.
Die Abstumpfung der Rissspitze, d. h. crack tip blunting, durch grofse inelastische Ver-
formungen wurde beriicksichtigt. Dabei wurde festgestellt, dass die Phasenumwandlung
zu hoheren Spannungen vor der Rissspitze fiihrt. Auferdem zeigten sich charakteris-
tische Wendepunkte in den Spannungsverliufen, die man von Blunting-Analysen an
gewohnlichen duktilen Werkstoffen nicht kennt. Es zeigte sich, dass im Wesentlichen
die umwandlungsinduzierte Verfestigung die angesprochenen Felder beeinflusst. Im Ge-
gensatz dazu hatten die Umwandlungsverzerrungen eine untergeordnete Bedeutung, da
sie im Vergleich zu den grofen plastischen Verzerrungen nicht ins Gewicht fallen.

Darauf autbauend und unterstiitzt von Erkenntnissen aus der Literatur, wurden The-
sen aufgestellt, die einen positiven Effekt der Phasenumwandlung auf das Bruchver-
halten erklidren. Diese bezogen sich zum Einen auf den beobachteten Fall des duktilen
Versagens, also ohne Wechsel des Bruchmechanismus vom duktilen Bruch zum Spalt-
bruch. In diesem Fall wirkt sich das umwandlungsinduzierte zusatzliche Verfestigungs-
vermdgen des TRIP-Stahls positiv auf den Bruchwiderstand aus, da es das zu Grunde
liegende Porenwachstum erschwert. Dies konnte durch eine Simulation des duktilen
Rissfortschrittsmechanismus mit diskret aufgelosten Mikroporen demonstriert werden.
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Auferdem wurde ein abschirmender Effekt auf die Rissspitze vermutet, der mit der
Phasenumwandlung und der damit verbundenen Dissipation in umliegenden Werkstoff-
bereichen begriindet wurde. Dieser Effekt ist sowohl fiir duktiles als auch fiir sprodes
Versagen relevant.

Um den Abschirmeffekt zu untersuchen, wurde die risstreibende thermodynamische
Kraft im Rahmen der Theorie materieller Krifte formuliert und berechnet. Im Ergeb-
nis entstand eine Formel, die man als ,,modifiziertes J-Integral bezeichnen kann. Dabei
wird das bekannte J-Integral durch Terme, die aus der plastischen Deformation und der
martensitischen Phasenumwandlung resultieren, modifiziert. Im Fall von Kleinbereichs-
fliefen wurde der abschirmende Effekt (Shielding-Effekt) der Phasenumwandlung, also
eine Reduktion der risstreibenden Kraft, nachgewiesen. In der Literatur wird jedoch
auch von Antishielding-Effekten berichtet, die sich als Einfluss der Probengeometrie
darstellen, siche Simha et al. [109].

Auch das auf der Theorie materieller Krifte beruhende Bruchkonzept bendtigt ne-
ben der Beanspruchungsgrofe der Rissspitze eine entsprechende Beanspruchbarkeit,
welche ein Werkstoffkennwert ist. Im Fall der Simulation des Bruchprozesses mittels
Kohisivzonenmodell entspricht dieser kritische Wert gerade der Separationsarbeit des
Kohésivgesetzes. Deshalb wurden die Parameter der Kohésivzone an Hand der Bruch-
experimente an CT-Proben fiir austenitische Stidhle und TRIP-Stéhle identifiziert. Die
Separationsarbeit wurde fiir zwei Stdhle bestimmt und liegt in einer fiir austenitische
Stiahle typischen Grofenordnung. Mit den identifizierten Kohésivparametern ist die
Simulation der Rissausbreitung in verschiedensten Bauteilen moglich.

Sowohl bei der Berechnung der risstreibenden Kraft als auch bei der Modellierung
mit Kohésivzone wird zwischen der beim eigentlichen Bruchprozess und der durch
inelastische Deformation dissipierten Arbeit unterschieden.

Zur Untersuchung der Rissausbreitung und des Versagens der TRIP-Stihle unter zy-
klischer Beanspruchung werden zundchst Materialmodelle bendétigt, die das zyklische
Verformungsverhalten einschlieflich der mechanisch induzierten Phasenumwandlung
beschreiben konnen. Darum wurde ein derartiges Modell entwickelt und mit Ergebnis-
sen von Wechselverformungsversuchen parametrisiert. Das Modell basiert auf einem
existierenden leistungsfahigen phdnomenologischen Modell fiir monotone Beanspru-
chung von Seupel und Kuna [107, 108|. Dieses wurde um nichtlineare kinematische
Verfestigung erweitert. Qualitativ wurden bereits alle geforderten Effekte abgebildet
und auch quantitativ wurden bereits brauchbare Ergebnisse erzielt. Es wurden Vor-
schlige fiir eine zielfiihrende Weiterentwicklung des Materialmodells formuliert.

Die vorliegende Arbeit befasst sich in erster Linie mit der speziellen Klasse von
TRIP-Stdhlen mit niedrigem Kohlenstoffgehalt. Dennoch wird sie nach Ansicht des
Autors auch im Allgemeinen dazu beitragen, das Bruchverhalten von Stdhlen, welche
plastische Deformation und martensitische Phasenumwandlung aufweisen, besser zu
verstehen.
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