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Abstract

High-strength multiphase steels are essential in modern car-body manufacture for light-
weight design as well as improved crash performance. The higher strength is accompa-
nied by a lower ductility. In particular, the heterogeneous microstructure of dual-phase
steels tends to damage evolution and influences the plastic deformation capacity. The
aim of this thesis is to improve the understanding of the damage and failure behavior of
high-strength multiphase steels for material optimization and safe handling of these ma-
terials in forming processes and forming simulation.

The material portfolio of dual- and complex-phase steels allows the decided analysis of
damage evolution by light and scanning electron microscopy. In a ferritic matrix with
embedded martensite islands, larger ferrite grains and with a small difference in hard-
ness, ferrite-martensite decohesion occurs predominantly. Higher martensite hardness,
martensite rows and a heterogeneous martensite distribution favor damage evolution and
reduce the bearable strains. The complex-phase steels show that a homogeneous micro-
structure leads to a high damage tolerance and high locally bearable strains. Damage
evolution in the investigated multiphase steels results in porosities in the low percentage
range.

It is shown with the help of the extended Lemaitre model that a consideration of the
microstructural damage effects in the sense of a reduction of the load bearing cross-
section is thus not necessary in sheet metal forming simulation on a macroscopic scale.
To improve failure assessment, the application of model fracture curves of inversely
calibrated damage models or fracture criteria is suitable. The example of FFL/SFFL
calibrated with the direct method shows that the application of material fracture curves
without consideration of mesh dependency is not useful for sheet metal forming simu-
lation. However, materials can be differentiated from each other on the basis of these
fracture curves.

The true thickness strain at fracture derived from FFL/SFFL is therefore qualified as a
suitable measure for the determination of the plastic deformation capacity and thus the
damage tolerance. In addition, edge crack sensitivity and bendability of high-strength
multiphase steels can be estimated. Together with the true uniform strain as a measure,
the assessment of the ductility and the ductile damage and failure behavior is possible.
Both measures represent together the relevant microstructural characteristics on a mac-
roscopic scale and can be used for testing during production, targeted development of
new materials and for product- and process-oriented material selection in the develop-
ment process.



Zusammenfassung

Hochfeste Mehrphasenstéhle sind im modernen Karosseriebau unabdingbar fiir Stoft-
leichtbau und Verbesserung der Crashperformance. Die hoheren Festigkeiten gehen mit
einer reduzierten Duktilitdt einher. Insbesondere die heterogene Mikrostruktur von Du-
alphasenstdhlen neigt zur Schidigungsevolution und beeinflusst das Formanderungsver-
mogen. Ziel dieser Dissertation ist eine Verbesserung des Verstindnisses des Schidi-
gungs- und Versagensverhaltens hochfester Mehrphasenstihle zur Werkstoffoptimie-
rung und zur sicheren Handhabung dieser Werkstoffe im Umformprozess und der Um-
formsimulation.

Das Werkstoffportfolio aus Dual- und Complexphasenstihle erlaubt die dezidierte Ana-
lyse der Schidigungsevolution mittels Licht- und Rasterelektronenmikroskopie. So fin-
det in einer ferritischen Matrix mit eingelagerten Martensitinseln und gréBeren Ferrit-
kornern bei geringer Hartedifferenz zwischen den Phasen bevorzugt eine Ferrit-Marten-
sitdekohésion statt. Eine héhere Martensithirte, Martensitzeilen und eine heterogene
Martensitverteilung begiinstigen die Schiadigungsevolution und reduzieren die ertragba-
ren Dehnungen. Die Complexphasenstihle zeigen, dass eine homogenere Mikrostruktur
zu einer hohen Schidigungstoleranz und hohen lokal ertragbaren Dehnungen fiihrt. Die
Schidigungsevolution in den untersuchten Mehrphasenstihlen fiihrt zu Porositdten im
niedrigen Prozentbereich.

Mit Hilfe der Anwendung des erweiterten Lemaitre-Modells wird fiir Dual- und Com-
plexphasenstihle gezeigt, dass dementsprechend eine Berticksichtigung der mikrostruk-
turellen Schiadigung durch Poren im Sinne einer Reduktion des tragenden Querschnitts
auf makroskopischer Skala in der Blechumformsimulation nicht notwendig ist. Zur Ver-
besserung der Versagensprognose eignen sich Modellbruchkurven invers kalibrierter
Schadigungsmodelle oder Bruchkriterien. Am Beispiel der FFL/SFFL wird ersichtlich,
dass eine Anwendung von Werkstoffbruchkurven ohne Beriicksichtigung der Netzab-
héngigkeit fiir die Blechumformsimulation nicht sinnvoll ist. Werkstoffe kénnen anhand
dieser Bruchkurven jedoch voneinander differenziert werden.

Aus der FFL/SFFL abgeleitet wird die wahre Dickendehnung bei Bruch folglich als Maf3
zur Charakterisierung des Forménderungsvermdgens und damit einhergehend der Sché-
digungstoleranz qualifiziert. Hiermit kénnen zudem Kantenrissempfindlichkeit, Bruch-
zdhigkeit und Biegbarkeit hochfester Mehrphasenstihle abgeschétzt werden. Zusammen
mit der wahren Gleichmaf3dehnung wird die Bewertung des duktilen Schiadigungs- und
Versagensverhaltens ermédglicht. Beide Mafle zusammen bilden die relevanten mikro-
strukturellen Charakteristika hochfester Mehrphasenstéhle auf makroskopischer Skala
ab und koénnen als sinnvolle Groflen fiir die produktionsbegleitende Priifung, zielgerich-
tete Entwicklung neuer Werkstoffe sowie fiir die produkt- und prozessgerechte Werk-
stoffauswahl im Entwicklungsprozess genutzt werden.
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1 Einleitung

Neben dem stdndigen Wettbewerbsdruck wird der moderne Karosseriebau durch das
Ziel der Emissionsreduktion, steigenden Crashanforderungen sowie der Integration
neuer Antriebstechnologien getrieben. Durch den Einsatz von Werkstoffen wie Alumi-
niumblech-, Aluminiumguss- und Strangpresslegierungen, pressgehirteten Stihlen so-
wie hochfesten Mehrphasenstihlen anstatt klassischer Karosseriewerkstoffe ist ein
Stoffleichtbau zur Reduktion des Karosseriegewichts moglich. Hiermit lassen sich mit
den Roll-, Steigungs- und Beschleunigungswiderstandskréften drei der vier Fahrwider-
stinde reduzieren und damit einhergehend Emissionen senken (Friedrich, 2013).
Gleichzeitig kann durch den Einsatz hochfester Stihle die Funktionsperformance und
hierbei insbesondere die Energieabsorption im Crashlastfall gesteigert werden. Am Bei-
spiel eines stahlintensiven Kompaktfahrzeuges, der Mercedes-Benz A-Klasse, ist in
Bild 1.1 der positive Trend des Einsatzes hochfester Mehrphasenstihle, d.h. von moder-
nen hochfesten Stahlen und ultrahochfesten Stihlen sowie von pressgehirteten Stihlen
deutlich zu erkennen. Der Anteil weicher Tiefziehstihle und hochfester Stihle in der
Karosserie ist folgerichtig riickléufig.

A-Klasse (2004 - 2012) A-Klasse (2012-2018) A-Klasse (ab 2018)

\

Weiche Tiefziehstahle B Hochfeste Stahle Moderne hochfeste Stahle
Ultrahochfeste Stahle M Pressgehartete Stéhle = Andere

Bild 1.1: Trend Stahleinsatz in der Karosserie am Beispiel Mercedes-Benz A-Klasse
(Rehrl und Heibel, 2019)

Die Festigkeitssteigerung hochfester Mehrphasenstihle im Vergleich zu klassischen
weichen Tiefziehstihlen oder hochfesten Stihlen geht mit einem reduzierten Formén-
derungsvermdgen infolge Schéddigung einher. Dies kann zum einen in einer erhéhten
Ausschussrate im Produktionsprozess beispielsweise durch das Auftreten von Kanten-
rissen oder Versagen an engen Radien resultieren. Zum anderen kénnen funktionale Ei-
genschaften wie Betriebsfestigkeit- und Crashperformance negativ beeinflusst werden.
(Winzer et al., 2017)

Im Rahmen des durch kiirzere Entwicklungszeiten forcierten digitalen Produktentste-
hungsprozesses ist eine korrekte Abbildung des Werkstoff- und Versagensverhaltens



16 Einleitung

unabdingbar. Die klassische Versagensbewertung in der Blechumformsimulation mit
Hilfe der Grenzformanderungskurve ist dabei unzureichend, um beispielsweise zuvor
genannte Kantenrisse oder das Versagen in Biegeprozessen zu bewerten. Abhilfe kann
die Verwendung von Bruchkriterien und Schadigungsmodellen schaffen. Grundlage zur
Anwendung selbiger ist ein tiefgreifendes Verstindnis der zum Versagen fithrenden
mikrostrukturellen Schidigungsevolution, eine hinreichende experimentelle Basis und
eine geeignete Strategie zur Parameteridentifikation.

Das Ziel der vorliegenden Dissertation ist eine Verbesserung des Verstidndnisses des
Schéadigungs- und Versagensverhalten hochfester Mehrphasenstihle. Dies fiihrt zur
Ausarbeitung einer Strategie zur Parameteridentifikation und der Anwendung von Sché-
digungsmodellen und Bruchkriterien in der Blechumformsimulation fiir die industrielle
Praxis. Daneben wird eine eigenschaftsbasierte Klassifizierung hochfester Mehrpha-
senstdhle zur prozess- und anwendungsgerechten Produktgestaltung sowie zur Abschit-
zung von Kantenrissempfindlichkeit und Schadigungstoleranz erarbeitet.

Im Anschluss an die Einleitung wird in Kapitel 2 der Stand der Technik dargelegt. Ba-
sierend auf diesen Ausfithrungen wird in Kapitel 3 die Zielsetzung der Dissertation for-
muliert. Kapitel 4 fiihrt die untersuchten Werkstoffe ein und erldutert die Untersu-
chungsmethodik. In Kapitel 5 wird das Schiadigungs- und Versagensverhalten der Un-
tersuchungswerkstoffe prisentiert. Mit Hilfe dieser Ergebnisse wird in Kapitel 6 eine
Strategie zur Parameteridentifikation und der Anwendung von Schidigungsmodellen
und Bruchkriterien in der industriellen Praxis ausgearbeitet. Die in Kapitel 5 und 6 ge-
wonnenen Erkenntnisse werden schlielich in Kapitel 7 genutzt, um eine Schematik zur
Bewertung des mechanischen Eigenschaftsprofils und der Klassifizierung hochfester
Mehrphasenstihle zu entwickeln. Das Kapitel 8 fasst die Ergebnisse der Dissertation
abschliefend zusammen und benennt Ankniipfungspunkte fiir mogliche weitere For-
schungsarbeiten auf diesem Themengebiet.



2 Stand der Technik

Als Basis fiir die Analyse der Schidigung und des Versagensverhaltens hochfester
Mehrphasenstéhle werden im Folgenden zunichst die werkstofftechnischen Grundlagen
der Forménderung vorgestellt. Darauf aufbauend werden die Mehrphasenstdhle mit ih-
ren spezifischen Eigenschaften eingefiihrt sowie der Stand der Forschung auf dem Ge-
biet des Schiadigungs- und Versagensverhalten von Dualphasenstéhlen dargelegt. Selbi-
ges gilt fiir Schadigungsmodelle und Bruchkriterien fiir die Anwendung in der numeri-
schen Versagensbewertung im Rahmen der Blechumformsimulation. Das Kapitel
schlieBt mit den fiir die eigenschaftsbasierte Klassifizierung notwendigen Grundlagen.

2.1 Werkstofftechnische Grundlagen plastischer Deformation von Stahl-
werkstoffen

Nach Lange (1984) besteht die Umformtechnik aus einer Gruppe von Verfahren der
Fertigungstechnik, durch die die gegebene Form eines festen Korpers, dem Werkstiick,
in eine andere Form unter Beibehaltung der Masse und des Stoffzusammenhangs iiber-
fithrt wird. Umformen wird von Verformen unterschieden. Dabei ist Umformen die An-
derung der Form eines metallischen Korpers unter Beherrschung der Geometrie (Lange,
1984). Verformen ist im Gegensatz dazu die Anderung der Form ohne Beherrschung
der Geometrie, zu der es beispielsweise in einem Fahrzeugcrash kommen kann. Umfor-
men an flichenhaften Werkstiicken wird als Blechumformen bezeichnet (Lange, 1990).
In der Blechumformung werden vorwiegend die Verfahren des Zugdruckumformens,
des Zugumformens und des Biegeumformens angewendet (Lange, 1990). Dabei ist die
Umformung eines Werkstiicks in der Praxis meist aus Tiefzieh-, Streckzieh- und Bie-
geanteilen zusammengesetzt (Lange, 1990).

Die plastische Formanderung selbst ist die makroskopische Folge von auf der Kristall-
gitterebene stattfindenden Vorgéngen. Eine reale Mikrostruktur besteht aus einer groflen
Anzahl Kristallite. Kristallite sind Korner aus Kristallen mit Kristallstrukturfehlern.
Diese Strukturfehler sind elementar fiir die mechanischen Eigenschaften des Kristalls
und konnen entsprechend ihrer rdumlichen Ausdehnung klassifiziert werden (Gottstein,
2014). Nulldimensionale Gitterfehler, sogenannte Punktfehler, sind Leerstellen oder
Zwischengitter- und Substitutionsatome. Versetzungen werden als eindimensionale Git-
terfehler bezeichnet. Sie stéren den idealen Kristallaufbau entlang von Linien. Als zwei-
dimensionale Gitterfehler gelten Korngrenzen und Phasengrenzflichen. Korngrenzen
trennen Bereiche gleicher Kristallstruktur aber unterschiedlicher Orientierung. Kérner
sind demnach Bereiche in der Mikrostruktur in denen die Kristalle gleich orientiert sind
(vgl. Bild 2.1). An Phasengrenzflichen werden Bereiche unterschiedlicher Kristall-
struktur voneinander getrennt. Der Zusammenhalt an Phasengrenzfldchen wird durch
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eine Phasengrenzflichenspannung bestimmt (Gottstein, 2014). Die Anordnung der Ko6r-
ner wird einschlielich der Korn- und Phasengrenzen als Gefiige bezeichnet (Lange,
1984).

Korn

@ Kornorientierung
w Korngrenze

Bild 2.1: Schematische Mikrostruktur

Zur plastischen Forménderung eines Korpers, auch als plastische Deformation oder
plastisches FlieBen bezeichnet, miissen die Atome in dem Kristallgitter ihre Position
andern (Gottstein, 2014). Dies geschicht iiber das Gleiten von Versetzungen nach Uber-
schreitung einer gewissen Grenzspannung. Die plastische Deformation eines Werkstoffs
beginnt in seiner Mikrostruktur zunéchst in den Kérnern mit einer zum Gleiten giinsti-
gen Orientierung zur maximalen Schubspannung. Die iibrigen Korner werden erst elas-
tisch und im weiteren Deformationsprozess plastisch deformiert. Um den Stoffzusam-
menhalt wihrend den unterschiedlichen Korndeformationen zu gewéhrleisten werden
nach Ashby (1970) zusétzlich zu den statistisch gespeicherten Versetzungen, die sich
bei Dehnung innerhalb der jeweiligen Korner entstehen und anhéufen, sogenannte geo-
metrisch notwendige Versetzungen an den Grenzen unterschiedlich orientierter Kérner
und Phasen gebildet. Deformieren sich alle Korner plastisch, so ist die makroskopische
FlieBgrenze erreicht. FlieBen infolge Versetzungsbewegung fiihrt zur Kaltverfestigung,
dem Aufstauen von Versetzungen an Hindernissen.

Mit der Festigkeit eines Werkstoffs wird sein Widerstand gegeniiber dieser plastischen
Deformation, d.h. der Widerstand gegeniiber der Versetzungsbewegung und deren Er-
zeugung bezeichnet. Somit ist eine Erhéhung der Festigkeit bzw. der FlieBgrenze k¢
durch das Einbringen zusétzlicher Gitterfehler in die Mikrostruktur zu erreichen:

o Erhohung der Konzentration der im Gitter gelosten Fremdatomen wie Einlagerungs-
mischkristallen und Substitutionsmischkristallen - Behinderung der Versetzungs-
bewegung aufgrund Gitterverzerrungen infolge Atomgrofenunterschiede (nulldi-
mensionale Gitterfehler) - Mischkristallverfestigung Aks p

e Erhohung der Versetzungsdichte durch plastische Deformation —~ Wechselwirkung
von Versetzungen, die sich in ihrer Bewegung behindern (eindimensionale Gitter-
fehler) — Kaltverfestigung Ak
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e Erzeugung von Korngrenzen, d.h. der Reduktion der KorngréBe — Versetzungsauf-
stau an Korngrenzen (zweidimensionale Gitterfehler) - Kornfeinung (Hall-Petch
Beziehung) Aks k¢

e Erzeugung fein verteilter Ausscheidungen mit moglichst kleinem Abstand durch im
Gitter nicht 16slicher Fremdatome — Wechselwirkung, d.h. Aufstauen, Schneiden
und Umgehen von Versetzungen (zweidimensionale Gitterfehler) — Ausschei-
dungshértung Aky ,

Zusammen mit der zum Aktivieren der Gleitvorginge notwendigen Spannung kg o, der
intrinsischen Festigkeit des Werkstoffs (Peierls-Spannung), l4sst sich die FlieBgrenze
wie folgt ableiten (Satzinger, 2011):

kf = kf,O + Akf,MK + Akf'y + Akf,KG + Akf,A- (21)

Besteht die Mikrostruktur aus mehreren Phasen i mit dem jeweiligen Phasenanteil a;,
so ergibt sich FlieBgrenze ndherungsweise zu:
ke = Xis1 kria. (2.2)

Karosseriestdhle setzen sich in Abhéngigkeit ihrer Legierungselemente und der thermo-
mechanischen Prozessroute im Stahlwerk aus unterschiedlichen Phasen zusammen.
Oberhalb der Austenitisierungstemperatur, welche abhingig von der jeweiligen Legie-
rungszusammensetzung ist, liegt (y-)Austenit vor. Austenit ist ein Mischkristall mit ei-
ner kubisch-flichenzentrierten Gitterstruktur. Beim Abkiihlen unter Austenitisierungs-
temperatur bildet sich (a-)Ferrit, Perlit, Bainit und (a’-)Martensit (vgl. Bild 2.2). Aus-
tenit wandelt sich durch Diffusion von Atomen zu Ferrit um. Ferrit unterscheidet sich
vom Austenit durch eine kubisch-raumzentrierte Gitterstruktur. Die Festigkeit von Fer-
rit kann tiber entsprechendes Legieren und damit den Mechanismen nach Gl. (2.1) er-
hoht werden. Bei einer diffusionslosen Umwandlung von Austenit entsteht durch einen
Umklappprozess Martensit (kubisch-raumzentrierte Gitterstruktur). Dieser Prozess fin-
det mehrmals pro Korn statt, so dass eine sehr feine lattenformige Struktur entsteht.
Neben dieser Kornfeinung nimmt die Versetzungsdichte im Martensit aufgrund der
beim Umklappprozess entstehenden Verzerrungen stark zu. Weiterhin weist Kohlen-
stoff im kubisch-raumzentrierte Gitter eine geringere Loslichkeit als im kubisch-fla-
chenzentrierten Gitter auf, was zusitzlich zu einer tetragonalen Verzerrung des kubisch-
raumzentrierte Gitters fithrt (Roesler et al., 2012). Nachtrégliches Anlassen des Marten-
sits fithrt zum Ausscheiden fein verteilter Carbide, die auch als Zementit bezeichnet
werden (FesC). Die Bainitumwandlung unterscheidet sich von der Martensitumwand-
lung durch Diffusion von Atomen und dem Entstehen selbiger Carbidausscheidungen.
Im oberen Bainit entstehen Ferritnadeln bzw. -latten mit Restaustenit oder Carbiden auf
den Korngrenzen. Im unteren Bainit entstehen Ferritplatten, in denen sich Carbide fein
verteilt einlagern (Berns und Theisen, 2008). Aufgrund des geringeren Kohlenstoffan-
teils in Zwangslosung ist die Harte von Bainit niedriger als die Harte von Martensit.
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Weiterhin ist die Versetzungsdichte im Vergleich zu Martensit reduziert. Im Endeffekt
kann Bainit als Ferrit mit einer hohen Versetzungsdichte und eingelagerten Carbiden
(FesC) beschrieben werden.

A Y
Y Y Austenit
A == _____
Ay _ e ___
a
5 oc @1 Ferrit
o Carbide an
3 Korngrenzen
E) N Oberer
Carbide ;&7}7 g Bainit
7
Bainit U NV RY |unterer
M, Ferritnadeln -} ﬁy@ Bainit
S Carbide {11 Y
> ———— T
> Martensit ———
=== |
al

Zeit

Bild 2.2: Vereinfachende, schematische Darstellung unterschiedlicher Gefiigestruktu-
ren (nach Bargel und Schulze, 2005 sowie Bhadeshia und Honeycombe,
2017)

Die genannten Gefiigebestandteile weisen unterschiedliche Deformationseigenschaften
auf, die zu einer inhomogenen Dehnungsverteilung fithren. Um diese auszugleichen,
existieren in mehrphasigen Mikrostrukturen eine hohe Zahl geometrisch notwendiger
Versetzungen an den Phasengrenzen (Ashby, 1970). Charakteristika dieser Mikrostruk-
turen sind nach Tasan et al. (2015) die Phasenverteilung, die Morphologie der jeweiligen
Phasen, die Phasenhirte sowie der Hértegradient zwischen den Phasen, die Korn- sowie
PartikelgroB3e, die Textur und die Dichte der (geometrisch notwendigen) Versetzungen.
Diese mikrostrukturellen Charakteristika bestimmen die mechanischen Eigenschaften
und das Forménderungsvermogen der Werkstoffe.
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2.2 Mechanische Eigenschaften, Schiidigung und Versagensverhalten hoch-
fester Mehrphasenstihle

Mit dem Formanderungsvermdgen eines Werkstoffs wird die beim Bruch erreichte plas-
tische Vergleichsdehnung bezeichnet (Lange, 1984). Duktilitdit ist nach Dodd und Bod-
dington (1980) die Eigenschaft eines Werkstoffs plastische Deformationen in einem
Standardversuch ohne Bruch zu ertragen (vgl. Tabelle 2.1). Diese wird in der Regel mit
der Bruchdehnung oder Brucheinschniirung im Standardzugversuch charakterisiert.
Dem duktilen Bruch geht der Prozess der duktilen Schiadigung voraus. Diese fiihrt nach
Hirt et al. (2020) zu einer Verschlechterung physikalischer Eigenschaften, im speziellen
von mechanischen Eigenschaften durch mikrostrukturelle Fehlstellen. Diese Fehlstellen
werden durch die Bildung neuer Flichen innerhalb der Mikrostruktur charakterisiert
(Hirt et al., 2020). In Strukturwerkstoffen entstehen Poren und Mikrorisse meist durch
Ablésen an Grenzflachen wie Korn- und Phasengrenzen, Einschliissen oder durch spro-
des Versagen hirterer Phasen. Die Evolution dieser Poren und Mikrorissen verursacht
folgend die Schadigung unter thermo-mechanischer Beanspruchung (Hirt et al., 2020).
Lemaitre (1996) definiert Schiadigung als Reduktion der lokalen Tragfihigkeit durch
Porenevolution, d.h. durch die Bildung, dem Wachstum und Zusammenwachsen von
Poren. Dies entspricht in Teilaspekten der allgemeineren Definition nach Hirt et al.
(2020). Trotz hiufiger Verwendung ist der Begriff Schddigungstoleranz in der Literatur
nicht eindeutig definiert. In dieser Arbeit wird damit sinngeméaB nach Tasan et al. (2015)
die Eigenschaft eines Werkstoffs bezeichnet, der Evolution von Poren und Mikrorissen
wihrend der plastischen Deformation zu widerstehen und diese ohne die Entstehung
eines duktilen Bruchs zu ertragen. Die mikrostrukturellen Charakteristika hochfester
Mehrphasenstdhle bedingen diese Schadigungsevolution und beeinflussen somit die
Duktilitdt sowie die Umform- und Funktionseigenschaften dieser Blechwerkstoffe. Im
Gegensatz zur Duktilitét ist Umformbarkeit nach Dodd (1992) die Eigenschaft eines
Werkstoffs plastische Deformationen in einem Umformprozess ohne Bruch zu ertragen
und damit keine reine Werkstoffeigenschaft, sondern prozessabhingig. Nach Lange
(1990) setzt sich die Umformung an einem realen Pressteil aus Tiefzieh-, Streckzieh-
und Biegeanteilen zusammen. Eine Méglichkeit der Bewertung der Blechumformbar-
keit stellen technologische Priifverfahren dar (Lange, 1990). Dazu z&hlen Streckzieh-
Priifverfahren wie der Tiefungsversuch nach Erichsen oder Aufweit-Priifverfahren,
Tiefziehpriifverfahren wie die Néapfchen-Tiefziehpriifung nach Swift sowie technologi-
sche Biegeversuche. Demnach ergibt sich ein Gesamtbild iiber die Umformbarkeit erst
nach der Durchfiihrung mehrerer technologischer Priifverfahren. Eine Ubertragbarkeit
dieser Versuche auf reale Umformprozesse ist aufgrund der Priifung im LabormafBstab
nur bedingt méglich. Zur Bewertung der Umformbarkeit in der Blechumformung hat
sich stattdessen die Grenzforminderungsanalyse basierend auf der Grenzforménde-
rungskurve nach Keeler und Goodwin etabliert (Lange, 1990). Diese Grenzforménde-
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rungskurven bilden nicht den duktilen Bruch, sondern den Beginn der ortlichen Ein-
schniirung, der plastischen Instabilitdt, fiir verschiedene Membranbeanspruchungen
zwischen uniaxialem Zug und equi-biaxialem Zug, dem zweiachsigen Streckziehen, ab.
In einer neueren Arbeit haben Hance und Davenport (2016) zur dezidierten Bewertung
hochfester Mehrphasenstihle deren Umformbarkeit differenziert betrachtet. Unter Be-
riicksichtigung der Definition nach Dodd (1992) ist demnach die globale Umformbar-
keit die Eigenschaft eines Blechwerkstoffs plastische Deformationen in einem Umform-
prozess ohne Einschniirung zu ertragen und die Forménderungen gleichméBig zu ver-
teilen. Dies entspricht der zuvor beschriebenen Bewertung der Umformbarkeit mit Hilfe
der Grenzforminderungskurve. Die lokale Umformbarkeit ist die Eigenschaft eines
Blechwerkstoffs plastische Deformationen in einem Umformprozess in einem ortlich
begrenzten Bereich, beispielsweise nach ortlicher Einschniirung oder dem Biegen an
kleinen Radien, ohne Bruch zu ertragen. In der Blechumformung wird diese Grenze zum
Bruch durch sogenannte Grenzbruchkurven charakterisiert (Atkins, 1996). Bild 2.3 il-
lustriert die globale und lokale Umformbarkeit mit Hilfe von Grenzforménderungskurve
und Grenzbruchkurve im Hauptdehnungsraum, in der Blechumformung auch als Grenz-
forméinderungsschaubild bezeichnet.
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Bild 2.3: Schematische Darstellung globaler und lokaler Umformbarkeit sowie der
Schidigung mit Hilfe von Grenzforménderungskurve und Grenzbruchkurve
im Hauptdehnungsraum
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Bild 2.4: Schematische Darstellung globaler und lokaler Duktilitit sowie der Schadi-
gung am Beispiel einer Spannungs-Dehnungskurve aus dem Zugversuch

Zudem ist schematisch die Schiadigungsevolution mit steigender plastischer Deforma-
tion im ebenen Dehnungszustand dargestellt. Entsprechend der Unterscheidung zwi-
schen Umformbarkeit und Duktilitdt konnen zudem globale und lokale Duktilitdt als
Werkstoffeigenschaften definiert werden, die im Standardzugversuch ermittelt werden.
Dies ist in Bild 2.4 schematisch dargestellt. Der Bereich der globalen Duktilitét erstreckt
sich bis Kraftmaximum und damit dem Beginn der Einschniirung. Die lokale Duktilitat
beschreibt das Werkstoffverhalten in dieser Einschniirung bis zum Bruch. Messgrofien
fiir die globale Duktilitdt kann die Gleichmafldehnung im Standardzugversuch sein
(Hance und Davenport, 2016). Die lokale Duktilitdt kann durch die Brucheinschniirung
charakterisiert werden (Larour et al., 2017). Neben der Duktilitdt und Umformbarkeit
werden als Grundlage dieser Arbeit in Tabelle 2.1 die Begriffe Bruchzéhigkeit, Kanten-
rissempfindlichkeit und Biegbarkeit zusammengefasst. Atkins und Mai (1985) definie-
ren die Bruchzdhigkeit als die Eigenschaft eines Werkstoffs, dem Wachstum vorhande-
ner Risse zu widerstehen. Die Kantenrissempfindlichkeit hochfester Mehrphasenstéhle
wird in zahlreichen Arbeiten wie beispielsweise Kardes und Altan (2008) oder Larour
et al. (2011) diskutiert. In dieser Arbeit wird mit Kantenrissempfindlichkeit sinngeméaf
die Neigung eines Blechwerkstoffs zur Rissinitiierung durch weitere Umformung an
einer schergeschnittenen Kante bezeichnet. Nach Lange (1990) sind die werkstoffbe-
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dingten Verfahrensgrenzen beim Biegen durch das Auftreten von Anrissen in den ge-
dehnten Randlagen infolge der Erschopfung des Formédnderungsvermogens gezogen.
Dementsprechend wird die Biegbarkeit hier in Anlehnung an die Definition der Um-
formbarkeit nach Dodd (1992) als die Eigenschaft eines Werkstoffs definiert, plastische
Deformationen in einem Biegeumformprozess ohne Bruch zu ertragen.

Tabelle 2.1: Definition der forminderungs-, schidigungs- und versagensbezogenen

mechanischen Eigenschaften hochfester Mehrphasenstdhle

Begriff Definition

Duktilitit Eigenschaft eines Werkstoffs plastische Deformationen in einem Stan-
dardversuch ohne Bruch zu ertragen (Dodd und Boddington, 1980).

Umformbarkeit | Eigenschaft eines Werkstoffs plastische Deformationen in einem Um-
formprozess ohne Bruch zu ertragen (Dodd, 1992)

Globale Eigenschaft eines Blechwerkstoffs plastische Deformationen in einem

Duktilitat Standardversuch ohne Einschniirung zu ertragen und die Forméanderun-
gen gleichmifig zu verteilen (nach Hance, 2016).

Globale Eigenschaft eines Blechwerkstoffs plastische Deformationen in einem

Umformbarkeit | Umformprozess ohne Einschniirung zu ertragen und die Forménderungen
gleichmiBig zu verteilen (nach Hance, 2016).

Lokale Eigenschaft eines Blechwerkstoffs plastische Deformationen in einem

Duktilitit Standardversuch in einem o6rtlich begrenzten Bereich nach der Einschnii-
rung ohne Bruch zu ertragen (nach Hance, 2016).

Lokale Eigenschaft eines Blechwerkstoffs plastische Deformationen in einem

Umformbarkeit | Umformprozess in einem 6rtlich begrenzten Bereich, beispielsweise nach
ortlicher Einschniirung oder dem Biegen an kleinen Radien, ohne Bruch
zu ertragen (nach Hance, 2016).

Schidigungsto- | Eigenschaft eines Werkstoffs der Evolution von Poren und Mikrorissen

leranz wihrend der plastischen Deformation zu widerstehen und diese ohne die
Entstehung eines duktilen Bruchs zu ertragen (sinngeméf nach Tasan et
al., 2015).

Kantenrissemp- | Eigenschaft eines Blechwerkstoffes zur Rissinitiierung durch weitere Be-

findlichkeit lastung an einer schergeschnittenen Bauteilkante zu neigen. (sinngemaf
nach Altan und Kardes, 2008)

Bruchzdhigkeit | Eigenschaft eines Werkstoffes dem Wachstum vorhandener Risse zu wi-
derstehen. (Atkins und Mai, 1985)

Biegbarkeit Eigenschaft eines Blechwerkstoffs plastische Deformationen in einem
Biegeumformprozess ohne Bruch zu ertragen (in Anlehnung an Dodd,
1992)




Mechanische Eigenschaften, Schddigung und Versagensverhalten hochfester Mehrphasenstihle 25

2.2.1 Hochfeste Mehrphasenstihle

Im Karosseriebau kommen im Wesentlichen fiinf unterschiedliche Stahlgruppen zum
Einsatz. Einen Uberblick iiber diese gibt die in Bild 2.5 dargestellte ,,Stahlbanane®. Wei-
che Tiefziehstihle finden mit ihrer rein ferritischen Gefiigestruktur Anwendungen in der
Fahrzeugauf3enhaut und bei geometrisch komplexen Strukturteilen. Beispiele dafiir sind
das Dach und die hinteren Radkisten der Mercedes-Benz A-Klasse. In diesem Fahrzeug
werden Bauteile aus hochfesten interstitiell freien und mikrolegierten Stéhlen beispiels-
weise im Hauptboden und den Dachspriegeln dargestellt. Der Einsatz von hochfesten
Stahlen in kaltgeformten Strukturteilen ist im modernen Karosseriebau riickldufig (vgl.
Bild 1.1). Interstitiell freie Stihle haben nur sehr geringe Kohlenstoff- und Stickstoff-
gehalte auf den Zwischengitterpldtzen. Dadurch werden Versetzungsbewegungen und
somit die plastische Deformation kaum behindert. Diese weicheren hochfesten Stihle
eignen sich beispielsweise zur Herstellung geometrisch aufwindiger Bauteile. Mikrole-
gierte Stihle stellen eine Weiterentwicklung der Tiefziehstahle dar. Sie werden vor-
nehmlich mit Titan und Niob mikrolegiert. Die entstehenden harten Titan- und Niob-
karbidausscheidungen sorgen in Kombination mit einer Kornfeinung fiir einen Anstieg
der Festigkeit. Interstitiell freie und mikrolegierte Stdhle werden, wie aus den Kuchen-
diagrammen in Bild 1.1 hervorgeht, vermehrt durch moderne hochfeste und ultrahoch-
feste Stihle, die Mehrphasenstihle, ersetzt. In Bauteilen der Karosseriestruktur in denen
grofere plastische Deformationen bei crashartiger Beanspruchung unerwiinscht sind
werden warmumgeformte, pressgehirtete Stihle verbaut. Dazu zihlen in der A-Klasse
unter anderem der Stirnwandquertréger, die Tunnelverstirkung, Verstarkung A-Saule
und Dachrahmen sowie die Verstarkung im Kopfbereich der B-Séule. Hochfeste Mehr-
phasenstéhle kénnen heute nach zwei Systemen klassifiziert werden. Die EuroCarBody
Schematik (N. N., 2018) unterscheidet moderne hochfeste und ultrahochfeste Stihle
(Tabelle 2.2).

Tabelle 2.2: Klassifizierung hochfester Mehrphasenstéhle nach EuroCarBody Schema-
tik (N. N., 2018)

Gruppe Giiten
Moderne hochfeste Stihle DP, TRIP, TWIP, TBF (DH)
Ultrahochfeste Stihle CP, MS, Q&P (CH)

Eine andere Moglichkeit der Einteilung, dargestellt in Tabelle 2.3, ist die in erste, zweite
und dritte Generation moderner hochfester Stahle nach Billur und Altan (2013, 2014a,
2014b). Die jeweiligen Giiten werden im Folgenden ausfiihrlich erldutert.
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Tabelle 2.3: Klassifizierung hochfester Mehrphasenstéhle nach Billur und Altan (2013,

2014a, 2014b)

Gruppe

Giiten

Erste Generation

DP, CP, MS, TRIP

Zweite Generation

TWIP

Dritte Generation

TBF (DH), Q&P (CH)

Die erste Generation moderner hochfester Stiahle umfasst die Dualphasen (DP), Compl-
exphasen (CP), martensitische (MS) und TRIP-Giiten. Die hoheren Festigkeiten im Ver-
gleich zu weichen Tiefziehgiiten werden durch die teilweise oder génzliche Substitution

der weichen Ferrit-Matrix durch hirtere Phasen wie Bainit und Martensit eingestellt.
Zusitzlich ist ein Festigkeitsanstieg durch Ausscheidungshirtung und Kornfeinung
moglich. Die jeweilige Gefligeauspriagung wird im Stahlwerk durch die Zugabe von Le-
gierungselementen in Kombination mit der thermo-mechanischen Prozessroute einge-

stellt.
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Bild 2.5: Ubersicht der Stahlgruppen im Karosseriebau — die ,,Stahlbanane* und Werk-
stoftkonzept Karosserie der Mercedes-Benz A-Klasse (ab 2018) (Rehrl und

Heibel, 2019)
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Das Gefiige der Mehrphasenstihle wird dabei wie in Bild 2.6 vereinfachend skizziert
iber die entsprechende Abkiihlstrategie nach vollstindiger (bspw. Complexpha-
senstdhle oder martensitische Stdhle) oder teilweiser Austenitisierung (bspw. kaltge-
walzte Dualphasenstihle) gesteuert (Fonstein, 2015). Dieses sogenannte Zeit-Tempera-
tur-Umwandlungsdiagramm zeigt schematisch die Zeitabhingigkeit der Umwandlungs-
vorgdnge bei der Abkiithlung nach vollstindiger Austenitisierung. Die Abkiihlstrategie
und damit die Umwandlungsvorgiange werden zusétzlich durch das Legierungskonzept
kontrolliert. So wird beispielsweise die Ferritumwandlung durch Silizium (Si), Alumi-
nium (Al) und Phosphor (P) begiinstigt, von Kohlenstoff (C), Mangan (Mn), Chrom
(Cr), Molybdén (Mo) und Bor (B) jedoch verzdgert (Bleck und Phiu-on, 2009). Gerin-
gere Kohlenstoffgehalte reduzieren auf der einen Seite die Martensithirte, auf der ande-
ren Seite wird die Bainitbildung begiinstigt, was durch Hinzulegieren von Mn, Cr und
Mo abgemindert werden kann. A, Az und Ms (Acic3: Austenitisierungstemperaturen
beim Autheizen; Ms: Martensitstarttemperatur) konnen vor allem durch Zugabe von Si-
lizium, Aluminium und Phosphor kontrolliert werden. Niob (Nb) und Titan (Ti) sorgen
zusitzlich fiir eine Kornfeinung und Ausscheidungshértung, wohingegen Silizium, Alu-
minium und Mangan zu einer Mischkristallverfestigung fithren.

A (vollstandige)

Austenitisierung

Temperatur

\4

Zeit

Bild 2.6: Schematisches Zeit-Temperatur-Umwandlungsdiagramm zu Abkiihlstrate-
gien zur Herstellung von modernen hochfesten Stahlen der ersten Generation
nach Friedrich (2013) sowie Bleck und Phiu-on (2009)
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Tabelle 2.4 zeigt zur Verdeutlichung der moglichen Legierungskonzepte die Bandbreite
fiir einen TRIP700. Mit allen Konzepten werden die in VDA 239-100 spezifizierten
Eigenschaften erreicht. Lieferant A arbeitet hier mit einem ,,Mischkonzept™ auf Basis
Silizium und Aluminium, Lieferant B auf Basis Silizium und die Lieferanten C und D
auf Basis Aluminium.

Tabelle 2.4: Legierungskonzepte fiir den TRIP700 von vier Lieferanten (Lft.); alle
Werte in Gew. %

Lft. C Si Mn P S Al Cr | Mo Ti Nb B

A 0,16 | 0,70 | 1,57 | 0,008 | 0,002 | 0,84 | 0,02 - - - -

B 0,16 | 1,48 | 1,51 | 0,012 | 0,002 | 0,04 | 0,03 - 0,01 - 0,0004
C 0,18 | 0,15 | 1,83 | 0,014 | 0,002 | 1,46 | 0,03 | 0,01 | 0,00 | 0,01 | 0,0003
D 0,23 | 0,08 | 1,66 | 0,011 | 0,001 | 1,56 | 0,02 - 0,01 - 0,0007

Die Mikrostruktur klassischer Dualphasenstihle basiert auf der feinen Verteilung harter
Martensitpartikel in einer weichen Ferrit-Matrix. Zusétzlich konnen geringe Anteile des
hérteren Bainits vorliegen. Bei der plastischen Deformation konzentrieren sich die Deh-
nungen in der Ferrit-Matrix, die fiir die gute Duktilitdt der Dualphasenstéihle verantwort-
lich ist. Weiterhin trégt die Ferritfestigkeit zur Gesamtfestigkeit des Stahls bei. Der Mar-
tensit bestimmt mit seinem Anteil, seiner Harte und der Verteilung maB3geblich die Fes-
tigkeit des Werkstoffs. Die unterschiedlichen Eigenschaften der Phasen ebenso wie die
Phasenverteilung fithren zu Spannungs— und Dehnungsgradienten wihrend der plasti-
schen Forméinderung. Diese begiinstigen die duktile Schadigungsevolution (Tasan et al.,
2015, Paul, 2013). Im modernen Karosseriebau werden Dualphasenstihle gewdhnlich
fiir Strukturbauteile verwendet, die meist unter Zug belastet werden. Beispiele hierfiir
sind die B-Saule oder Seitenaufpralltrdger in den Fahrzeugtiiren. Typische Umformtech-
nologien fiir diese Giiten sind dem Tiefziehen und dem Zugumformen zuzuordnen.

Complexphasenstihle bestehen groBtenteils aus einer feinkdrnigen Matrix aus Bainit
oder angelassenem Martensit mit geringen Anteilen anderer Phasen. Mit den kleineren
Hirtegradienten zeigen Complexphasenstihle auf der einen Seite eine hohe lokale Duk-
tilitdat. Auf der anderen Seite weisen sie aufgrund der hohen Versetzungsdichte der hér-
teren Phasen und geringen Korngréfen ein geringes Kaltverfestigungsvermogen auf
(Fonstein, 2015). Diese Giiten werden in der Karosserie hauptséchlich fiir Strukturbau-
teile mit festigkeitsdominierter Auslegung wie Langs- oder Quertrdger eingesetzt. Ty-
pische Herstellungsverfahren sind das Walzprofilieren oder Prozesse mit dominierenden
Biegeanteilen.

Martensitische Stihle weisen hohere Festigkeiten als Complexphasenstihle auf. Die
Festigkeiten konnen dabei im Bereich zwischen 1200 MPa und 1700 MPa durch den
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Kohlenstoffgehalt (0,20 — 0,37 Gew. %) eingestellt werden. Die Mikrostruktur selbst
besteht aus Martensit, woraus die hohen Festigkeiten resultieren. Infolge der hohen Ver-
setzungsdichte und der hohen Anzahl Korngrenzen und der damit einhergehenden ge-
ringen Versetzungsbeweglichkeit erreichen martensitische Stdhle nur geringe Ein-
schniirdehnungen beziehungsweise Gleichmafdehnungen. Die homogene Mikrostruk-
tur fihrt zu einer homogenen Dehnungsverteilung und dadurch trotz der &u3erst hohen
Festigkeit zu einer recht hohen lokalen Umformbarkeit mit recht hohen lokalen Deh-
nungen vor dem Versagen (Fonstein, 2015).

TRIP-Stdhle wurden mit dem Ziel entwickelt, eine deutlich héhere globale Duktilitét im
Vergleich zu Dualphasenstdhlen zu erreichen. Dazu muss das Kaltverfestigungsvermo-
gen (do/de) erhoht werden, was nach Ashby (1970) durch eine Erhchung der Verset-
zungsdichte moglich ist. Der sogenannte TRIP-Effekt basiert auf der dehnungsinduzier-
ten Umwandlung von metastabilen Austenit in Martensit wahrend Um- oder Verfor-
mung (Krizan et al., 2018). TRIP-Stéhle bestehen aus einer zu Dualphasenstéhlen ver-
gleichbaren Mikrostruktur mit reduzierten Martensit- und erhohten Bainitanteilen sowie
zusdtzlichen Anteilen metastabilen Restaustenits. Insbesondere sind TRIP-Stahle mit
hoheren Anteilen Kohlenstoff und Mangan legiert, um die Martensitstarttemperatur zu
reduzieren und eine optimale Korngrof3e einzustellen. Silizium und Aluminium verhin-
dern bzw. verzogern Karbidausscheidungen wéhrend der Bainitumwandlung, so dass
der Kohlenstoff im Restaustenit gebunden wird. Die hohere globale Duktilitét ist auf die
Bildung zusitzlicher beweglicher Versetzungen in der Nihe des dehnungsinduzierten
Martensits zuriickzufiihren (Krizan et al., 2006). Zur Verdeutlichung stellt Bild 2.7 die
Entwicklung und Bewegung von Versetzungen wihrend der plastischen Deformation in
weichen Tiefziehstdhlen, Dualphasenstihlen und TRIP-Stihlen gegeniiber (Krizan et
al., 2018). In erstgenannten klassischen Tiefziehstdhlen mit ihrer einphasigen, ferriti-
schen Mikrostruktur hingt die Versetzungsdichte hauptsachlich von der statistischen
Verteilung der Versetzungen im Ferrit (Apg) ab. In Dualphasenstdhlen mit ihrer weichen
Ferrit-Matrix und harten Martensitinseln entsteht eine groflere Anzahl geometrisch not-
wendiger Versetzungen (Apg.,) im Zuge der plastischen Deformation. Dabei gilt: je
groBer die Hartedifferenz zwischen Ferrit und den Martensitpartikeln, desto inhomoge-
ner die Dehnungsverteilung in der Mikrostruktur und folglich desto hoher die Verset-
zungsdichte. Mit der héheren Anzahl an Versetzungen erhoht sich das Kaltverfesti-
gungsvermdgen und dadurch auch die globale Duktilitit dieser Stahle. Zusétzliche Ver-
setzungen werden in TRIP-Stihlen wihrend der deformationsinduzierten Bildung von
Martensit (Appqre) generiert. Aufgrund der damit einhergehenden Volumeninderung
sind wiederum geometrisch notwendige Versetzungen erforderlich und fithren mit
Schubspannungen in der Mikrostruktur zu einem weiteren Anstieg der Versetzungs-
dichte (Krizan et al., 2018). Fortschreitende Formadnderung fiihrt zu dem Effekt, dass
der neu entstehende Martensit weitere geometrisch notwendige Versetzungen hervor-
ruft. Dadurch kann eine hohere globale Duktilitét eingestellt werden.
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Bild 2.7: Versetzungsdichte infolge plastischer Deformation bei Tiefziehstihlen, Du-
alphasenstihlen und TRIP-Stihlen nach Krizan et al. (2018)

Der hohere Anteil Legierungselementen reduziert die Schwei3barkeit dieser Giite und
beschrinkt auch vor dem Hintergrund hoherer Halbzeugkosten die Anwendung im Fahr-
zeugbau (Winzer et al., 2017).

Der hohe Mangangehalt von 15 — 20 % (Krizan et al, 2018) ermoglicht eine austeniti-
sche Mikrostruktur fiir die sogenannten TWIP-Stéhle. Durch die plastische Deformation
auf Basis der Zwillingsbildung zeigen TWIP-Stéhle hervorragende Verfestigungs- und
Forménderungseigenschaften (Billur und Altan, 2014a). Noch stérker als bei den zuvor
genannten TRIP-Giiten ist die Anwendung im Automobil infolge des hohen Legierungs-
gehaltes sowohl durch die reduzierte Schwei3barkeit als auch durch die Gefahr der ver-
zdgerten Rissbildung beschrankt (Winzer et al., 2017).

Die Entwicklung der dritten Generation moderner hochfester Stihle hat im Vergleich
zur ersten Generation die Verbesserung der globalen Duktilitit zum Ziel, ohne die Nach-
teile der zweiten Generation zu generieren. In den Festigkeitsklassen von 600 MPa und
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800 MPa geschieht dies tiber dhnliche Prozessrouten aber mit geringerem Anteil an Le-
gierungselementen im Vergleich zu TRIP-Stahlen. DH600 und DH800 finden in zahl-
reichen Bauteilen der Mercedes-Benz A-Klasse Verwendung (Rehrl und Heibel, 2019).
Durch den Einsatz dieser Giiten konnten im Vergleich zu der Vorgéngerbaureihe weiche
und mikrolegierte Stihle zur Gewichts- und Kostenreduktion bei gleichzeitiger Verbes-
serung der Funktionsperformance ersetzt werden (Simon und Bleines, 2018). So werden
beispielsweise die vorderen Langstrager mit einer komplexen Zichgeometrie aus einem
DHB800 anstatt eines mikrolegierten Stahls dargestellt. Ein weiteres Beispiel ist die Stirn-
wand. Diese wurde zuvor aus einem weichen Tiefziehstahl mit 0,80 mm Blechdicke
hergestellt. Die Blechdicke kann mit Hilfe des DH600 auf 0,70 mm reduziert und die
Funktion gleichzeitig verbessert werden (Rehrl und Heibel, 2019).

Die Einstellung einer hoheren globalen Duktilitdt bei Festigkeiten tiber 800 MPa ist
durchaus komplexer. Mogliche Werkstoffkonzepte hierzu sind die Q&P-Stihle (engl.
quench and partitioning) sowie die TBF-Stihle (engl. TRIP aided Bainitic Ferrite) (Bil-
lur und Altan, 2014b). Letztere bestehen hauptséchlich aus bainitischem Ferrit und ei-
nem gewissen Anteil metastabilen Austenit. TBFs werden durch schnelles Abkiihlen der
austenitischen Mikrostruktur in die Bainitregion gefolgt von isothermischen Halten her-
gestellt. Nach Bachmaier et al. (2013) werden diese Stihle auch als DH Stéhle, Dual-
phasenstihle mit verbesserter globaler Duktilitét (engl. High Ductility) bezeichnet.

Die Mikrostruktur von Q&P-Stéhlen besteht aus Martensit, angelassenem Martensit und
Bainit mit Restaustenit. Eine Moglichkeit diese Mikrostruktur einzustellen ist das kurze
Abkiihlen aus dem Austenit zur partiellen Martensitbildung gefolgt vom isothermischen
Anlassen. Analog zur Definition der Bezeichnung DH Stihle, konnen diese Giiten als
CH Stihle, d.h. Complexphasenstihle mit verbesserter Duktilitdt bezeichnet werden.
Aufgrund einer bainitischen Mikrostruktur bzw. einer Mikrostruktur die auf angelasse-
nem Martensit basiert sind allgemein Festigkeiten zwischen 1000 MPa und 1200 MPa
einstellbar (vgl. Bild 2.5). Die thermo-mechanischen Prozessrouten zur Herstellung von
TBF- und Q&P-Giiten sind in Krizan et al. (2018) detailliert.

Sowohl die chemische Analyse als auch die mechanischen Eigenschaften der hier erldu-
terten Werkstoffe sind unter anderem in der VDA 239-100 spezifiziert, auf die in der
vorliegenden Arbeit Bezug genommen wird.

2.2.2 Schédigung und Versagen

Das Einstellen einer guten globalen Duktilitdt und Umformbarkeit bei gleichzeitig hoher
Festigkeit tiber eine entsprechende mehrphasige Mikrostruktur fiihrt insbesondere bei
Dualphasenstdhlen, Dualphasenstdhlen mit verbesserter Duktilitdt und TRIP-Stdhlen
aufgrund von Hartedifferenzen an den Phasengrenzen und nicht kompatiblen Gleitsys-
temen zur Bildung von Spannungs- und Dehnungsgradienten in der Mikrostruktur.
Diese begiinstigen die Porenbildung, das Porenwachstum und somit die zum Versagen
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fithrende Schadigungsevolution. Im Fertigungsprozess duflert sich dies durch Versagen
bei geringer Einschniirung (Bild 2.8 (a)), Versagen an engen (Biege-)radien (b) oder
durch Kantenrisse (c).

Bild 2.8: Beispiele fiir Risse hochfester Mehrphasenstdhlen in der Blechumformung:
(a) Versagen bei geringer Einschniirung (DP1000); (b) Versagen an engen
Radien (DP1000); (¢) Kantenrisse (DP800)

Weiterhin beeinflusst die Schddigung auch die Funktionseigenschaften. Dies wurde von
Feucht et al. (2018) numerisch am Beispiel eines seitlichen Pfahlanpralls gezeigt, bei
dem der Aufriss des Hauptbodens einer Karosseriestruktur unter Berticksichtigung der
Fertigungshistorie abgebildet werden kann (vgl. Bild 2.9).

Bild 2.9: Bodenaufriss im seitlichen Pfahlanprall: (a) Simulation ohne Beriicksichti-
gung der Schiadigung aus dem Fertigungsprozess; (b) Simulation mit Beriick-
sichtigung der Schidigung aus dem Fertigungsprozess; (¢) Bodenaufriss im
Versuch (Feucht et al., 2018)

Ohne die Beriicksichtigung der Schiddigung und der plastischen Dehnungen aus dem
Umformprozess ist das Versagen simulativ nicht darstellbar. In mit dem Vorwirts-
FlieBpressverfahren hergestellten Bauteilen aus dem Einsatzstahl 16MnCr5 konnten
Tekkaya et al. (2017) einen Einfluss der Schadigung auf zyklische Bauteileigenschaften
feststellen. Wie in Tabelle 2.1 definiert und in Bild 2.3 sowie Bild 2.4 illustriert ist
Schidigung nach Lemaitre (1996) die Reduktion der lokalen Tragfahigkeit durch die
Porenevolution, d.h. die Bildung, dem Wachsen und Zusammenwachsen von Poren.

Das Aufstauen von Versetzungen wihrend der plastischen Forminderung an Korn-,
Phasengrenzen oder Einschliissen bewirkt neben dem positiven Effekt der Kaltverfesti-
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gung eine Spannungsiiberh6hung an den Grenzflachen, die bei Erreichen eines kriti-
schen Grenzwertes in einer Hohlraum- bzw. Porenbildung resultiert. Dabei werden drei
Porenbildungsmechanismen unterschieden (Tasan et al., 2009):

e Brechen von sproderen Partikeln bzw. Phasen

e Ablosen der weicheren Matrix an der Grenzflache zu einer hirteren Phase bzw. ei-
nem hérteren Einschluss

e Trennung an Grenzflichen innerhalb der Matrix an Spannungskonzentratoren wie
Korngrenzen (Kadkhodapour et al., 2011)

Bild 2.10 illustriert diese Porenentstehungsmechanismen schematisch am Beispiel eines
Dualphasenstahls.

Brechen des
spréderen Martensits

Ablésen der

weicheren
Ferritmatrix an der
Grenzflache zum
harteren Martensit

Trennung an

Grenzflachen

innerhalb der
Ferritmatrix

Bild 2.10: Schematische Ubersicht der Porenentstehungsmechanismen am Beispiel ei-
nes Dualphasenstahls nach Mohrbacher (2013)

Die Mechanismen sind dabei abhéngig von der lokalen mikrostrukturellen Morphologie,
d.h. Art, GroBe, Form, Menge, Verteilung und Festigkeit der Phasen, in Kombination
mit den Zugspannungen an den Grenzfliachen sowie den Matrixdehnungen (Seidenfus,
1992). Fiir die beiden zuletzt genannten Punkte spielt der Beanspruchungszustand eine
entscheidende Rolle. An Grenzflichen mit hoher Festigkeit, bei groeren, sproderen
Partikeln sowie langlichen Partikeln wurde vornehmlich Partikelbruch festgestellt.
Hierzu kommt es, wenn die maximalen Zugspannungen die mikroskopischen Spalt-
bruchspannungen der Partikel tibersteigen (Achenbach, 1999). Eine Ablsung entsteht,
wenn zum einen lokale Spannungen die Grenzflachenfestigkeit tibersteigen und zum
anderen wenn es durch Rissbildung und —ausbreitung zu einer Abnahme der Verzer-
rungsenergie kommt, welche die spezifische Grenzflichenenergie tiberschreitet. Die Po-
renbildung findet wihrend der gesamten plastischen Deformation statt und ist erst mit
dem makroskopischen Bruch beendet (Saeidi, 2014a).

Im Rahmen der Schidigungsevolution kommt es neben der stindigen Poreninitiierung
mit zunehmender plastischer Formédnderung zum Porenwachstum. Dieses ist wie die
Schidigungsevolution selbst vom Beanspruchungszustand abhingig. Dabei kontrolliert
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der hydrostatische Anteil des Spannungstensors das Porenwachstum. Die Porenform
wird durch den deviatorischen Anteil beeinflusst. Der Beanspruchungszustand muss
folglich in der Mechanik durch mindestens zwei Parameter beschrieben werden. Dies
ist fiir den hydrostatischen Anteil die Spannungsmehrachsigkeit (auch als Triaxialitdt
bezeichnet) 7 mit dem Quotienten aus Mittelspannung o,,, = 1/3 (o, + 0, + 03) und

Vergleichsspannung ¢ = \/1/2((01 —0,)? + (0, — 03)% + (05 — 01)?):

am
=1 2.3
n== (23)
Den deviatorischen Anteil charakterisiert die normierte 3. Invariante des Spannungsde-
viators §:

=—= 2.4)
Hierbei entspricht J; = (0, — 6,,) (03 — 6,,) (03 — 0,,,) der 3. Invariante des Span-
nungsdeviators. Weitere geldufige Parameter sind der Lode-Parameter
0y, — 0, 20, — 01— 03

L= = : 25)
T 0, — 03

der Lode-Winkel-Parameter

0=1- ;cos‘l(f) (2.6)
oder der Lode-Winkel

6=2(1-0). @.7)

Dabei ist T = (0, — 03)/2 und a,, = (6, + 03)/2 die Normalspannung. Der Lode-Pa-
rameter gibt also die Position der 2. Hauptspannung normiert auf die Schubspannung
an. Dies ist in Bild A 1 im Anhang am Mohr’schen Spannungskreis illustriert. Weiterhin
zeigt Bild A 2 den Lode-Winkel-Parameter als Lage bestimmendes Element bei der
Darstellung des Beanspruchungszustandes auf der m-Ebene. Eine zusétzliche Grofle zur
Beschreibung des deviatorischen Anteils stellt die normierte maximale Schubspannung
dar:

Tm_ax — 01 __O-Z — 1 ) (28)
o 20 VIZ +3
Tabelle 2.5 gibt einen Uberblick iiber die Parameter fiir charakteristische Beanspru-
chungszustinde.
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Tabelle 2.5: Ubersicht der Parameter fiir charakteristische Beanspruchungszustinde

Einachsiger Einfacher Einachsiger Ebene Equibiaxialer
Druck Schub Zug Dehnung Zug
T T T T T
Kreis Uzwdz o Uz\ 1731 /Ul o Uswa] 4 ﬂzr U%ﬁ /171 o |03 Ual o
03 = —0, 01 =—0,=0 01 =0, 01 =20,=0,| 00 =0, =0,
Hauptspg. op=0,=0 g3=0 o,=03=0 o3=0 o3=0
Mittelspg. -1/30 0 1/30 1/20 2/30
am
Vergle;hsspg. - V3o - V320 -
Trlax:,alltat ~1/3 0 1/3 1V3 2/3
Norm. 3. Inv. des
Spannungsdeyv. -1 0 1 0 -1
¢
Lode-Pz;lrameter 1 0 1 0 1
Lode-Winkel-
Parameter -1 0 1 0 -1
2]
L"de'zv'“kel 60° 30° 0° 30° 60°

Das Porenwachstum nimmt nach Rice und Tracey (1969) mit steigender Spannungs-
mehrachsigkeit exponentiell zu. Bei hoher lokaler Spannungsmehrachsigkeit, d.h. bei
hohen hydrostatischen Spannungen wachsen Poren in einer homogenen Mikrostruktur
gleichméaBig an. Bei niedrigeren Triaxialitéten, beispielsweise beim uniaxialen Zug, ver-
grofern die Poren ihr Volumen in geringerem Malle und ihre Hohlraumgestalt dehnt
sich in Zugrichtung. Die Wirkung des Lode-Winkel-Parameters auf die Porenform ist
bei mittleren bis hohen Triaxialititen gering. Im Gegensatz dazu trigt er bei niedrigen
Triaxialitdten zu einer Gestaltsdnderung der Poren bei (Zhang et al., 2001). So bestimmt
ein variierender Lode-Winkel-Parameter bei konstanter Spannungsmehrachsigkeit die
Porenform. Der Einfluss von Triaxialitit und Lode-Winkel-Parameter wird in Bild 2.11
anhand der Simulation einer Pore in einer Einheitszelle gezeigt. Bei hohen Spannungs-
mehrachsigkeiten entsteht eine groBle und vorwiegend gleichmifBige Ausdehnung der
Poren. Bei niedrigen und negativen Triaxialititen ist die Ausdehnung reduziert und der
Einfluss des Lode-Winkel-Parameters wird grofer (Briinig et al., 2013).
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Bild 2.11: Simulation des Porenwachstums am Beispiel einer Einheitszelle: (a) 1/8-Mo-
dell der Einheitszelle; (b) Gestaltinderung der Poren in Abhéngigkeit von n
und 6 (Briinig et al., 2013)

a

Neben der stindigen Porenentstehung und des Porenwachstums ist die Porenevolution
durch die Porenkoaleszenz, dem Zusammenwachsen von Poren, gekennzeichnet. Diese
fiihrt letztendlich tiber die Mikrorissbildung zur Rissinitiierung beim duktilen Versagen.
Bei steigender Belastung wachsen Poren an, bis es zur Vereinigung dieser kommt. Dabei
entstehen in der Mikrostruktur zum gleichen Zeitpunkt mehrere Mikrorisse, die nach
Tvergaard und Needleman (1984) zu einem exponentiellen Anstieg des Porenvolumens
filhren. Die Porenkoaleszenz basiert auf unterschiedlichen, vom Beanspruchungszu-
stand abhingigen Mechanismen, die in realen Mikrostrukturen sowohl gemeinsam als
auch in Mischform auftreten kénnen (Seidenfuf3, 1992). In Bild 2.12 sind Beispiele fiir
drei unterschiedliche Mechanismen dargestellt. So zeigten Weck und Wilkinson (2008),
dass zwei Poren durch Einschniiren des Materials zwischen diesen zusammenwachsen
konnen (a). Dieser Mechanismus tritt in erster Linie bei Poren mit geringem Abstand
zueinander und bei hohen Triaxialitdten auf (Barsoum und Faleskog, 2007b). Charakte-
ristisch fiir die resultierende Bruchfliche ist die hohe Porendichte mit spitzen, schmalen
Reststegen (Achenbach, 1999). Weiterhin kénnen sich zwei Hohlrdume entlang von
Scherbédndern vereinigen (b) (Weck und Wilkinson, 2008). Dieser Mechanismus setzt
dementsprechend hohe Schubspannungen voraus. Die Porenkoaleszenz kann auch bei
groflen Abstinden zwischen den sich vereinigenden Poren ablaufen (Barsoum und Fa-
leskog, 2007b). Der dritte Mechanismus basiert auf der Bildung kleinerer Sekundér-
poren zwischen Primédrporen, entlang derer die Primdrporen zusammenwachsen (c).
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Vorrausetzung fiir diesen Mechanismus sind (kleine) Partikel zwischen zwei oder meh-
reren benachbarten Primarhohlrdumen. Bei weiterer plastischer Forménderung nukleie-
ren anschlieBend die Sekundérporen an diesen Partikeln, so dass es in Kombination mit
hohen Dehnungen im Steg zwischen den Primérporen zu einem Kettenzusammen-
schluss kommen kann. Dies ist in Bild 2.12 am Beispiel einer Martensitzeile in einem
DP800 zu erkennen. Die Bruchfliche eines so versagten Blechwerkstoffes wird durch
Poren unterschiedlichster GroBe charakterisiert (Achenbach, 1999).

@ ©
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® ) /i / 4t
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Bild 2.12: Mechanismen der Porenkoaleszenz: (a) Zusammenwachsen von Poren
(Weck und Wilkinson, 2008); (b) Abscheren von Poren entlang eines Scher-
bandes; (¢) Kettenzusammenschluss von Poren (Kadkhodapour et al., 2011)

Zum duktilen Versagen mit dem entsprechenden Bruchbild fiihrt meist eine Kombina-
tion der drei Koaleszenzmechanismen, genauer von Mechanismus (a) und (b) wie in
Bild 2.13 dargestellt.

&2 -

Bild 2.13: Duktile Bruchfliche resultierend aus Zusammenwachsen und Abscheren von
Poren (Kadkhodapour et al., 2011; Hosford, 2005)

Ausgehend von hohen hydrostatischen Spannungen im Blechzentrum und dem damit
verbundenen Mechanismus (a) wird ein Normalbruch induziert, der sich iiber Scherbin-



38 Stand der Technik

der in Blechdickenrichtung (Mechanismus (b)) ausbreitet. Entsprechend der Bruchme-
chanik kann somit das duktile, zugdominierte Versagen mit der Kombination der Bruch-
modi I und III charakterisiert werden. Der hier vorgestellte Prozess der idealisierten,
zum duktilen Versagen fithrenden Schidigungsevolution tritt in realen Mikrostrukturen
in unterschiedlichen Facetten auf.

Die mikrostrukturelle Charakterisierung des Schidigungsverhaltens dieser realen Mik-
rostrukturen erfolgt zumeist mikroskopisch an Schliffbildern. Die zur Schadigungscha-
rakterisierung notwendigen VergréBerungen kdnnen unter anderem mittels Lichtmikro-
skopie oder Rasterelektronenmikroskopie erzielt werden (Tasan et al., 2009). Die Gren-
zen der Lichtmikroskopie liegen bei einer 1.000fachen VergroBerung. Mit Hilfe der
konventionellen Rasterelektronenmikroskopie kann eine bis zu 100.000fache Vergro-
Berung bei einer Auflosung von 10 — 50 um (Goldstein et al., 2003) erzielt werden.
Kadkhodapour et al. (2011) nutzen bspw. die Rasterelektronenmikroskopie mit einer ca.
50.000fachen VergroBerung (Bild 2.14 (b)). Die Schliffe hochfester Mehrphasenstéhle
werden fiir die Untersuchungen in der Regel geidtzt, um die Gefiigestrukturen sichtbar
zu machen. Neben der Licht- und Rasterelektronenmikroskopie kann auch die Roéntgen-
tomographie zur Analyse der Schidigungsevolution eingesetzt werden. Diese ermdg-
licht in-situ Analysen und eine dreidimensionale Abbildung des duktilen Schadigungs-
prozesses im Materialinneren wéhrend der plastischen Deformation einer entsprechen-
den Zugprobe (Kahziz, 2015).

Bild 2.14: Moglichkeiten zur experimentellen Charakterisierung von Schiadigungsef-
fekten hochfester Mehrphasenstihle: (a) Lichtmikroskopie (Szewczyk und
Gurland, 1982); (b) Rasterelektronenmikroskopie (Kadkhodapour et al.,
2011); (¢) Rontgentomographie (Kahziz, 2015)
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Mit Hilfe der Mikroskopie konnte fiir Dualphasenstidhle gezeigt werden, dass die duktile
Schidigungsevolution von der lokalen mikrostrukturellen Morphologie abhidngt
(Avramovic-Cingara et al., 2009). Tasan et al. (2014) zeigten, dass scharfe Deformati-
onsbinder in der ferritischen Matrix entstehen und sich durch die Route mit dem ge-
ringsten Widerstand, d.h. den giinstigsten Gleitebenen, in 45° — 50° zur Belastungsrich-
tung in der Mikrostruktur zu sogenannten Scherbéndern entwickeln. Dies fiihrt zu sehr
hohen Dehnungen in den Ferritkornern, die durch Ghadbeigi et al. (2010) mittels in-situ
Zugversuchen in einem Rasterelektronenmikroskop und digitaler Bildkorrelation so-
wohl fiir einen DP1000 (Ghadbeigi et al., 2010) als auch fiir einen DP600 (Ghadbeigi et
al., 2013) untersucht wurden. Kadkhodapour et al. (2011) berechneten diese Scherdeh-
nungslokalisierungen mit Hilfe eines Crystal Plasticity Modells. Die Zusammenhénge
sind in Bild 2.15 illustriert.

Bild 2.15: (a) Deformierte Mikrostruktur (bunt: Ferritkdrner unterschiedlicher Orien-
tierung, wei}: Martensit); (b) Scherdehnungen; (¢) Porenbildung an Punkten
hoher Spannungs- und Dehnungskonzentration (Kadkhodapour et al., 2011)

Die Schidigungsevolution ist ein dynamischer Prozess, bei dem beispielsweise auf ei-
nen Martensitbruch eine konzentrierte plastische Deformation an der Rissspitze folgt,
die selbst wiederum die Dehnungslokalisierung und den lokalen Verlust der Tragfahig-
keit forciert (Tasan et al., 2009). Neben Martensitbriichen entstehen Poren in Dualpha-
senstidhlen hauptsichlich durch Dekohésion an den Grenzflichen zwischen Ferrit und
Martensit. Ghadbeigi et al. (2013) entdeckten Martensitbriiche ausgehend von Phasen-
grenzen als Hauptschiddigungsmechanismus im DP600. Ein von Kadhkodapour et al.
(2011) untersuchter DP800 zeigte Poreninitiierung durch Dekohésion an den Ferritkorn-
grenzen. Ramazani et al. (2013a) klassifizierten Martensitbriiche als den Hauptschadi-
gungsmechanismus fiir einen im Labor hergestellten Dualphasenstahl. Schadigungsevo-
lution entlang Ferrit-Martensit Grenzen wurde von Wang und Wei (2013) fiir einen
DP800 im Gegensatz zu einer Kombination aus Martensitbriichen und Ferrit-Martensit
Dekohision fiir einen DP1000 entdeckt. Im Gegensatz zu Dualphasenstidhlen sind Com-
plexphasenstidhle kaum untersucht. Pathak et al. (2017) zeigten fiir einen CP800 die pri-
mire Quelle fiir die Porenentstehung an Titannitriden (TiN) und die sekundére Schadi-
gungsevolution an Martensit-Bainit Grenzen nahe der makroskopischen Buchdehnung.
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Zur Quantifizierung der Schadigung wird in einigen Arbeiten die Porositdt bestimmt.
Die Porositit ist dabei als das Verhéltnis der Porenfldche zur entsprechenden Fldche des
Messfeldes definiert (u.a. Kadkhodapour et al., 2011; Saeidi et al., 2014a; Isik et al.,
2016a). Die Vorgehensweise zur Bestimmung der Porositét von Saeidi et al. (2014a) ist
in Bild 2.16 dargestellt. Die Porosititswerte eines jeden Messfeldes werden der jewei-
ligen Probendicke zugeordnet, aus der die wahre Dickendehnung €5 berechnet wird. Die
resultierenden Porositétsverldufe fiir den in zitierter Arbeit mit drei verschieden gekerb-
ten Zugprobengeometrien untersuchten DP800 sind in Bild 2.16 (b) dargestellt.
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Bild 2.16: Bestimmung der Porositit nach Saeidi et al. (2014a): (a) Schematik der
Messfelder im Schliff der Zugprobe (Poruks et al., 2006); (b) Porosititen fiir
drei verschiedene Zugprobengeometrien (Saeidi et al., 2014a)

Die maximale Porositdt im Messfeld an der Bruchflache liegt dort bei ca. 1,6 %. Die
Poren erreichen einen maximalen Durchmesser von ca. 1,5 um. Kadkhodapour et al.
(2011) fanden im Gegensatz dazu bei dem von ihnen untersuchten DP800 deutlich gré-
Bere Poren mit einem Durchmesser von ca. 10 pm bei einer Porositit von ca. 0,55 %.
Tasan et al. (2009) quantifizierten die Schadigung eines DP600 mit Hilfe von Nakajima-
Proben in den Beanspruchungszustdnden uniaxialer Zug, ebene Dehnung und equi-
biaxialer Zug. Die Porosititen in den uniaxialen Zug- und ebenen Dehnungsproben lie-
gen zwischen 0,2 % und 0,3 % im Bereich der lokalen Einschniirung. Mit Hilfe von
Kerbzugproben bestimmten Isik et al. (2016a) fiir einen DP600 in einer Blechdicke von
2 mm Porositétswerte von bis zu 6 % bei einer Grofle von bis zu 45 um in der Nihe der
Bruchfliche.

Zusammenfassend fiihrt allgemein eine Heterogenitit der Mikrostruktur zu einer Hete-
rogenitit des Spannungs- und Dehnungsfeldes innerhalb selbiger. Dies begiinstigt die
Schidigungsevolution und fiihrt zu einer Reduktion der lokalen Duktilitét, die zu Ver-
sagen im Fertigungsprozess in Form von Kantenrissen, Rissen mit geringer Einschnii-
rung oder Rissen an engen Radien fithren kann. Dem kann in der Werkstoffentwicklung
entgegengewirkt werden, indem beispielsweise Bainit der Mikrostruktur hinzugefiigt
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wird, um die Empfindlichkeit gegentiber der Schadigungsevolution zu senken (Rama-
zani et al., 2013a). Weiterhin ist unter den festigkeitssteigernden Mechanismen die
Kornfeinung alleine in der Lage, gleichzeitig die Schadigungstoleranz und lokale Duk-
tilitat der Stdhle zu verbessern (Saeidi et al., 2014b; Calcagnotto et al, 2011). Hierbei
spielt die Verteilung von Martensit eine kritische Rolle und die Ferrit-Martensit Mor-
phologie muss hinsichtlich einer moglichst feinen Verteilung optimiert werden (Rama-
zani et al., 2013b). Zusitzlich postulierten Hudgins und Matlock (2016), dass eine Re-
duktion der Hértegradienten in einer Mikrostruktur positiv fiir die Optimierung der
Schidigungstoleranz klassicher Dualphasenstdhle ist.

Wie mit Bild 2.8 motiviert, kann die Schidigungsevolution hochfester Mehrpha-
senstdhle neben dem ,,klassischen® duktilen Versagen auch zu sogenannten Kantenris-
sen fithren. Diese Kantenrisse entstehen nach dem Scherschneiden bzw. Stanzen von
Blechkanten in einem folgenden Umformschritt, bspw. dem Abstellen eines Flansches
oder dem Ziehen eines Kragenloches. Ursache sind hohe lokale Dehnungen an der
Stanzkante infolge des Scherschneidens. Durch diese wird die Schiddigungsevolution an
der Kante induziert und die Umformbarkeit an der Kante fiir Nachfolgeoperationen re-
duziert. Isik et al. (2016b) fanden fiir einen DP600 und einen weichen Tiefziehstahl
DC04 Schidigungseffekte in der Mikrostruktur vor der eigentlichen Materialtrennung
infolge des Scherschneidens. Dazu wurden Versuche mit verschiedenen Stempelein-
dringtiefen durchgefiihrt. Bereits in der Glattschnittzone wurde eine Schadigung durch
die Delamination der ferritischen Matrix von den Martensitinseln festgestellt. Die Scha-
digung nimmt hier mit steigender Stempeleindringtiefe zu, bis es schlieBlich zu einer
Materialtrennung kommt. Die Porosititswerte liegen dabei bei ca. 6 %, d.h. in einer
ghnlichen Grofenordnung wie in den Kerbzugproben aus Isik et al. (2016a). Eine solche
geschidigte Schnittkante ist schematisch in Bild 2.17 dargestellt.

Kanteneinzug
Glattschnittflache

Bild 2.17: Schematische Darstellung einer Stanzkante mit Schiddigung in Glattschnitt-
und Bruchbereich

Mohrbacher (2013) zeigte, dass eine Reduktion der Kantenrissempfindlichkeit von Du-
alphasenstdhlen mit einer Optimierung der Mikrostruktur hinsichtlich einer hoheren
Schidigungstoleranz moglich ist. Dazu ist eine Kornfeinung und gleichmiBige Vertei-
lung der Phasen einhergehend mit einer Reduktion der Hirtedifferenz zwischen den
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Phasen notwendig. Diese Charakteristika lassen sich iiber ein angepasstes Legierungs-
konzept (Legieren von Niob und Molybdin) und der dazugehérigen thermo-mechani-
schen Prozessroute (vgl. Abschnitt 2.2.1) einstellen. Niob und Molybdin wirken korn-
feinend und bilden feine Ausscheidungen. Durch die resultierende héhere Ferritfestig-
keit kann die Martensitfestigkeit (Reduktion der Hirte durch Reduktion des Kohlen-
stoffanteils) vermindert werden.

2.3 Versagensprognose in der Blechumformsimulation

Die zum duktilen Versagen fithrende Schadigungsevolution resultiert in einer reduzier-
ten lokalen Duktilitdt hochfester Mehrphasenstihle, die auch in der Herstellbarkeitsbe-
wertung mit Hilfe der Blechumformsimulation Beriicksichtigung finden muss. Dies
kann die Anwendung von Schidigungsmodellen und Bruchkriterien ermoglichen. Im
Folgenden wird zundchst die Werkstoffmodellierung des plastischen Materialverhaltens
beschrieben und die klassische Versagensbewertung in der Blechumformsimulation mit
Hilfe der Grenzformanderungskurve erldutert. Anschliefend werden geldufige, in der
Blechumformsimulation anwendbare Schiadigungsmodelle und Bruchkriterien vorge-
stellt. Das Kapitel schliefit mit einem Abschnitt zur notwendigen Versuchsbasis und zur
Parameteridentifikation der verschiedenen Modelle.

2.3.1 Werkstoffmodellierung und klassische Versagensbewertung in der
Blechumformsimulation

Das Umformen basiert auf der plastischen Deformation eines Werkstoffes unter Beherr-
schung der Geometrie (vgl. Kapitel 2.1). Dementsprechend ist Kern der Materialbe-
schreibung in der Blechumformsimulation ein geeignetes Plastizitdtsmodell. Das Plas-
tizitdtsmodell wird durch eine FlieBfunktion ® mit einer entsprechenden FlieBspannung
ks und der modellabhingigen Vergleichsspannung & bestimmit:

O =0 —ky. 2.9)
Unter der Annahme isotroper Verfestigung ist die FlieBspannung eine Funktion der ak-

kumulierten plastischen Vergleichsdehnung k; = k¢ (€”). Die assoziierte Fliefregel
ergibt sich mit dem plastischen Multiplikator dA zu:

i)
de? = dA—. (2.10)
do

Der plastische Multiplikator dA entspricht dabei dem Inkrement der plastischen Ver-
gleichsdehnung déP (Berg, 1972). Zur detaillierten Beschreibung der in dieser Arbeit
verwendeten FlieBfunktionen von Mises (Mises, 1913), Hill48 (Hill, 1948) und
YLD2000-2D (Barlat et al., 2003) sei auf die Literatur verwiesen.

Die Versagensbewertung in der Blechumformsimulation geschieht klassischerweise
durch Anwendung von Grenzforménderungskurven. Diese werden nach DIN EN ISO
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12004-2 mittels Nakajima-Versuchen bestimmt. Hierfiir werden bei verschiedenen Ge-
ometrien (Rondenzuschnitten mit unterschiedlichen Stegbreiten), Beanspruchungszu-
stinden zwischen dem uniaxialen und equi-biaxialen Zug, die erste und zweite Haupt-
dehnung bei Versagen ausgewertet und die Werte auf den Zeitpunkt des Eintretens plas-
tischer Instabilitdt zuriickgerechnet. Dieser Zeitpunkt der lokalen Einschniirung bzw.
Membraninstabilitdt entspricht der Versagensgrenze in Zugumformprozessen. Die
Grenzforménderungskurve kann direkt im ,,Post-Processing® der Simulation angewandt
werden, um den Forménderungszustand im Ziehteil zu bewerten. Voraussetzung dazu
sind proportionale Forménderungsbedingungen (Lange, 1990). Die Umformhistorie
wird in der klassischen Forménderungsanalyse nicht berticksichtigt. Hier bedarf es dem
Anwenderwissen, dass beispielsweise bei einer einachsigen Zugbeanspruchung gefolgt
von einem equi-biaxialen Zug die Grenzformanderungskurve zu hoheren Werten wird.
Umgekehrt wird die Grenzforminderungskurve bei einem Wechsel von der equi-biaxi-
alen Zugbeanspruchung zu einachsigen Zugbeanspruchung zu niedrigeren Werten ver-
schoben (Lange, 1990). Ein weiterer Nachteil der Anwendung der Grenzforménde-
rungskurve zur Versagensbewertung ist deren limitierte Anwendungsmaoglichkeit in
Hinblick auf Scherversagen beim Tiefziehen und das Versagen an engen Radien von
modernen hochfesten Stahlen.

2.3.2 Schédigungsmodelle und Bruchkriterien

Fortschrittliche Schadigungsmodelle wie das Xue-Wierzbicki Modell (Wierzbicki et al.,
2005), das modifizierte Mohr-Coulomb Modell (Bai und Wierzbicki, 2010), das Lou-
Huh Modell (Lou et al., 2012) oder das Hosford-Coulomb Modell (Roth und Mohr,
2016) sowie phinomenologische Schidigungsmodelle wie das erweiterte Lemaitre-Mo-
dell (Isik et al., 2015) oder GISSMO (Andrade et al., 2016) wurden entwickelt, um das
duktile Bruchverhalten metallischer Werkstoffe zu beschreiben und um die Grenzen der
Anwendbarkeit der Grenzforminderungskurve zu iiberwinden. Diese Modelle beriick-
sichtigen die Abhingigkeit der duktilen Schadigungsevolution vom Beanspruchungszu-
stand durch funktionale Zusammenhinge zwischen der Bruchdehnung und den charak-
teristischen Kenngrofen wie Triaxialitit und Lode-Parameter (vgl. S. 34). Wie am Bei-
spiel des Hosford-Coulomb Modells in Bild 2.18 dargestellt, bilden die Modelle einen
monoton fallenden Zusammenhang zwischen Bruchdehnung und Triaxialitét und einen
konvexen Zusammenhang zwischen Bruchdehnung und Lode-Parameter ab. Im Spezi-
alfall des ebenen Spannungszustandes, den die Blechumformung und Blechumformsi-
mulation mit Schalenelementen voraussetzt, hingen Triaxialitdt und Lode-Parameter
voneinander ab, sodass die Bruchkurven im Raum Bruchdehnung tiber Triaxialitt dar-
gestellt werden konnen und als ,,Girlande* erscheinen (vgl. Bild 2.18):

€=—§n(n2—%). (2.11)
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Die Lastpfadabhingigkeit wird durch die inkrementelle Akkumulation einer Schadi-
gungsvariable berticksichtigt:

=P
f
2.12
Dmt=fg(n,f, . JdEP. (2.12)
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Bild 2.18: Hosford-Coulomb Kriterium: (a) Bruchflache; (b) Bruchkurve (Roth und
Mohr, 2016)

Das klassische Lemaitre-Modell ist ein Vertreter der Schiadigungsmodelle und folgt
demnach Kachanovs Idee (Kachanov, 1953) der Reduktion der tragenden Querschnitts-
fliche durch die Einfithrung von effektiven Spannungen & (Lemaitre, 1985):
o
1-D

Rissinitiierung tritt auf, wenn die Schidigungsvariable D den werkstoffspezifischen kri-
tischen Schiadigungswert D,,;; erreicht. Das klassische Lemaitre-Modell wurde in ver-
gangenen und aktuellen Forschungsarbeiten erweitert, um den Effekt der Porenschlie-
Bung unter hydrostatischem Druck (h) und die Abhingigkeit der Versagensdehnung von
dem Lode-Parameter zur besseren Vorhersage scher-dominierter Versagensfille
(2T,m4x/ 7) zu beriicksichtigen (Isik et al., 2015). Die entsprechende Schidigungsevolu-
tionsgleichung ist wie folgt definiert (Isik et al, 2015):

(2.13)

a:

s T-DF

]
dD = (Zrmax> <Y -1 dep (2.14)

Dabei ist

Y = 22 ELG)? + M=6)) — = (Gn) + =G} (219)
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Die Schéadigungsevolution beginnt, wenn die modifizierte elastische Energiedichte Y die
initiale elastische Energiedichte Y}, iibersteigt. Diese kann nach Lemaitre (1996) auf Ba-
sis des Kraftmaximums des uniaxialen Zugversuchs berechnet werden:

1 Fax
Y, = - max (2.16)
07 2 A%E
Der Zugversuch kann auch zur Berechnung von D,,;; herangezogen werden:
F,
Deie =1——1 2.17)
max

Neben dem Parameter zur Beriicksichtigung des Effekts der PorenschlieBung h und dem
kritischen Schadigungsparameter D,,;; wird das erweiterte Lemaitre-Modell durch den
Skalierungsfaktor der elastischen Energiedichte S, dem Exponenten der elastischen
Energiedichte s, dem Schidigungsexponent f und dem Parameter fiir scher-dominierte
Versagensfille 6 definiert. Bild 2.19 zeigt qualitativ den Effekt von h und 6 in Abhén-
gigkeit von der Spannungsmehrachsigkeit  auf die Bruchdehnung s_}? . Fir 6 = 0 und
h =1 wird das erweiterte Lemaitre-Modell auf das klassische reduziert (Isik et al.,
2015). Wird 0 £ h < 1 gewihlt, beispielsweise h = 0,2, so wird der Effekt des Poren-
schlieBens beriicksichtigt und die Bruchkurve verliert ihre Symmetrie. Der Parameter
fiir scher-dominierte Versagensfille 8 beeinflusst die Bruchkurve speziell im Bereich
der ebenen Scherung (7 = 0) und in der ebenen Dehnung (y = 1/+/3) (Isik et al., 2015).
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Bild 2.19: Erweitertes Lemaitre-Modell: (a) Bruchkurven (qualitativ) in Abhingigkeit
von 6 und h; (b) Normierte maximale Schubspannung als Funktion von 7
(nach Isik et al., 2015)

Die Basis von GISSMO (engl. Generalized Incremental Stress State Dependent Damage
Model) ist eine von der Versagenskurve s_fp (n) abhéngige Schidigungsevolution. Die

Versagenskurve selbst ist abhéngig vom Beanspruchungszustand, der Triaxialitdt. Die
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Schadigungsevolution wird von der plastischen Vergleichsdehnung gesteuert und kann
durch den Schidigungsparameter n beeinflusst werden (Andrade et al., 2016):

_ n
A

Versagen tritt ein, wenn D = 1 ist. Der Schidigungsparameter wird mit dem Span-

nungstensor gekoppelt, nachdem die sogenannte Instabilitdtskurve s_l-z;s (n) uiberschritten

1
db D' ndéP, (2.18)

wurde und der entsprechende Indikator F den Wert 1 erreicht. F wird auf gleiche Weise
gesteuert wie die Schadigungsvariable D (Andrade et al., 2016):

n
& ()
Die ,,Starke” der Kopplung héngt von dem Reduktionsparameter m ab (Andrade et al.,
2016):

1
dr = D' ndéer, (2.19)

—_ — -Dn. m
F=—"—mitD =0,wenn F < 1und D = (w) ,wenn F = 1. (2.20)
1-D 1-Dins

Dabei entspricht Wert von D;,, dem der Schidigungsvariable bei F = 1. Wird m =1
und Dy, = 0 gewihlt, so wird Gl. (2.20) zu Gl. (2.13) reduziert. Der Effekt des Reduk-
tionsparameters, des Schidigungsparameters und das schematische Modellverhalten
von GISSMO ist in Bild 2.20 dargestellt. Fiir proportionale Lastpfade gehen die Punkte
des Erreichens der Instabilitits- und Bruchkurve mit dem Erreichen von F = 1und D =
1 einher. Im Fall von nichtproportionalen beziehungsweise nichtlinearen Lastpfaden
kann das Versagen ober- oder unterhalb der entsprechenden Kurven initiiert werden.
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Bild 2.20: GISSMO: (a) Schematisches Modellverhalten mit Instabilitdtskurve (blau)
und Bruchkurve (griin); (b) Effekt des Schadigungsparameters n; (¢) Effekt
des Reduktionparameters m (nach Andrade et al., 2016)
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Die Berechnung von F und D berticksichtigt somit intrinsisch den Einfluss nichtpropor-
tionaler Lastpfade und somit der Umformbhistorie. Bei der Wahl hoher Werte des Re-
duktionsparameters, ist der Effekt der Kopplung zwischen Plastizitdtsmodell und Scha-
digungsmodell vernachldssigbar und GISSMO wirkt quasi wie ein Bruchkriterium.

Die Bruchkurven FFL/SFFL nach Martins et al. (2014) sind im Gegensatz zu den zuvor
diskutierten Modellen im Hauptdehnungsraum formuliert. Die FFL (engl. fracture for-
ming limit) zur Beschreibung duktiler Normalbriiche (Bruchmode I) fillt dabei von
links nach rechts mit einer Steigung von -1:

glf + ng = _£3f' (22])
Ahnliche Verlaufe fiir Bruchkurven wurden von Wierzbicki et al. (2005) und Atkins
(1996) gezeigt.

Wie in Bild 2.21 dargestellt verlauft die SFFL (engl. shear fracture forming limit) senk-
recht zur FFL. Dabei erreichen die erste (&, 5) und zweite (&,5) Hauptdehnung sowie die
Verzerrung yy kritische Werte, die zu ebenem Scherversagen (Bruchmode ) fithren:

glf - ‘92f = )/f (222)
Mit Hilfe schddigungsmechanischer Ansdtze und unter Anwendung des FlieBorts Hill48
wird durch Martins et al. (2014) das Bruchkriterium wie folgt formuliert:

4 m 1+,
Dt = [T 2 d&P = — ey, (FFL) (2.23)
und
1 1 1+7
DL = [T 2de? = 110 (o, — &) (SFFL), (2.24)

Hier sind D5f¥ und DSFEL die kritischen Schadigungsvariablen und 7, ist die mittlere
senkrechte Anisotropie.

FFL (SPIF)

Major True Strain
8

G60 4M 08 040 0 000 020 040 0B 0B 140
Minor True Strain

Bild 2.21: FFL/SFFL: (a) Schematischer Verlauf FFL und Illustration Bruchmode I
(Silva et al., 2015); (b) Schematischer Verlauf SFFL und Illustration Bruch-
mode II (Silva et al., 2015); (¢) FFL/SFFL am Beispiel einer Aluminium-
Legierung (Isik et al., 2014)
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2.3.3 Versuchsbasis zur Parameteridentifikation

Die Versagensvorhersage in Hinblick auf Ort und Zeitpunkt, d.h. die Performance der
zuvor diskutierten Schidigungsmodelle und Bruchkriterien héngt von der Qualitdt der
der Parameteridentifikation zugrundeliegenden experimentellen Daten ab. GroBen wie
lokale Bruchdehnungen oder Kraft-Verschiebungs- bzw. Spannungs-Dehnungskurven
werden mittels reprisentativer Bruchproben fiir die Beanspruchungszustinde zwischen
der ebenen Scherung und dem equi-biaxialen Zug bestimmt. Die Entwicklung geeigne-
ter Priifverfahren und entsprechender Proben ist eine anspruchsvolle Aufgabe, da kon-
ventionelle Verfahren diverse Nachteile wie eine inhomogene Dehnungsverteilung, be-
grenzte plastische Deformation, Versagen an mechanisch bearbeiteten Oberfldchen und
Kanten sowie die Nichtlinearitét der Belastungspfade aufweisen. Im Folgenden werden
einige Richtlinien fiir die Konstruktion und die Eigenschaften dieser Proben zusammen-
gefasst:

e Keine Bruchinitiierung an der Probenkante oder der mechanisch bearbeiteten Ober-
fliche (Roth und Mohr, 2016)

e Keine Dehnungsgradienten in Dickenrichtung (Peshekhodov et al., 2016)

o Ein proportionaler Lastpfad bis Bruch (Roth und Mohr, 2016)

e  Geringe Dehnungslokalisierung (Peshekhodov et al., 2016)

Bild 2.22 gibt einen Uberblick iiber verschiedene Probengeometrien.

uniaxialer  einfache uniaxialer ebene biaxialer
Druck Scherung Zug Dehnung Zug

3-Punkt-Biegung

o

A
A80 mm
MyaUChi Lochzug ,,Mini“-Zug
Kerbzug
- »)
Scherzug uniaxiale* 7
» R Nakajima @100
Zugversuche ~ °omm 4mm y
1 i 2
3 V3 3
Triaxialitat n

Bild 2.22: Uberblick verschiedener Bruchproben
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Insbesondere im Bereich der ebenen Scherung unterscheiden sich die Geometrien deut-
lich. Tabelle 2.6 fasst verschiedene Probentypen zur Charakterisierung des Versagens
unter ebener Scherung und deren Charakteristika zusammen. Der ebene Torsionsver-
such mit Ringnut nach Yin et al. (2015) ist der einzige, der unter dieser Vielzahl von
Proben fiir den Zustand der ebenen Dehnung einen vom Material unabhingigen propor-
tionalen Belastungspfad bis zum Bruch aufweist.

Tabelle 2.6: Probengeometrien zur Versagenscharakterisierung bei ebener Scherung
(Traphoener et al., 2018)

Probengeometrie Quelle Charakteristik

ASTM ASTM B831 e Asymmetrisch gekerbte Probengeomet-
rie zur Zugbelastung

e Keine Dickenreduktion der Probe not-
wendig

Modifizierte ASTM | Andrade et al., 2016 | e Asymmetrisch gekerbte Probengeomet-
rie zur Zugbelastung
e Keine Dickenreduktion der Probe not-

wendig
»Smiley* Shouler und Allwood | ¢ Symmetrisch gekerbte Probengeomet-
(2011) rie mit zwei Messbereichen zur Zugbe-
Till und Hackl (2013) lastung
e Keine Dickenreduktion der Probe not-
wendig
,,Butterfly* Mohr und Henn (2007) | e Probengeometrie zur Priifung eines
Mohr und Dunand groflen Triaxialitdtsbereichs
(2011) e Geometrisch optimiert, so dass hochste

Dehnungswerte im Probenzentrum ge-

Peshekhodov et al. messen werden

(2016) e Dickenreduktion der Probe notwendig

Modifizierte Myau- | Peshekhodov et al. | ¢ Modifizierte Myauchi

chi-Probe (2016) e Dickenreduktion der Probe notwendig
Kombination einer | Bao und Wierzbicki | ¢ Scherzuggeometrie analog ASTM mit
modifizierten (2004) Messbereich analog mod. Myauchi
ASTM und einer | ;. . (2012) e Dickenreduktion der Probe notwendig

,,Butterfly* Probe

Ebene  Torsions- | Yin et al. (2015) e Probe mit Ringnut (Torsionsbelastung)
probe e Dickenreduktion der Probe notwendig
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Der grofite Nachteil dieser Geometrie und der in Tabelle 2.6 aufgefiihrten weiteren Pro-
ben mit Reduktion der Blechdicke besteht darin, dass die Bruchinitiierung in der me-
chanisch bearbeiteten Oberfliche zu einer zu geringen Bruchdehnung fithren kann.
Mohr und Dunand (2011) zeigten dazu einen signifikanten Einfluss der CNC-Bearbei-
tung. Verschiedene Verfahren zur Herstellung einer Lochzugprobe wurden durch Roth
und Mohr (2016) bewertet. Zwischen Wasserstrahlschneiden, Bohren und Bohren mit
anschliefendem Reiben zeigte das CNC-Frisen aufgrund der guten Oberflachenqualitét
und der geringen induzierten Kaltverfestigung die besten Ergebnisse in Bezug auf die
Hohe der lokalen Bruchdehnungen. Zur Parameteridentifikation kann die direkte oder
inverse Methode angewandt werden. Die Parameter von Bruchkriterien wie dem Hos-
ford-Coulomb Modell (Roth und Mohr, 2016) oder die FFL/SFFL (Isik et al., 2014)
werden in der Regel direkt mit Hilfe lokal gemessener Bruchdehnungen bestimmt. Scha-
digungsmodelle wie das erweiterte Lemaitre-Modell (Isik et al., 2015) oder GISSMO
(Andrade et al., 2016) werden invers auf Basis von Kraft-Verschiebungs- oder Span-
nungs-Dehnungskurven kalibriert. Weiterhin ist eine inverse Parameteridentifikation
unter Beriicksichtigung der lokalen Versagensdehnungen méglich (Dunand und Mohr,
2010).

2.4 Klassifizierung und Eigenschaftsprofil

Mit der Optimierung der Mikrostruktur klassischer Dualphasenstéhle hinsichtlich einer
geringeren Neigung zur Schidigungsevolution und Reduktion der Kantenrissempfind-
lichkeit als auch durch die Entwicklung der dritten Generation moderner hochfester
Stihle mit verbesserter globaler Duktilitit sind die mechanischen Eigenschaften hoch-
fester Mehrphasenstihle gezielt Fertigungsprozessen und Produkteigenschaften zuge-
schnitten. Als Nebeneffekt verlieren die Dualphasenstdhle immer mehr ihre klassische,
zweiphasige Mikrostruktur, so dass eine Bezeichnung der Stihle nach selbiger nur be-
grenzt sinnvoll ist. Die zusitzliche Produktvielfalt — als Beispiel seien hier neun Stihle
in der 1000 MPa Festigkeitsklasse alleine von der Fa. US Steel genannt (Hance und
Davenport, 2016) — in Kombination mit den spezifischen Charakteristika erschweren
dem Bauteilkonstrukteur die optimale Werkstoffauswahl. Experimentell kann aus dem
gesamten Portfolio an mechanischen Eigenschaften mit Blick auf das plastische Defor-
mations- und Versagensverhalten dieser Stdhle (vgl. Tabelle 2.1) mit den mechanischen
Kennwerten aus dem Zugversuch nach EN ISO 6892-1 nur die globale Duktilitcit cha-
rakterisiert werden. Beziiglich der lokalen Duktilitdit lassen sich auf Basis der spezifi-
zierten Kennwerte keine Aussagen treffen.

Datsko und Yang (1960) bewerteten die Biegbarkeit von Werkstoffen mit dem im Bie-
geprozess minimal zu erreichenden Biegeradius und stellten eine Korrelation mit der
Brucheinschniirung im Zugversuch her. In der Automobilindustrie hat sich jedoch der
3-Punkt Biegeversuch nach VDA 238-100, urspriinglich spezifiziert zur Bewertung der
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Falzbarkeit von Aluminiumlegierungen, zum Stand der Technik fiir die Charakterisie-
rung der Biegbarkeit und Bewertung der Crashduktilitdt entwickelt. Kurz et al. (2009)
zeigten eine gute Korrelation zwischen dem dort spezifizierten Biegewinkel und der
Crashperformance von pressgehirteten Stauchprofilen. Cheong et al. (2017) optimierten
in ihrem Beitrag den Versuchsaufbau nach VDA238-100 in Hinblick auf die Ermittlung
lokaler Versagensdehnungen im Beanspruchungszustand der ebenen Dehnung mittels
optischer Dehnungsmessung. Eine weitere Moglichkeit zur Generierung eines ebenen
Dehnungszustandes stellt wie in Abschnitt 2.3.3 beschrieben die Verwendung von Kerb-
zugproben dar. Fiir drei unterschiedliche DP1000 fanden Butcher und Dykeman (2017),
dass die lokalen Bruchdehnungen aus einer Biegeprobe, bestimmt mittels optischer
Dehnungsmessung, und aus einer gekerbten Zugprobe, ermittelt mit einer Kombination
aus optischer Dehnungsmessung und Bruchdickenmessung, nahezu gleich gro sind.
Die gemessenen Dehnungen der Kerbzugprobe sind geringfiigig niedriger, da diese Pro-
ben einen Dehnungsgradienten in Blechdickenrichtung aufweisen. Dieser Dehnungs-
gradient in Dickenrichtung wird durch die Bruchdickenmessung nur gemittelt. Gleiches
wurde fiir pressgehirtete Stahle gezeigt (Dietsch et al., 2017). Somit ist es prinzipiell
moglich, Biegbarkeit und lokale Duktilitdt zu verkniipfen, wenn fiir letzteres lokale
Bruchdehnungen oder die Brucheinschniirung herangezogen werden. Um das Versagen
bei Biegeoperationen in der Blechumformsimulation bewerten zu kénnen, fiihrten Lie-
wald et al. (2014) Grenzbiegekurven ein. Diese fallen im Grenzforménderungsdia-
gramm von links nach rechts. Die Grenzbiegekurven werden durch optische Dehnungs-
messung an Biegeproben nach VDA 238-100 bestimmt, die unterschiedliche Vordeh-
nungen erfahren haben. Eine weitere Moglichkeit der Versagensbewertung bei Biege-
operationen ist die Anwendung der zuvor beleuchteten Schidigungsmechanik. So haben
beispielsweise Soyarslan et al. (2012) das erweiterte Lemaitre-Modell auf Basis von
Kerbzugversuchen kalibriert, um damit das Versagen eines DP600 beim Biegen zu be-
schreiben.

Neben dem Biegeversuch wurde ein weiterer Ansatz zur Beschreibung der Crashperfor-
mance von Frometa et al. (2017) eingefiihrt, die eine Korrelation der Bruchzdhigkeit im
Sinne der wesentlichen Brucharbeit mit der Crashperformance von axialen Stauchver-
suchen fiir verschiedene Mehrphasenstihle zeigen. Casellas et al. (2017) verkniipften
ebendiese wesentliche Brucharbeit der gleichen Werkstoffe mit den Ergebnissen von
Lochaufweitversuchen, die klassischerweise zur Bewertung der Kantenrissempfindlich-
keit genutzt werden. Dabei fanden sie eine positive Korrelation. Vergleichbare Ergeb-
nisse wurden von Yoon et al. (2016) veroffentlicht, die die Bruchzdhigkeit von moder-
nen hochfesten Stihle mit der Kantendehnbarkeit selbiger verkniipft haben. Der
Lochaufweitversuch nach ISO 16630 zur Charakterisierung dieser Kantenrissempfind-
lichkeit zeigt einige Nachteile und wird deshalb in der Fachwelt kontrovers diskutiert
und bewertet: In (Schneider und Eggers, 2011) werden die Einfliisse auf das Lochauf-
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weitverhdltnis vom Versuchsdurchfiihrenden tiber die Schneidwerkzeuge bis zur Be-
wertungsmethodik beschrieben. Ein européischer Ringversuch (Atzema et al., 2012) mit
mehreren modernen hochfesten Stahlen konnte die hohe Streuung zwischen verschiede-
nen Laboren aufzeigen. Ursachen hierzu liegen in der nicht reproduzierbaren Vorschi-
digung der Kante und den unterschiedlichen Versuchsdurchfithrenden. Beispielsweise
zeigte das Lochaufweitverhéltnis eines martensitischen Stahls eine Standardabweichung
von 14,6 % bei einem Mittelwert von 58,8 % (Atzema et al., 2012). Aus genannten
Griinden bewerteten Larour et al. (2014) alternative Versuche zur Ermittlung der Kan-
tenrissempfindlichkeit. Alle Versuche haben jedoch gemein, dass nicht nur der Werk-
stoff, sondern auch die gestanzte Kante und damit der Schneidprozess gepriift und be-
wertet werden.

Die Schddigungstoleranz wie in Tabelle 2.1 beschrieben wird nicht durch ein klassi-
sches Mal} charakterisiert. Manche Schidigungsmodelle und Bruchkriterien wie das
Lemaitre-Modell (1996) oder der Ansatz der Grenzbruchkurven (Martins et al., 2014)
basieren auf einem kritischen Schadigungsparameter D,,.;;. Dieser kann wie folgt inter-
pretiert werden: je héher der Wert von D, desto héher ist die Schiadigungstoleranz
des entsprechenden Werkstoffs. Gleiches gilt fiir einen Vergleich der Bruchdehnungen,
die mit erweiterten Bruchkriterien wie dem Modified-Mohr-Coulomb (Bai und Wierz-
bicki, 2010), dem Lou-Huh (Lou et al., 2012) oder dem Hosford-Coulomb Modell (Roth
und Mohr, 2016) berechnet werden: Je héher die Werte der Bruchkurve (im Falle des
ebenen Spannungszustandes) oder der Bruchfliche eines Werkstoffs, desto schidi-
gungstoleranter ist selbiger im jeweiligen Beanspruchungszustand. Miinstermann et al.
(Miinstermann et al., 2017) fithrten den mittels einem modifizierten Bai-Wierzbicki Mo-
dell berechneten Quotienten aus Bruchdehnung und Dehnung bei Schidigungsinitiie-
rung ein. Der fuir ihren Beitrag untersuchte DP600 ist demnach deutlich schadigungsto-
leranter als der ebenfalls untersuchte DP1000. Dies wird von den Autoren durch die
hohere Anzahl an Schidigungsinitiierungsquellen in der Mikrostruktur des DP1000 er-
klart.

Die Idee der globalen und lokalen Duktilitdt wurde von Hance und Davenport (2016)
genutzt, um eine neue Klassifizierungsschematik zur anwendungsspezifischen Werk-
stoffauswahl am Beispiel verschiedener moderner hochfester Stihle in der Festigkeits-
klasse 1000 MPa einzufiihren (vgl. Bild 2.23). In dieser Schematik wird die wahre
Gleichmafldehnung als Maf fiir die globale Duktilitdt verwendet. Fiir die lokale Dukti-
litdt schlagen Hance und Davenport (2016) die sogenannte wahre Bruchdehnung, ein
DehnungsmaB fiir die Reduktion der Bruchfliache, vor. Larour et al. (2017) griffen dies
auf und nutzten statt der wahren Bruchdehnung den Z-Wert, die Brucheinschniirung,
nach ISO 6892-1 und ASTM E6 als MaB fiir die lokale Duktilitdt. Mit diesem Maf3
konnte fiir eine grole Bandbreite moderner hochfester Stihle eine gute Korrelation mit
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Lochaufweitverhdltnissen, gemessen an gestanzten und gefrasten Proben, erreicht wer-
den. Unter Verwendung einer Dehnungsreferenzldnge von 5 mm im Zugversuch als
MaB fiir die lokale Duktilitdt zeigten bereits Sugimoto et al. (2000) diese Korrelation

mit dem Lochaufweitverhéltnis.
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Bild 2.23: Schematik der globalen und lokalen Umformbarkeit (Hance und Davenport,

2016)







3 Zielsetzung

Hochfeste Mehrphasenstéhle sind im modernen Karosseriebau unabdingbar fiir Stoft-
leichtbau und Verbesserung der Crashperformance. Die hoheren Festigkeiten gehen im
Vergleich zu klassischen Tiefziehstdhlen oder mikrolegierten Stihlen mit einer redu-
zierten Duktilitdt einher. Insbesondere die heterogene Mikrostruktur von Dualpha-
senstéhlen neigt zur Schadigungsevolution. Dies kann im Fertigungsprozess zum Aus-
schuss durch Versagen an engen Radien oder durch Kantenrisse fithren. Das Ziel dieser
Dissertation ist eine Verbesserung des Verstidndnisses des Schadigungs- und Versagens-
verhaltens hochfester Mehrphasenstdhle zur Werkstoffoptimierung und zur sicheren
Handhabung dieser Werkstoffe im Umformprozess und der Umformsimulation. Dies
fithrt zur Ausarbeitung einer Strategie zur Parameteridentifikation und zur Anwendung
von Schiadigungsmodellen und Bruchkriterien in der industriellen Blechumformsimula-
tion. Mit Hilfe des Erkenntnisgewinns soll zudem ein einfacher Parameter gefunden
werden, um die Schiadigungstoleranz und die lokale Duktilitit eines Werkstoffs auf
makroskopischer Ebene zu bewerten und die Vielzahl an Werkstoffen zu klassifizieren.

Das Schidigungs- und Versagensverhalten ist von modernen hochfesten Stahlen der ers-
ten Generation, genauer von Dual- und Complexphasenstihle, mit Festigkeiten zwi-
schen 600 und 1000 MPa zu analysieren. Die Schiadigung soll dabei sowohl quantitativ
als auch qualitativ bewertet werden. Der Einfluss des Beanspruchungszustandes auf die
Schadigungseffekte realer Mikrostrukturen ist herauszuarbeiten. Die Erkenntnisse sind
im Kontext des Standes der Technik einzuordnen und als Basis fiir Vorschldge zur Op-
timierung hochfester Mehrphasenstéhle hinsichtlich einer schadigungstoleranten Mik-
rostruktur zu nutzen.

Weiterhin sollen diese Erkenntnisse verwendet werden, um Schiadigungsmodelle und
Bruchkriterien hinsichtlich ihrer Anwendbarkeit in der Blechumformsimulation hoch-
fester Mehrphasenstidhle zu bewerten. Hierzu ist zudem eine geeignete Strategie zur Pa-
rameteridentifikation zu entwickeln.

Im dritten Teil dieser Dissertation ist, basierend auf den Erkenntnissen der mikrostruk-
turellen Untersuchungen und der Anwendung von Schidigungsmodellen und Bruchkri-
terien, ein makroskopischer Kennwert zu identifizieren und zu qualifizieren mit dem die
Schidigungstoleranz und die lokale Duktilitdt der Werkstoffe abgeschitzt werden kann.
Dieser soll zusammen mit einer Kenngréfe fiir die globale Duktilitdt genutzt werden,
um eine Klassifizierungsschematik fiir hochfeste Mehrphasenstéhle im Sinne von Hance
(2018) zu entwickeln. Zur Bewertung der Eignung eines Kennwertes fiir die globale
Duktilitdt ist es notwendig, dass der entsprechende Parameter mit dem Minimum der
Grenzforménderungskurve als MafB3 zur Bewertung der Umformbarkeit in der Blechum-
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formung und dem realen Ziehverhalten korreliert. Dazu soll ein Prinzipbauteil herange-
zogen werden. Um den Kennwert fiir die Schddigungstoleranz und lokale Duktilitdt zu
qualifizieren, muss die Korrelation mit dem Lochaufweitverhéltnis zur Bewertung der
Kantenrissempfindlichkeit gezeigt werden. Beide Parameter und die resultierende Klas-
sifizierungsschematik sind mit mikrostrukturellen Charakteristika zu verkniipfen und
belegen. Es ist zu zeigen, dass mit dem Kennwert fiir die lokale Duktilitdt und Schédi-
gungstoleranz neben der Kantenrissempfindlichkeit eines Werkstoffs auch dessen Bieg-
barkeit und Bruchzéhigkeit abgeschitzt werden konnen. Zum Abrunden der Ergebnisse
ist die Anwendung in Werkstoff- und Produktentwicklung zu diskutieren.



4 Werkstoffe und Untersuchungsmethodik

Basierend auf Elektronenriickstreubeugungs- und Nanohérteanalysen werden in diesem
Kapitel zundchst die Mikrostrukturen der kommerziell produzierten Untersuchungs-
werkstoffe vorgestellt. Anschliefend werden die Ergebnisse des Zugversuchs, die Bie-
gewinkel nach VDA 238-100 sowie die Lochaufweitversuche nach ISO 16630 présen-
tiert. Entsprechend der schematischen Darstellung der Untersuchungsmethodik Bild 4.1
werden darauf folgend die zur Schidigungs- und Versagenscharakterisierung der Kern-
untersuchungswerkstoffe notwendigen Bruchproben und Kreuznapfversuche und die
dazugehorigen Untersuchungen dargestellt. Diese stellen nicht nur die Basis der Scha-
digungs- und Versagenscharakterisierung dar, sondern werden auch fiir die Verbesse-
rung der Versagensprognose in der Blechumformsimulation verwendet. Zur Simulation
wird in dieser Dissertation die kommerzielle Software LS-Dyna verwendet. Zusitzlich
werden die Versuche genutzt, um die Schematik der globalen und lokalen Duktilitdt zu
erstellen und die hochfesten Mehrphasenstihle entsprechend dieser Eigenschaften zu
klassifizieren.

4.1 Untersuchungswerkstoffe

Eine Ubersicht aller Untersuchungswerkstoffe mit Trivialnamen und Bezeichnung nach
VDA 239-100 ist im Anhang in Tabelle B 1 aufgelistet. Die chemischen Analysen die-
ser Untersuchungswerkstoffe liegen innerhalb der in der VDA 239-100 spezifizierten
Grenzen. Tabelle 4.1 zeigt das Legierungskonzept der Kernuntersuchungswerkstoffe
(erste Generation moderner hochfester Stihle).

Tabelle 4.1: Legierungskonzepte der Kernuntersuchungswerkstoffe; alle Werte in
Gew. %

C Si Mn P S Al Cr | Mo Ti Nb B

DP600 | 0,08 | 0,22 | 1,83 | 0,013 | 0,002 | 0,04 | 0,36 | 0,004 | 0,001 | 0,002 | 0,0003
DP800 | 0,14 | 0,19 | 2,15 | 0,012 | 0,002 | 0,05 | 0,28 | 0,01 | 0,002 | 0,023 | 0,0004
CP800 | 0,14 | 0,17 | 2,13 | 0,009 | 0,002 | 0,05 | 0,27 | 0,003 | 0,001 | 0,023 | 0,0003
DP1000| 0,16 | 0,19 | 2,23 | 0,010 | 0,001 | 0,05 | 0,47 | 0,004 | 0,001 | 0,025 | 0,0003
CP1000| 0,12 | 0,23 | 2,16 | 0,010 | 0,001 | 0,05 | 0,23 | 0,011 | 0,028 | 0,002 | 0,0026

Im Vergleich zu den Legierungskonzepten fiir den TRIP700 (vgl. Tabelle 2.4) sind hier
kaum Silizium und Aluminium legiert. Dafiir sind die Chrom-Anteile, mit denen nach
Bild 2.6 die Ferrit- und Bainitumwandlung kontrolliert werden, erhéht. Der Kohlen-
stoffgehalt fiir DP600, DP800 und CP800 liegt unter dem der TRIP-Stihle.
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Kernuntersuchungswerkstoffe: Weitere Untersuchungswerkstoffe:
DP600, DP800, CP800, DP1000, CP1000 DH600, DH800, DH1000, CH1000,
DH1200, CP1200, CH1200

Werkstoffcharakterisierung:

« Mikrostrukturanalyse

» Zugversuch (Agy »m) Nach SEP1240 (Probengeometrie: ISO 6892-1)
« 3-Punkt-Biegeversuch nach VDA 238-100

» Lochaufweitversuch nach ISO 16630

|
Schéadigungs-/Versagenscharakterisierung:
* Bruchproben iy S

* Kreuznapfabpressungen
|
Versagensprognose in der Blechumform-
simulation (DP1000 und CP1000):
+ Ermittlung Grenzformanderungskurve
* Analyse Versagensdehnungen
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Hohe globale/ niedrige lokale Umformbarkeit
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0
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Steigende Bruchzahigkeit
Steigende Biegbarkeit
Abnehmende Kantenrissempfindlichkeit
Steigende Schéadigungstoleranz
Steigende lokale Duktilitét

Nach Hance und Davenport (2016)

A
Vd

Steigende globale Duktilitat

Bild 4.1: Untersuchungsmethodik
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Um die 400 MPa hohere Festigkeit zu erreichen ist der DP1000 mit dem doppelten Koh-
lenstoffanteil im Vergleich zum DP600 legiert. DP800, CP800 und DP1000 nutzen Niob
zur Kornfeinung und Ausscheidungshértung, beim CP1000 wird hingegen Titan ver-
wendet. Der Effekt von Titan erscheint ausreichend groB, so dass der Kohlenstoffgehalt
in der gleichen Festigkeitsklasse wie der DP1000 deutlich reduziert werden kann. Zu-
sétzlich wird dadurch die fiir den Complexphasenstahl gewiinschte Bainitbildung be-
glinstigt.

Als Basis fiir die weiteren Untersuchungen dieser Arbeit werden die Mikrostrukturen
der Untersuchungswerkstoffe charakterisiert. Dazu wurden Elektronenriickstreubeu-
gungsanalysen durch das Gemeinschaftslabor fiir Elektronenmikroskopie der RWTH
Aachen durchgefiihrt. Tabelle 4.2 fasst die Ergebnisse zusammen. Mittels hier durch-
gefithrter Elektronenriickstreubeugungsanalyse und klassischen Atzmethoden ist es
nicht moglich, Bainit, angelassenen Martensit und Ferrit mit hoher Versetzungsdichte
voneinander zu unterscheiden. In der Tabelle wird ,,Bainit* fiir diese Phasen angegeben.
Im Anhang sind in Tabelle B 2 Aufnahmen der jeweiligen Mikrostrukturen dargestellt.
Die Giiten mit hoher globaler Duktilitéit (dritte Generation moderner hochfester Stihle)
weisen erwartungsgeméaf hohere Anteile des fiir den TRIP-Effekt verantwortlichen met-
astabilen Restaustenits auf. Dieser liegt in der GroBenordnung zwischen 2,6 %
(CH1200) und 10,7 % (DH1200) vor. Mit den in einer Ferrit-Matrix (Korngréfe 4,04
pum) verteilten Martensitinseln entspricht die Mikrostruktur des DP600 dem Bild eines
klassischen Dualphasenstahls. Zusitzlich sind Martensitzeilen im Zentrum des Blechs
zu erkennen. DP800 und DP1000 zeigen mit 30,1 % bzw. 59,5 % deutlich hohere Bai-
nitanteile bzw. Bereiche mit Ferrit mit stark erhohter Versetzungsdichte. Die ausgegli-
chene, mehrphasige Mikrostruktur motiviert an dieser Stelle die allgemeine Bezeich-
nung Mehrphasenstahl anstatt Dualphasenstahl. Die Festigkeiten groer 1000 MPa der
Complexphasenstihle basieren auf einem Anteil von tiber 80 % angelassenen Martensits
bzw. Bainits. Im Gegensatz dazu unterscheidet sich der CP800 nur leicht vom DP800.
Neben dem DP600 zeigt auch der DH600 eine Zeiligkeit in der mittleren Blechebene
(Tabelle B 2). Qualitativ erscheinen die Mikrostrukturen des DP1000 und des DH1200
als heterogen in Hinblick auf Phasenanteile und Phasenverteilung sowie der Martensit-
morphologie. Zusétzlich zu den Phasenanteilen und Korngr6Ben aus den Elektronen-
riickstreubeugungsmessungen werden Nanohirtemessungen zur Charakterisierung der
Mikrostruktur herangezogen (Bannert, 2014). Dazu wird ein pyramidenférmiger Prif-
korper mit einem Offnungswinkel von 136° (EN ISO 6507-1) und einer Kraft von 1 mN
in die zu priifenden Probe indentiert. Die Vickershérte wird auf Basis der Eindriicktiefe
nach EN ISO 14577-1 berechnet. Fiir jeden Werkstoff werden drei Proben (Léngs-
schliff) mit drei Priifreihen a 100 Messpunkten untersucht. Eine Reihe liegt dabei im
Probenzentrum und die anderen Reihen 0,20 mm iiber- und unterhalb der Reihe im Pro-
benzentrum. Die als ,,HV“-Wert bezeichnete Grofe in Tabelle 4.2 entspricht dem Mit-
telwert dieser 900 Messungen. Die Hartedifferenz AHV als quantitatives MaB fiir die
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mikrostrukturelle Heterogenitit ist in der vorliegenden Arbeit definiert als die Differenz
zwischen dem Mittelwert der oberen 20 % und der unteren 20 % der Messwerte. Die
Complexphasengiiten mit ihrer homogenen Mikrostruktur aus Bainit bzw. angelasse-
nem Martensit zeigen die niedrigsten Hirtedifferenzen mit Werten < 200 HV. Im Ge-
gensatz dazu liegen die Dualphasenstihle und Dualphasenstihle mit verbesserter Duk-
tilitdt bei Werten > 300 HV. Ausnahmen stellen der DH600 mit 208 HV und der
DH1000 mit 253 HV dar.

Tabelle 4.2: Mikrostrukturen der Untersuchungswerkstoffe

o | v | e | Cine | groneinpm | AV |AHV
DP600 83,2 10,5 4.4 0,8 4,04 343 | 350
DH600 79,3 11,6 3,1 5,0 3,45 341 | 208
DP800 61,4 30,1 5,1 2,9 1,67 413 | 331
DH800 59,6 28,1 43 6,6 1,73 440 | 380
CP800 51,4 449 1,3 2,0 1,37 388 | 219
DP1000 | 273 59,5 9,5 2,3 1,26 454 | 326
DH1000 | 20,6 67,9 2,6 7,8 1,36 490 | 253
CP1000 | 43 93,5 0,9 0,3 0,98 466 | 118
CHI000 | 63 84,4 1,5 6,4 0,97 512 195
DHI200 | 79 62,2 16,1 10,7 1,46 526 | 309
CP1200 | 33 95,1 0,1 0,3 0,76 574 | 195
CHI200 | 45 91,3 0,3 2,6 0,84 543 | 174

Die makroskopischen mechanischen Eigenschaften werden mit Hilfe des einachsigen
Zugversuchs nach SEP1240 (Probengeometrie nach EN ISO 6892-1) sowie mittels
Durchfiihrung des 3-Punkt-Biegeversuchs nach VDA 238-100 und der Lochaufweitver-
suche nach ISO 16630 bestimmt. Das aus dem Zugversuch resultierende Spannungs-
Dehnungs-Diagramm ist fiir die ldngs zur Walzrichtung gepriiften Proben in Bild 4.2
dargestellt.
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Bild 4.2: Technische Spannungs-Dehnungskurven lings zur Walzrichtung nach
SEP1240

Die mechanischen Eigenschaften (Mittelwerte aus 5 giiltigen Versuchen) sind in Ta-
belle B 3 und Tabelle B 4 detailliert. Diese korrelieren sehr gut mit ihren zugrundelie-
genden Mikrostrukturen. So weisen die Dualphasenstihle und Dualphasenstihle mit
verbesserter Duktilitit eine hohere Gleichmaf3- und Bruchdehnung (Ag und Ago mm) als
die Complexphasenstihle und Complexphasenstihle mit verbesserter Duktilitdt in der
gleichen Festigkeitsklasse auf. Dualphasengiiten erlauben aufgrund ihrer ferritisch-mar-
tensitischen Mikrostruktur mehr Versetzungsbewegung und bilden zusétzlich mehr neue
(geometrisch notwendige) Versetzungen wihrend der plastischen Deformation. Der
groflere Spannungsabfall vor Bruch infolge einer grofleren Einschniirung der Proben
stellt einen Indikator fiir die hohere lokale Duktilitit der Complexphasenstihle dar. Auf-
grund des Einflusses des Walzprozesses bei der Stahlproduktion zeigen die in Walzrich-
tung gepriiften Proben héhere Gleichmaf3- und Bruchdehnungen als die Proben, die quer
zur Walzrichtung belastet wurden. Dieser Zusammenhang verhilt sich exakt umgekehrt
fiir die Streckgrenze Rpo2 und die Zugfestigkeit Rm. Auch in den Biegewinkeln o nach
VDA 238-100 (Tabelle 4.3 zeigt die Mittelwerte auf 5 giiltigen Versuchen) wird dieser
Effekt ersichtlich. Diese sind signifikant niedriger, wenn Biegelinie und Walzrichtung
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ibereinstimmen. Die Biegewinkel unterscheiden sich am stdrksten zwischen den Fes-
tigkeitsklassen. Innerhalb selbiger liegen die hier bestimmten Biegewinkel in einer &hn-
lichen Gréfenordnung. Unterschiede zwischen Dualphasenstdhlen und Dualphasenstih-
len mit verbesserter Duktilitidt sowie Complexphasenstdhlen und Complexphasenstih-
len mit verbesserter Duktilitét sind kaum zu erkennen. In Tabelle B 5 sind Mikrosko-
pieaufnahmen der Biegeproben dargestellt. Einzig DH800, CP800, DP1000, DH1000,
DH1200 und CH1200 zeigen deutliche Risse bei Erreichen des Abbruchkriteriums von
30 N Kraftabfall, bei dem der Biegewinkel nach Spezifikation gemessen wird. Fiir
CP1200 und CH1000 sind duktile Einschnitte feststellbar, die beim Biegen ein Versa-
gensstadium vor Rissbildung darstellen (Kaupper, 2013). Die Werkstoffe DP600,
DH600, DP800 und CP1000 zeigen kein Versagen bei Erreichen des Abbruchkriteriums
im Biegeversuch nach VDA 238-100. Diese Tatsache wird in Abschnitt 7.3 dieser Ar-
beit kritisch diskutiert.

Tabelle 4.3: Biegewinkel a der Untersuchungswerkstoffe nach VDA 238-100 (Ab-
bruchkriterium: 30 N Kraftabfall); Mittelwerte aus 5 giiltigen Versuchen

DP600| DH600 | DP800 | DH800 |CP800/DP1000| DH1000 |CP1000|CH1000{ DH1200|CP1200|CH1200
LD| 147° | 148° | 139° | 117° | 134° | 103° 104° 102° 108° 81° 84° 90°
TD| 151° | 153° | 145° | 133° | 144° | 102° 113° 104° 116° 95° 92° 98°

Zum Stanzen der Locher fiir den Lochaufweitversuch wird entsprechend ISO 16630 ein
Stempeldurchmesser von 10 mm und ein Matrizendurchmesser von 10,30 mm genutzt.
Damit ergibt sich fiir die Werkstoffe ein Schneidspalt von 15 %. Ausnahmen stellen der
CH1000 und der CP1200 mit einem Schneidspalt von 12,50 % infolge der Blechdicken
von 1,20 mm dar. Die Mittelwerte der Lochaufweitverhiltnisse (LAV) aus jeweils 30
giiltigen Versuchen und zugehérigen Standardabweichungen s der Untersuchungswerk-
stoffe sind Tabelle 4.4 zu entnehmen. Auch hier zeigen die Complexphasenstéhle auf-
grund ihrer homogeneren Mikrostruktur und der geringeren Hértedifferenzen hohere
Werte als die Dualphasengiiten. Eine Ausnahme stellt der DH600 dar, der Hartediffe-
renzen auf einem Niveau vergleichbar dem der Complexphasengiiten zeigt und somit
ein hohes Lochaufweitverhéltnis von 54 % aufweist.

Tabelle 4.4: Lochaufweitverhiltnisse (LAV) der Untersuchungswerkstoffe nach ISO
16630; Mittelwerte aus 30 giiltigen Versuchen

DP600 DH600|DP800 | DH800 | CP800|DP1000|DH1000 |CP1000|CH1000 DH1200|CP1200/CH1200

LAV
in %

s 2,7 42 2,4 2,7 4,5 2,1 43 8,2 6,1 1,6 12,1 8,7

254 | 543 | 244 | 29,1 | 344 | 13,5 | 336 | 692 | 362 | 180 | 426 | 626
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Neben den Lochaufweitverhdltnissen zur Bewertung der Kantenrissempfindlichkeit
wird die Umformbarkeit eines Werkstoffes in dessen umformtechnischer Grundcharak-
terisierung mit Hilfe von Grenzforménderungskurven bewertet (vgl. Abschnitt 2.3.1).
Die Durchfithrung von Nakajima-Versuchen zur Bestimmung der Grenzforminde-
rungskurve nach ISO 12004 findet fiir die Kernuntersuchungswerkstoffe auf einer Priif-
maschine zur Blechumformung, der BUP 1000 der Firma Zwick-Roell, statt. Neben der
Nakajima-Vollprobe mit einem Durchmesser von 200 mm werden zur Abbildung der
Beanspruchungszustiande zwischen uniaxialem und biaxialem Zug Proben mit Stegbrei-
ten von 30 mm, 50 mm, 60 mm, 80 mm, 100 mm und 130 mm gepriift. Bild 4.3 zeigt
die resultierenden Kurven. Die Werte der ,,rot* markierten Minima im Bereich der ebe-
nen Dehnung konnen nach Siegert (2015) zur Bewertung der Umformbarkeit, hier der
globalen Umformbarkeit (vgl. Bild 2.3) herangezogen werden. So weist der DP600 mit
seinem heterogenen ferritisch-martensitischen Gefiige mit groferen Ferritkdrnern eine
hohe globale Umformbarkeit auf. Diese ist beim CP1000 aufgrund seines homogenen
bainitischen/angelassen martensitischen Gefiiges am geringsten ausgepragt.

& 0,5
=) DP600
5 04 ~
% DP80
$ 03 |cpeo0™
cI% 0,2 [DP1000
CP1000

g 0,1
L

0

0,2 0,0 0,2 0,4

Zweite Hauptdehnung ¢,

Bild 4.3: Grenzforminderungskurven nach ISO 12004 der Kernuntersuchungswerk-
stoffe

4.2 Experimentelle und numerische Vorgehensweise

4.2.1 Mechanische Priifung

Das Schidigungs- und Versagensverhalten der Untersuchungswerkstoffe wird mit Hilfe
von Bruchproben analysiert (vgl. Abschnitt 2.3.3). Eine Ubersicht der in dieser Arbeit
verwendeten Proben ist in Bild 4.4 dargestellt. Fiir die einfache Scherung werden der
ebene Torsionsversuch (ETV) und der Scherzugversuch herangezogen. Der uniaxiale
Zug wird mit Hilfe einer sogenannten ,,Mini“-Zugprobe abgebildet. Zur Untersuchung
des Beanspruchungszustandes der ebenen Dehnung findet eine Kerbzugprobe mit einem
Kerbradius von 4 mm Anwendung. Die Probengeometrien sind in Bild B 1 detailliert.
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Zusitzlich wird die Ao mm-Zugprobe nach SEP1240 (Probengeometrie nach EN ISO
6892-1) sowie eine Nakajima-Vollprobe gepriift. Die Agomm-, ,Mini“- und Kerbzugpro-
ben werden gefrist, die Nakajima-Vollprobe gelasert und die Scherzugprobe drahtero-
diert. Zur Untersuchung des Einflusses des Fertigungsverfahrens auf die messbaren Ver-
sagensdehnungen werden die ebenen Torsionsproben verwendet. Die Nut wird dazu
mittels Drehen, Frasen und Senkerodieren hergestellt. Mit jedem Fertigungsverfahren
werden die mittleren Rauheiten R, = 1 um, R, = 2 pmund R, = 3 — 4 pm eingestellt.

uniaxialer einfache uniaxialer ebene biaxialer
Druck Scherung Zug Dehnung Zug

80 mm

+Mini“-Zug

Scherzug Luniaxiale® R, Nakajima 3100
Zugversuche
1 1 2
3 V3 3
Triaxialitat n

Bild 4.4: Ubersicht Bruchproben

Die Zugversuche werden auf einer Universalzugpriifmaschine der Firma Zwick-Roell
7250 in Kombination mit optischer Dehnungsmessung mit Hilfe eines Aramis-Systems
(GOM mbH) durchgefiihrt (Bild 4.5 (a)). Dabei werden pro Werkstoff und pro Geomet-
rie fiinf Proben parallel, senkrecht und diagonal zur Walzrichtung gepriift. Zur Bestim-
mung der lokalen Bruchdehnungen wird jeweils das letzte Bild vor Bruch an der hochst
beanspruchten Stelle ausgewertet. Messldangen, Aufnahmeraten und Priifgeschwindig-
keiten sind in Tabelle B 6 zusammengefasst. Die Priifung der ebenen Torsionsproben
findet auf einer von Yin et al. (2011) realisierten Versuchsanlage statt. Wie in Bild 4.4
(b) gezeigt, ist diese in eine Universalpriifmaschine vom Typ ZWICK 1475 integriert.
Die obere Traverse wird genutzt, um mit Hilfe eines Stempels den inneren Bereich der
Probe mit Kriften von bis zu 100 kN zu spannen. Die duflere Einspannung der ebenen
Torsionsprobe wird mit Hilfe eines Spannrings dargestellt. Dieser dulere Spannring
wird durch einen Servomotor iiber ein Schneckenradgetriebe angetrieben und die Probe
mit der Torsionsbeanspruchung beaufschlagt. Die Dehnungen werden ebenfalls mit ei-
nem Aramis-System aufgenommen. Zur Charakterisierung des biaxialen Beanspru-
chungszustands wird die Nakajima-Vollprobe verwendet.
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(a) (b)
4 Universalzugmaschine

Optische

Y ‘ ‘ x Antrieb
f Spambacien (gl Antet_
Bild 4.5: (a) Aufbau Zugpriifung; (b) Aufbau ebene Torsionspriifung (entsprechend
Yin, 2014)

Neben der optischen Dehnungsmessung wird die Dickendehnung der Probentypen zwi-
schen einachsigem Zug und equi-biaxialen Zug durch eine Messung der Bruchdicke un-
ter der Anwendung der Lichtmikroskopie ermittelt. Dazu werden wie in Bild 4.6 am
Beispiel der Kerbzugprobe und der Aso mm-Zugprobe gezeigt beide Probenhilften an der
diinnsten Stelle vermessen. Mit dem Mittelwert t; wird die Dickendehnung &3 mit
ey =in(2) @.1)
0
berechnet. Dabei ist t, die initiale Blechdicke.

() (b)

Bild 4.6: Messung Bruchdicke an den Beispielen Kerbzugprobe (a) und Asgo mm Zug-
probe (b)

Nachdem die Versuche bis zum Versagen durchgefiihrt worden sind, werden zur Cha-
rakterisierung der Schidigungsevolution fiir die ,,Mini“-Zugprobe (Priifrichtung parallel
zur Walzrichtung), die Kerbzugprobe (Priifrichtung parallel zur Walzrichtung) und die
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Nakajima-Vollprobe gestoppte Versuche durchgefiihrt. Es werden jeweils drei Versu-
che bei der max. Kraft, bei 50 %, bei 75%, 85 %, 90% und 95 % der Bruchverschiebung
abgebrochen.

Weiterhin werden zur Schidigungs- und Versagenscharakterisierung sowie zur Validie-
rung der Materialmodelle in der Blechumformsimulation bauteilnahe Komponenten, so-
genannte Kreuzndpfe und bombierte Nipfe, herangezogen (Doig und Roll, 2011). Stem-
pel und Werkzeugaufbau sind in Bild 4.7 dargestellt. Die Kreuznapfgeometrie erlaubt
im Zusammenspiel mit dem Platinenzuschnitt komplexe Beanspruchungszustinde von
uniaxialem Zug iiber die ebene Dehnung bis zum equi-biaxialen Zug. Mit Hilfe der
bombierten Népfe kann ein Scherversagen im Einlaufradius induziert werden. Die
Nipfe werden auf der hydraulischen Ziehpresse BZE 1000-30.1.1 (Miiller Weingarten)
mit einer maximal moglichen Presskraft von 10000 kN abgepresst. Die Halbzeuge wer-
den hierzu mit dem Zieh6l Oest Platinol (2 g/m?) beolt.

()

(b)

3
il
=

(©)

Matrize

Stempel

Blechhalter

Bild 4.7: (a) Kreuzstempel; (b) Bombierter Stempel; (¢) Werkzeug

4.2.2 Mikroskopie

Mikroschliffe im Probenzentrum der parallel zur Walzrichtung gepriiften Zugproben
werden genutzt, um die Schadigungsevolution der Kernuntersuchungswerkstoffe quan-



Experimentelle und numerische Vorgehensweise 67

titativ und qualitativ mit Lichtmikroskopie und Rasterelektronenmikroskopie zu unter-
suchen. Hierzu wird das Auflichtmikroskop BX51M der Firma Olympus mit einer digi-
talen 9-Megapixel-Kamera vom Typ UC90 verwendet. Mit diesem Lichtmikroskop ist
maximal eine 1000fache VergroBerung moglich. Zur Rasterelektronenmikroskopie wird
das MIRA 3 XMU der Firma TESCAN verwendet. Hierbei wird ausschlieSlich der Se-
kundirelektronendetektor genutzt. Die Elektronen werden mit 15 kV beschleunigt. Bei
einem Arbeitsabstand von 10 mm werden die Proben bei einer bis zu 10.000-fachen
VergrofBerung ausgewertet. Die equi-biaxiale Nakajimaproben und Biegeproben werden
in Schliffen quer zur Walzrichtung und die Scherzug- und Torsionsproben in Dicken-
richtung untersucht. Dies ist in Tabelle B 7 illustriert. Die Arbeitsschritte der Proben-
vorbereitung mittels Schleifen und Polieren sind in Tabelle B 8 und Tabelle B 9 detail-
liert. Tabelle B 10 zeigt beispielhaft den Einfluss der Schleif- und Polierschritte. Im
Anschluss an den letzten Polierschritt werden die Proben fiir 30 Minuten im Ultraschall-
bad gereinigt. Die Messung der Porosititen zur Quantifizierung der Schadigungsevolu-
tion ist in Bild 4.8 dargestellt. Im Fall von Proben aus gestoppten Versuchen wird der
Mikroschliff auf Basis der geringsten Dicke 7 in drei Bereiche aufgeteilt (Bild 4.7 (a)).
Die wahre Dickendehnung &; wird mit Hilfe 7 im Bereich I gemessen. In jedem der drei
Bereiche werden an der Stelle der hchsten Porenanzahl Quadrate a* 100 pm x 100 pm
gebildet. In diesen Quadraten werden die Porositidten mittels Grauwertanalyse gemes-
sen. Es werden beide Probenhilften der gebrochenen Proben vermessen. Dazu wird die
jeweilige Probenhilfte in zwei Bereiche aufgeteilt. In Bereich I werden vier Messquad-
rate a° 50 pm x 50 pm erstellt. Zur Ermittlung der Porositdten in Bereich II wird dqui-
valent zu den Proben der gestoppten Versuche ein Quadrat a8 100 pm x 100 pm aufge-
zogen.

(€)) (b)

Bild 4.8: Vorgehensweise Porosititsmessung: (a) Gestoppter Versuch; (b) Gebro-
chene Probe
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Zur Untersuchung der zugrundeliegenden Schidigungsmechanismen werden Mikro-
schliffe nach Nitaldtzung mit dem Rasterelektronenmikroskop untersucht. Weiterhin
wird fiir eine DP600 Probe aus einem bei 95 % der Bruchverschiebung gestoppten Ver-
such eine EBSD-Messung durchgefiihrt. Die Bruchfldchen der Asgomm-Zugproben aller
Untersuchungswerkstoffe werden mit Hilfe der Rasterelektronenmikroskopie unter-
sucht.

Basierend auf diesen experimentellen Analysen des Schadigungs- und Versagensver-
haltens der Untersuchungswerkstoffe werden in dieser Dissertation Schidigungsmo-
delle und Bruchkriterien hinsichtlich ihrer Anwendbarkeit in der Blechumformsimula-
tion bewertet.

4.2.3 Simulation

Zur Durchfithrung der FE-Simulation (Finite-Elemente) wird hier der dynamisch-expli-
zite Solver LS-Dyna R7.1 genutzt. Zum Modellaufbau und der Auswertung der Ergeb-
nisse, dem Pre- und Postprocessing, findet die Software LS-PrePost Verwendung. Bild
4.9 zeigt die FE-Modelle der ,,Mini“-Zugprobe, der Scherzugprobe und der Kerbzug-
probe. Die Proben sind mit voll-integrierten Schalenelementen und fiinf Integrations-
punkten in Dickenrichtung vernetzt. Die Elementkantenldngen betragen im relevanten
Bereich der Scherzugprobe, der ,,Mini*“-Zugprobe und der Kerbzugprobe 0,50 mm (0,33
mm und 1,00 mm).

(a) (b) (©) (d) 0.33 mm

0,50 mm
(Referenz)

1,00 mm

Bild 4.9: Vernetzung von (a) Scherzugprobe, (b) ,,Mini*“-Zugprobe und (c¢) Kerbzug-
probe mit jeweils drei unterschiedlichen Elementkantenldngen (d)

Die untere Knotenreihe ist fest eingespannt. Entlang der oberen Knotenreihe wird die
Verschiebung aufgebracht. Die Reaktionskréfte werden auf einer Querschnittsebene im
Probenzentrum ausgewertet. Die Verschiebung bzw. Dehnung wird entsprechend der
Messlingen aus Tabelle B 6 berechnet. Das Modell zur Nachbildung des Nakajima-
Versuchs wird mit Matrize, Blechprobe, Blechhalter und Stempel erstellt (Bild 4.10).
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Die Probe wird dabei dquivalent zu den Zuggeometrien vernetzt. Die Werkzeuge wer-
den als Starrkorper abgebildet. Zur Reduktion der Rechenzeit wird ein Viertelmodell
verwendet. Zur Abbildung der Kontaktverhiltnisse zwischen Blech und Werkzeug wird
eine Kontaktformulierung auf Basis des Coulomb’schen Reibmodells genutzt. Entspre-
chend dem Versuch wird der Kontakt als reibungsfrei angenommen. Mit dieser Kon-
taktformulierung wird zusidtzlich zum Vergleich mit den experimentellen Daten die
Stempelkraft ausgewertet.
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Bild 4.10: FE-Modell der Nakajima-Vollprobe (Viertelmodell)
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Im Gegensatz zum Nakajima-Versuch sind die FE-Modelle der Napfabpressungen (Bild
4.11 am Beispiel Kreuznapf) nicht als Viertel-Modell aufgebaut. Die Platine wird wie
zuvor beschrieben mit vollintegrierten Schalenelementen vernetzt. Die Werkzeuge wer-
den als Starrkérper modelliert. Aufgrund der Beslungsmenge von 2 g/m? wird die stati-
sche Reibzahl zwischen Platine und Werkzeug von 0,07 und die dynamische Reibzahl
0,03 angenommen. Zur Verbesserung der Versagensbewertung in der Blechumformsi-
mulation im Vergleich zur klassischen Bewertung mit der Grenzforménderungkurve
werden GISSMO und das erweiterte Lemaitre-Modell als Vertreter phdnomenologi-
scher Schidigungsmodelle und der Ansatz der Grenzbruchkurven (FFL/SFFL) als Ver-
treter von Bruchkriterien untersucht und hinsichtlich ihrer Eignung bewertet. Fiir die
Modelle werden zusétzlich unterschiedliche Methoden zur Parameteridentifikation an-
gewandt. FFL/SFFL werden mittels direkter Methode auf Basis lokal gemessener
Bruchdehnungen ermittelt. Die Parameter des erweiterten Lemaitre-Modells werden
mittels Kombination aus direkter und inverser Methode bestimmt. Fiir die inverse Me-
thode wird die Optimierungssoftware LS-Opt verwendet. GISSMO wird ginzlich ma-
nuell invers kalibriert, indem die Parameter und Stiitzstellen der Bruchkurve auf Basis
des Vergleichs zwischen simulativ und experimentell ermittelten Spannungs-Dehnungs-
kurven manuell angepasst werden.
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Blechhalter

Stempel

Bild 4.11: FE-Modell des Kreuznapfwerkzeuges



5 Schidigungs- und Versagenscharakterisierung

Die Charakterisierung des Schiadigungs- und Versagensverhaltens hochfester Mehrpha-
senstdhle wird anhand der Kernuntersuchungswerkstoff, d.h. der Werkstoffe der ersten
Generation moderner hochfester Stihle, sowohl quantitativ als auch qualitativ durchge-
fiihrt. Zunédchst werden die Ergebnisse der quantitativen Analyse der Schidigungsevo-
lution anhand von Porosititsmessungen an den gestoppten Versuchen vorgestellt. An-
schlieBend werden die werkstoffspezifischen Schéddigungs- und Versagensmechanis-
men detailliert. Die Diskussion fasst die Ergebnisse zusammen und bewertet diese im
Kontext der Literatur. Die in diesem Kapitel préasentierten Ergebnisse finden sich teil-
weise in Heibel et al. (2018).

5.1 Schidigungsevolution

Die quantitative Bewertung der Schidigungsevolution basiert auf der Durchfiihrung von
gestoppten Versuchen. Dies ist beispielhaft an der Kraft-Verschiebungskurve der Kerb-
zugversuche des DP600 in Bild 5.1 gezeigt.
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Bild 5.1: Kraft-Verschiebungs-Diagramm der Kerbzugversuche. Die roten Linien stel-
len die Positionen der gestoppten Versuche am Beispiel des DP600 dar.
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Wie in Kapitel 4 beschrieben werden alle Proben ldngs zur Walzrichtung gepriift. Bild
5.2 fasst die Ergebnisse fiir den Kerbzugversuch, d.h. fiir den ebenen Dehnungszustand,
in den Diagrammen ,,Porositdt — wahre Dickendehnung® (a), ,,Porenanzahl — wahre Di-
ckendehnung® (b), ,,Porositdt — Verschiebung (c¢) und ,,Porenanzahl — Verschiebung*
(d) zusammen. Die Lichtmikroskopieaufnahmen sind in Tabelle C 1 - Tabelle C 5 ab-
gebildet. Die in den Diagrammen dargestellten Punkte sind wie in Absatz 4.2.2 erldutert
Mittelwerte aus drei gepriiften Proben. Allgemein kann ein nahezu quadratischer Zu-
sammenhang fiir Porositdt und wahrer Dickendehnung und ein nahezu linearer Zusam-
menhang fiir die Porenanzahl und die wahre Dickendehnung festgestellt werden. Eine
Ausnahme stellt der DP1000 dar, der einen exponentiellen Zusammenhang zwischen
Porositdt und der wahren Dickendehnung zeigt. Werden Porositit und Porenanzahl tiber
der Verschiebung aufgetragen, erscheinen die Zusammenhinge als exponentiell.
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Bild 5.2: Schadigungsevolution in Kerbzugproben: (a) Porositit — wahre Dickendeh-
nung; (b) Porenanzahl — wahre Dickendehnung; (¢) Porositét - Verschiebung;
(d) Porenanzahl - Verschiebung
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Diese Beobachtung ist aufgrund des bekannten Effekts der exponentiell ansteigenden
wahren Dickendehnung wihrend der 6rtlichen Einschniirung nachvollziehbar (Jocham,
2018). Aus den Schliffbildern in Tabelle C 1 - Tabelle C 5 wird der Effekt deutlich
sichtbar. Die beim Kraftmaximum untersuchten Proben weisen nahezu keine Schadi-
gungseffekte auf. Somit wird die Schiadigungsevolution fiir die hier untersuchten Stihle
durch den Dehnungsanstieg im Bereich der ortlichen Einschniirung gesteuert. Die Du-
alphasenstéhle zeigen aufgrund ihrer heterogenen Mikrostruktur bei niedrigeren Deh-
nungen hohere Porositdten und eine héhere Porenanzahl als die Complexphasenstahle.
Wie in Kapitel 2.2 beschrieben fiihrt diese heterogene Mikrostruktur zu einer die Scha-
digungsevolution begiinstigenden heterogenen Spannungs- und Dehnungsverteilung
mit Spannungsiiberhhungen an den Phasengrenzfliachen. Diese resultieren aus Verset-
zungsaufstau, bilden von geometrisch notwendigen Versetzungen und den damit ein-
hergehenden starken Gitterverzerrungen. Der DP600 zeigt wéhrend der plastischen De-
formation bis zum Versagen die hochsten Porositdten und die hochste Porenanzahl der
untersuchten Werkstoffe. Dies ist das Resultat der frithen Porenbildung an der Vielzahl
der moglichen Keimstellen aufgrund unterschiedlicher Eigenschaften des fein verteilten
Martensits und der im Verhiltnis recht groen Ferritkérnern (vgl. Tabelle B 2). In Ta-
belle C 1 sind groBere Poren im Probenzentrum zu erkennen, die bei geringen Dehnun-
gen an den Martensitpartikeln der Martensitzeilen entstehen. An letzteren ist fiir das
Beispiel eines bei 95 % der Bruchverschiebung gestoppten Versuchs eine Porenkonstel-
lation zu erkennen, die in einem Kettenzusammenschluss miinden kann. Im Gegensatz
dazu zeigt der DP800 eine dhnliche Porenanzahl, jedoch aufgrund der kleineren Poren
(vgl. Tabelle C 2) infolge der kleineren Ferritkorngroen geringere Porositédten. Die Po-
rosititswerte und die Porenanzahl sind fiir den CP800 dhnlich, allerdings fiihrt der um
15 % hohere Bainitanteil zu einer homogeneren Spannungs- und Dehnungsverteilung in
der Mikrostruktur, was letztendlich héhere lokale Dehnungen bei nur leicht geringeren
Verschiebungswerten ermoglicht. Auch bei diesem Werkstoff sind in Tabelle C 3 die
vom DP600 bekannten Kettenzusammenschliisse zu erkennen. Der DP1000 zeigt gerin-
gere Porositdten und eine geringere Porenanzahl. Der Zusammenhang zwischen Porosi-
tdt und Dickendehnung erscheint hier exponentiell steigend statt linear. Die Porositéts-
rate wichst dabei ab einer wahren Dickendehnung von 0,3 stark an. Dies wird auch aus
den Mikroskopaufnahmen in Tabelle C 4 deutlich. Bei Erreichen der maximalen Kraft
und bei 95 % der Bruchverschiebung sind kaum Poren zu erkennen. In dem Schliffbild
der gebrochenen Probe sind die hohe Anzahl kleiner Poren und ein Kettenzusammen-
schluss zu beobachten. Der hohere Martensitanteil in der Mikrostruktur des DP1000
fithrt zu einem plotzlichen Versagen aufgrund einer Schadigungsevolution bei niedrige-
ren lokalen Dehnungen, wenn neben dem Ferrit der Martensit plastisch verformt wird
und die Grenzflichenfestigkeit zwischen den Martensitlatten iiberwunden wird. Dies
wird in Kapitel 5.2 detailliert. Der CP1000 zeigt die geringste Porenanzahl bei hohen
Porositdten. Die homogene bainitische Mikrostruktur mit einer geringen Hértedifferenz
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macht diesen Werkstoff schadigungstolerant und erméglicht das Ertragen hoher lokaler
plastischer Deformationen. Dies duBlert sich in einer hohen Blechdickenreduktion vor
dem Bruch (vgl. Tabelle C 5). Die fiir die geringe Porenanzahl hohen Porosititswerte
resultieren aus groBen Poren, die bei geringen Dehnungen an harten Einschliissen (hier
an Titankarbiden) entstehen und aufgrund der gro3en Dehnungen wihrend der ortlichen
Einschniirung stark wachsen. Bild 5.3 zeigt am Beispiel des DP600 den Einfluss des
Beanspruchungszustandes auf die Porositit. Kerbzug und ,,uniaxialer* Zug verhalten
sich hinsichtlich Porenanzahl und Porositit nahezu identisch. Bei 95 % der Bruchver-
schiebung erreicht der DP600 in der ,,uniaxialen” Zugprobe geringere wahre Dicken-
dehnungen als in der Kerbzugprobe, wodurch folglich auch die Porosititen geringer
sind. Fiir den equi-biaxialen Zug werden bei héheren Dehnungen vergleichsweise ho-
here Porosititswerte ermittelt. Die Porenanzahl ist im Vergleich zu Kerbzug und ,,uni-
axialer* Zug reduziert. Ursache fiir die hoheren Porosititswerte mag die zweiachsige
Beanspruchung in der Membranebene sein.
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Bild 5.3: Schadigungsevolution in Abhingigkeit vom Beanspruchungszustand am

Beispiel DP600: (a) Porositit — wahre Dickendehnung; (b) Porenanzahl —
wahre Dickendehnung; (c) Porositit — Verschiebung; (d) Porenanzahl — Ver-
schiebung
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Diese sorgt ebenso fiir eine homogene Dickenreduktion in einem grofleren Probenbe-
reich, wie aus Tabelle 5.1 hervorgeht. Durch diese Beanspruchungsform findet die
Schidigungsevolution tiber die gesamte Blechdicke statt, wohingegen sie sich fiir Kerb-
zug und ,,uniaxialer” Zug im Bereich der 6rtlichen Einschniirung im Blechzentrum fo-
kussiert.

Tabelle 5.1: Mikroskopaufnahmen der Schiadigungsevolution in Abhingigkeit vom
Beanspruchungszustand am Beispiel DP600 bei 95 % der Bruchverschie-
bung

Kerbzug »Uniaxialer“ Zug Equi-biaxialer Zug

500 pm

200 pm
=

5.2 Schidigungs- und Versagensmechanismen

Zur detaillierten Analyse der Schidigungs- und Versagensmechanismen wird die Ras-
terelektronenmikroskopie verwendet. Tabelle 5.2 fasst die Schadigungsmechanismen
im Kerbzugversuch fiir die Kernuntersuchungswerkstoffe zusammen. Die Dualpha-
senstidhle zeigen eine Porenentstehung hauptsichlich aufgrund von Martensitbriichen
und der Trennung an den Phasengrenzen zwischen Martensit und Ferrit. In ersterem Fall
ist dies auf das Uberschreiten der Spaltbruchspannung des Martensits (Uberschreiten
der Grenzflichenfestigkeit zwischen den Martensitlatten) zurtickzufiithren (Achenbach,
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1999). Die Trennung an den Phasengrenzen resultiert aus dem Uberschreiten der Grenz-
flachenfestigkeit durch lokal wirkende Spannungen. Die Schidigungsevolution findet
entlang von Korn- und Phasengrenzen sowie den Martensitzeilen statt. In Complexpha-
senstdhlen entstehen Poren hauptsidchlich an den Martensit-Matrix Grenzflichen und
zwischen Einschliissen und der Matrix. Der DP600 zeigt in Abhingigkeit seiner lokalen
mikrostrukturellen Morphologie die Porenentstehung sowohl zwischen Martensit und
Ferrit als auch durch Martensitbruch. Die Schadigungsevolution entlang der Korngren-
zen und nicht durch die Korner selbst geht deutlich aus der Elektronenriickstreubeu-
gungsanalyse in Tabelle C 6 hervor. Die Poren entstehen und wachsen entlang der stark
deformierten Ferritkorner. Im Gegensatz zu dem DP600 mit dem Porenentstehungsme-
chanismus der Phasendekohision nukleieren die Poren beim DP800 mit seinem feinkor-
nigeren Gefiige hauptséchlich durch Martensitbriiche. Zudem ist in Tabelle 5.2 ein Ket-
tenzusammenschluss entlang einer Martensitzeile zu erkennen. Aufgrund des hoéheren
Bainitanteils weist der CP800 eine geringere Hértedifferenz zwischen den Phasen auf.
Dies fiihrt zu einer homogenen Spannungs- und Dehnungsverteilung in der Mikrostruk-
tur. Einzig an direkten Grenzflachen zwischen Martensit und Ferrit kommt es im Ge-
gensatz zum DP800 zu einer Partikel-Matrix Dekohédsion. Ein gleiches Bild zeigt der
CP1000. In der nochmals homogeneren bainitischen Mikrostruktur 16sen sich verein-
zelte Martensitpartikel von der Matrix ab. Grofle Poren entstehen an Einschliissen. In-
folge des groBen Martensitanteils des DP1000 mit der heterogenen Phasenverteilung
und den geringen FerritkorngréBen von ~ 1 um sind hier Martensitbriiche die haufigste
Ursache fiir die Porenentstehung. Scherbénder entstehen wéhrend der plastischen De-
formation in den Ferritkornern (Kadkhodapour et al., 2011). Diese Scherbandlokalisie-
rung fithrt zu einem Anstieg der lokalen Dehnungen und der Dehnungsgradienten. Die
resultierenden Gitterverzerrungen bedingen Spannungsspitzen, die die Schadigungsevo-
lution beschleunigen und zum finalen duktilen Versagen fithren. Der DP1000 erfdhrt
durch dieses Phéanomen ein als plotzlich eintretend erscheinendes Versagen bei ver-
gleichsweise geringen plastischen Dehnungen, wenn die Grenzspannungen der Marten-
sitpartikel, die entlang der Scherbénder plastifizieren, erreicht werden. Infolge des ho-
heren Kohlenstoffgehalts beim DP1000 weist hier die tetragonal verzerrte kubisch-
raumzentrierte Gitterstruktur des Martensits eine hohere Versetzungsdichte als beim
DP800 auf. Die finale Materialtrennung, der duktile Bruch, ist das Ergebnis der duktilen
Schadigungsevolution in Kombination mit der lokalen Scherbandlokalisierung. Das
geht aus den 45° zur Belastungsrichtung ausgerichteten Bruchebenen hervor. Fiir die
ebene Scherung kann der Bruch auf der makroskopischen Skala im bruchmechanischen
Sinne als Mode II charakterisiert werden. Rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen
der entsprechenden Scherzugproben sind in Tabelle 5.3 in der LD-TD Ebene darge-
stellt. Infolge eines Verkippens um die Zugachse sind Walzrichtung und Rissrichtung
nicht parallel zueinander.
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Tabelle 5.2: Schidigungsmechanismen im Kerbzugversuch (Rasterelektronenmikro-

skopie-Sekundarelektronen): 1) Porenentstehung zwischen Martensit und
Matrix; 2) Porenentstehung durch Martensitbruch; 3) Porenentstehung
zwischen Einschluss und Matrix; 4) Schadigungsevolution entlang Korn-
/Phasengrenzen; 5) Schadigungsevolution entlang Martensitzeile (Ketten-
zusammenschluss)

DP600

DP800

CP800

DP1000

5 um

CP1000
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Die Schidigungsevolution beschrinkt sich auf einen schmalen Bereich entlang des
Schubrisses. In diesem Bereich erfahrt die Mikrostruktur grofle Deformationen. Grund-
satzlich unterscheidet sich die Porenform tiber alle Werkstoffe hinweg nicht in dem
MafBe von der der Kerbzugproben, wie die Simulation der Evolution einer Pore in einer
Einheitszelle vermuten lassen wiirde (vgl. Bild 2.11). Nichtsdestotrotz erscheinen die
Poren als relativ schmal und in Rissrichtung gestreckt. Die Schadigungsmechanismen
entsprechen demnach denen der in den Kerbzugproben beobachteten. Die Porenentste-
hung findet fiir den DP600 durch Martensitpartikelbruch und Martensit-Ferrit Dekoha-
sion statt. CP800 und CP1000 zeigen vorwiegend Partikel-Matrix Dekohdsion. Im
CP1000 entsteht eine grofle Pore beispielsweise an einem Titankarbid. Der Grofteil der
Poren in DP800 und DP1000 entsteht durch Martensitbriiche. Die feinen Briiche treten
sehr hédufig auf, da die hohen lokalen Dehnungen im Scherbereich die Grenzflachen-
spannungen in vielen Partikeln tiberschreitet. Zusétzlich zu den Partikelbriichen sind
schmale Poren bzw. Risse an den Phasengrenzen zu erkennen. Neben den Scherzugpro-
ben in Tabelle 5.3 werden in Tabelle 5.4 am Beispiel des DP600 die Schadigungsme-
chanismen der weiterer Probenformen fiir charakteristische Beanspruchungszustinde
aufgefiihrt. Die auftretenden Schidigungsmechanismen fiir den DP600 sind die be-
schriebenen Martensitbriiche, Martensit-Ferrit Dekohésion und die Schiadigungsevolu-
tion entlang der Korngrenzen. Das sich ergebende Bild fiir ,,Mini“-Zug, A80 mm-Zug,
equi-biaxialer Zug und auch fiir die Biegung ist das Gleiche wie fiir den zuvor disku-
tierten Kerbzug. In allen Proben verlaufen die Risse in 45° Richtung durch die Mikro-
struktur. Auch die Kreuznépfe zeigen dieses Schadigungs- und Versagensverhalten. Die
rasterelektronenmikroskopischen Aufnahmen der Bruchfldachen in Tabelle C 7 zeigen
feinere Poren bzw. ,,Griibchen fiir steigende Festigkeiten der Dualphasenstihle und
grofere Poren fiir den CP1000. Die in 45° zur Belastungsrichtung verlaufenden Bruch-
ebenen belegen erneut die Existenz der lokalen Scherbiander welche gemeinsam mit den
duktilen Schadigungsmechanismen zum Versagen fithren. Weiterhin kann beobachtet
werden, dass die Bruchdicken vergleichbar zu den Kerbzugproben sind. Das Deforma-
tions- und Versagensbild beim ebenen Torsionsversuch ist vergleichbar mit dem der
Scherzugprobe. Einschliisse spielen fiir die zum Versagen fithrende Schadigungsevolu-
tion hochfester Mehrphasenstéhle eine untergeordnete Rolle. Dennoch sind einige Bei-
spiele in Bild C 1 dargestellt. Die Poren entstehen an harten Einschliissen (Alumini-
umoxiden, Niob- und Titankarbiden) bei geringen plastischen Dehnungen und fiihren
zu relativ groBen Poren. Die Anzahl dieser Einschliisse ist jedoch zu gering, um den
Schidigungs- und Versagensprozess nachhaltig zu beeinflussen. Das Gleiche gilt fiir die
weicheren Mangansulfide.
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Tabelle 5.3: Schidigungsmechanismen im Scherzugversuch (Rasterlektronenmikro-

skopie-Sekundarelektronen): 1) Porenentstehung zwischen Martensit und
Matrix; 2) Porenentstehung durch Martensitbruch; 3) Porenentstehung
zwischen Einschluss und Matrix; 4) Schiadigungsevolution entlang Korn-
/Phasengrenzen

DP600

DP800

CP800

DP1000

CP1000
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Tabelle 5.4: Schadigungsmechanismen in Abhéngigkeit von Probengeometrie (Bean-

spruchungszustand) am Beispiel DP600 (Rasterelektronenmikroskopie-
Sekundérelektronen): 1) Porenentstehung zwischen Martensit und Matrix;
2) Porenentstehung durch Martensitbruch; 3) Porenentstehung zwischen
Einschluss und Matrix; 4) Schiadigungsevolution entlang Korn-/Phasen-
grenzen; 5) Schiadigungsevolution entlang Martensitzeile (Kettenzusam-
menschluss)
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Wie in Bild 5.4 am Beispiel des DP600 ersichtlich wird, erzeugt auch das Scherschnei-
den (Schneidparameter nach ISO 16630) die fiir diesen Werkstoff zuvor genannten
Schidigungseffekte. Die Stanzkante zeigt den klassischen Kanteneinzug (ca. 80 um),
die Glattschnittflache (ca. 325 pm) und die Bruchfldche (ca. 600 pm) (vgl. Bild 2.17).
Insbesondere der Bereich der Bruchflidche ist zugbeanspruchungsdominiert und weist
daher Poren in dhnlicher Gréenordnung wie bspw. eine gebrochene Zug- oder Kerb-
zugprobe auf. Wird diese schergeschnittene Kante nun in einem nachfolgenden Prozess-
schritt weiter umgeformt, so ist das Umformvermdgen im Vergleich zum Ausgangs-
werkstoff deutlich reduziert.

Bild 5.4: Schidigungsmechanismen an einer gestanzte Kante (geschlossener Schnitt)
eines DP600 (Probe vor dem Lochaufweiten): 1) Porenentstehung zwischen
Martensit und Matrix; 2) Porenentstehung durch Martensitbruch; 3) Po-
renentstehung zwischen Einschluss und Matrix; 4) Schiadigungsevolution
entlang Korn-/Phasengrenzen

5.3 Diskussion

Die untersuchten Werkstoffe zeigen die bekannten Schadigungsmechanismen. Die ge-
samte Schiadigungsevolution und letztendlich das duktile Versagen sind wie von
Avramovic und Cingara (2009) und Tasan et al. (2015) beschrieben von der lokalen
mikrostrukturellen Morphologie abhingig. Aus diesem Grund unterscheiden sich die in
Abschnitt 2.2.2 beobachteten Schiadigungsmechanismen fiir Dualphasenstihle in Fes-
tigkeitsklassen zwischen 600 MPa und 1000 MPa von den hier gezeigten. Die Zugfes-
tigkeit und andere mechanische Kenngrofen, die in Normen und Spezifikationen wie
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der VDA 239-100 definiert sind, kénnen mit verschiedenen Werkstoffkonzepten und
somit mit verschiedenen mikrostrukturellen Zusammensetzungen erreicht werden. Da-
her miissen die Schadigungsmechanismen beispielsweise fiir den DP600 fiir zwei Pro-
dukte nicht identisch sein. Nichtsdestotrotz liegen die hier gezeigten experimentellen
Ergebnisse in guter Ubereinstimmung mit den Schliissen, die Miinstermann et al. (2017)
in ihrer Analyse basierend auf Simulationen mit dem modifizierten Bai-Wierzbicki Mo-
dell gezogen haben. In deren Arbeit erweist sich der DP600 als wesentlich schadigungs-
toleranter als der DP1000. Dies kann in dhnlicher Weise hier festgestellt werden. Hin-
sichtlich der Porosititswerte zeigt der DP800 bei den Untersuchungen der Kerbzug-
probe im Beanspruchungszustand der ebenen Dehnung (n = 0,57) einen max. Wert von
0,70 %. Dieses Ergebnis liegt in der Grofenordnung der von Kadkhodapour et al. (2011)
und von Saeidi et al. (2014a) ermittelten 0,55 % bzw. 1,60 %. Weiterhin entsprechen
die von Meya et al. (2019) gemessenen Porositéiten von 0,2 % bei &P = 0,40 im freien
Biegen (n = 0,57) eines DP800 den in dieser Arbeit bestimmten Werten (unter An-
nahme der von Mises Plastizitit gilt: &3 = —0,33 = &7 = 0,38 = 0,21 %; &3 =
—-0,41 - & =047 - 027 %).

Das in dieser Arbeit untersuchte Werkstoffportfolio ldsst darauf schlieBen, dass

e in einer ferritischen Matrix mit eingelagerten Martensitinseln grofere Ferritkorner
eine Ferrit-Martensitdekohésion begiinstigen und eine kleinere Ferritkorngréfle zu
Martensitpartikelbruch (infolge stirkerer Plastifizierung des Martensits) fiihrt. (vgl.
Schidigungsmechanismen DP600, DP800, DP1000)

o Einschliisse fiir das makroskopische Versagen von Dual- und Complexphasenstéih-
len eine untergeordnete Rolle spielen.

e in einer mehrphasigen Mikrostruktur Bainit die Hartedifferenz reduziert und somit
die Schiadigungstoleranz erhoht. (vgl. DP800, CP800)

e cine homogene Mikrostruktur hinsichtlich Hartedifferenz und Phasenverteilung zu
einer hohen Schadigungstoleranz fiihrt. (vgl. CP1000)

e Schidigungseffekte in hochfesten, mehrphasigen Stahlfeinblechen fiir alle Bean-
spruchungszustinde dhnlich sind.

o cine hohere Martensithirte (hoherer Kohlenstoffanteil) die ertragbaren Dehnungen
reduziert. (vgl. DP800, DP1000)

e das Scherschneiden zu einer starken Schidigung des Werkstoffs im Bereich der
Stanzkante (Bruchanteil) fithrt und somit die Umformbarkeit in Folgeoperationen
reduziert.

e cine heterogene Martensitverteilung und Martensitzeilen die Schddigungsevolution
begiinstigen. (vgl. DP600, DP800, DP1000)

Hinsichtlich ihrer Schadigungstoleranz lieen sich die Dualphasenstihle wie folgt opti-

mieren:

e Reduktion der Martensitzeilen
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e Qeringere FerritkorngroBen bei gleichzeitiger Reduktion der Martensithérte (Re-
duktion Kohlenstoffanteil) » Mikrolegieren von bspw. Niob, Molybdan oder Titan
(vgl. Mohrbacher, 2013)

e Fein verteilter Martensit

e GleichméBige Ferritkorngrofle

e Steigerung der Korngrenzenfestigkeit

e Reduktion der Hértedifferenz durch Anheben der Ferritfestigkeit (mikrolegieren),
Erhéhen des Bainitanteils und Reduktion der Martensithérte

Diese Maflnahmen sind nur in einem gewissen Rahmen ohne Beeinflussung der in der
entsprechenden Norm geforderten Kennwerte moglich. Weiterhin konnen sie gegebe-
nenfalls zu Lasten der globalen Duktilitdt gehen. Die fiir die Schadigungstoleranz und
damit die Kantenrissempfindlichkeit elementar wichtige mikrostrukturellen Zusammen-
setzung wird in Werkstoffnormen wie der VDA 239-100 nur unzureichend definiert.
Nach dieser Norm muss die Korngrée im Wesentlichen gleichmiBig iiber den gesam-
ten Dickenbereich vorliegen, so dass die Bauteileigenschaften nicht beeintrichtigt wer-
den. Hinsichtlich Gefiigezeiligkeit und Materialinhomogenititen ist in der VDA 239-
100 folgendes spezifiziert: ,,Haufigkeit und Art von Materialinhomogenititen (z.B.
Martensitzeilen, Schlackeeinschliisse, Seigerungen) miissen dem Stand der Technik ent-
sprechen und sind soweit zu vermeiden, dass die Umformbarkeit nachweislich nicht be-
eintrachtigt wird.” Das makroskopische duktile Versagen findet durch eine Kombina-
tion von Scherbandlokalisierung (Tasan et al., 2014) und der Schiadigungsevolution, die
stark von der ortlichen Einschniirung beschleunigt wird, bei einer charakteristischen,
makroskopisch messbaren Bruchdehnung, zum Beispiel der wahren Dickendehnung bei
Bruch, statt. Eine Kenngrofe wie diese erscheint als sinnvoll, um die Schidigungstole-
ranz in einer Norm wie der VDA 239-100 zu spezifizieren. Darauf wird in Kapitel 7
dieser Arbeit eingegangen. Im Sinne der Bruchmechanik kann das Versagen hochfester
Mehrphasenstihle in dem Bereich zwischen uniaxialen und equi-biaxialen Zug als eine
Kombination des duktilen Normalbruchs (Mode I) und Scherversagens in Blechdicken-
richtung (Mode III) charakterisiert werden. Im Fall der ebenen Scherung tritt das Ver-
sagen zumindest makroskopisch unter (Mode II) auf.






6 Versagensprognose in der Blechumformsimulation

Die Versagensbewertung in der Blechumformsimulation wird klassischerweise mit der
Grenzforménderungskurve durchgefiihrt. Dies ist fiir das zuvor beschriebene komplexe
Schidigungs- und Versagensverhalten hochfester Mehrphasenstihle nicht ausreichend.
In Abschnitt 6.1 wird zunichst die experimentelle Basis zur Kalibrierung der Schadi-
gungsmodelle und Bruchkriterien beurteilt. Dazu werden beispielhaft der DP1000 und
der CP1000 herangezogen. Hierbei handelt es sich um die Kernuntersuchungswerk-
stoffe mit der niedrigsten — respektive hochsten — Schadigungstoleranz bei gleicher Fes-
tigkeit. Anschlieend wird die Modellkalibrierung fiir diese beiden Giiten durchgefiihrt
und erlautert. Mit Hilfe der Validierung an den Napfgeometrien werden unter anderem
die Schadigungsmodelle und das Bruchkriterium dezidiert bewertet. Die Ergebnisse
werden abschlielend diskutiert und eine Vorgehensweise fiir die Parameteridentifika-
tion in der industriellen Praxis aufgezeigt. Die im Folgenden gezeigten Ergebnisse zum
Einfluss des Fertigungsverfahrens der Ringnut der ebenen Torsionsprobe auf die ermit-
telten Bruchdehnungen wurden in Traphoener et al. (2018) veroffentlicht. Die Ergeb-
nisse zur Modellkalibrierung und Versagensbewertung in der Blechumformsimulation
wurden teilweise in Heibel et al. (2017a) und Heibel et al. (2017b) publiziert.

6.1 Experimentelle Basis

In Tabelle 6.1 werden die lokalen Bruchdehnungen der Untersuchungswerkstoffe im
Scherzug- und Torsionsversuch aufgefiihrt. Dabei sind die Dehnungswerte fiir die
Scherzugprobe nur begrenzt nutzbar, da die hohen lokalen Dehnungen des CP1000 eine
optische Messung selbiger ab 50 % der Bruchverschiebung unméglich machen. Beim
Vergleich der lokalen Bruchdehnungen aus Scherzugversuch und ebenen Torsionsver-
such ist fiir den DP1000 festzustellen, dass &' fiir den Scherzugversuch trotz groBerer
Dehnungsreferenzlange (0,50 mm vs. 0,35 mm) groBer ist. Ursache hierfiir kann die
mechanische Bearbeitung der Ringnut der ebenen Torsionsprobe sowie der Werkstoff-
abtrag bis in das Blechzentrum sein. Wie aus Tabelle B 2 hervorgeht, zeigt der DP1000
eine Zeiligkeit im Probenzentrum. Die durch die mechanische Bearbeitung freigelegten
Martensitzeilen neigen gegebenenfalls zu einem fiir die Bruchdehnungsermittlung ne-
gativen Kerbeffekt. Auch im ebenen Torsionsversuch lokalisiert der CP1000 stirker,
was zu héheren Bruchdehnungen fiihrt. Im Vergleich zeigt der CP1000 aufgrund seiner
hohen Schidigungstoleranz infolge der homogenen Mikrostruktur mit £7'¢ = 1,16 ei-
nen hoheren Wert als der DP1000 (67" = 0,47). Wie in Kapitel 5 beschrieben fiihrt die
heterogene Mikrostruktur mit Ferrit, Bainit und Martensit sowie einer hohen Hértedif-
ferenz zwischen den Phasen zu einer ausgepriagten Schiadigungsevolution und einer
niedrigen lokalen Duktilitit. Tabelle 6.2 vergleicht die lokalen Bruchdehnungen aus
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Asomm-Zug, ,,Mini“-Zug und Kerbzug. &7'¢ ist fiir den CP1000 trotz des gleichen Be-
anspruchungszustandes im ,,Mini“-Zug um 0,18 hoher als im Ago mm-Zug.

Tabelle 6.1: Lokale Bruchdehnungen im Beanspruchungszustand ,,einfache Scherung*

DP1000 CP1000
g1C | ¢ | &y g'C | ¢ | &y
on
=
N
3 0,73 - - 0,70 | - -
=
9
wn
=
S
E
(=}
& 047 | - - 1,16 | - -
P
=
P
=
=

Dies ist auf die um 0,2 mm gréBere Dehnungsreferenzlinge (vgl. Tabelle B 6) im Asgo
mm-Zug zurlickzufiihren, die bei einem stirker lokalisierenden Werkstoff in niedrigeren
Dehnungswerten miindet. Fiir die Probengeometrien im Bereich des uniaxialen Zuges
ergibt sich fiir DP1000 und CP1000 jeweils das gleiche Deformationsverhalten. Die 6rt-
liche Einschniirung erstreckt sich fiir den DP1000 aufgrund der ferritisch-martensiti-
schen Mikrostruktur auf einen groferen Bereich. Weiterhin bilden sich zwei Scherbén-
der aus, die zu einer ,,Lokalisierungslinse* im Zentrum fithren. Erst kurz vor Bruch kon-
zentriert sich die Dehnungslokalisierung in einem Scherband. Im Gegensatz dazu bildet
der CP1000 mit seinem feinen bainitischen Gefiige ein lokales Scherband aus, in dem
sich die Dehnungen bis zu sehr hohen Werten konzentrieren. Grundsitzlich sind die mit
der digitalen Bildkorrelation ermittelten Dehnungen fiir den CP1000 groBer als fiir den
DP1000. Der Unterschied in den lokalen Bruchdehnungen wird zwischen DP1000 und
CP1000 umso deutlicher, wenn die Bruchdehnungen aus der Dickenmessung &;¢ be-
wertet werden. Fiir den DP1000 betragen diese ungefihr das Zweifache von sé’flc, fuir
den CP1000 mit seiner hohen lokalen Duktilitit und hohen Schidigungstoleranz das
Dreifache. Ursache fiir die deutlich héheren Dehnungswerten bei der Ermittlung mit
Hilfe der Bruchdicke ist die Dehnungslokalisierung im Probenzentrum. Mit der Ober-
flichenmessung mittels digitaler Bildkorrelation und der entsprechenden Dehnungsre-
ferenzldnge kann diese nicht vollstindig erfasst werden. Auch mittels Vermessen der
Bruchdicke wird der Dehnungsgradient in Blechdickenrichtung gemittelt. Nichtsdestot-
rotz kénnen makroskopisch keine hoheren Dehnungswerte ermittelt werden. Mikrosko-
pisch ist eine Messung der Korndeformation zur Bestimmung der lokalen Bruchdeh-
nung denkbar.
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Tabelle 6.2: Lokale Bruchdehnungen in den Beanspruchungszustidnden zwischen ,,uni-
axialen Zug und der ebenen Dehnung

DP1000 CP1000

E?lc Eg}c €3f ?:?IC nglc €3f
oo
=
o
= 0,48 | -0,32 | -0,61 0,57 | 0,32 | -1,06
<
oo
=
&
?E 0,52 | -0,35 | -0,50 0,75 | 0,42 | -1,29
=
oo
g
S 0,34 | -0,27 | -0,49 0,66 | 0,55 | -1,33
L
X

Trotz der groBeren Dehnungsreferenzldnge sind die Unterschiede zwischen den mit
Hilfe der optischen Dehnungsmessung und der Dickenmessung ermittelten lokalen
Bruchdehnungen fiir den biaxialen Zug geringer (vgl. Tabelle 6.3). Ursache ist die be-
dingt durch den Beanspruchungszustand weniger stark ausgepréigte Lokalisierung und
die homogene Blechdickenreduktion in einem grofleren Probenbereich. Dennoch sind
auch hier Lokalisierungsbénder zu erkennen. Die Blechdickenreduktion erstreckt sich
fiir den DP1000 aufgrund seiner hoheren globalen Duktilitdt auf einen wesentlich gro-
Beren Bereich als fiir den CP1000. Dies passt zu den zuvor beschriebenen Beanspu-
chungszustinden.

Tabelle 6.3: Lokale Bruchdehnung in dem Beanspruchungszustand ,,equi“-biaxialer

Zug
DP1000 CP1000
E?'C 1€ | &3 E}"C e5¢ | &3

0,54 | -0,54 | -0,69 0,67 | -0,67 | -1,04

Biaxialer Zug
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Neben der Art der Messtechnik spielt bei der Ermittlung von lokalen Bruchdehnungen
die Probenfertigung eine grofle Rolle. Dies zeigt Tabelle 6.4 am Beispiel der ebenen
Torsionsprobe und den Fertigungsverfahren Drehen, Frisen und Senkerodieren fiir die
Ringnut. Mit den drei Fertigungsverfahren werden jeweils drei Oberfldchenzustinde
eingestellt: fein (R = 1 pm), mittel (Ra =2 pm) und grob (Ra =3 - 4 um).

Tabelle 6.4: Lokale Bruchdehnungen &7’ im ebenen Torsionsversuch in Abhangigkeit
des Fertigungsverfahrens

DP1000 | CP1000
Drehen fein 0,39 1,05
mittel | 0,40 0,93
grob 0,31 0,51
Frisen fein 0,47 1,10
mittel | 0,39 1,16
grob 0,38 1,00

Senkerodieren | fein 0,50 0,85

mittel 0,46 0,64
grob 0,43 0,56

Bild 6.1 zeigt das unterschiedliche Versagensverhalten in Abhéngigkeit des Fertigungs-
verfahrens. In der gedrehten Nut findet die Rissinitiierung in einer der fertigungsbeding-
ten umlaufenden Kerben statt. Im Fall der groben Oberfldchenqualitét geschieht dies in
einer der Kerben. Risse entstehen stochastisch und breiten sich ebenso zufillig in zwei
nebeneinanderliegenden Kerben fiir die mittlere Oberflichenqualitét aus. Der klassische
Kerbeffekt sorgt bei diesem Fertigungsverfahren fiir zu niedrige Bruchdehnungen. Die
fein gefristen bzw. senkerodierten Proben zeigen ein Versagen in Richtung der umlau-
fenden Scherbeanspruchung. Die weiteren Oberflichenzustéinde der gefrdsten und senk-
erodierten Proben fiihren zu einer Rissausbreitung mit einem ,,zick-zack“-Verlauf ent-
lang lokaler Fertigungsfehler wie Frésriefen oder Krater aus dem Erodierprozess. Die
Differenz zwischen den gemessenen Bruchdehnungen betragen 0,11 fiir den DP1000
und 0,25 fiir den CP1000. Die lokal rauere Oberfldchen der ,,fein“ senkerodierten Pro-
ben fithren zu niedrigeren Bruchdehnungen im Vergleich zur ,,fein* gefrésten und ,,fein“
gedrehten Probe fiir den CP1000.
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Bild 6.1: Rissinitiierung und Rissausbreitung in Abhéngigkeit der Fertigung der
Ringnut (Traphoener et al., 2018)

Zur Parameteridentifikation mit der inversen Methode, d.h. fiir GISSMO und das erwei-
terte Lemaitre-Modell, werden die Spannungs-Dehnungskurven aus Scherzug, ,,Mini*“-
Zug und Kerbzug sowie die Stempelkraft-Stempelverschiebungskurven der equi-biaxi-
alen Nakajima-Versuche genutzt. Weiterhin finden aufgrund der gleichen Dehnungsre-
ferenzlidnge wie in der Finite-Elemente-Modellierung die lokalen Bruchdehnungen aus
der optischen Dehnungsmessung Verwendung. Fiir den CP1000 muss hier jedoch der
ebene Torsionsversuch genutzt werden, da der Scherzugversuch mit dieser Giite nur be-
grenzt auswertbar gewesen ist. FFL/SFFL werden mittels direkter Parameteridentifika-
tion auf Basis der lokalen Bruchdehnungen durch eine Kombination der optischen Deh-
nungsmessung (ef}c) und Dickenmessung (&3) kalibriert. Fiir den Beanspruchungszu-
stand der ebenen einfachen Scherung wird fiir den DP1000 der Wert aus dem Scherzug-
versuch und fiir den CP1000 aus dem ebenen Torsionsversuch herangezogen.

6.2 Modellkalibrierung und Validierung

6.2.1 Plastizitit

Basis einer moglichst genauen Abbildung des makroskopischen Versagens ist die Be-
schreibung des plastischen Materialverhaltens. Diese plastische Materialbeschreibung
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setzt sich aus dem FlieBort und der FlieBkurve (isotrope Verfestigung) zusammen. Die
kinematische Verfestigung und Dehnratenabhéngigkeit finden in dieser Arbeit keine
Beriicksichtigung. Tabelle 6.5 zeigt die zur FlieBortmodellierung notwendigen Plastizi-
titskennwerte fiir den DP1000: die FlieBspannungen oy, g,5 und gy, die equi-biaxiale
FlieBspannung aus dem Bulge-Versuch g;, sowie die Kennwerte fiir die Lankfort-Koef-
fizienten 1y, 7,5 und 14¢. Die senkrechte Anisotropie im equi-biaxialen Beanspruchungs-
zustand wird vereinfachend mit 7, = 1 angenommen.

Tabelle 6.5: Plastizititskennwerte DP1000

(4] 045 (T} Op To T35 T9o
in GPa | in GPa | in GPa | in GPa
0,708 0,674 0,714 0,667 0,70 1,13 0,86

Bild 6.2 (a) illustriert die auf dieser Basis kalibrierten FlieBorte von Mises, Hill48 und
YLD2000-2D. Die Fliespannung des isotropen von Mises FlieBortes ist dabei fiir jeden
Beanspruchungszustand gleich und entspricht dem Wert des uniaxialen Zugs in Walz-
richtung. Die beiden FlieBorte Hill48 und YLD2000-2D erméglichen die korrekte Ab-
bildung der r-Werte entsprechend der Belastung zur Walzrichtung. Einzig mit
YLD2000-2D koénnen auch die FlieBspannungen in Abhingigkeit der Belastungsrich-
tung zur Walzrichtung richtig prognostiziert werden. Im Beanspruchungszustand der
ebenen Dehnung ergibt sich mit YLD2000-2D die niedrigste FlieBspannung. Die Ande-
rung des FlieBortes im Zuge der plastischen Deformation — die Verfestigung — wird iiber
die FlieBkurve gesteuert. Diese ist aus dem Zugversuch nur bis zur GleichmaB3dehnung,
das heiflt im Bereich der homogenen Forminderung, verwendbar. Dariiber hinaus muss
die FlieBkurve extrapoliert werden. Dies geschieht in der Umformtechnik beispielsweise
auf Basis des Bulge-Versuchs (Lange, 1990) mit Hilfe des Prinzips der Arbeitsédquiva-
lenz (Mutrux et al., 2008). Im Rahmen dieser Dissertation werden hierzu jedoch die
gleichen Bruchproben genutzt wie zur Kalibrierung der Schidigungsmodelle und
Bruchkriterien, um fiir letztere eine ideale Basis zur inversen Parameteridentifikation zu
schaffen. Die Parameter eines kombinierten Hocket-Sherby — Swift Ansatzes

F=c, — (c; —¢)e % + 8(cs(cg + 6)7) 6.1)

werden dabei durch Nachrechnen (Hill48) der Versuche und Abgleich der Spannungs-
Dehnungskurven bzw. Stempelkraft-Stempelverschiebung ermittelt. Die resultierende
FlieBkurve fiir den DP1000 ist in Bild 6.2 (b) dargestellt. Fiir den CP1000 wurde die
gleiche Vorgehensweise gewéhlt. Die Ergebnisse werden in Bild D 1 prisentiert.
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Bild 6.2: Plastizitit DP1000: (a) FlieBort; (b) FlieBkurve

6.2.2 Versagensbewertung mit Schidigungsmodellen und Bruchkriterien

Die klassische Versagensbewertung in der Blechumformsimulation basiert auf der An-
wendung von Grenzformanderungkurven (vgl. Bild 4.3) im Post-Processing. Bild 6.3
zeigt diese am Beispiel DP1000. Da die Grenzformédnderungskurve nur im Bereich zwi-
schen uniaxialen und equi-biaxialen Zug giiltig ist, kann das Scherversagen im bombier-
ten Napf nicht vorhergesagt werden (Bild 6.3 (a)). Das Versagen in der Zarge des
Kreuznapfes wird ebensowenig korrekt abgebildet (Bild 6.3 (b)). Im Folgenden wird
ausgefiihrt, wie Schadigungsmodelle und Bruchkriterien hier Abhilfe schaffen konnen.



92 Versagensprognose in der Blechumformsimulation

Cracks

Risk of
cracks

Good

Cracks

Risk of
cracks

P S S —
o4 a3 o2 o1 o o1 e
Minor True Strain

Bild 6.3: Versagensbewertung auf Basis Grenzforminderungskurven am Beispiel
DP1000 (FlieBort Hill48): (a) Bombierter Napf (Ziehtiefe 90 mm); (b)
Kreuznapf (Ziehtiefe 24 mm)

Hierzu werden zunichst das erweiterte Lemaitre-Modell, GISSMO und FFL/SFFL auf
Basis Hill48 kalibriert und anschlieBend zur Versagensbewertung der Népfe angewandt.

Die Anwendung von GISSMO macht die Bestimmung folgender Parameter notwendig:

e Schadigungsexponent n zur Beschreibung der Schidigungsevolution in Abhingig-
keit der plastischen Dehnungen

e , Fadingexponent” m zur Kopplung von Plastizitdts- und Schadigungsmodell

e Instabilititskurve &7,

zwischen Schidigung und Plastizitat

e Bruchkurve s"jf

im €P-n Raum zur Abbildung des Beginns der Kopplung

im &P-n Raum

Der Schéadigungsexponent n wird aufgrund der Nichtlinearitdt der Schadigungsevolu-
tion gleich 2 gesetzt. Aufgrund der in Kapitel 5 bestimmten geringen Porosititswerte
wird die Kopplung zwischen Schiadigung und Plastizitdt beziehungsweise Spannungen
durch die Wahl von m = 100 auf ein Minimum reduziert. Instabilitdts- und Bruchkurve
werden manuell invers bestimmt. Hierzu werden jeweils 5 Stiitzpunkte (bei n =
—1/3,0,1/3,1/+/3,2/3) linear miteinander verbunden. Als Startwerte fiir die Para-
meteridentifikation werden die lokalen Bruchdehnungen aus der optischen Dehnungs-
messung s',? I€ aus Tabelle 6.1 bis Tabelle 6.3 herangezogen. Die Instabilititskurve ori-
entiert sich am Minimum der Grenzformanderungskurve (vgl. Bild 4.3). Der Stiitzpunkt
von Bruchkurve und Instabilitdtskurve ist im Bereich der einfachen Scherung n = 0
identisch, da hier eine Kopplung zwischen Plastizitit und Schiadigung vermieden wer-
den soll. Die jeweiligen Versuche werden nachgerechnet und die Stiitzpunkte angepasst,



Modellkalibrierung und Validierung 93

bis der Versagenszeitpunkt hinreichend gut abgebildet wird. Bild 6.4 zeigt die kalibrier-
ten Kurven. In Bild 6.4 (a) sind zudem mit Punkten die mittels digitaler Bildkorrelation
bestimmten experimentellen Bruchdehnungen (s',? I€) aufgetragen. Im Hauptdehnungs-
raum (Bild 6.4 (b)) entsprechen die Vierecke den mittels Bruchdickenmessung ermittel-
ten Bruchdehnungen. In Bild 6.5 bis Bild 6.8 werden die mit Schalenelementen (vgl.
Abschnitt 4.2.3) simulierten Spannungs-Dehnungs- bzw. Kraft-Verschiebungsverldufe,
Lastpfade sowie Contour-Plots der Bruchproben dargestellt.
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Bild 6.4: DP1000: (a) Bruchkurven im £”-n Raum; (b) FFL/SFFL im &,-&, Raum

Fir das erweiterte Lemaitre-Modell ist die Bestimmung von 7 Parametern
(Yo, Deries 1, S, s, B, 8) notwendig. Entsprechend Gl. (2.16) und (2.17) werden Y, und
D¢, direkt auf Basis des Agomm-Zugversuchs nach SEP1240 bestimmt. Der Parameter
h wird wie von Lemaitre (1996) vorgeschlagen mit 0,2 gewéhlt. Da S und s den gleichen
Quotienten beeinflussen (vgl. Gl. (2.14)) wird S zur Aufwandsreduktion bei der inversen
Parameteridentifikation mit 50 MPa festgelegt. s, f und 8 werden mittels LS-Opt und
entsprechenden Simulationen von Scherzug, ,,Mini“-Zug, Kerbzug und equi-biaxialen
Zug invers bestimmt. Tabelle 6.6 fasst das resultierende Parameterset zusammen. Wei-
terhin ist in Bild 6.4 (a) der Verlauf der Bruchdehnung illustriert.

Tabelle 6.6: Parametersatz erweitertes Lemaitre-Modell DP1000

Yoin MPa | D h S in MPa s p (7]
2,8 0,07 0,2 50 0,7005 4,5985 0,9085
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Bild 6.5: Scherzugversuch DP1000: (a) Technische Spannung — Technische Dehnung
Diagramm; (b) Lastpfad im £7-n Raum; (¢) Contour-Plot

Die Grenzbruchkurven FFL und SFFL werden direkt auf Basis experimentell ermittelter
Bruchdehnungen bestimmt. Hierzu wird fiir die Stiitzpunkte der FFL (,,Mini“-Zug,
Kerbzug, equi-biaxialer Zug) eine Kombination aus optischer Dehnungsmessung (&2, fIC)
und Bruchdickenmessung (&;) unter dem Lichtmikroskop verwendet. Unter Annahme
der Volumenkonstanz und konstanter zweiter Hauptdehnung ab dem Zeitpunkt der lo-
kalen Einschniirung (Gorji, 2015) wird &y berechnet. Die Stiitzpunkte sind in Bild 6.4
(b) dargestellt. Fiir die SFFL wird die Bruchdehnung aus dem Scherzugversuch und der
Schnittpunkt der linear extrapolierten FFL mit der Linie des Beanspruchungszustandes
des uniaxialen Zugs zusammengefiihrt. Die im Hauptdehnungsraum linearen Grenz-
bruchkurven erscheinen im &P-n Raum in einer fiir Bruchkriterien typischen ,,Gir-
landenform®. Grundsitzlich weist sowohl die Bruchkurve des Lemaitre-Modells als
auch die FFL/SFFL im Bereich zwischen uniaxialen Zug und ebener Dehnung ein deut-
lich hoheres Niveau als die GISSMO Bruchkurve auf. Der Unterschied zwischen
GISSMO und FFL/SFFL liegt in den zur Kalibrierung verwendeten unterschiedlichen
Versagensdehnungen (Dehnungsreferenzlangen) begriindet. Entsprechend der funktio-
nalen Formulierung des Lemaitre-Modells weist dieses hohe Dehnungswerte bei n = 0
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auf. Dies fiihrt zu einem deutlichen Uberschitzen des Versagenszeitpunktes in der Si-
mulation des Scherzugversuchs durch das erweiterte Lemaitre-Modell (Bild 6.5). Auch
mit FFL/SFFL wird der makroskopische Versagenszeitpunkt tiberschétzt. Hintergrund
sind nicht etwaige zu hohe Werte der Bruchkurve im Bereich der einfachen Scherung,
sondern zu hohe Werte im uniaxialen Zug. Die Probe versagt im Experiment aus dem
Kerbgrund heraus (vgl. Tabelle 6.1), d.h. unter uniaxialen Zug. Hier sind die Dehnungs-
werte entsprechend der Bruchkurven der FFL/SFFL zu hoch, so dass auch der Versa-
gensort nicht korrekt vorhergesagt wird. Die Lastpfade eines Elementes im Probenzent-
rum in Bild 6.5 (b) lassen erkennen, dass mit der Scherzugprobe keine tiber die Belas-
tungshistorie konstante, ideale Scherung zu erreichen ist.
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Bild 6.6: ,Mini“-Zugversuch DP1000: (a) Technische Spannung — Technische Deh-
nung Diagramm; (b) Lastpfad im £P-n Raum; (¢) Contour-Plot
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Der Bruch der Probe findet bei einer Mischung aus Scherung und Zug statt. Weiterhin
kann das Versagen aus dem Kerbgrund heraus in der Simulation zu einem ,,stufenfor-
migen“ Versagen fithren (GISSMO). Bild 6.6 zeigt die Simulationsergebnisse der
,»Mini“-Zugprobe. Auch hier wird der makroskopische Versagenszeitpunkt mit
GISSMO am besten abgebildet. Entsprechend der Lage der Bruchkurven wird der Ver-
sagenszeitpunkt mit FFL/SFFL und erweitertem Lemaitre-Modell tiberschétzt. Weiter-
hin ist ein Abfall im Spannungsniveau durch den Einfluss der Schadigung im Lemaitre-
Modell zu erkennen. Die Betrachtung der Belastungshistorie Bild 6.6 (b) verdeutlicht,
dass die Lastpfade wihrend der lokalen Einschniirung von uniaxialen Zug in Richtung
ebener Dehnung wechseln.
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Bild 6.7: Kerbzugversuch DP1000: (a) Technische Spannung — Technische Dehnung
Diagramm; (b) Lastpfad im £P-n Raum; (¢) Contour-Plot
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Das gleiche Modellverhalten ergibt sich fiir die Kerbzugprobe (Bild 6.7). Die Unter-
schiede zwischen den Modellen sind hier wie bei Betrachtung der Bruchkurven zu er-
warten grofer als beim ,,Mini“-Zug. Auch hier wird deutlich, dass die Schidigung im
Lemaitre-Modell zu stark gewichtet wird. Zum Zeitpunkt des Versagens ist die Span-
nung entsprechend D.,;; ca. 8 % niedriger als in der Simulation mit FFL/SFFL, in der
die Schidigung keine Beriicksichtigung findet. Die Simulationen der Nakajima-Voll-
probe zeigen im Vergleich zu den anderen simulierten Bruchproben einen nahezu line-
aren Lastpfad. Mit dem Lemaitre-Modell wird der Versagenszeitpunkt geringfiigig un-
terschitzt. GISSMO bildet diesen sehr gut ab. Die héheren lokalen Bruchdehnungen aus
der Dickenmessung sorgen bei der Verwendung von FFL/SFFL in Kombination mit
Schalenelementen mit einer Elementkantenlinge von 0,5 mm zu einem Uberschitzen
des Versagenszeitpunktes.
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Bild 6.8: Nakajima-Vollprobe DP1000: (a) Stempelkraft-Stempelverschiebung Dia-
gramm; (b) Lastpfad im £P-n Raum; (c¢) Contour-Plot
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Bild 6.9 zeigt die Ergebnisse der Validierung der kalibrierten Modelle anhand des bom-
bierten Napfes. Das Versagen findet kurz hinter dem Matrizeneinlaufradius im Bereich
der ebenen Scherung statt. Der Lastpfad wechselt dabei aus dem Druckbereich in den
Zugbereich, so dass nicht von einer idealen Scherbeanspruchung gesprochen werden
kann. Entsprechend der Lage der Bruchkurven tritt ein Versagen als Erstes in der An-
wendung der FFL/SFFL auf. Bei 85 mm Ziehtiefe entsteht der Riss bei der Simulation
mit GISSMO. Damit wird eine Abweichung von 5,5 % zur experimentell ermittelten
Risstiefe bei Riss erzielt. Mit dem erweiterten Lemaitre-Modell kann das Versagen auf-
grund der Lage der Bruchkurve in diesem Triaxialitdtsbereich nicht abgebildet werden.

@  GIssmo Lemaitre FFL/SFF

85 mm Kein Versagen 80 mm
(b) Experiment © % 1.00
ol
o 5080
c <
S 5 0,60
= O
8 % 0,40
%@ 0,20
>
L 0
90 mm -0,33 -0,00 0,33 0,66
Triaxialitat n
—— GISSMO —— Lemaitre —— FFL/SFFL

Bild 6.9: Validierung bombierter Napf DP1000: (a) Versagensprognose GISSMO, er-
weitertes Lemaitre-Modell, FFL/SFFL; (b) Experiment; (c¢) Lastpfade der als
erstes versagenden Elemente

Zur Validierung der Modelle wird fiir den Bereich zwischen dem uniaxialen und equi-
biaxialen Zug der Kreuznapf herangezogen. Das Versagen tritt hier in der Zarge auf und
wird durch GISSMO exakt abgebildet. Gute Ergebnisse zeigt auch das erweiterte
Lemaitre-Modell. Die Ziehtiefe bei Versagen wird durch Anwendung der FFL/SFFL
um 3 mm leicht iiberschitzt. Der Versagensort kann durch alle Modelle abgebildet wer-
den.
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Bild 6.10: Validierung Kreuznapf DP1000: (a) Versagensprognose GISSMO, erweiter-
tes Lemaitre-Modell, FFL/SFFL; (b) Experiment; (c) Lastpfade der als erstes
versagenden Elemente

Analog zur Parameteridentifikation beim DP1000 werden die Modelle zur Versagens-
bewertung des CP1000 kalibriert. Als Stiitzpunkt fiir die einfache Scherung werden
hierzu die lokalen Bruchdehnungen aus dem ebenen Torsionsversuch und nicht aus dem
Scherzugversuch verwendet.

(@ (b)
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3,50 @ 3,50
° % 3,00 2 3,00
£ 250 § 250
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Bild 6.11: CP1000: (a) Bruchkurven im £P-n Raum; (b) FFL/SFFL im &;-¢, Raum
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Die hohen lokalen Dickendehnungen in ,,Mini“-Zug und Kerbzug fiihren neben der all-
gemein hohen Lage der FFL zu einer hohen Steigung von -1,34. Daraus resultiert ein
hoher lokaler Bruchdehnungswert im uniaxialen Zug. Bild 6.12 zeigt, dass mit GISSMO
das Versagensverhalten gut abgebildet werden kann. Die Anwendung von FFL/SFFL
fiihrt aufgrund der fiir Schalenelemente zu hohen Bruchkurven zu keinem Versagen.
Gleiches gilt fiir den Scherzugversuch und das Lemaitre-Modell. Die Versagenszeit-
punkte im ,,Mini“-Zug und Kerbzug sowie im equi-biaxialen Zug werden iiberschitzt.
Diese Ergebnisse aus der Kalibrierung spiegeln sich in gleichem Mafe in der Validie-
rung wieder (Bild D 2 - Bild D 3). Auch hier kann der Versagensort und der Versagens-
zeitpunkt nur mit GISSMO korrekt abgebildet werden.
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Bild 6.12: CP1000: (a) Technische Spannung — Technische Dehnung Scherzug; (b)
Technische Spannung — Technische Dehnung ,,Mini“-Zug; (¢) Technische
Spannung — Technische Dehnung Kerbzug; (d) Stempelkraft — Stempelver-
schiebung Nakajima-Vollprobe; (€) Lastpfade im - Raum
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6.2.3 Einfluss des FlieBortes auf die Versagensbewertung

Zur Untersuchung des Einflusses der FlieBortbeschreibung auf die Versagensbewertung
wird GISSMO verwendet. GISSMO kann mit beliebigen Plastizitdtsmodellen gekoppelt
werden. Bild 6.13 zeigt die resultierenden Bruchkurven (Basis zur Kalibrierung waren
die Priifungen in Walzrichtung) fiir die FlieBorte von Mises, Hill48 und YLD2000-2D.
Die unterschiedliche Lage der Bruchkurven macht deutlich, dass der FlieBort die Ver-
sagensbewertung mafgeblich beeinflusst. In Bild 6.14 werden die Ergebnisse fiir die
Simulationen des Scherzugversuchs zusammengefasst. Die technischen Spannungs-
Dehnungskurven werden dabei mit YLD2000-2D am besten abgebildet. Hinsichtlich
des Versagenszeitpunktes werden mit jedem Modell, wenn auch ,stufenférmig®, die
Experimente gut abgebildet. Die Abweichungen in den diagonal zur Walzrichtung ge-
priiften Proben sind geringfiigig grofer.
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—— von Mises + GISSMO —— Hill48 + GISSMO —— YLD2000-2D + GISSMO

Bild 6.13: GISSMO Bruchkurven in Abhingigkeit des FlieBortes: (a) DP1000; (b)
CP1000

Die gleichen Aussagen gelten fiir ,,Mini“-Zug (Bild 6.15), Kerbzug (Bild 6.16) und
Nakajima-Vollprobe (Bild 6.17). Insbesondere beim Kerbzug ist der Einfluss der stir-
keren Lokalisierung mit dem YLD2000-2D Modell zu erkennen. Eine angepasste Flie$3-
kurve konnte dem entgegenwirken. Die dazugehdrigen Contour-Plots sind in Bild D 4
bis Bild D 7 dargestellt.
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Bild 6.14: Scherzug DP1000: (a) Technische Spannung — Technische Dehnung léngs
zur Walzrichtung; (b) Belastungshistorie lings zur Walzrichtung; (¢) Tech-
nische Spannung — Technische Dehnung diagonal zur Walzrichtung; (d)
Technische Spannung — Technische Dehnung quer zur Walzrichtung
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Bild 6.15: ,,Mini“-Zug DP1000: (a) Technische Spannung — Technische Dehnung langs
zur Walzrichtung; (b) Belastungshistorie langs zur Walzrichtung; (¢) Tech-
nische Spannung — Technische Dehnung diagonal zur Walzrichtung; (d)
Technische Spannung — Technische Dehnung quer zur Walzrichtung
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Bild 6.16: Kerbzug DP1000: (a) Technische Spannung — Technische Dehnung langs
zur Walzrichtung; (b) Belastungshistorie lings zur Walzrichtung; (¢) Tech-
nische Spannung — Technische Dehnung diagonal zur Walzrichtung; (d)
Technische Spannung — Technische Dehnung quer zur Walzrichtung
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Bild 6.17: Nakajima-Vollprobe DP1000: (a) Stempelkraft - Stempelverschiebung; (b)
Belastungshistorie langs zur Walzrichtung
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Die Validierungen in Bild 6.18 und Bild 6.19 zeigen trotz der hinreichend guten Kalib-
rierung an den Bruchproben keine positiven Ergebnisse fiir die FlieBortmodellierung mit
von Mises. Die Simulation des bombierten Napfes zeigt kein Versagen. In der
Kreuznapfsimulation wird der Versagensort nicht korrekt abgebildet. Zusitzlich tritt der
erste Riss bereits bei einer Ziehtiefe von 21 mm auf. Mit der Kombination von
YLD2000-2D und GISSMO wird der Versagensort im bombierten Napf und im
Kreuznapf korrekt abgebildet. Das Versagen wird in der Simulation des bombierten
Napfes zu frith vorhergesagt.

(@ yon Mises + GISSMO Hill48 + GISSMO YLD2000-2D + GISSMO

Kein Versagen 85 mm 74 mm

~
i
~

(b) Experiment

a
'w 1,00
(o)
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-0,33 -0,00 0,33 0,66
Triaxialitat n

von Mises Hill48 YLD2000-2D

+ GISSMO + GISSMO + GISSMO

Bild 6.18: Validierung GISSMO bombierter Napf DP1000: (a) FlieBorte von Mises,
Hill48, YLD2000-2D; (b) Experiment; (¢) Lastpfade der als erstes versagen-
den Elemente

Die gleichen Effekte sind beim CP1000 zu beobachten. Die Ergebnisse sind im Anhang
in Bild D 8 - Bild D 11 zusammengefasst. Aufgrund der geringen Anisotropie wird das
Versagen langs, diagonal und quer zur Walzrichtung mit einer Bruchkurve gut abgebil-
det. Bild D 12 und Bild D 13 zeigen die Ergebnisse der Validierung. Das Versagen im
bombierten Napf kann mit den Kombinationen von Mises und GISSMO sowie Hill48
und GISSMO gut abgebildet werden. Der FlieBort YLD2000-2D resultiert in einer ho-
heren Lage der Bruchkurve im uniaxialen Zug.
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Bild 6.19: Validierung GISSMO Kreuznapt DP1000: (a) FlieBorte von Mises, Hill48§,
YLD2000-2D; (b) Experiment; (¢) Lastpfade der als erstes versagenden Ele-
mente

Dies fithrt in Kombination mit dem Lastpfad des bombierten Napfes zu einer zu hohen
Ziehtiefe. Das Versagen im Kreuznapf im Beanspruchungszustand der ebenen Dehnung
wird mit allen FlieBortmodellen und den jeweils angepassten GISSMO-Karten gut ab-
gebildet.

6.3 Diskussion

Die Verwendung von Bruchkriterien und Schiadigungsmodellen erlaubt die Verbesse-
rung der Versagensbewertung hochfester Mehrphasenstihle in der Blechumformsimu-
lation. Zur Parameteridentifikation wird unter anderem die direkte von der inversen Me-
thode unterschieden. Die FE-Modelle basieren in der Blechumformsimulation auf Scha-
lenelementen mit Elementkantenldngen grofer als 0,50 mm und der Annahme des ebe-
nen Spannungszustandes. Eine Abbildung der fiir die Versagensbewertung elementar
wichtigen ortlichen Einschniirung ist damit nur eingeschrankt moglich. Tabelle 6.7
zeigt am Beispiel ,,Mini“-Zug vergleichend numerisch und experimentell ermittelte lo-
kale Bruchdehnungen. Dabei

e steigt & mit niedrigerer Dehnungsreferenzlédnge bzw. Elementkantenldnge.
e steigt & mit komplexerem FlieBort aufgrund der Beriicksichtigung einer geringerer

FlieBspannung im ebenen Dehnungszustand.
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e steigt & flir Werkstoffe mit niedrigem Verfestigungsexponenten (hoher lokaler
Duktilitdt im Fall von Mehrphasenstéhlen).

e steigt die Differenz zwischen & auf Basis optischer Dehnungsmessung mittels di-
gitaler Bildkorrelation und auf Basis Dickenmessung fiir Werkstoffe mit niedrigem
Verfestigungsexponenten (hoher lokaler Duktilitét im Fall von Mehrphasenstéhlen).
Gleiches gilt fiir kleinere Dehnungsreferenz- bzw. Elementkantenldngen.

Tabelle 6.7: Einfluss von Dehnungsreferenzlange (Elementkantenldnge), FlieBort und
Messtechnik auf lokale Bruchdehnung & am Beispiel ,,Mini“-Zug

- E
g 8 2
g - a -
S 2 s £
72} (=3

: E 2 & S g
2 e = 3 5 3
£ = g =
Ee | 2 z 2 ’ 5
5 .’g T T T Ay - &
1,00 0,25 0,27 0,30 0,44

>

S 0,50 0,29 0,36 0,43 0,52 0,58

A

_ 0,35 0,32 0,44 0,58 0,54
1,00 0,32 0,32 0,37 0,54

=3

S 0,50 0,54 0,56 0,77 0,75 131

[-™

o 0,35 0,72 0,75 1,03 1,13

Am Beispiel der mit der direkten Methode kalibrierten FFL/SFFL wurde gezeigt, dass
in diesem Kontext eine Anwendung von Werkstoffbruchkurven ohne Beriicksichtigung
der Netzabhangigkeit fiir die Blechumformsimulation nicht sinnvoll ist. Die experimen-
tell ermittelten lokalen Bruchdehnungen (wahre Dickendehnung bei Bruch &5¢) sind zu
hoch fiir die Verwendung mit Schalenelementen. Dennoch kénnen die Werkstoffbruch-
kurven bzw. die lokalen Bruchdehnungen zur Differenzierung und Klassifizierung der
Werkstoffe genutzt werden, wie in Bild 6.20 gezeigt. Zum einen unterscheiden sich die
Werte der Bruchkurven deutlich in ihrer Héhe, zum anderen weist ein Werkstoff mit
einer hohen lokalen Duktilitdt und hohen Schidigungstoleranz einen hohen Wert fiir
DFEL auf. Ahnliche Ergebnisse erzielten Wagner et al. (2018) in der Untersuchung zu

crit

Bruchkurven von 1000 und 1200 MPa Stéhlen.
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Bild 6.20: Grenzforminderungskurven und Grenzbruchkurven im Hauptdehnungsraum

Neben der moglichen Anwendung zur Klassifizierung und Differenzierung von Werk-
stoffen ist die Anwendung der Werkstoffbruchkurven weiterhin bei der Modellierung
mit Volumenelementen (Elementkantenldnge < 0,10 mm) relevant, die beispielsweise
in Simulationen zum Scherschneiden oder von mechanischen Fiigetechniken angewandt
werden konnen.

Die als Basis der Werkstoffbruchkurven dienenden lokalen Bruchdehnungen werden
neben der Messtechnik (optisch mit entsprechender Aufnahmerate und Dehnungsrefe-
renzldnge oder taktil) bei den Probengeometrien, die eine mechanische Bearbeitung in
Blechdickenrichtung notwendig machen, vom Fertigungsverfahren beeinflusst. Am
Beispiel des ebenen Torsionsversuchs wurde herausgearbeitet, dass zum einen die Ober-
flache hinsichtlich lokaler Kerbwirkung die lokal messbaren Bruchdehnungen entschei-
dend beeinflusst. Hier zeigten die gefrdsten und senkerodierten Proben mit Rauheiten
von Ry =1 - 2 pm die besten Ergebnisse. Zum anderen wurde am Beispiel DP1000
gezeigt, dass die Bearbeitung in Blechdickenrichtung aufgrund der heterogenen Mikro-
struktur in ebendieser Richtung die mit der bearbeiteten Probe messbaren Bruchdehnung
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beeinflussen kann. Bei Beriicksichtigung der Herausforderung der Probenfertigung und
der Bearbeitung in Blechdickenrichtung weist der ebene Torsionsversuch im Vergleich
zum Scherzugversuch die Vorteile eines proportionalen Lastpfades und damit eines Ver-
sagens bei n = 0 auf (Yin, 2014). Der nichtproportionale Lastpfad und das Versagen im
Kerbgrund bei n = 0,33 macht eine inverse Parameteridentifikation fiir die Scherzug-
probe zwingend notwendig.

Mit Hilfe des erweiterten Lemaitre-Modells als Vertreter fiir klassische Schidigungs-
modelle wurde gezeigt, dass die Beriicksichtigung der Reduktion des tragenden Quer-
schnitts infolge Schiadigung in der Blechumformsimulation mit Schalenelementen nicht
notwendig ist, da dies zu zu hohen lokalen Bruchdehnungen fiihrt und der Versagens-
zeitpunkt in der Blechumformsimulation tiberschitzt wird. Dies passt zu den Beobach-
tungen aus Kapitel 5, in dem fiir die beiden Werkstoffe Porositdten von nur maximal 0,5
bzw. 0,6 % ermittelt werden konnten. Weiterhin bietet dieses Schiadigungsmodell trotz
sieben Parametern zu wenig Flexibilitit, um das Versagensverhalten in jedem Bean-
spruchungszustand zwischen einfacher Scherung und (equi-)biaxialen Zug abzubilden.
Das flexiblere, phinomenologische GISSMO Modell erméglicht die exakte Versagens-
bewertung in der Blechumformsimulation. Zusitzlich konnte mit diesem Modell die
Abhingigkeit der Versagensbewertung von der FlieBortbeschreibung aufgezeigt wer-
den. Die besten Ergebnisse in Hinblick auf Versagen und Abbildung der Anisotropie
lieferte dabei das FlieBortmodell YLD2000-2D (Barlat et al, 2003). Weiterhin lassen die
Ergebnisse den Schluss zu, dass eine skalare Schiadigungsvariable fiir hochfeste Mehr-
phasenstihle mit einer geringen Anisotropie ausreichend ist.

Abschliefend kann aus diesen Ausfithrungen heraus fiir die Verbesserung der Versa-
gensbewertung in der Blechumformsimulation die Anwendung eines mittels inverser
Parameteridentifikation kalibrierten phdnomenologischen Schiadigungsmodells- oder
Bruchkriteriums empfohlen werden. Dabei ist sowohl das Plastizitdtsmodell (FlieBkurve
und FlieBort) als auch das Versagensmodell auf Basis der Bruchproben zu kalibrieren.
Eine etwaige Kopplung zwischen Plastizitdtsmodell und Schiadigungsmodell ist nicht
notwendig. Soll anstatt einer so kalibrierten ,,Modellbruchkurve® eine mittels direkter
Parameteridentifikation kalibrierte ,,Werkstoffbruchkurve® genutzt werden, so miisste
die Netzabhingigkeit beriicksichtigt werden.
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Mehrphasenstidhle mit einer heterogenen Mikrostruktur neigen zu einer schadigungsin-
duzierten Reduktion der lokalen Duktilitdt, messbar in lokalen Bruchdehnungen (vgl.
Kapitel 5). Im Gegensatz dazu weisen hochfeste Mehrphasenstéhle mit einer homoge-
nen Mikrostruktur eine niedrige globale Duktilitdt und eine geringe Neigung gegeniiber
der Schidigungsevolution auf. Zur Erstellung einer eigenschaftsgerechten Klassifizie-
rungsschematik wird aufbauend auf den Ausfithrungen in Abschnitt 2.4 die Theorie der
Mafe fiir die globale und lokale Duktilitét detailliert und erldutert. AnschlieBend wird
diese fiir die Kernuntersuchungswerkstoffe bestitigt. Die resultierende Klassifizierungs-
schematik wird dann um die weiteren Untersuchungswerkstoffe erganzt und mit Hilfe
der zugrundeliegenden mikrostrukturellen Charakteristika gestiitzt. Die Diskussion gibt
neben der Einordung in den Stand der Technik einen Ausblick auf die Moglichkeiten
der zukiinftigen Anwendung der Klassifizierungsschematik im Rahmen von Werkstoff-
und Produktentwicklung sowie der Prozessiiberwachung und regt weitere Arbeiten auf
dem Gebiet an. Die Ergebnisse zur Bewertung des mechanischen Eigenschaftsprofils
und zur Klassifizierung wurden teilweise in Heibel et al. (2018) und Gruenbaum et al.
(2019) veroffentlicht.

7.1 Theorie

Tabelle 2.1 definiert die globale Duktilitdt als die Eigenschaft eines Blechwerkstoffs
plastische Deformationen in einem Standardversuch ohne Einschniirung zu ertragen und
die Dehnungen gleichméBig zu verteilen. Daraus folgend ist in der Blechumformung die
globale Umformbarkeit die Eigenschaft eines Werkstoffes plastische Deformationen in
einem Umformprozess ohne Einschniirung zu ertragen und die Dehnungen gleichmifig
zu verteilen. Die globale Umformbarkeit eines Werkstoffs kann mit der Grenzformén-
derungskurve, dem klassischen Werkzeug zur Bewertung der Forménderungsgrenzen
eines Blechumformprozesses, bewertet werden. Diese Grenzformanderungskurve re-
prasentiert den Beginn der ortlichen Einschniirung im Hauptdehnungsraum, bekannt als
Grenzforminderungsdiagramm. Zusitzlich zur Grenzforménderungskurve fithrten Em-
bury und Duncan (1981) Grenzbruchkurven (vgl. FFL nach Martins et al., 2014) im
Hauptdehnungsraum ein. Diese konnen zur Bewertung der lokalen Umformbarkeit, der
Eigenschaft eines Blechwerkstoffs plastische Deformationen in einem Umformprozess
in einem Ortlich begrenzten Bereich, beispielsweise nach ortlicher Einschniirung oder
dem Biegen an kleinen Radien, ohne Riss zu ertragen, genutzt werden. Schematisch sind
die Kurven in Bild 7.1 fiir die Beispiele von niedriger globaler einhergehend mit hoher
lokaler Umformbarkeit und umgekehrt dargestellt. Die lokale Duktilitdt eines Blech-
werkstoffs ist dessen Eigenschaft, plastische Deformationen in einem Standardversuch
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in einem Ortlich begrenzten Bereich ohne Riss zu ertragen. Dies entspricht der lokalen
Umformbarkeit in einem Beanspruchungszustand.

— Grenzformanderungskurve

;": A ... Grenzbruchkurve

S Niedrige globale/ hohe lokale Umformbarkeit
£ Hohe globale/ niedrige lokale Umformbarkeit
3

Q.

>

©

T

2

4 N

LIJ 7

0
Zweite Hauptdehnung ¢,

Bild 7.1: Schematische Darstellung von Grenzformanderungskurve und Grenzbruch-
kurve fiir niedrige/hohe globale/lokale Umformbarkeit

Die Eigenschaften globale Duktilitit und insbesondere die lokale Duktilitéit bieten bei
Definition von Kennwerten und Erstellung einer entsprechenden Schematik folgende
Potenziale:

e Festlegung von Zielwerten fiir die lokale Duktilitét in Spezifikationen.

e Abschitzung von Eigenschaften wie Schadigungstoleranz, Kantenrissempfindlich-
keit, Bruchzdhigkeit und Biegbarkeit sowie Abschéitzung des Einflusses auf Fahr-
zeugfunktionen wie Betriebsfestigkeit und passive Sicherheit.

e Anwendung in Werkstoff-, Prozess- und Produktentwicklung.

e Produktionsbegleitende Priifung der zu spezifizierenden Zielwerte.

Dazu ist es notwendig, dass zur Ermittlung der Kennwerte ein moglichst einfacher und
robuster Standardversuch durchgefiihrt wird. Es sollte die Moglichkeit bestehen, pro-
duktionsbegleitend in der Halbzeugherstellung priifen zu konnen. Zur Nutzung dieser
Potenziale werden im Folgenden Grundlagen gelegt.

7.1.1 Globale Duktilitit und Umformbarkeit

Die Grenzformanderungskurve als MaB fiir die globale Umformbarkeit wird experimen-
tell durch verschiedene Nakajima- oder Marciniak-Proben zwischen dem einachsigen
und equi-biaxialen Zug bestimmt (EN ISO 12004-2). Im Gegensatz zu dieser aufwén-
digeren umformtechnischen Charakterisierung erlaubt ein Standardversuch mit entspre-
chendem Kennwert zur Charakterisierung der globalen Duktilitdt als Werkstoffeigen-
schaft wie der klassische Zugversuch nach EN ISO 6892-1 die produktionsbegleitende
Priifung. Dieser Zugversuch enthilt mit dem Kennwert der GleichmaBdehnung A; und
dem Verfestigungsexponenten n Informationen zur Féhigkeit eines Werkstoffes Deh-
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nungen gleichméBig zu verteilen. Ein hoherer Verfestigungsexponent fiihrt zu einer stér-
keren Verfestigung und damit zu einer gleichméfBigeren Forménderungsverteilung in
Zugumformverfahren im Bereich zwischen einachsigen und equi-biaxialen Zug. Es be-
steht zudem eine geringere Neigung zum ortlichen Einschniiren (Lange, 1990). Nach
dem Considére Kriterium (Considere, 1885) entspricht die wahre Gleichma3dehnung
&, dem Verfestigungsexponenten n:

do

==
Auf makroskopischer Ebene werden iiber den n-Wert beziehungsweise der wahren
GleichmaBdehnung also die mikrostrukturellen Effekte der Kaltverfestigung, d.h. die
Bewegung, die Bildung und das Aufstauen von Versetzungen charakterisiert (vgl. Ab-
schnitt 2.2.1). Aufgrund der geringen Komplexitit wird wie in den Arbeiten von Hance
und Davenport (2016) und Larour et al. (2017), die wahre Gleichmafdehnung ¢, aus
dem klassischen Zugversuch auch hier als einfaches MaB fiir die globale Duktilitit ver-
wendet.

n=e, (7.1)

7.1.2 Lokale Duktilitit und Umformbarkeit

Moderne hochfeste Stihle zeigen im Blechumformprozess eine schidigungsinduzierte
Reduktion der lokalen Umformbarkeit, woraus ein Versagen im Blechumformprozess
in Form von Kantenrissen oder Versagen unter dem Beanspruchungszustand der ebenen
Dehnung, beispielsweise durch Risse mit geringer Einschniirung oder Risse an engen
Radien, entstehen kann. Eine Moglichkeit die reduzierte Umformbarkeit zu quantifizie-
ren ist die Betrachtung von lokalen Bruchdehnungen in den entsprechenden Beanspru-
chungszustdnden, die beispielsweise die Basis verschiedener Schadigungsmodelle und
Bruchkriterien darstellen. Die Hohe der Werte der resultierenden Bruchfliche bezie-
hungsweise Bruchkurve kann hierbei als Maf} fiir die lokale Umformbarkeit genutzt
werden. Dies wird aus den schematischen FFLs in Bild 7.1, dem Beitrag von Wagner et
al. (2018) sowie Bild 6.20 in Abschnitt 6.3 ersichtlich und ist zusitzlich in Bild 7.2 in
Bruchkurven des CrachFEM Modells fiir einen DP600, einen CP1000 und einen press-
gehirteten Stahl mit einer Zugfestigkeit von 1500 MPa (PHS1500) dargestellt (Peshek-
hodov et al., 2016). Insbesondere im Beanspruchungszustand der ebenen Dehnung (1 =
0.58) konnen die Werkstoffe gut voneinander differenziert werden. Wie fiir die Grenz-
formédnderungskurve als Maf fiir die globale Umformbarkeit sind auch hier die Kom-
plexitét und die Probenanzahl zu hoch, um Bruchkurven als Mal} fiir die lokale Um-
formbarkeit produktionsbegleitend in der Stahlblechherstellung zu verwenden. Einfa-
chere Moglichkeiten auf Basis des ohnehin durchgefiihrten ,,uniaxialen® Zugversuchs
sind KenngréBen aus der Schadigungsmechanik und die MaB3e fiir die lokale Duktilitit
nach Hance und Davenport (2016) sowie Larour et al. (2017), zusammengefasst in Ta-
belle 7.1. F; ist die Kraft bei Bruch, d.h. die Kraft bei Agg pm, 4y ist die initiale Quer-
schnittsflache der Probe und Ay die Bruchfliche einer Zugprobe nach EN ISO 6892-1.
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Bild 7.2: Bruchkurven fiir DP600, CP1000 und PHS1500 (Peshekhodov et al., 2016)

Fiir detaillierte Informationen zur experimentellen Bestimmung von Ay sei auf die ge-
nannten Arbeiten von Hance und Davenport (2016) sowie Larour et al. (2017) verwie-
sen.

Tabelle 7.1: MalBe fiir die lokale Duktilitit

Maf Quelle Formel
Martins et al. (2014)
.. . . 1+
Kritische Schidigung (DFFY) | Heibel et al. (2016) DEEL = — 3rm eaf
Wagner et al. (2018)
F,
Kritische Schidigung (DLE™) | Lemaitre (1996) DLem =1 — 7 L
max
Ag
Wahre Bruchdehnung (TFS) | Hance und Davenport (2016) TFS =1In T
f
, Ao —Ar
Brucheinschniirung (2) Larour et al. (2017) Z= —
0

All diese Mafle haben gemeinsam, dass sie unter anderem auf der Bruchdicke basieren.
Das gilt auch fiir die kritische Schiidigung nach Lemaitre DX (Lemaitre, 1996). Dieser
Kennwert beriicksichtigt die Information iiber die Reduktion der Blechdicke intrinsisch
mit Fr. Diese ist aufgrund der geringeren Querschnittsfldche niedriger. Martins et al.
(2014) postulieren, dass die Bruchdicke unabhéngig von der Belastungshistorie und da-
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mit eine Materialeigenschaft sei. Dies wurde von Isik et al. (2014) fiir eine Alumini-
umblechlegierung AA1050-H111 im Rahmen der Ermittlung der FFL gezeigt und be-
stdtigt. Das Fallen der Grenzbruchkurven wie der FFL von links nach rechts im Haupt-
dehnungsraum (vgl. Bild 7.1) entspricht dem Verlauf der Grenzbiegekurve (Liewald et
al., 2014). Beide Ansitze, die Grenzbruchkurve und Grenzbiegekurve bewerten das
Bruchversagen im ebenen Dehnungszustand und unterscheiden sich einzig in der Stra-
tegie zur Parameteridentifikation und der zugrundeliegenden Versuchsbasis. Auch die
Standardzugprobe nach EN ISO 6892-1 zeigt einen nichtproportionalen Lastpfad mit
einem Wechsel vom einachsigen Zug vor Erreichen der Gleichmaf3dehnung bis zur ebe-
nen Dehnung nach Eintreten der ortlichen Einschniirung. Wéhrend der ortlichen Ein-
schniirung flieBt der Werkstoff ohne eine Anderung der zweiten Hauptdehnung nur aus
der Dicken- in die Langsrichtung (Gorji, 2015). Im Zusammenspiel mit der Definition
der lokalen Duktilitét in Tabelle 2.1 motiviert dieser Effekt die Verwendung der wahren
Dickendehnung bei Bruch &3; anstatt A, als Mab fiir die lokale Duktilitét, da Ay zu-
sitzlich die Information der Dehnung in Breitenrichtung beriicksichtigt. Um positive
Werte aufzutragen, wird im Folgenden fiir die wahre Dickendehnung der Betrag |s3 I |
genutzt.

7.2 Charakterisierung der globalen Duktilitiit und Umformbarkeit

Die wahre GleichmaBdehnung als Mal} fur die globale Duktilitdt wird im Folgenden
durch die Korrelation mit dem Verfestigungsexponenten, dem Minimum der Grenzfor-
ménderungskurve (&€;,,;,) und der Ziehtiefe ohne Versagen der bekannten Kreuznipfe
bestitigt und validiert. Diese Korrelationen sind wie aus Bild 7.3 hervorgeht fiir alle
Mafe positiv. Die wahre Gleichmaf3dehnung entspricht dabei nicht exakt dem Verfesti-
gungsexponenten. Dies ist durch das komplexe Verfestigungsverhalten der hochfesten
Mehrphasenstéhle zu erkldren. Moderne hochfeste und ultrahochfeste Stihle konnen
eine von der Ludwik-Gleichung (Hollomon, 1945) abweichende Kaltverfestigung zei-
gen. Die Korrelation ist dennoch auch fiir die weiteren Untersuchungswerkstoffe positiv
(vgl. Bild E 1). Obwohl die Grenzforminderungskurve den Beginn des ortlichen Ein-
schniirens und &;,,;, den ebenen Dehnungszustand reprisentiert, ist die Korrelation mit
der wahren Gleichmafldehnung als Mal fiir die globale Duktilitdt positiv. Die
Kreuznapfproben zeigen unabhingig vom Versagensort und unabhingig von den zu-
grundeliegenden nichtproportionalen Lastpfaden fiir alle Werkstoffe ein duktiles Bruch-
versagen nach dem in Kapitel 5 beschriebenen Schiadigungs- und Versagensprozess. Die
positive Korrelation der wahren GleichmaB3dehnung mit der Zichtiefe der Kreuznipfe
spricht fur die wahre Gleichmaf3dehnung aus dem Zugversuch nach EN ISO 6892-1 als
MaB fiir die globale Duktilitdt. Der Kennwert représentiert somit auf makroskopischer
Ebene die Kaltverfestigung bedingenden mikrostrukturelle Eigenschaften und Effekte
wie die Anzahl, Bewegung, Generierung und Aufstauung (geometrisch notwendiger)
Versetzungen. Je héher ¢, desto hoher die globale Duktilitét.



116 Mechanisches Eigenschaftsprofil und Klassifizierung

(@)
S
8 015 e oeser  DPGO0s
§ 0,12 ..
© £ 0,09 | DP1000 o OPEOO
53 006 " CP800
; @ o’
£ 003 | cp1o00
3 0,00
® 0,00 0,05 0,10 0,15 0,20

Verfestigungsexponent n

(b) (©
& 0,15 , < 0,15
o R? = 0,9046 ~o o)) Rz =0,8925 L
S 012 | ppgoo . DP600 5 012 _.+DP600
o £ 0,090 [DP1009 & ® £ 0,09 CP800-"DPg0o
£33 *"CP800 <3 o
S & 0,06 S 0,06 ~"DP1000
o [)
€ 003 CP1000 g 0,03 | CP1000
3 0,00 T 0,00
o 0,00 010 020 030 O 0 20 40 60 80
Minimum der Ziehtiefe ohne Versagen
Grenzform- in mm

anderungskuve (&;min)

Bild 7.3: Wahre Gleichmaf3dehnung ¢, als MaB fiir die globale Umformbarkeit: (a)
Korrelation mit dem n-Wert; (b) Korrelation mit dem Minimum der Grenz-
forménderungskurve (&;,,:,); (¢) Korrelation mit Ziehtiefe ohne Versagen
von Kreuznépfen.

Die wahre GleichmaBBdehnung stellt zusétzlich eine qualitative ,,Grenze* fiir den Beginn
der starkeren Schéddigungsevolution dar, der durch den Bereich der lokalen Duktilitét
abgedeckt wird (vgl. Bild 2.4). Dabei ist zu beachten, dass es werkstoffabhingig zu Un-
terschieden hinsichtlich der Grenze zur Initiierung von Schiadigungseffekten kommen
kann und dass die Schadigungsevolution mit Beginn der 6rtlichen Einschniirung und der
damit einhergehenden Dehnungs- und folglich Spannungserhthung exponentiell steigt.
Zumindest fiir klassische Dualphasenstihle gilt zusammenfassend folgende Kausalitéts-
kette: je hoher die Hartedifferenz zwischen weicher Ferrit-Matrix und harten Martensit-
partikeln und je groBer die Ferritkorner, desto hoher ist die Versetzungsdichte und desto
besser konnen sich diese innerhalb der Ferritkérner bewegen. Daraus folgt eine héhere
globale Duktilitit und hohere Sensitivitdt des Werkstoffes gegeniiber der Schiadigungs-
evolution. Das wiederum geht mit einer niedrigen lokalen Duktilitét einher. Exakt Um-
gekehrtes gilt fiir die Complexphasenstihle mit ihrer homogenen Mikrostruktur.
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7.3 Charakterisierung der lokalen Duktilitiit und Umformbarkeit

Aus makroskopischer Sicht findet das duktile Bruchversagen bei einer charakteristi-
schen lokalen Bruchdehnung statt. Unter diesen lokalen Bruchdehnungen ist die wahre
Dickendehnung bei Bruch |83 f| als MaB fiir die lokale Duktilitét vorteilhaft, wiein 7.1.2
dargestellt. In dem Diagramm in Bild 7.4 (a) wird die wahre Dickendehnung bei Bruch
aus dem Standardzugversuch |S3 5 |(A80 mm) mit der wahren Dickendehnung bei Bruch
|s3 f| aus Kerbzugproben korreliert. Ausgenommen dem CP1000, sind die Werte der
Zugproben (Agg mm) leicht hoher. Die ist auf den Einfluss der Dehnung in Dickenrich-
tung im Beanspruchungszustand des uniaxialen Zugs vor dem Lastpfadwechsel in den
ebenen Dehnungszustand in der ortlichen Einschniirung wihrend dem Standardzugver-
such zu erkldren. Die positive Korrelation zeigt, dass die wahre Dickendehnung bei
Bruch aus dem Standardzugversuch |e3f|(A80 mm) €in geeignetes Mal} fiir die lokale
Duktilitdt ist. Dies gilt ebenso fiir die Biegbarkeit, da die Beanspruchungszustinde bei
Bruch in beiden Féllen der ebenen Dehnung entsprechen. Dies wurde experimentell
durch Butcher und Dykeman (2017) gezeigt. Weiterhin wird bei Anwendung von Sché-
digungsmodellen (Lemaitre, 1996, Soyarslan et al., 2012) und Bruchkriterien (Butcher
und Dykeman, 2017, Martins et al., 2014, Bai und Wierzbicki, 2010, Lou et al., 2012,
Roth und Mohr, 2016, Miinstermann et al., 2017) deutlich, dass die lokalen Bruchdeh-
nungen einer Kerbzugprobe und den lokalen Dehnungen an der dufleren Faser einer Bie-
geprobe nahezu gleich und im Falle der Kerbzugproben aufgrund der diskutierten Mit-
telung des Dehnungsgradienten in Dickenrichtung nur leicht niedriger sind.
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Bild 7.4: Wahre Dickendehnung bei Bruch aus dem Standardzugversuch |S3 f|(Ago mm)
als MaB fiir die lokale Duktilitét: (a) Korrelation mit |£3 7 |(Kerbzugversuch);
(b) Korrelation mit dem Lochaufweitverhéltnis
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Unter der Annahme gleicher lokaler Bruchdehnungen in einer Zugprobe und an der &u-
Beren Faser einer Biegeprobe korrelierten weiterhin Datsko und Yang (1960) die Bruch-
einschniirung verschiedener Werkstoffe mit dem minimalen Biegeradius. Bild E 2 im
Anhang zeigt keine Korrelation zwischen der wahren Dickendehnung bei Bruch und
dem Biegewinkel a nach VDA 238-100. Das Abbruchkriterium der Biegepriifung mit
dem Kraftabfall von 30 N erscheint fiir die untersuchten Materialien mit Blechdicken
zwischen 1,00 mm und 1,20 mm als ungeeignet. Dies wird zum einen in Tabelle B 5
ersichtlich, in der finf Werkstoffe keine Risse zeigen. Zum anderen wird dies anhand
der detaillierten Analyse des DP1000 und CP1000 in Tabelle E 1 deutlich. Die Werk-
stoffe zeigen bei Erreichen des Abbruchkriteriums nach VDA 238-100 Biegewinkel von
103° bzw. 104°. Nichtsdestotrotz erreicht der Riss beim CP1000 erst eine zum DP1000
vergleichbare Linge fiir Biegewinkel > 150°. Weiterhin entspricht der Biegewinkel
nach VDA 238-100 aus messtechnischer Sicht eher einem globalen als lokalen MaB.
Die Rissinitiierung infolge einer Biegebeanspruchung ist allerdings ein lokaler Prozess
an der dufleren Faser. Das macht die Messung von lokalen Bruchdehnungen (vgl. But-
cher und Dykeman, 2016) oder auch dem minimalen Biegeradius zu einem geeigneteren
MaB fiir die Biegbarkeit als den Biegewinkel a. Dies geht einher mit der Beobachtung,
dass sich fiir unterschiedliche Werkstoffe eine teilweise génzlich andere Ausprigung
der dufleren Faser einstellt. Diese Ausprigung weist fiir den DP1000 eine konstante
Kriimmung auf, wohingegen sie fiir den CP1000 nahezu horizontal verlduft (vgl. Ta-
belle B 5 und Tabelle E 1). Trotz genannter Schwichen findet der Biegeversuch nach
VDA 238-100 verbreitete Anwendung in der industriellen Praxis. So zeigten Kurz et al.
(2009) fiir einen pressgehérteten und bei verschiedenen Temperaturen angelassenen
Stahl einen Zusammenhang zwischen der ,,Crashperformance* von Stauchprofilen und
dem Biegewinkel der jeweiligen Werkstoffzustinde. Die ,,Crashperformance” wurde
dabei anhand entstehender Risse, der Energieabsorption sowie dem Quotienten aus mitt-
lerer Kraft und Deformationsweg bewertet. Anzumerken ist an dieser Stelle, dass die
Biegewinkel hier auch mit Ago mm, Rm'Aso mmund lokalen Bruchdehnungen (CrachFEM)
korrelierten. Das bedeutet, dass globale und lokale Duktilitét fiir alle Werkstoffzustinde
gleichermafen ausgeprégt waren. Diese Beobachtungen sind auf die hier untersuchten
Mehrphasenstéhle nicht zu tibertragen.

Das Diagramm in Bild 7.4 (b) zeigt eine positive Korrelation zwischen der wahren Di-
ckendehnung bei Bruch |£3 f| und dem Lochaufweitverhéltnis. Dies erdffnet die Mog-
lichkeit, mit Hilfe der KenngroBe der lokalen Duktilitit werkstoffseitige Riickschliisse
auf die Kantenrissempfindlichkeit hochfester Mehrphasenstihle zu ziehen. Dies wird
fiir die weiteren Untersuchungswerkstoffe in Bild E 3 besttigt. Aufgrund der von Fro-
meta et al. (2017) und Yoon et al. (2016) publizierten Verbindung zwischen Lochauf-
weitverhéltnis und der Bruchzdhigkeit ist es weiterhin moglich, die wahre Dickendeh-
nung bei Bruch |s3 f| zur qualitativen Bewertung der Bruchzihigkeit bei Raumtempera-
tur zu nutzen. Bild 7.5 zeigt die Korrelation der wahren Dickendehnung bei Bruch aus
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dem Standardzugversuch mit der wesentlichen Brucharbeit w,. Die Werte fiir w, stam-
men dabei aus der Arbeit von Frometa et al. (2019) und wurden fiir die entsprechenden
Werkstoffe in Blechdicken von 1,40 mm und 1,50 mm aufgenommen. Trotz unter-
schiedlicher Chargen der Untersuchungswerkstoffe ist eine positive Korrelation zwi-
schen den beiden Maf3en fiir die lokale Duktilitét (|e3 £ |) und die Bruchzdhigkeit (w,) zu
erkennen

1,20
1,00
00|

R=0.5822 #CP1000

0.60 «* DH1000
0,40 DP1000

0,20
0,00

Wahre Dickendehnung
bei Bruch |es|

0 100 200 300 400 500
Wesentliche Brucharbeit w, in kJ/m?

Bild 7.5: Bruchzihigkeit: Korrelation der wahren Dickendehnung bei Bruch aus dem
Standardzugversuch |£3 I | mit der wesentlichen Brucharbeit bei Raumtempe-
ratur w, (Werte fiir die wesentliche Brucharbeit aus Frometa et al. (2019))

7.4 Schematik zur Bewertung des mechanischen Eigenschafsprofils und
Klassifizierung

Basierend auf den beiden ermittelten Mal3en fiir die globale und lokale Duktilitdt wird
in Bild 7.6 ein Diagramm mit allen Untersuchungswerkstoffen erstellt. DP600 und
DH600 zeigen erwartungsgemédl die hochste globale Duktilitdt, wobei diese fiir den
DH600 aufgrund seines Anteils metastabilen Restaustenits von 5 % groBer ist. Zusatz-
lich ist die lokale Duktilitdt und damit einhergehend die Schidigungstoleranz fiir den
DH600 sehr hoch. Dies liegt an der niedrigeren Hértedifferenz zwischen den Phasen
und der somit homogeneren Spannungs- und Dehnungsverteilung. Mittels Rasterelekt-
ronenmikroskopie erzeugte Aufnahmen der Bruchfldchen der beiden Werkstoffe sind in
Tabelle E 2 dargestellt. Hier erscheint die Porengrofie des DH600 groBer als die der
DP600. Dies gilt gleichermafen fiir die anderen Dual- und Complexphasenstdhle mit
verbesserter Duktilitét.
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Bild 7.6: Schematik der globalen und lokalen Duktilitdt: Wahre Dickendehnung bei
Bruch |£3 f| — Wahre Gleichmafdehnung &,

Die globale Duktilitdt des DH800 liegt auf einem &hnlichen Niveau wie die des DP600.
Grund hierfiir ist der TRIP-Effekt im DH800, der die Gleichmafldehnung des klassi-
schen DP800 in Richtung DP600 erhoht. Die lokale Duktilitdt bleibt auf einem ver-
gleichbaren Niveau zum DP800. Der CP800 zeigt hier aufgrund seiner homogeneren
Mikrostruktur erwartungsgemif hohere Werte, jedoch eine niedrigere globale Duktilitét
als der DP800. Die lokale Duktilitdt des DP1000 ist aufgrund seiner niedrigeren Scha-
digungstoleranz im Vergleich zum DP800 offensichtlich reduziert. Die niedrigere Scha-
digungstoleranz liegt in dem hohen Martensitanteil in der ohnehin heterogenen Mikro-
struktur begriindet. Sowohl die lokale als auch die globale Duktilitdt sind fiir den
DH1000 leicht verbessert, da der Bainitanteil bzw. der Anteil Ferrit mit hoher Verset-
zungsdichte hoher und die Hartedifferenz niedriger ist und der Restaustenitanteil fiir den
TRIP-Effekt sorgt. Der DH1200 zeigt nicht nur eine hohere Zugfestigkeit als der
DP1000, sondern auch eine hohere globale Duktilitit. Mit dem hoheren Restaustenitge-
halt ist der DH1200 ein gutes Beispiel fiir einen Werkstoff auf Basis des TBF-Konzep-
tes, ein Stahl der dritten Generation moderner hochfester Stihle. Die nochmals hetero-
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genere Mikrostruktur mit einem Martensitanteil von 16,1 % fiihrt zu der niedrigen loka-
len Duktilitdt des DH1200. ErwartungsgemaB weist der CP1000 mit seiner homogenen,
bainitischen Mikrostruktur bzw. der Mikrostruktur mit angelassenem Martensit und ge-
ringen Hértedifferenzen die hochste lokale Duktilitét aller untersuchten Werkstoffe auf.
Infolge seiner héheren Festigkeit aufgrund seiner hoheren Versetzungsdichte zeigt der
CP1200 eine niedrigere globale Duktilitét als der CP1000 und mit der hoheren Gefiige-
hérte trotz der kleineren Korngrofen eine niedrigere lokale Duktilitét. Fiir den CH1200
ist die lokale Duktilitdt aufgrund der niedrigeren Hértedifferenz leicht erhoht. Im Ver-
gleich zu diesem Werkstoff ist die lokale Duktilitit des CH1000 durch die heterogenere
Mikrostruktur reduziert. Diese heterogene Mikrostruktur des CH1000 mit leicht erh6h-
tem Ferritanteil fiihrt jedoch zusammen mit einem Anteil von 6,4 % metastabilen
Restaustenits zu einer globalen Duktilitdt auf einem &dhnlichen Niveau wie der des
DP1000.

7.5 Diskussion

Die Schematik der globalen und lokalen Duktilitdt, basierend auf Kennwerten aus dem
uniaxialen Zugversuch, ermoglicht die Bewertung des Forménderungsvermogens und
der Schéddigungstoleranz von hochfesten Mehrphasenstéhlen fiir die Blechumformung.
Zudem ldsst die Schematik Riickschliisse auf die prozess- und beanspruchungszu-
standsabhéngigen Eigenschaften globale und lokale Umformbarkeit, Kantenrissemp-
findlichkeit und Biegbarkeit zu. Dabei bildet die Schematik alle fiir das Deformations-
und Versagensverhalten relevanten mikrostrukturellen Charakteristika auf makroskopi-
scher Skala ab und qualifiziert diese somit als sinnvolles Tool fiir die zielgerichtete Ent-
wicklung neuer Werkstoffe. Obwohl die Klassifizierungsschematik der globalen und
lokalen Duktilitédt auf Basis verschiedener Mal3e fiir die lokale Duktilitdt generiert wer-
den kann, erscheint die wahre Dickendehnung bei Bruch |83 f| vorteilhaft im Vergleich
zur wahren Bruchdehnung (TFS) oder der Brucheinschniirung (Z-Wert). Die Dicken-
dehnungen beriicksichtigen nicht die Bruchbreite, welche nur im Bereich der globalen
Duktilitdt beeinflusst wird, weil das Material in einer Zugprobe nach Erreichen der 6rt-
lichen Einschniirung aus der Dicke in Zugrichtung fliet (Gorji, 2015). Somit werden
die Aussagen bzgl. der lokalen Duktilitdt differenzierter. Die Schliisse, die mit der wah-
ren Dickendehnung bei Bruch |s3 f| als MaB fur die lokale Duktilitdt gezogen werden,
konnen zusitzlich geschirft werden, wenn der Dehnungsanteil in Dickenrichtung bis
Erreichen der GleichmaBdehnung &, von der wahren Dickendehnung bei Bruch |e3 f|
subtrahiert wird:

N &y
& =leyl -y (1.2)
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Der Effekt auf die hier untersuchten Werkstoffe ist gering wie in Bild E 4 ersichtlich
wird. Die Verwendung von &3, konnte jedoch fiir Werkstoffe mit auBergewdhnlich ho-
hen GleichmaBdehnungen, bspw. Werkstoffe die den TWIP-Effekt zeigen, unabdingbar
sein.

In dem Artikel von Gruenbaum et al. (2019) zur Robustheit der wahren Dickendehnung
bei Bruch |s3 f| als Maf fiir die lokale Duktilitdt wurden DP600 und DP800 von vier
sowie der CP1000 von zwei Stahlproduzenten in Blechdicken zwischen 0,80 mm und
3,00 mm untersucht. Lieferantenabhingig konnte eine Reduktion der lokalen Duktilitét
mit steigenden Blechdicken beobachtet werden. Wagner und Larour (2018) erkldren
dies durch den Einfluss des sich dndernden Breiten-/Dicken-Verhéltnisses der Proben
und der damit einhergehenden Anderung des Beanspruchungszustandes. Gruenbaum et
al. (2019) stellen hier insbesondere den Einfluss unterschiedlicher Mikrostrukturen her-
aus. Diese unterscheiden sich von Lieferant zu Lieferant und von Coil zu Coil. Insbe-
sondere Dualphasenstihle in der 800 MPa Festigkeitsklasse mit hheren Blechdicken
weisen hohere Hértedifferenzen, eine gegebenenfalls ausgeprigte Zeiligkeit und eine
heterogene Mikrostruktur mit groBeren Ferritkornern und groberen Martensitpartikeln
auf, wodurch die lokale Umformbarkeit deutlich reduziert wird (Bild 7.7).

R =

DP800 t = 3,00 mm
AHV =509;|e3¢| = 0,38

DP800 t = 0,80 mm
AHV = 241;|e5¢| = 1,07

Bild 7.7: Vergleich der Mikrostrukturen zweier DP800 mit hoher und niedriger loka-
len Duktilitiat (Gruenbaum et al., 2019)

Die wahre Dickendehnung bei Bruch |£3 f| schwankt dabei wie aus Bild 7.8 hervorgeht
fiir den DP600 zwischen 0,62 und 1,20, fiir den DP800 zwischen 0,38 und 1,07 sowie
fiir den CP1000 zwischen 0,90 und 1,25. Diese Schwankungen motivieren wie in der
Diskussion in Kapitel 5.3 beschrieben die Einfiihrung einer unteren Grenze in einer Spe-
zifikation in Kombination mit einer produktionsbegleitenden Priifung je Coil, um Prob-
leme wie Kantenrisse oder Versagen im Biegeprozess zu reduzieren. Weiterhin bedeu-
ten diese Schwankungen, dass moglicherweise statistische Simulationen zur Versagens-
bewertung mit Schiadigungsmodellen und Bruchkriterien im Rahmen einer robusten
Prozessauslegung notwendig sind. Es kann nur fiir ein Coil von einer Bruchkurve ge-
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sprochen werden, wobei die dazu notwendigen Stiitzpunkte bereits Mittelwerte der ein-
zelnen Priifungen sind. Fiir ein Produkt in unterschiedlichen Blechdicken von verschie-
denen Lieferanten kann ein ,,Bruchband* die sinnvollere Alternative sein. Eine weitere
Moglichkeit stellt eine dauerhafte ,,worst-case* Auslegung durch Verwendung einer
Bruchkurve entsprechend der zu definierenden unteren Grenze einer Spezifikation dar.
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Bild 7.8: Bandbreite der wahren Dickendehnung bei Bruch |e3 f| fiir Produkte ver-

schiedener Blechdicken und verschiedener Lieferanten (Gruenbaum et al.,
2019)

Die Schematik der globalen und lokalen Duktilitét, illustriert in Bild 7.9 kann im Ent-
wicklungsprozess vielseitig angewendet werden. Im Werkstoffentwicklungsprozess las-
sen sich leicht gewiinschte Zielfenster fiir die globale und lokale Duktilitét definieren.
Maoglichkeiten zur Optimierung der Mikrostruktur in Hinblick lokaler Duktilitdt und
Schidigungstoleranz sind in Kapitel 5.3 beschrieben. Diese Mafinahmen gehen in der
Regel zu Lasten der globalen Duktilitit, so dass hier Gegenmafinahmen wie das Ein-
bringen von Restaustenit in die Mikrostruktur genutzt werden miissen. Im Fahrzeugent-
wicklungsprozess wird der Stoffleichtbau durch die einfache Moglichkeit des Ersetzens
eines DP600 durch einen DH800 mit einhergehender Blechdickenreduktion forciert.
Entsteht im Rahmen der Herstellbarkeitsbewertung, der Bauteilfertigung fiir erste Pro-
totypen oder in der spéteren Serienproduktion ein Problem mit Kantenrissen, so kann



124 Mechanisches Eigenschaftsprofil und Klassifizierung

zur Problemldsung ein Werkstoff mit einer hoheren lokalen Duktilitét bei dhnlicher glo-
baler Duktilitdt ausgewéhlt werden. Treten ,,Reier in Zugumformprozessen auf, so
kann der urspriingliche Werkstoff durch eine Giite mit einer héheren globalen bei ver-
gleichbarer lokaler Duktilitdt und folglich Umformbarkeit ausgewihlt werden. Grund-
sitzlich ist es mit der Schematik moglich in Abhédngigkeit der Entwicklungsziele eine
werkstoffgerechte Fertigungs- und Geometricauswahl bzw. eine geometrie- und pro-
zessgerechte Werkstoffauswahl zu treffen. Werkstoffe mit einer hohen lokalen Duktili-
tdt sind pradestiniert fiir Biegeumformprozesse wie das kostengiinstige Walzprofilieren.
Dartiber hinaus sind die Bauteile aus diesen Werkstoffen oftmals auch nur mit ,,biegen-
den® Verarbeitungsmethoden realisierbar. Weisen Werkstoffe eine hohe globale Dukti-
litdt und somit hohe globale Umformbarkeit auf, so sind Tiefzieh- und Zugumformver-
fahren zu bevorzugen. Weiterhin wird durch die Differenzierung von globaler und lo-
kaler Umformbarkeit ein Nachteil der Versagensbewertung in der Blechumformsimula-
tion mit Hilfe der Grenzforminderungskurve offengelegt, welche nur die globale Um-
formbarkeit abdeckt. Das Potenzial von Werkstoffen mit einer hohen lokalen und nied-
rigen globalen Umformbarkeit, bspw. des CP1000 verarbeitet in biegedominierten Um-
formprozessen, wird nicht ausgeschopft. Dies motiviert abermals die Anwendung von
Schidigungsmodellen und Bruchkriterien in der Blechumformsimulation.

— Grenzforménderungskurve
Biegeumformen - Grenzbruchkurve
Niedrige globale/ hohe lokale Umformbarkeit
Hohe globale/ niedrige lokale Umformbarkeit

Erste Hauptdehnung &,

0
Zweite Hauptdehnung &,

Steigende Bruchzahigkeit
Steigende Biegbarkeit

Steigende Schéadigungstoleranz
Steigende lokale Duktilitat

Abnehmende Kantenrissempfindlichkeit

Zugdruckumformen/Zugumformen

Steigende globale Duktilitat

Bild 7.9: Tllustration der Schematik der globalen und lokalen Duktilitdt zur Anwen-
dung im Entwicklungsprozess

Nach Just (1976) kann die Dauerfestigkeit, d.h. die Spannung, unterhalb der ein Werk-
stoff eine unendliche Zahl von Lastspielen aufnehmen kann ohne zu brechen (bei Stahl
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10° Lastspiele), mit Hilfe der Brucheinschniirung Z und der Zugfestigkeit R,, abge-
schitzt werden (Doege und Behrens, 2007). Wird Z durch |s3f| fiir hochfeste Blech-
werkstoffe ersetzt, so ergibt sich demnach

_ (o,mjg )Rm. (7.3)

%a (10%)P

Die Werte der so abgeschitzten Dauerfestigkeiten sind fiir die Untersuchungswerkstoffe
in Bild 7.10 dargestellt. Diese miissen in Folgearbeiten abgesichert und die Formel
durch einen Korrekturfaktor angepasst werden. Allgemein gilt, dass bei gleicher Zug-
festigkeit und héherem |£3 f| der Werkstoff eine bessere Schwingfestigkeit zeigt (Doege
und Behrens, 2007). Dies ist plausibel, da Ermiidungsrisse aus zur Rissinitiierung fiih-
renden Gleitbandern aufgrund der Versetzungsbewegung entstehen. Diese Ermiidungs-
gleitbidnder entstehen an Stellen ortlicher Spannungserhohung wie Formkerben oder
werkstofftechnischen Kerben wie Einschliisse, Hohlrdume oder auch Phasengrenzen
(Lapple, 2011). Die zugrundeliegenden mikrostrukturellen Ursachen sind folglich die
Gleichen wie die fiir die Schidigungsevolution (vgl. Kapitel 5). Aus Gl. (7.3) geht aber
auch hervor, dass der Einfluss der Werkstofffestigkeit selbst einen deutlich groeren
Einfluss auf die Dauerfestigkeit als die Eigenschaft der Schadigungstoleranz bzw. loka-
len Duktilitét hat.
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Bild 7.10: Nach Gl. (7.3) abgeschitzte Dauerfestigkeiten o, der Untersuchungswerk-
stoffe

Neben der Betriebsfestigkeit konnen auch fiir die Gewahrleistung der passiven Sicher-
heit und der Auslegung von Crashlastféllen aus der Schematik der globalen und lokalen
Duktilitdt Entscheidungshilfen abgeleitet werden. Ziel der passiven Sicherheit ist die
Gewihrleistung des Uberlebensraums der Insassen durch eine ausreichende Festigkeit
der Fahrgastzelle. Eine Randbedingung ist dabei die Unterschreitung biomechanischer
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Grenzwerte unter Beriicksichtigung der entsprechenden Riickhaltesysteme. Zur Ener-
gieaufnahme ist somit vor allem beim Frontalaufprall eine ausreichende und mit dem
Kollisionspartner kompatible Deformationszone, die sog. ,,Knautschzone, notwendig.
Bild 7.11 stellt die Hauptlastpfade fiir die verschiedenen Crashlasten am Beispiel der
Mercedes-Benz A-Klasse dar (Simon und Bleines, 2018).

Bild 7.11: Crashlastpfade am Beispiel Mercedes-Benz A-Klasse: (a) Front-/Heckcrash;
(b) Seitencrash (Simon und Bleines, 2018)

Im Fall des Front-/Heckaufpralls werden die Crashlasten iiber den vorderen/hinteren
Biegequertrager in die Fahrzeugstruktur eingeleitet. Dabei werden zunéchst die Crash-
boxen iiber ein Faltenbeulen einhergehend mit hohen plastischen Dehnungen defor-
miert. Nach vollstdndiger Kompression werden die Langstriger aktiviert, iiber die ein
GroBteil der Energie abgebaut werden muss. Von diesen Bauteilen werden die Krifte in
Dach- und Bodenstruktur verteilt. Bild 7.12 und Bild E 5 zeigen exemplarisch anhand
von Crashsimulationen der Mercedes-Benz A-Klasse die Deformation der Frontstruktur
bei einem Frontalaufprall mit voller Uberdeckung und die Deformation der Heckstruk-
tur mit nur einseitiger Uberdeckung. Nach einem Faltenbeulen der Crashboxen im
Frontcrash knicken die Langstriager geometriebedingt plastisch aus. Auch hier treten an
der Knickstelle hohe plastische Dehnungen auf. Ein anderes Bild ergibt sich fiir den
Heckerash. Nach der Krafteinleitung iiber den Biegequertréiger zeigen sowohl Crashbox
als auch Langstriger das gewiinschte Faltenbeulen zur optimalen Energieaufnahme. Im
Falle einer Beaufschlagung der Fahrzeugseite werden die Kréfte {iber den Schweller
verteilt und in die Unterbodenstruktur eingeleitet. Dieser wird dabei in der Regel ,,glo-
bal“ (Bild 2.9) auf Biegung beansprucht. Wie in Bild 7.13 dargestellt kann auch die B-
Saulen-Struktur diese ,,globale* Biegebeanspruchung erfahren. Neben dieser Biegebe-
anspruchung kommt es auch hier zu lokalem Knicken, was werkstoffseitig das Ertragen
hoher plastischer Dehnungen zur Vermeidung von Rissen erfordert. Aus diesen Beispie-
len konnen wichtige Schliisse fiir die Werkstoffauswahl mit Hilfe der Schematik der
globalen und lokalen Duktilitdt gezogen werden, um Risse und eine damit einherge-
hende Beeintrichtigung der Strukturintegritit zu vermeiden.
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1.
Biegequertrager

| Crashbox
Langstrager

Bild 7.12: Deformation Vorbau am Beispiel Mercedes-Benz A-Klasse im Frontcrash
mit voller Uberdeckung nach Simon und Bleines (2018)

Bild 7.13: Deformation B-Sdule am Beispiel Mercedes-Benz A-Klasse im Seitencrash
nach Simon und Bleines (2018)

Das Faltenbeulen und die daraus folgende hohe Energieaufnahme korreliert nach Fro-
meta et al. (2019) sehr gut mit der Bruchzihigkeit hochfester Blechwerkstoffe. Eine
hohe Bruchzéhigkeit geht wie in Bild 7.5 dargestellt mit einer hohen lokalen Duktilit4t
einher. Im Fall des plastischen Ausknickens wird neben einer hohen lokalen Duktilitét
zur Vermeidung eines Aufreiflens auch eine hinreichende globale Duktilitit relevant, da
Querkrifte und damit eine Zugiiberlagerung in der Membranebene in die entsprechende
Struktur eingeleitet werden. Das plastische Ausknicken ist von der Steifigkeit des Bau-
teils abhingig und wird zusitzlich von der Festigkeit des Werkstoffs beeinflusst. Das
Deformationsverhalten der Bauteilbeispiele Biegequertrdger, Schweller und B-Saule
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macht Werkstoffe mit einer hinreichenden globalen und hohen lokalen Duktilitdt erfor-
derlich. Zusammenfassend sind die fiir die Crashauslegung relevanten Deformations-
mechanismen und deren Beeinflussung durch die deformations- und versagensrelevan-
ten Kennwerte globale und lokale Duktilitdt in Tabelle 7.2 dargestellt. Fiir eine Feinab-
stimmung zwischen Geometrie, Werkstoff und gewiinschter Crashperformance ist eine
simulative Auslegung unter Beriicksichtigung der Fertigungshistorie inklusive der Sché-
digung aus dem Umformprozess unabdingbar.

Tabelle 7.2: Deformationsmechanismen in Crashlastfillen und die dazu relevanten de-
formations- und versagensbezogenen Werkstoffeigenschaften

chender globaler Duktilitat

Deformationsmechanismus Werkstoffeigenschaft Bauteilbeispiele

Faltenbeulen Lokale Duktilitét Crashboxen,  Léngstréger,
Sitzquertriger

Plastisches Ausknicken Lokale Duktilitdt bei hinrei- | Langstriger

,Globale” Zug- bzw. Biege-
beanspruchung inkl. lokaler
Dehnungsspitzen

Lokale Duktilitdt bei hinrei-
chender globaler Duktilitét

Biegequertrager, Schweller,
B-Séule




8 Zusammenfassung und Ausblick

8.1 Zusammenfassung

Das Ziel dieser Dissertation war eine Verbesserung des Verstidndnisses des Schidi-
gungs- und Versagensverhaltens hochfester Mehrphasenstihle zur Werkstoffoptimie-
rung und zur sicheren Handhabung dieser Werkstoffe in der Blechumformung und
Blechumformsimulation. Fiir letzteres war eine Strategie zur Parameteridentifikation
auszuarbeiten sowie die Anwendung von Schiadigungsmodellen und Bruchkriterien fiir
den Einsatz in der industriellen Blechumformsimulation zu bewerten. Weiterhin sollte
mit Hilfe des Erkenntnisgewinns zum Schidigungs- und Versagensverhalten dieser
Werkstoffe ein einfacher Parameter gefunden werden, um die Schidigungstoleranz und
das Forménderungsvermogen hochfester Mehrphasenstihle auf makroskopischer Ebene
zu bewerten und die Vielzahl an Werkstoffen zu klassifizieren. Das ausgewdéhlte Port-
folio an Untersuchungswerkstoffen mit den génzlich unterschiedlichen Mikrostrukturen
und mechanischen Eigenschaften der Dual- und Complexphasenstihle erlaubte die de-
zidierte Analyse der Schiadigungsevolution. So findet in einer ferritischen Matrix mit
eingelagerten Martensitinseln und groBeren Ferritkornern bei geringer Hértedifferenz
bevorzugt eine Ferrit-Martensitdekohésion statt. Eine kleinere FerritkorngroBe fiihrt bei
gleichzeitig hérteren Martensit zu Martensitpartikelbruch. Martensitzeilen und eine he-
terogene Martensitverteilung begiinstigen die Schadigungsevolution. Weiterhin werden
in Dualphasenstihlen die ertragbaren Dehnungen durch eine héhere Martensithérte in-
folge eines hoheren Kohlenstoffgehalts reduziert. Im Gegensatz dazu wurde anhand der
Complexphasenstihle gezeigt, dass eine homogene Mikrostruktur hinsichtlich Phasen-
verteilung und Hértedifferenz zwischen den Phasen zu einer hohen Schiadigungstoleranz
und hohen lokal ertragbaren Dehnungen fiihrt. Insbesondere Bainit reduziert in einer
mehrphasigen Mikrostruktur die Hartedifferenz und erhoht die Schéadigungstoleranz.
Die vereinzelt wihrend der Stahlerzeugung entstehenden Einschliisse spielen fiir das
makroskopische Versagen eine untergeordnete Rolle. Die Untersuchungen bei verschie-
denen Beanspruchungszustinden zeigten, dass die Schadigungseffekte in hochfesten,
mehrphasigen Stahlfeinblechen dhnlich sind und insbesondere der Einfluss auf das Po-
renwachstum deutlich geringer ist als dies Simulationen einer Einheitszelle erwarten
lieBen. Der den etwaigen Kantenrissen vorausgehende Prozess des Scherschneidens
fithrt zu einer Schadigung des Werkstoffs im Bereich der Stanzkante und reduziert dem-
entsprechend die Umformbarkeit in Folgeoperationen.

Eine detaillierte Beriicksichtigung der mikrostrukturellen Schidigungseffekte ist auf
makroskopischer Skala in der Blechumformsimulation nicht notwendig, wie am Bei-
spiel des erweiterten Lemaitre-Modells in Kapitel 6 gezeigt wurde. Zur Verbesserung
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der Versagensprognose in der Blechumformsimulation eignet sich die inverse Parame-
teridentifikation eines Schadigungsmodells oder Bruchkriterium. Mit GISSMO konnten
aufgrund dessen Flexibilitdt im Rahmen dieser Arbeit in Kombination mit den FlieBor-
ten von Mises, Hill48 und YLD2000-2D positive Ergebnisse erzielt werden. Im Gegen-
satz zu den Modellbruchkurven, auf denen beispielsweise GISSMO basiert, kénnen mit-
tels direkter Parameteridentifikation ,, Werkstoffbruchkurven® ermittelt und in Bruchkri-
terien wie FFL/SFFL verwendet werden. Die direkte Verwendung experimentell ermit-
telter lokaler Bruchdehnung erfordert dabei eine hohe Prézision in deren Bestimmung.
Sie sind abhéngig von dem Messverfahren (optische Dehnungsmessung mittels digitaler
Bildkorrelation oder Kombination von dieser optischen Methode und Bruchdickenver-
messung), im Fall einer optischen Dehnungsmessung von der Bildrate und der gewahl-
ten Dehnungsreferenzldnge, der Blechdicke, der Probengeometrien und deren Fertigung
sowie dem Lastpfad. Die Werkstoffbruchkurven zeigen héhere Bruchdehnungswerte als
die Modellbruchkurven, die fiir die Anwendung in der Blechumformsimulation in dieser
Dissertation fiir eine Elementkantenlédnge von 0,50 mm kalibriert wurden. Diese hohe-
ren Bruchdehnungen fiihrten zu einer zu spiten Versagensvorhersage sowohl in den Si-
mulationen der Bruchproben als auch in den Simulationen der Komponentenversuche.
Anwendung konnten diese Werkstoffbruchkurven in der Modellierung von FE-Model-
len mit Volumenelementen (Elementkantenldnge < 0,10 mm) finden, die beispielsweise
in Simulationen zum Scherschneiden oder von mechanischen Fiigetechniken Anwen-
dung finden. Ein Einsatz mit Schalenelementen ist nur durch Berticksichtigung der Ele-
mentkantenldngenabhingigkeit moglich. Weiterhin konnen die Werkstoffbruchkurven
beziehungsweise die lokalen Bruchdehnungen zur Differenzierung und Klassifizierung
der Werkstoffe genutzt werden, wie in Bild 6.20 gezeigt wurde.

Diese Idee wurde aufgegriffen, um die wahre Dickendehnung bei Bruch, |£3 f|, als Maf
fuir die Schéadigungstoleranz und lokale Duktilitidt hochfester Mehrphasenstéhle fiir die
Blechumformung zu qualifizieren. Dieses Maf} erlaubt zusammen mit der globalen Duk-
tilitdt Riickschliisse auf die prozess- und beanspruchungszustandsabhingigen Eigen-
schaften globale und lokale Umformbarkeit, Kantenrissempfindlichkeit und Biegbar-
keit. Dabei bildet diese Schematik alle mikrostrukturellen Charakteristika auf makro-
skopischer Skala ab und qualifiziert diese somit als sinnvolles Tool fiir die produktions-
begleitende Priifung, zielgerichtete Entwicklung neuer Werkstoffe und fiir die produkt-
und prozessgerechte Werkstoffauswahl im Entwicklungsprozess.

8.2 Ausblick

Weiteren Untersuchungen bedarf die Versuchsbasis fiir die Parameteridentifikation von
Schidigungsmodellen und Bruchkriterien im Bereich der ebenen Scherung. Mit der in
dieser Arbeit genutzten Scherzuggeometrien sowie den publizierten alternativen Geo-
metrien ist zum einen kein proportionaler Lastpfad bis zum Versagen gewéhrleistet und
zum anderen tritt das Versagen im Kerbgrund unter uniaxialem Zug auf. Im ebenen
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Torsionsversuch mit Ringnut ist im Gegensatz dazu ein Versagen unter ebener Scherung
nach proportionalem Lastpfad bei n = 0 gewihrleistet. Um die Potenziale des Versuchs
zukiinftig fir hochfeste Mehrphasenstéhle vollumfinglich nutzen zu konnen, ist eine
Klirung folgender Fragen notwendig: Zum einen ist die Beeinflussung der Bruchdeh-
nungswerte durch den mechanischen Abtrag des Materials bis in die Ebene etwaiger
Martensitzeilen zu kldren. Zum anderen sollte der Einfluss der Mittelung der senkrech-
ten Anisotropie, d.h. die stochastische Lage des Rissinitiierungortes zur Walzrichtung,
auf die Ermittlung der lokalen Bruchdehnungen betrachtet werden.

In Normen wie der VDA 239-100 werden fiir die Schadigungstoleranz und Kantenriss-
empfindlichkeit elementare mikrostrukturellen Charakteristika nur in Textform be-
schrieben und nicht quantifiziert. Die wahre Dickendehnung bei Bruch als MaB fiir die
lokale Duktilitét bietet nun die Moglichkeit, werkstoffspezifische Grenzen festzulegen
um eine robuste Produktion werkstoffseitig zu gewahrleisten. Die Notwendigkeit hierzu
zeigen die in der Arbeit von Gruenbaum et al. (2019) fiir verschiedene DP600, DP800
und CP1000 beschriebenen, mikrostrukturell bedingten Schwankungen in der wahren
Dickendehnung bei Bruch. Weiterhin besteht die Moglichkeiten zu Folgearbeiten zur
Verkniipfung solcher werkstoffspezifischen Grenzen mit der Blechumformsimulation
und der Abbildung der Bandbreite der wahren Dickendehnung bei Bruch in statistischen
Untersuchungen zur Versagensprognose.
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Anhang A. Lode-Parameter und Lode-Winkel-Parameter

Y

Bild A 1: Darstellung Lode-Parameter L am Mohr’schen Spannungskreis nach Bar-
soum und Faleskog (2007a)

- Ebene 0>

03
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Bild A 2: Darstellung Lode-Winkel-Parameter auf m-Ebene (Mohr und Mercadet,
2015)



Anhang B. Detaillierung der Untersuchungswerkstoffe

Tabelle B 1: Untersuchungswerkstoffe

Trivialname | Bezeichnung nach VDA 239-100 | Dicke in mm
DP600 CR330Y590T-DP-GI50/50-U 1,00
DH600 CR330Y590T-DH-GI50/50-U 1,00
DP800 CR440Y780T-DP-GI50/50-U 1,00
DH&800 CR440Y780T-DH-GI50/50-U 1,00
CP800 CR570Y780T-CP-GI50/50-U 1,00
DP1000 CR660Y980T-DP-GI50/50-U" 1,00
DH1000 CR700Y980T-DH-GI50/50-U 1,00
CP1000 CR780Y980T-CP-GI70/70-U 1,00
CH1000 CR780Y980T-CH-EG53/53-U! 1,20
DH1200 CR850Y1180T-DH-EG53/53-U! | 1,00
CP1200 CR900Y1180T-CP-EG53/53-U 1,20
CH1200 CR900Y1180T-CH-UC-U! 1,00

I Noch nicht spezifiziert, Bezeichnung in Anlehnung an VDA 239-100.
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Tabelle B 2: Mikrostrukturen der Untersuchungswerkstoffe (EBSD)

DP600

DH600

DP800

DHB800

o

55

DH1000

B

CP1200

ND

LD

35 um

Griin: Ferrit; Gelb: Bainit/angelassener Martensit; Blau: Martensit; Rot: Restaustenit
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Tabelle B 3: Mechanische Kennwerte parallel zur Walzrichtung; Mittelwerte aus 5 giil-
tigen Versuchen

Werkstoff | Rpo,2 in MPa | Rm in MPa | Rpo.2/Rm | Ag in % | Asomm in % | M2-Ag | F2-Ag
DP600 377 658 0,573 14,76 24,03 0,17 | 0,89
DH600 376 615 0,616 19,75 28,78 0,20 | 0,99
DP800 510 824 0,619 12,63 18,12 0,17 | 0,71
DH800 520 808 0,643 14,74 21,36 0,17 | 0,79
CP800 643 825 0,779 9,44 15,46 0,11 | 0,81
DP1000 708 1060 0,668 9,00 14,01 0,13 | 0,70

DH1000 737 976 0,755 9,57 13,13 0,14 | 0,95
CP1000 925 1029 0,897 4,60 7,36 0,05 | 0,96
CH1000 838 1079 0,777 7,53 10,48 0,13 | 1,02
DH1200 896 1200 0,747 9,64 12,68 0,14 | 0,96
CP1200 1076 1199 0,898 2,89 5,07 0,03 | 1,51
CH1200 956 1200 0,797 4,84 7,10 0,06 | 1,16

Tabelle B 4: Mechanische Kennwerte quer zur Walzrichtung; Mittelwerte aus 5 giilti-
gen Versuchen

Werkstoff | Rpo,2 in MPa | Rmin MPa | Rpo,2/Rm | Ag in % | Asomm in % | D2-Ag | I2-Ag
DP600 371 664 0,558 14,56 24,04 0,17 | 1,08
DH600 375 614 0,611 18,84 28,78 0,18 | 1,24
DP800 530 833 0,636 12,23 17,72 0,16 | 0,81
DH800 510 805 0,634 14,23 20,64 0,16 | 0,97
CP800 691 857 0,807 8,90 13,79 0,11 | 1,01
DP1000 714 1084 0,659 8,38 11,88 0,12 | 0,86

DH1000 764 1000 0,764 9,38 13,53 0,13 | 1,18
CP1000 932 1026 0,908 4,33 6,31 0,05 | 0,93
CH1000 832 1057 0,787 7,03 9,93 0,12 | 1,09
DH1200 899 1220 0,737 9,07 12,03 0,13 | 1,09
CP1200 1072 1207 0,888 2,71 4,69 0,03 | 1,77
CH1200 951 1184 0,803 4,68 7,03 0,06 | 1,15
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Tabelle B 5: Mikroskopaufnahmen der Biegeproben (Biegelinie parallel zur Walzrich-

tung)

00CTHO

00C1dD

00CIHA

000THD

0001dD

0001HA

0001dd

008dD

008HA

008dd

009HA

009dd
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(a) 106,59 80,59 (d)
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Bild B 1: (a) Scherzug (einfache Scherung); (b) ,,Mini“-Zug (uniaxialer Zug); (c)
Kerbzug R4 mm (ebene Dehnung); (d) Ebener Torsionsversuch (einfache
Scherung)

Tabelle B 6: Randbedingungen Bruchproben

Optische Dehnungsmessung
Priifgeschwindigkeit | Messlinge |Bildrate | Dehnungsreferenzlinge
in mm/s in mm in Hz in mm

Ebene Tor- 0,03 U/s - 1 0,35
sionsprobe

Scherzug 0,03 30 15 0,50
Ago mm-Zug 0,32 80 15 0,70
»Mini“-Zug 0,04 10 15 0,50
Kerbzug 0,03 30 15 0,50
Nakajima- 1,50 - 10 1,00
Vollprobe




Anhang B. Detaillierung der Untersuchungswerkstoffe

153

Tabelle B 7: Darstellung der Schliffe in Langsrichtung (engl. Longitudinal Direction =
LD), Querrichtung (engl. Transversal Direction = TD) und Dickenrich-
tung (engl. Normal Direction = ND)

Schliff in
Lingsrichtung

Schliff in Schliff in
Querrichtung Dickenrichtung

Einheitselement

Entnahmestelle Bruchprobe

»Mini“-Zug

R4 mm

-

A

80 mm

TDL

LD

Nakajima @100 Scherzug

Biegeprobe nach VDA
238-100

TDL

LD

LD

— : Riss/vorr. Rissentstehungsort , I Schliffebene



154 Anhang B. Detaillierung der Untersuchungswerkstoffe

Tabelle B 8: Schleifschritte

Schritt Details
1 210N, 300 U/min, 55 s, 180er Kérnung
210 N, 300 U/min, 55 s, 320er Kérnung

2

3 210 N, 300 U/min, 55 s, 600er Kérnung
4 210 N, 300 U/min, 55 s, 800er K6érnung
5

6

210 N, 300 U/min, 55 s, 1200er Kérnung
210 N, 300 U/min, 55 s, 2500er Kérnung

Tabelle B 9: Polierschritte

Schritt Details

1 15N, 150 U/min, 6 min, 9 pm Korngrofe

15N, 150 U/min, 6 min, 6 pm KorngroBe

15N, 150 U/min, 6 min, 3 pm Korngrof3e

15N, 150 U/min, 3 min, 0,25 pm Diamantsuspension

2
3
4 15N, 150 U/min, 4 min, 1 pm Korngrof3e
5
6

15N, 150 U/min, 3 min, 0,05 pm oxidische Poliersuspension

Tabelle B 10: Einfluss des Schleifens und Polierens am Beispiel DP600

2500er 6 pm 3 pm 1 pm 0,05 pm

Koérnung Korngrofie Korngrofie Korngrofie Korngrofie

)




Anhang C. Schiidigungsevolution und duktiles Versagen
Tabelle C 1: Schidigungsevolution DP600 (Kerbzugprobe)
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Tabelle C 3: Schiadigungsevolution CP800 (Kerbzugprobe)

Fmax

95%

Bruch

Tabelle C 4: Schidigungsevolution DP1000 (Kerbzugprobe)

Fmax

95%

Bruch
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Tabelle C 5: Schiadigungsevolution CP1000 (Kerbzugprobe)

Fmax

95%

Bruch
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Tabelle C 6: Schadigungsevolution entlang Korn- und Phasengrenzen im DP600

Ausgangszustand 95%
EBSD * REM-BSE

"~
I g ) g o i R o
b 1 * | qu\ y S e, RSO e

* Grun: Ferrit; Gelb: Bainit/angelassener Martensit; Blau: Martensit; Rot: Restaustenit

ND
35 um

LD
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Bild C 1: Beispiele fiir Porenbildung und Schidigungsevolution an Einschliissen: (a)
Aluminiumoxid; (b) Niobkarbid; (¢) Titankarbid; (d) Mangansulfid

320

/ N
45 (\\ / 280

60

Bild C 2: Platinenabmalfle Kreuznipfe

Tabelle C 7: Ergebnisse Kreuznapfabpressungen

DP600 DP800 CP800 DP1000 CP1000
Blechhaltekraft in kN 1200 1000 200 200 100

i.0. |ni.0.| i.0. |ni.0.| i.0. |n.i.0O.| i.0. |[n.i.O.| i.0. |n.i.O.
65 65 50 | 55 | 22 | 27 19 | 24 12 16

Ziehtiefe in mm
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Tabelle C 8: Duktiles Versagen der Kreuznépfe

DP600

DP800

CP800

DP1000

CP1000




Anhang D. Versagensmodellierung
Tabelle D 1: Plastizititskennwerte CP1000

0o 045 099 Op To T45 T9o
in MPa | in MPa | in MPa | in MPa
925 918 932 900 0,96 1,08 0,93
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Bild D 1: Plastizitit CP1000: (a) FlieBort; (b) FlieBkurve
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Bild D 2: Validierung bombierter Napf CP1000: (a) Versagensprognose GISSMO, er-
weitertes Lemaitre-Modell, FFL/SFFL; (b) Experiment; (c¢) Lastpfade der als
erstes versagenden Elemente
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Bild D 3: Validierung Kreuznapf CP1000: (a) Versagensprognose GISSMO, erweiter-
tes Lemaitre-Modell, FFL/SFFL; (b) Experiment; (c) Lastpfade der als erstes
versagenden Elemente
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Bild D 7: Contour-Plot equi-biaxialer Zug DP1000: Einfluss unterschiedlicher FlieB3-
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Bild D 8: Scherzug CP1000: (a) Technische Spannung — Technische Dehnung langs
zur Walzrichtung; (b) Belastungshistorie langs zur Walzrichtung; (¢) Tech-
nische Spannung — Technische Dehnung diagonal zur Walzrichtung; (d)
Technische Spannung — Technische Dehnung quer zur Walzrichtung
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Bild D 9: ,,Mini“-Zug CP1000: (a) Technische Spannung — Technische Dehnung langs

zur Walzrichtung; (b) Belastungshistorie lings zur Walzrichtung; (¢) Tech-
nische Spannung — Technische Dehnung diagonal zur Walzrichtung; (d)
Technische Spannung — Technische Dehnung quer zur Walzrichtung
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Bild D 10:Kerbzug CP1000: (a) Technische Spannung — Technische Dehnung lings zur
Walzrichtung; (b) Belastungshistorie lings zur Walzrichtung; (¢) Technische
Spannung — Technische Dehnung diagonal zur Walzrichtung; (d) Technische
Spannung — Technische Dehnung quer zur Walzrichtung
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Bild D 11:Nakajima-Vollprobe CP1000: (a) Stempelkraft - Stempelverschiebung; (b)
Belastungshistorie
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Bild D 12: Validierung GISSMO bombierter Napf CP1000: (a) FlieBorte von Mises,
Hill48, YLD2000-2D; (b) Experiment; (¢) Lastpfade der als erstes versagen-
den Elemente
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Bild D 13: Validierung GISSMO Kreuznapf CP1000: (a) FlieBorte von Mises, Hill48,
YLD2000-2D; (b) Experiment; (¢) Lastpfade der als erstes versagenden Ele-
mente
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Bild E 1: Globale Duktilitit: Korrelation zwischen der wahren GleichmafB3dehnung ¢,
und dem Verfestigungsexponenten n
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bei Bruch |e57| und dem Biegewinkel a nach VDA 238-100
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Tabelle E 1: Mikroskopieaufnahmen der Biegeproben (F: Kraftabfall; u: Stempelver-

schiebung)
DP1000 CP1000 CP1000
a F u a F u a F u
103° | 30N | 104mm | 104° | 30N | 10,5 mm 156° - 15,5 mm
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)} _
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Bild E 3: Lokale Duktilitdt: Korrelation zwischen der wahren Dickendehnung bei
Bruch |£3 f| und dem Lochaufweitverhiltnis



Anhang E. Globale und lokale Duktilitit 171

Tabelle E 2: Bruchfldchen der uniaxialen Zugproben (Probengeometrie nach EN ISO
6892-1)

DH1000 CP1000 CH1000

£

DH1200 CP1200 CH1200
S\ S \
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