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Zusammenfassung

Die Simulation von Umformprozessen hat eine hohe Bedeutung in der Absicherung
der Herstellbarkeit von Blechbauteilen in der Automobilindustrie. Die hierzu verwen-
deten Werkstoffe sind polykristalliner Natur, deren makroskopisches Verhalten sehr
komplex zu beschreiben ist. Derzeit werden zur Simulation von Umformprozessen
standardmifig phédnomenologische Materialmodelle eingesetzt, die jedoch speziell
im Bereich der Riickfederungssimulation unzureichende Ergebnisse liefern.

In dieser Arbeit wird ein kristallplastisches Materialmodell fiir kubisch-
raumzentrierte Kristalle mit dem Ziel der Simulation von Tiefziehprozessen sowie
der Riickfederung in ein kommerzielle FEM-Programm integriert. Das Verhalten des
Modells bei zyklischen Belastungen wird untersucht, Ansitze zur Verbesserung der
Beschreibung dieses Verhaltens durch Integration der kinematischen Verfestigung
auf Kristallebene werden gegeben. Durch die Erweiterung zur impliziten Zeitinte-
gration auf Modellebene werden die Simulationszeiten bei der Riickfederungsberech-
nung reduziert.

Fiir die notwendige Berechnungsdauer ist die Anzahl der verwendeten Kristalle
von entscheidender Bedeutung. Hierzu wird eine Methode entwickelt, die eine Ap-
proximation der Anfangstextur mit einer geringen Anzahl von Kristallen ermoglicht.
Zur Niherung eines isotropen Materialverhaltens werden unterschiedliche Kristall-
gruppen sowie das Verhalten eines von-Mises-Hintergrundes untersucht.

Anhand von Tiefziehversuchen mit einer anschlieftenden Untersuchung der Riick-
federung wird das Modellverhalten an experimentellen Ergebnissen bewertet. Hierbei
zeigt sich, dass mit einer geringen Anzahl von Kristallen und einem von-Mises-
Hintergrundmodell eine gute Approximation des realen Materialverhaltens moglich
ist.
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Tensoren 2. Stufe werden durch A (weiterhin sind auch €, ¢ und o Tensoren 2.
Stufe), 4. Stufe durch A symbolisiert. Deviatoren werden durch A’, eine Transposi-
tion durch AT und der symmetrische Teil durch sym (A) gekennzeichnet.

Der Einheitstensor 2. Stufe 1 und der symmetrisierte Einheitstensor 4. Stufe 7
werden durch

1 = e; ®e; (1)
1
7 = 3¢ Re;®(e;Rej+e;e;) (2)

definiert, wobei e; eine Orthonormalbasis bildet. Zur Vereinfachung der Darstellung
wird bei der Indexschreibweise von der Summenkonvention Gebrauch gemacht. Das
Produkt zwischen Vektoren und Tensoren wird wie folgt berechnet

Die Hintereinanderschaltung zweier Tensoren ergibt sich entsprechend zu

AB = Aiijkez' & eg (5)

Dies wird auch als einfache Uberschiebung zweier Tensoren bezeichnet. Die doppelte
Uberschiebung eines Tensors 4. Stufe und eines Tensors 2. Stufe wird berechnet als

A B = Aijlekle,; X ej (6)

Das Rayleighsche Produkt eines Tensors 2. Stufe mit einem Tensor 4. Stufe wird in
derselben Orthonormalbasis definiert e; als

AxB = AimAjnAkoAlpCmnopei X €; R er R e (7)



Kapitel 1

Einleitung

Die Umformsimulation hat sich im letzten Jahrzehnt als wichtiges Werkzeug zur
Beurteilung der Herstellungsprozesse von Blechbauteilen in der Automobilindustrie
etabliert. Auf Grund der kiirzer werdenden Produktzyklen und dem damit einher-
gehenden Zwang zur Reduzierung der Entwicklungszeiten und Entwicklungskosten
wird die Bedeutung der virtuellen Prozessabsicherung in Zukunft weiter steigen.
Dies bedeutet auch, dass zunehmend héhere Anforderungen an die Prognosegiite der
Simulation gestellt werden. Um diesen Anforderungen zu geniigen, ist es notwendig,
die verwendeten Modelle und Methoden kontinuierlich weiterzuentwickeln.

Ein zentraler Punkt, der die Genauigkeit der Umformsimulationen bestimmt, ist
das verwendete Materialmodell, das zur Beschreibung des realen Materialverhaltens
verwendet wird. Die makroskopischen Eigenschaften von Werkstoffen wie Stahl sind
durch sehr komplexe Effekte gekennzeichnet, wie z.B. lastpfadabhingige Verfesti-
gungseffekte. Die derzeit verwendeten Materialgesetze, die eine Beschreibung auf
Basis des phidnomenologischen Verhaltens der Materialien nutzten, sind typischer-
weise nicht in der Lage, alle beobachteten Effekte konsistent zu beschreiben. Die
Entwicklungsmoglichkeiten der Materialien sind durch die benutzten mathemati-
schen Modelle stark eingeschrinkt. Wahrend diese Modelle noch gute Berechnungs-
ergebnisse in Hinblick auf die Dehnungsverteilungen ermoglichen, sind die hiermit
berechneten Spannungen mit grofen Unsicherheiten behaftet. Weiterhin ist die Iden-
tifikation solcher komplexer Modelle anhand von Materialversuchen sehr aufwendig.
Der grofte Vorteil dieser Modelle liegt in der Geschwindigkeit, mit der die Losung
fiir ein einmal identifiziertes Material berechnet wird.

Die genauere Betrachtung metallischer Werkstoffe zeigt, dass sich diese aus einer
Vielzahl von Kristallen zusammensetzen. Das makroskopisch beobachtete Material-
verhalten ist das Produkt des Einzelkristallverhaltens sowie komplexer Interaktionen
der Kristalle auf der Mikroebene. Das Kristallverhalten selbst ist wiederum durch
die Interaktion von Atomen gekennzeichnet. Somit ergeben sich unterschiedliche
Ebenen, auf denen das Materialverhalten beschrieben werden kann. Eine Modellie-
rung auf atomarer Ebene ist aus Griinden der hiermit verbundenen extrem hohen
Rechenzeiten vermutlich auf lingere Sicht nicht praktikabel. Im Forschungsbereich
gibt es derzeit vielfiltige Aktivitdaten, die die Materialbeschreibung auf kristalliner



Ebene vorantreiben. Hierbei wird der relativ einfache Aufbau der Kristalle genutzt,
um mit einer einfachen Modellierung das Materialverhalten auf dieser Ebene zu ap-
proximieren. Das makroskopische Modellverhalten wird dann, wie in der Realitét,
durch die Interaktion der Modellkristalle erzeugt und erlaubt somit sehr weitgehen-
de Entwicklungsmdglichkeiten des makroskopischen Modellverhaltens, ohne spezielle
Annahmen auf dieser Ebene zu treffen. Der Ubergang von der Mikro- zur Makroebe-
ne ist hierbei von entscheidender Bedeutung. Die derzeit genauesten Beschreibungen
sind durch die Modellierung von Kristallverbianden auf Basis von Finiten Elementen
mit der Methode des reprisentativen Volumenelementes (RVE) moglich. Allerdings
fiihrt auch hierbei die notwendige Rechenzeit fiir die Losung zur Einschrinkung
dieses Verfahrens auf sehr kleine Modellbereiche.

Ein alternatives Konzept wurde bereits im vorigen Jahrhundert durch Sachs
und Taylor entwickelt. Hierbei wird die Interaktion der Kristalle sehr stark ein-
geschriankt, so dass jeder Kristall einzeln betrachtet werden kann. Zur Beschrei-
bung des Materialverhaltens wird an jedem Integrationspunkt des makroskopischen
Finite-Elemente-Modells eine Gruppe von Kristallen betrachtet. Derzeit {ibliche Mo-
delle fiir eine solche Materialbeschreibung bendtigen mehr als 300 Kristalle |7, 137]
an jedem Integrationspunkt, um eine hinreichende Beschreibung des Werkstoffver-
haltens zu ermoglichen. Die hierbei auftretenden Rechenzeiten sind fiir industrielle
Anwendungen derzeit ebenfalls nicht akzeptabel.

Auf Grund der Vorteile der kristallplastischen Materialmodelle in Hinblick auf
die Abbildung der Werkstoffeigenschaften erscheint es jedoch sinnvoll, diese Art
der Modellierung auch fiir industrielle Anwendungen zugénglich zu machen. Hierbei
muss jedoch neben der Berechnungsgenauigkeit auch die Rechenzeit ein wesentlicher
Mafsstab fiir ein solches Modell sein. Ein erster Versuch in dieser Richtung sind die
Untersuchungen von Raabe und Rothers [117], bei denen die Verteilung der Kristalle
an den Integrationspunkten durch Zufallsverteilungen derart variiert wird, dass die
Gesamtheit aller Kristalle die Kristallverteilung im Werkstoff widerspiegelt. Dies
fiihrt zu einer deutlichen Reduzierung der Rechenzeit. Kritisch anzumerken ist, dass
auf Grund der typischen Elementgréfen bei Tiefziehberechnungen die Abbildung
eines makroskopisch homogenen Materials mit diesem Modell nicht mehr gegeben
ist.

Durch den Herstellungsprozess von Blechwerkstoffen ist eine weitgehende Ho-
mogenitit des Materials gesichert, so dass ein verwendetes Materialmodell in der
Lage sein sollte, diesen anfianglichen Zustand zu beschreiben. In dieser Arbeit soll
die Umsetzung eines solchen Modells untersucht werden. Als Grundlage hierzu soll
das Kristallmodell von Krawietz [82, 83| dienen. Dieses Modell ist hierzu zunéchst
in ein kommerzielles Finite Elemente Programm zu integrieren. Anschliefsend soll
das Verhalten des Modells anhand der Texturentwicklung unter einfachen Belas-
tungsféllen mit experimentellen Ergebnissen verglichen werden. Fiir den Einsatz ist
es notwendig, die Mindestanzahl von Kristallen zu ermitteln, die eine zuverldssige
Beschreibung des Verhaltens bei unterschiedlichen Materialien ermoglicht. Hierzu
ist die Anpassung des Materialmodells an die kristallographische Textur und ma-
kroskopische gemessene Kennwerte vorzunehmen. Anhand von Tiefziehsimulationen
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sind die Berechnungsergebnisse mit realen Messwerten sowie makroskopischen Ver-
gleichsmodellen in Hinblick auf die Dehnungsverteilung, die Zipfelbildung und die
Riickfederung zu vergleichen. Das Ziel der Arbeit ist es, ein industriell einsatzfihiges
kristallplastisches Materialmodell darzustellen, welches bei einem verhaltnisméfig
geringen Rechenaufwand wesentliche Merkmale des Materialverhaltens sicher wi-
derspiegelt.



Kapitel 2

Grundlagen des Materialverhaltens

Das Verhalten realer kristalliner Werkstoffe wird bestimmt durch komplexe Wech-
selwirkungen von Prozessen auf unterschiedlichen Léngenskalen. Der folgende Ab-
schnitt soll einen Uberblick iiber die wesentlichen Verhaltensweisen geben, die fiir das
Materialverhalten von polykristallinen Metallen bei Umformprozessen bei Raum-
temperatur von Bedeutung sind.

2.1 Kristalle

Eine kristalline Struktur ist durch eine periodische Anordnung der Atome oder
Atomgruppen in einem Raumgitter gekennzeichnet [51, 52]. Auf Grund der auf-
tretenden Symmetrien werden die Kristalle in 32 Klassen eingeteilt. Mathematisch
beschreiben diese Klassen Punktgruppen, denen bei natiirlich auftretenden Kristal-
len nur sieben unterschiedlichen Systeme zugrunde liegen. Gekennzeichnet werden
die Systeme durch die Achsenldngen und Winkel zwischen den Achsen der Ein-
heitszellen. Die Anordnung der Atome geschieht in einem Raumgitter. Bravais [20]
zeigte 1897, dass sich diese Raumgitter aus nur 14 verschiedenen Elementarzellen
ergeben. In Tabelle 2.1 sind die Kristallsysteme und die zugehorigen Elementarzellen
zusammengestellt.

Nur drei dieser Kristalltypen besitzen im Bereich der Metalle eine grofe Be-
deutung. Es handelt sich hierbei um kubisch-flichenzentrierte Kristalle (Al, ~-Fe),
kubisch-raumzentrierte Kristalle (a-Fe, W) und Kristalle mit hexagonal-dichtester
Kugelpackung (Mg, Ti).

Die Kennzeichnung von Ebenen in Kristallen wird hiufig mit den Millerschen
Indizes durchgefiihrt. Eine Ebenenschar kann durch die Achsenabschnitte x,y, z ge-
kennzeichnet werden. Zur Beschreibung in den Kristallkoordinaten werden die zu-
gehorigen Achsenldngen des Kristalls a, b, ¢ durch diese Achsenabschnitte dividiert
und zueinander ins Verhiltnis gesetzt. Durch die Multiplikation mit dem kleinsten
gemeinsamen Vielfachen N werden dann die ganzzahligen Indizes h,k,l erzeugt

|51, 139).

11
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Tabelle 2.1: Definition der Kristallsysteme und Elementarzellen

Kristall- Achsenlinge Elementarzellen
system und Winkel
kubisch a=b=c

tetragonal a="b+#c,
")/ =

ortho- a#b#c
rhombisch | a« = =~ =90°

rhombo- a=b=c
edrisch | a=p=~v=#90°
hexagonal a=b#c e e
a=f =90 I ('T
v = 120° ==
monoklin a#*b#c e® o 0%
Oé:f}/:goo#ﬁ Tll Ifﬁ
[ iy @
triklin a#b+#c .
o+ B £ 90° Xj\:\
};‘ ?*
b ¢
h:k:lzN-(g:—:£> (2.1)
x oy z

Liegt eine Ebene parallel zu einer Koordinatenachse, so wird der entsprechende
Index auf Null gesetzt. Ebenen werden mit den Millerschen Indizes durch die Ver-
wendung von (hkl) gekennzeichnet. Negative Indizes werden durch einen Uberstrich
gekennzeichnet (hkl). Alle kristallographisch #iquivalenten Ebenen werden durch das
Symbol {hkl} dargestellt.

Durch die Millerschen Indizes konnen ebenfalls Richtungen im Kristall gekenn-
zeichnet werden. Hierbei werden die Vektorkomponenten auf das kleinste ganzzah-
lige Verhiltnis gebracht. Die Unterscheidung geschieht durch die Verwendung von
[hkl] fiir eine Richtung und (hkl) fiir alle kristallographisch dquivalenten Richtungen
[51, 139].
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Abbildung 2.1: Nulldimensionale Kristallfehler: Fehlstellen, Zwischengitter-
atome, Fremdatome

2.2 Kristallbaufehler

Bei den beschriebenen Kristallaufbauten handelt es sich um ideale Konfigurationen.
In der Realitit kommt es jedoch zu Fehlern im Aufbau der Kristalle, so dass die-
se Idealstruktur nicht erreicht wird. Hierbei wird zwischen verschiedenen Fehlern
unterschieden, die im Folgenden dargestellt werden.

2.2.1 Nulldimensionale Fehler

Nulldimensionale Fehler sind Punktfehler. Hierbei handelt es sich um unbesetzte Git-
terpositionen (Leerstellen), Zwischengitteratome oder Fremdatome im Gitter (Abb.
2.1). Eine Kombination aus Leerstelle und Zwischengitteratom wird als Frenkel-
Defekt bezeichnet |51, 146].

Die Folge dieser Punktdefekte ist eine Storung des idealen Kristallaufbaus mit
daraus resultierenden Anderungen der physikalischen Eigenschaften. Im Bereich der
mechanischen Eigenschaften haben Punktfehler einen Einfluss auf das lokale Span-
nungsfeld. Diese fithren z.B. zur Behinderung der Bewegung von Versetzungen wih-
rend der plastischen Verformungen, da zunéchst die Spannungsfelder iiberwunden
werden miissen [51].

2.2.2 Eindimensionale Fehler

Bei eindimensionalen Fehlern, so genannten Linienfehlern, handelt es sich um Ver-
setzungen. Der Begriff der Versetzungen wurde durch Taylor, Orowan und Polanyi
1934 eingefiihrt. Sie beschrieben damit einen Baufehler, bei dem eine Ebene im
Kristallgitter endet. Man spricht hierbei von einer Stufenversetzung. Eine zweite
Form von Versetzungen wurde 1939 durch Burgers eingefiihrt, die so genannten
Schraubenversetzungen. Sie entstehen dann, wenn entlang einer Linie die Atome
um einen Gitterabstand parallel zu dieser Linie verschoben werden. In Abbildung
2.2 sind diese beiden Grundtypen der Versetzungen dargestellt. Reale Versetzungen
sind meist Mischformen dieser beiden Grundtypen [51, 146].

Zur Beschreibung von Versetzungen werden der Burgers-Vektor b und das Li-
nienelement 1 verwendet. Das Linienelement ist gekennzeichnet durch einen Einheits-
vektor tangential zur Versetzungslinie. Der Burgers-Vektor wird dann durch einen
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Abbildung 2.2: Eindimensionale Kristallfehler: Stufenversetzung, Schrauben-
versetzung

Umlaufim Urzeigersinn beziiglich der positiven Richtung des Linienelements in einer
Ebene senkrecht zu diesem bestimmt. Hierzu erfolgt ein Umlauf im gestérten und
im ungestorten Kristall. Der Burgers-Vektor kennzeichnet in Betrag und Richtung
den Versatz der Kristallteile im gestorten Kristall auf Grund der Versetzung.

Schraubenversetzungen sind durch die Parallelitit des Burgers-Vektors zum Li-
nienelement gekennzeichnet. In Stufenversetzungen steht der Burgers-Vektor senk-
recht auf dem Linienelement |51, 146|.

Die Bewegungsmoglichkeiten der Versetzungen hiingen von der Struktur des Ver-
setzungskerns ab. Die Gleitrichtung und der Gleitbetrag sind eindeutig durch den
Burgers-Vektor b gekennzeichnet. Die Ebene, in der sich die Versetzungslinie ver-
schiebt, die Gleitebene, ist durch ihre Normale n charakterisiert

n=1xb (2.2)

Hieraus folgt, dass Stufenversetzungen eine definierte Gleitebene besitzen, wihrend
Schraubenversetzungen wegen der Parallelitit der Versetzungslinie mit dem Burgers-
Vektor keine festgelegte Gleitebene aufweisen. Der mogliche Wechsel der Gleitebene
bei Schraubenversetzungen wird als Quergleitung bezeichnet [51, 120].

Reale Versetzungen weichen oft von einem linearen Verlauf ab. Auf Grund der
wirkenden Potentiale kann dies zu energetisch giinstigeren Konfigurationen, so ge-
nannten Kinken fiihren [146].

Versetzungen haben eine grofse Bedeutung bei der plastischen Verformung der
Kristalle. Die plastische Deformation metallischer Werkstoffe wird in vielen Féllen
durch die Bewegung von Versetzungen dominiert [51].
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2.2.3 Zweidimensionale Fehler

Bei zweidimensionalen Fehlern handelt es sich um Korngrenzen oder Phasengrenzen.
Im Gegensatz zu den oben beschriebenen Fehlern werden durch diese Grenzen einzel-
ne Kristallbereiche von einander abgetrennt. Der Unterschied zwischen den beiden
Typen liegt darin, dass eine Korngrenze Bereiche mit gleicher Kristallstruktur, aber
unterschiedlichen Ausrichtungen voneinander trennt. Phasengrenzen trennen Berei-
che, in denen sich nicht nur die Ausrichtung, sondern auch die Gitterstruktur dndert
[51].

Korn- und Phasengrenzen stellen Hindernisse bei der Versetzungsbewegung dar.
Ebenso kénnen neue Versetzungen im Bereich dieser Storungen entstehen. Aus die-
sem Grunde haben diese Fehlerformen einen grofsen Einfluss auf das plastische Ver-
formungsverhalten der Kristalle.

2.3 Verformungsverhalten

Die unterschiedliche Struktur der Kristalle hat Auswirkungen auf das Verformungs-
verhalten. Im folgenden Abschnitt sollen die fiir die elastischen und plastischen Ei-
genschaften verantwortlichen Systeme dargestellt werden.

2.3.1 Elastisches Verhalten

Das elastische Verhalten der Kristalle ist durch die reversible Deformation des Kris-
tallgitters gekennzeichnet [139]. Die Atome verbleiben hierbei in ihren Positionen
innerhalb des Gitters.

Im Gleichgewichtszustand des Kristallgitters wird ein Minimum des Wechsel-
wirkungspotentials U benachbarter Atome eingestellt. Dieses lisst sich als Summe
anziehender und abstofender Potentiale darstellen.

U = Ut+U" (2.3)
U = Arr™—-—Br "

wobei r der Abstand zwischen den benachbarten Atomen und A und B positive
Konstanten sind. Die innere Wechselwirkungskraft F,, [49, 120, 146] ergibt sich als
erste Ableitung dieses Potentials.

dU m n
= AT+ B 2.
dr r " +r " (2.5)

F, =

In Abbildung 2.3 ist ein typischer Verlauf des Potentials und der Wechselwirkungs-
kraft dargestellt.

Wird das Wechselwirkungspotential um die Gleichgewichtslage ry in eine Tay-
lorreihe entwickelt, so ergibt sich mit x = r — r
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|\
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Potential U—

Wechselwirkungskraft F;

Abstand r

Abbildung 2.3: Potentialkurven und Wechselwirkungskraft benachbarter
Atome [49]

1
U=U+ Uz + 5U(;’gﬁ + O(2%) (2.6)

Der zweite Term auf der rechten Seite entfillt in der Gleichgewichtslage, da diese
ein Minimum des Potentials darstellt. Im dritten Term korrespondiert der Faktor
Uy direkt mit dem Elastizitdtsmodul [49].

Durch die Anbindung der elastischen Konstanten an die interatomaren Krifte
sind diese nur wenig von dufseren Effekten, wie z.B. der Kaltverfestigung, abhéngig.
Die elastischen Kennwerte dndern sich in vielen Legierungen annihernd proportio-
nal zum Anteil der beteiligten Elemente. Bei der Ausbildung von intermetallischen
Phasen kann es jedoch zu nichtlinearen unstetigen Verldufen kommen |21, 123].
Die bei typischen Konstruktionswerkstoffen erreichbaren Anderungen des Elastizi-
tatsmoduls liegen auf Grund der limitierten Loslichkeit der Legierungselemente im
Bereich von £10 % des unlegierten Matrixwerkstoffes [120].

Die elastischen Eigenschaften sind abhéngig von der Temperatur. Mit steigenden
Temperaturen sinken die Werte der elastischen Konstanten, da der Gleichgewichts-
abstand der Teilchen wichst. Fiir Temperaturen unterhalb der halben Schmelztem-
peratur 7, kann fiir Metalle die lineare Ndherung

B(T) = Fo (1 - %) (2.7)

verwendet werden. Hierbei ist Fy der F-Modul bei 0 K [120, 139]

Wihrend einer elastischen Verformung kommt es durch die Verzerrung des Git-
ters zu einer Anderung der Gitterebenenabstinde, die durch Beugungsmethoden
messbar sind.
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2.3.2 Plastische Verformung

Bei groferen Verformungen ist die Verzerrung des Kristallgitters nicht mehr ausrei-
chend, um die Deformation aufzunehmen. Weitere Mechanismen werden aktiviert,
der Kristall verformt sich plastisch. Die ersten Untersuchungen zur Erklidrung dieser
Effekte sind bereits Anfang des vorigen Jahrhunderts durchgefiihrt worden. Bereits
um 1900 erkannten Ewing und Rosenhain [44], dass sich plastische Deformationen
in Metallen durch mikroskopisch unstetige Prozesse einstellen. Diese wurden durch
Abgleitungen, wie sie von Ionenkristallen bekannt waren, erklart.

Weitere Untersuchungen bestétigten, dass sich im Gegensatz zu einer elastischen
Deformation die Struktur des Kristalls nicht dndert. Bei einer reinen plastischen
Verformung bleiben die Gitterkonstanten erhalten, wie durch Réntgenbeugung fest-
gestellt werden konnte [96]. Diese Verformung kann durch unterschiedliche Mecha-
nismen geschehen, die im Folgenden dargestellt werden.

Beginn der plastischen Verformung

Auf Grund des interatomaren Potentials ldsst sich eine theoretische kritische Schub-
spannung ableiten. Bei Uberschreiten dieser Spannung beginnt eine plastische Ver-
formung im idealen Kristall. Hierzu wird das Maximum der Wechselwirkungskraft
zwischen benachbarten Atomen herangezogen. Somit ergibt sich fiir die kritische
Spannung eine Abhéngigkeit vom Abstand der Atome und vom Betrag des Wech-
selwirkungspotentials [139).

Innerhalb eines idealen Kristallgitters ergibt sich ein periodischer Verlauf des
Potentials entlang der Gitterachsen. Nihert man den Verlauf des Potentials durch
die ersten Glieder einer Fourier-Reihe, so ergibt sich bei einer Scherdeformation des
Kristalls um u(z) aus der Ruhelage z bei einem Atomabstand in Scherrichtung von
ro |51, 139, 146]

U(z) ~ Uy (1 ~ cos 2”“(”)> (2.8)

To

Die Schubspannungen 7 ergeben sich aus der Ableitung des Potentials nach der
Verschiebung der Atome

2 UTN(IT . i . 2

;= 2mas (27r_u(3:)> — rkritth gin 77TU(.Z‘) (2.9)
To To To

Fiir kleine Auslenkungen ergibt sich als Ndherung somit

oo 2mu(x
~ 7_krlt,th 7T’U(T) (210)
To

T

Zieht man fiir solche kleinen Auslenkungen das Hookesche Gesetz heran, so ergibt
sich fiir eine Scherung bei einer Verschiebung eines Atoms um u(z) aus der bisherigen
Ruhelage = und einem Netzebenenabstand d |38, 51, 139|
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T =Gy= G“((']”) (2.11)

Der Netzebenenabstand d kann im Fall kubischer Kristallsymmetrie aus den Miller-
schen Indizes und der Gitterkonstanten a bestimmt werden.

d= —— (2.12)

Vh? 4+ k? 4+ 12
Durch Gleichsetzung der Gleichungen (2.9) und (2.11) ldsst sich die theoretische
kritische Schubspannung 7" bestimmen

. Gr
krit,th 0
= — 2.13
g 2md ( )

Die so berechneten kritischen Schubspannungen liegen jedoch um Grofenordnungen
iiber den experimentell an Realkristallen gemessenen Werten |46, 94|. Die Ursa-
che fiir diese Diskrepanz liegt darin, dass in der Berechnung dieser Spannung von
einem idealen Kristallgitter ausgegangen wird. In einem realen Kristall existieren
jedoch Kristallbaufehler. Speziell die Versetzungen fiihren dazu, dass durch lokale
Spannungen ein Teil der notwendigen Energie zur Uberwindung des Potentialwalls
geliefert wird. Somit wird ein Abgleiten des Materials bei wesentlich geringeren du-
fseren Spannungen ermdglicht. Dieses vollzieht sich dann nicht durch das gleichzei-
tige Abgleiten einer ganzen Kristallebene, sondern durch ein stufenweises Abgleiten
[21, 51, 70, 139].

Die hierfiir bendtigte Spannung wird als Peierls-Nabarro-Spannung bezeichnet
|38, 53, 120|. Zur Ableitung dieser Grofe wird eine Ndherung der an einer Stufenver-
setzung im kubisch primitiven Gitter wirkenden Spannungen betrachtet. Gleichung
(2.9) beschreibt die einer Auslenkung u(x) in Richtung b entgegenwirkende Riick-
stellspannung. Betrachtet man eine Position direkt oberhalb der Gleitebene einer
Versetzung, so wird hierbei der Abstand 7y durch den Betrag des Burgers-Vektors
b = |b| ersetzt. Diese Spannung steht im Gleichgewicht zu der von der anderen
Seite der Halbebene durch den Einschub einer weiteren Gitterebene herriihrenden
Spannung 7, der verteilten Versetzung. Diese bestimmt sich unter Annahme eines
elastischen Verhaltens aus [53]

d¢ (2.14)

74(7)

G /+°° b'(C)
C4r(1-v) ) o
wobei geméak der Definition des Burgers-Vektors
+oc +oc
b= / W (C)dC = / Z—?d( (2.15)

gilt. Das Gleichgewicht wird bei einer Auslenkung u(x) erreicht, bei der die Glei-
chungen (2.9) und (2.14) identische Spannungen liefern

1. u(z)\ b too du d¢
Pl <2W b ) 2(1—v) ./m dCz— ¢ (2.16)
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Die Losung der Peierlschen Integralgleichung ergibt sich im Fall des kubisch primi-
tiven Gitters mit der Position des Versetzungszentrums bei zy zu

u(z) = Qi arctan (2(1 — vl - m°)> (2.17)

T d

mit v als Querkontraktionszahl. Somit ergibt sich als Naherung fiir die notwendige
Schubspannung zur Verschiebung um den Betrag d ein Wert von

2G 2rd
Tp = : exp <—m> (218)

Die Peierls-Nabarro-Spannung 7, ist die Mindestspannung, die aufgebracht werden
muss, um ohne thermische Aktivierung ein Abgleiten einer Versetzung herbeizu-
fithren [51].

Die Grofe der anfanglichen kritischen Schubspannung kann durch gezielte Erzeu-
gung von Gitterfehlern verédndert werden. Die Zugabe von Fremdatomen fiihrt auf
Grund der daraus resultierenden Gitterverzerrung zu einer Anderung des Potentials
proportional zur Volumendifferenz der Atome [146].

Cottrell [33] beschrieb 1953 die Mdglichkeit der Versetzungsverankerung durch
die Anlagerung von Fremdatomen um Versetzungen herum. Die Auswirkung dieser
Cottrell-Wolken besteht in einer Steigerung der Fliefspannung und die Ausbildung
einer ausgeprigten Streckgrenze.

Die Existenz einer solchen kritischen Schubspannung wurde bereits 1924 durch
Untersuchungen von Schmid [125] gezeigt. Bei Zugversuchen mit Zink- Einkristallen
konnte nachgewiesen werden, dass die Ausrichtung der Gleitsysteme gegeniiber der
Zugachse den entscheidenden Einfluss auf den Fliefsheginn hat, wihrend die kriti-
sche Schubspannung 7% nahezu unabhiingig von der Ausrichtung der Kristalle ist.
Dieser Zusammenhang konnte auch in anderen Einkristallen experimentell bestétigt
werden. Dies fiihrte zur Formulierung des Gesetzes der kritischen wirksamen Schub-
spannung (Schmidsches Schubspannungsgesetz) [125, 139]: Ein Kristall kann sich
plastisch verformen, wenn in einem Gleitsystem die wirksame Schubspannung und
die kritische Schubspannung identisch sind [126]

T = 0COS @y COS (rg = T (2.19)

wobei 7 die im Gleitsystem wirksame Schubspannung, o den Betrag der Zugspan-
nung, oy und ay die Winkel zwischen der Zugachse und der Gleitebenennormale n
bzw. der Gleitrichtung m beschreiben. Die Verallgemeinerung auf einen beliebigen
Spannungszustand o liefert

T=—m- -0 -n-— Tkrit (220)
Neuere Untersuchungen zeigen, dass das Schmidsche Schubspannungsgesetz exakt
nur fiir die dichtest-gepackten Kristallkonfigurationen gilt. Bei komplexeren Kri-
stalltypen, wie z.B. kubisch-raumzentrierten Kristallen, kann eine Abhéngigkeit der
kritischen wirksamen Schubspannung von den Schubspannungen auch auf anderen
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Gleitebenen auftreten. Ein hiermit verbundener Effekt ist die Asymmetrie im Zug-
und Druckbereich der Polykristalle [39, 145].

Kristallographische Gleitung

Die kristallographische Gleitung ist dominant in vielen duktilen Metallen bei nied-
rigen Umformgeschwindigkeiten. Sie ist gekennzeichnet durch die Aktivierung so-
genannter Gleitsysteme, bestehend aus einer Gleitrichtung und einer Gleitebene.
Diese Systeme sind abhéingig vom Kristalltyp (Tabelle 2.2). Die Gleitrichtungen
und Gleitebenen sind typischerweise niedrig indizierte, dicht gepackte Richtungen
bzw. Ebenen im Kristallgitter |51, 70, 146].

Tabelle 2.2: Kristallographische Gleitsysteme [51, 127|

Kristallsymmetrie Gleitebenen | Gleitrichtungen | Anzahl
kubisch-raumzentriert {110} (111) 24
{112} 111 12

(111)
{123} (111) 12
(110)

kubisch-flichenzentriert {111} 110 12

Die Auswahl dieser Systeme ist direkt aus der Gleichung fiir die Peierls-Spannung
(Gl. 2.18) ableitbar, die die notwendige Schubspannung zur Bewegung einer Verset-
zung beschreibt |53, 120]. Die geringsten Schubspannungen ergeben sich entspre-
chend dieser Beziehung fiir Systeme mit einem kleinen Betrag des Burgers-Vektors
und einem grofsen Gleitebenenabstand.

Das Abgleiten auf diesen Systemen geschieht nicht als gesamte Kristallebene,
sondern durch eine sukzessive Wanderung von Versetzungen. Diese sind zu Beginn
der Deformation im Material enthalten, zusétzliche Versetzungen werden wahrend
des plastischen Fliefens gebildet |51, 52, 70].

Der Zusammenhang zwischen der Versetzungswanderung und der Scherrate ~
des Kristalls wird durch die Orowan-Beziehung vermittelt. Zur Ableitung dieser
Beziehung wird die Scherung eines Kristalls der Linge [; und der Hohe [y infolge
der Verschiebung einer Stufenversetzung betrachtet [38]. Die Scherverzerrung beim
vollstdndigen Abgleiten des Kristalls ist

b
=7

Fiir den Fall, dass die Versetzung i einen Weg xz; < L zuriickgelegt hat, ergibt sich
als Ndherung der Abgleitung o;

" (2.21)

5=
I

Bewegt sich eine Gruppe von N Versetzungen, so ergibt sich entsprechend

(2.22)
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N N
6:26,;:;2,@,; (2.23)
i=1 1i=1

Somit ergibt sich als makroskopische Gleitung

N
v = % ;TZ = %T (2.24)
wobei
1N
T= > (2.25)

i=1
ist. Hieraus ergibt sich die Orowan-Beziehung, die die Scherrate im Falle einer kon-
stanten Versetzungsdichte p,, der mobilen Versetzungen beschreibt

¥ = pmbv (2.26)

wobei die Versetzungsdichte durch den Quotienten

N
Ly
bestimmt wird und v die mittlere Geschwindigkeit der Versetzungen ist. Die reale
Versetzungsdichte ist abhingig von der Schubspannung und {iber die Versetzungs-
multiplikation auch von der Versetzungsgeschwindigkeit. Als Quellen der Verset-
zungsbildung fungieren vorhandene Storstellen, wie Korngrenzen oder festliegende
Einschliisse. An letzteren kénnen iiber den Frank-Read-Mechanismus neue Verset-
zungen gebildet werden [51, 52, 53, 70|.

Die wirksame Kraft bei einem gegebenen Spannungszustand o auf eine Ver-
setzung ergibt sich aus der Peach-Koehler-Gleichung [112|. Hierzu wird die beim
Abgleiten einer Versetzung verrichtete Arbeit betrachtet. Das Wandern einer Ver-
setzung mit dem Linienelement 1 und dem Burgers-Vektor b in Richtung dr infolge
der Spannung o fithrt zum Abgleiten eines Flidchenelementes

Pm (2.27)

da,, = dl x dr (2.28)

Die bei der Verschiebung der Versetzung um den Burgers-Vektor verrichtete Arbeit
muss identisch mit der Arbeit sein, die durch die Kraft dk auf die Versetzung bei
der Verschiebung um dr geleistet wird

dU =dk-dr = [o-(dlxdr)]-b (2.29)
dU =dk-dr = [(o-b)xdl-dr (2.30

Somit ergibt sich fiir die Kraft pro Lingeneinheit k der Zusammenhang

k=(o-b)x1 (2.31)
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Die auf die Versetzung wirkende Kraft ist somit immer orthogonal zum Linienele-
ment der Versetzung. Die Spannung kann sowohl durch dufere Krifte als auch durch
die Spannungsfelder anderer Versetzungen aufgebracht werden [146].

Zwillingsbildung

Bei hohen Umformgeschwindigkeiten, tiefen Temperaturen und in Kristallen mit
wenigen Gleitsystemen (z.B. hexagonalen Kristallen) besitzt der Mechanismus der
Zwillingsbildung ebenfalls eine Bedeutung bei der plastischen Deformation. Da die-
ser fiir die spiter betrachtete Materialklasse und die Umformbedingungen nur von
sekundérer Bedeutung ist, soll an dieser Stelle nur das zugrunde liegende Konzept
kurz dargestellt werden. Ausfiihrlichere Beschreibungen dieses Mechanismus finden
sich z.B. bei Haasen [53] und Gottstein [51].

Die Zwillingsbildung ist eine Scherverformung, bei der ein Teil des Kristalls in
eine spiegelsymmetrische Lage iiberfiihrt wird. Die Ausgangstruktur des Kristalls
wird hierbei ebenfalls wie bei der Gleitung erhalten, wihrend die Orientierung des
Zwillingsbereiches in eine spiegelsymmetrische Lage iiberfiihrt wird [51, 53].

Die Spiegelebene wird hierbei als Zwillingsebene bezeichnet. Die Charakterisie-
rung der mechanischen Zwillingsbildung geschieht durch Zwillingssysteme, gekenn-
zeichnet durch die Zwillingsebene und die Richtung der Scherung. Die Verschie-
bungsebene wird von der Scherrichtung und der Normalen der Zwillingsebene auf-
gespannt. Typische Zwillingssysteme sind in Tabelle 2.3 zusammengestellt |51].

Tabelle 2.3: Zwillingssysteme in kubischen Kristallen [51]

Kristallsymmetrie Zwillings- | Verschiebungs- | Verschiebungs-
ebenen richtung ebene
kubisch-raumzentriert {112} <111> {110}
kubisch-flichenzentriert | {111} <112> {110}

Im Gegensatz zum kristallographischen Gleiten ist der Betrag der Scherung eine
feste Grofke und die Bewegung ist nur einsinnig moglich. Die Gesamtforménderung
ist damit jedoch nicht fixiert, da diese auch vom Volumenanteil des Zwillings abhéngt
[51, 120].

2.3.3 Verfestigung von Einkristallen

Die plastische Deformation der Einkristalle durch den Mechanismus der Abgleitung
ist abhingig von der Bewegung der Versetzungen. Diese wird durch Wechselwirkun-
gen mit anderen Versetzungen und weiteren Kristallbaufehlern behindert.
Versetzungen fiithren auf Grund der Gitterverzerrung zu inneren Spannungsfel-
dern im Material. Die Spannungsfelder aufserhalb des Versetzungskerns lassen sich
gut mit elastischen Kontinuumsbetrachtungen beschreiben |51, 146|. Im Falle einer
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Schraubenversetzung mit dem Burgers-Vektor b ergibt sich ein Verzerrungsfeld in
Zylinderkoordinaten, in dem nur eine Komponente ungleich null ist

b
.= — 2.32
7 27r ( )
Hierbei wird von einer Ausrichtung der z-Achse des Systems parallel zu b aus-
gegangen. Der Radius r beschreibt den Abstand zum Versetzungskern. Unter der

Annahme isotroper Elastizitit mit einem Schubmodul G gilt damit

o

= 2.33
2rr ( )

Tz

In analoger Weise ldsst sich das Spannungsfeld um eine Stufenversetzung [38] ap-
proximieren. In Zylinderkoordinaten ergibt sich

Gb  sin¢
= - 2.34
Orr = o4 2n(1—v) r (2.34)
Gb  coso
p— pu— 2-
Tre = Tor 2n(1—v) r (2.35)

mit v als Querkontraktionszahl. Wie aus diesen Gleichungen erkennbar ist, verhalten
sich die Betrdge der Spannungen umgekehrt proportional zum Abstand vom Ver-
setzungskern und weisen somit eine lange Reichweite auf, so dass die Versetzungen
iiber die Spannungsfelder wechselwirken konnen.

Somit kann die Kraft, die eine Versetzung auf eine andere ausiibt iiber die Peach-
Koehler-Gleichung (Gl. 2.31) beschrieben werden. Im Fall zweier paralleler Stufen-
versetzungen mit 1 = [001] und b = [100], von denen sich eine unbeweglich im
Koordinatenursprung befindet und eine zweite vorbeibewegt wird, ergibt sich als
Wechselwirkungskraft

Tayb an? coS ¢ cos 2¢
k=| —0mb | ==———| —sind(2+ cos29) (2.36)
0 2rn(1 — v) 0

Die erste Komponente der Kraft muss fiir eine Gleitung aufgebracht werden, die
zweite Komponente wirkt senkrecht zur Gleitebene und beeinflusst das ,Klettern®
der Versetzungen.

Soll die Versetzung eine andere in einem Abstand rq passieren, ist demnach eine
Maximalspannung 7,5 von

Gb

2rom(1 — v) (2:37)

Tpass =

notwendig. Diese Beziehung lésst sich auf die Interaktion mehrerer Versetzungen
verallgemeinern, so dass man die Grofe der notwendigen Passierspannung durch

Tpass — Gfle\/ Pm (238)
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abschétzen kann [51]. Hierbei ist p,, die Dichte der mobilen (priméren) Versetzungen.
Auf Basis dieser Wechselwirkungen wurden die ersten Konzepte zur Verfestigung
beschrieben. Wird die Bewegung von Versetzungen durch Einschliisse oder Korn-
grenzen beschrinkt, kommt es zu einem Aufstau. Auf Grund dieses Riickstaus an
Versetzungen entsteht demnach eine Riickspannung, die weitere Versetzungen in ih-
rer Bewegung behindert. Eine Umkehr der Gleitrichtung fiihrt zu einer Absenkung
der kritischen Schubspannung. Dieser Effekt, der eine kinematische Verfestigung
(Bauschinger-Effekt) widerspiegelt, wurde experimentell von Edwards, Washburn
und Parker 1953 an Zinkeinkristallen nachgewiesen [41].

Zusitzlich zur Interaktion innerhalb eines Gleitsystems kommt es zur Wechsel-
wirkung mit Versetzungen auf sekunddren Gleitsystemen. Deren Versetzungslinien
durchdringen die primére Gleitebene, daher werden sie auch als Waldversetzungen
bezeichnet. Die Bewegung der priméren Versetzungen fiihrt zu einem Schneidpro-
zess, bei dem eine Versetzungsstufe gebildet wird. Die hierfiir notwendige Energie
muss durch das dufsere Kraftfeld aufgebracht werden. Somit folgt aus der Energie-
bilanz

G
U=k b=rbl, =) (2.39)

die Beziehung fiir die notwendige Schneidspannung 7, , wobei die mittlere freie Weg-

linge 1, durch die Versetzungsdichte der Waldversetzungen p,, = 1/I2 substituiert
wird [51]
1
Ty = §Gb~/Pw (2.40)

Die aus dem Schneiden von Waldversetzungen resultierende Verfestigung sind
von kurzer Reichweite, die resultierenden Spannungen klingen innerhalb von 5-10
Atomabstidnden ab. Dieser Effekt ist stark temperatur- und dehnratenabhéngig,
da die Behinderung durch thermische Fluktuation iiberwunden werden kann. Im
Gegensatz dazu sind die Versetzungsaufstauungen vor Hindernissen mit Spannungs-
feldern langer Reichweite verbunden und damit gegeniiber der Temperatur und der
Verformungsgeschwindigkeit relativ unabhéngig [38].

Die kritische Schubspannung, die notwendig zur Fortsetzung des Deformations-
prozesses ist, ergibt sich als Summe dieser Spannungen. Oft werden die beiden Glei-
chungen auch zu einer Funktion der Gesamtversetzungsdichte p,.s zusammengefasst
[51].

1
To = Oéle\/pm + EGprw ~ OAGb‘/pges (241)

Eine Zunahme der Versetzungsdichte fiihrt somit zu einer Verfestigung des Materials.
Ein klassisches Beispiel fiir die Versetzungsentstehung ist die Frank-Read-Quelle.
Hierbei ist eine Versetzungslinie an ihren Enden in der Gleitebene fixiert. Infolge
der Wirkung einer Schubspannung baucht sich diese Versetzungslinie aus. Aus dem
Gleichgewicht der Kraft auf die Versetzungsline infolge der Schubspannung und der
Riickstellkraft infolge der Verldngerung der Versetzungsline ergibt sich
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%ds — 7bds (2.42)

wobei u die Energie je Langeneinheit der Versetzungslinie s und R die Kriimmung
der Versetzungslinie sind. Fiir die Linienenergie ergibt sich aus dem Spannungsfeld
um eine Schraubenversetzung (Gl. 2.33) die Ndherung

Gb2 T
Lbdr = —l — 2.43

2 / e "= 47 . To ( )
Eine analoge Beziehung gilt fiir Stufenversetzungen. Mit der Naherung o = b fiir die
Grofse des Versetzungskerns lisst sich hiermit eine Abschitzung der Linienenergie
aufstellen

| R —— 2.44
u 5 ( )

Die Maximalspannung, die notwendig ist, um durch eine Frank-Read-Quelle einen
neuen Versetzungsring zu erzeugen, ist erreicht, wenn die Versetzung einen Halbkreis
zwischen ihren Fixpunkten aufspannt. Somit ergibt sich fiir die Spannung

T —— (2.45)

wobei [y der Ausgangsldnge der Versetzungslinie entspricht.

Liegt innerhalb des Kristalls eine zweite Phase vor, so trigt diese ebenfalls zur
Verdnderung des Festigkeitsverhaltens des Materials bei. Hierbei muss grundsétzlich
zwischen Verhalten bei kohdrenten und inkohdrenten Phasen unterschieden werden.
Kohédrente Phasen weisen ein Kristallgitter auf, das dem des Matrixmaterials ent-
spricht. Daher kénnen Versetzungen diese Teilchen schneiden. Die hierfiir notwendige
Spannungserhchung ist abhéngig vom Teilchenradius r, von der mittleren Entfer-
nung zweier Teilchen d, dem Betrag des Burgers-Vektor b sowie der Grenzflachen-
energie I' [146].

2mrl
db

Im Fall einer inkohdrenten Phase ist ein Schneiden nicht moglich. Daher kann
eine Versetzung diese Teilchen nur umgehen. Dies geschieht durch den Orowan-
Mechanismus unter Ausbildung eines Versetzungsringes um das umgangene Teil-
chen. Hierbei handelt es sich um eine geometrisch notwendige Versetzung. Die hierfiir
notwendige Spannung ist die Orowan-Spannung [146], die sich aus der notwendigen
Arbeit fiir das Aufweiten einer Versetzung zu einem Versetzungsring ergibt. Die
hierfiir benétigte Energie (siehe GI. 2.44) muss durch das dufere Spannungsfeld
aufgebracht werden

(2.46)

Ts =

Gb 2
dU = 27rdr7 =k - dr = m27rbdr (2.47)
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Bereich 3 Bereich 4 Bereich 5

Bereich 1
Bereich 2

Kritische Schubspannung t

Scherung y

Abbildung 2.4: Schematische Verfestigungskurve fiir kubisch-
flichenzentrierte Kristalle [109]

Somit folgt zur Umgehung eines Teilchen mit dem Durchmesser d = 2r eine minimale
Schubspannung von

_Gb
Cd

Bei kubisch-flichenzentrierten Einkristallen ldsst sich die Entwicklung der kritischen
Schubspannung nach Seeger [132] in drei Bereiche einteilen. Neuere Untersuchungen
[109] fiihren zu einer Einteilung in insgesamt fiinf Bereichen, wobei der letzte Bereich
der urspriinglichen Einteilung aufgeteilt wird. Diese Finteilung ist schematisch in
Abbildung 2.4 dargestellt.

(2.48)

To

Im ersten Bereich, dem so genannten Easy-Glide-Bereich, kommt es nach Uber-
schreitung der anfinglichen kritischen Schubspannung 7, zum Abgleiten von Verset-
zungen. Hierbei wird im Kristall nur ein Gleitsystem aktiviert [38|. Die Versetzungen
konnen grofse Wege zuriicklegen und verlassen teilweise den Kristall. Die Erzeugung
von Versetzungen geschieht ebenfalls nahezu unbehindert. Ein Teil der Versetzungen
wird jedoch an Hindernissen aufgehalten. Dies hat den Aufbau von Spannungen mit
langer Reichweite zur Folge. Der Verfestigungskoeffizient © ist die Ableitung der
kritischen Schubspannung nach der Gleitung

0 krit
0=" (2.49)
dvy
In diesem Bereich ist der Anstieg der kritischen Schubspannung in einer Gréfsenord-
nung von etwa
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0, ~10'G (2.50)

Der Aufbau dieser Spannungen hat zur Folge, dass auch Versetzungen auf
sekundiren Gleitsystemen aktiviert werden. Dies fiihrt schliefslich zu einer deutlichen
Steigerung der Festigkeit, die beim Ubergang zum zweiten Bereich zu beobachten
ist [51].

Die Grofe dieses Anfangsbereiches ist stark von der Orientierung des Kristalls
abhingig. Bei einer ungiinstigen Lage des Kristalls gegeniiber der Last beginnt die
Verfestigungskurve direkt mit dem zweiten Abschnitt, in dem auch sekundire Sys-
teme aktiviert werden. Die Linge des ersten Abschnittes sinkt mit zunehmender
Temperatur. Die Zunahme des Anteils von Fremdatomen im Kristallgitter fiihrt
ebenfalls zu einer Verringerung dieses Verfestigungsbereiches [48, 53, 146].

Der zweite Bereich ist durch die Wechselwirkung der priméaren und sekundéren
Versetzungen sowie durch eine starke Zunahme der Versetzungsdichte gekennzeich-
net. Hierbei kommt es zur Immobilisierung der priméren Versetzungen durch Aus-
bildung stabiler Konfigurationen, z.B. Lomer-Cottrell-Versetzungen |32, 92|. Diese
behindern wiederum die Bewegung nachfolgender Versetzungen. Zur Aufrechterhal-
tung der Gleitung ist somit eine weitere Erzeugung von Versetzungen notwendig,
fiir die hohere Spannungen benétigt werden. Der Verfestigungskoeffizient ©, ist in
diesem Bereich deutlich héher als im ersten Abschnitt [139]

0, ~ 300, (2.51)

Die Verfestigung in diesem Bereich ist nahezu unabhéngig von der Orientierung des
Kristalls und der Kristallstruktur [51].

Durch die Aktivierung unterschiedlicher Gleitsysteme kommt es zur Ausbildung
von Zellstrukturen durch die Versetzungen. Hierbei sammeln sich Versetzungen in
bestimmten Bereichen, wihrend andere Bereiche nahezu versetzungsfrei sind [38].

Schliefslich beginnen die aufgestauten Versetzungen die Hindernisse zu iiberwin-
den. Dies kennzeichnet den Beginn des dritten Bereiches der Verfestigungskurve. Die
Festigkeit des Kristalls steigt weiter an, jedoch sinkt der Verfestigungskoeffizient.
Die Ursache fiir dieses Verhalten liegt im Einsetzen der Quergleitung von Schrau-
benversetzungen, um die Hindernisse in der priméren Gleitebene zu umgehen. Die
Quergleitebene ist ungiinstiger zur Last orientiert, so dass héhere Spannungen zur
Aktivierung notwendig sind. Der Widerstand gegen die Quergleitung ist abhingig
von der Stapelfolge der Kristallebenen, wobei eine hohere Stapelfehlerenergie das
Quergleiten vereinfacht. Weiterhin ist dieser Effekt stark temperaturabhéngig [139].

Die mogliche Laufweite der Versetzungen steigt durch diesen Effekt wieder an.
Ebenfalls kann es zum Absinken der Versetzungsdichte kommen, da durch das Quer-
gleiten die Moglichkeiten zur Ausldschung antiparalleler Versetzungen steigen. Die-
ser Effekt, der zum Absinken der Verfestigung fiihrt, wird dynamische Erholung
genannt [38, 51].

Im vierten Abschnitt der Verfestigung stabilisiert sich der Verfestigungskoeffzient
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© und liegt laut Nes [109] in der Grofenordnung von
0,~2-107'G (2.52)

Im abschliefenden fiinften Bereich sinkt der Verfestigungskoeffizient auf null ab, die
kritische Schubspannung erreicht einen Séttigungswert [109].

In kubisch-raumzentrierten Kristallen sind die Unterschiede zwischen den ein-
zelnen Bereichen wesentlich geringer [139|. Oftmals ist der zweite Abschnitt der
Verfestigungskurve auf einen Wendepunkt reduziert [53].

Untersuchungen von Kocks [76] an kubisch-raumzentrierten Kristallen und Na-
kada |105] an Eiseneinkristallen zeigten, dass sich bei einem Prozess, bei dem nach
einer Einfachgleitung auf einem System eine weitere Einfachgleitung auf einem an-
deren System anschlieft, die kritische Schubspannung im zweiten System hoher ist
als die im zuerst betétigten System. Dieses Verhalten wird als Fremdverfestigung be-
zeichnet. In kubisch- flichenzentrierten Kristallen ist dieser Effekt sehr stark von der
Lage der Gleitsysteme zueinander abhingig. In den untersuchten Eisenkristallen ist
die Fremdverfestigung nahezu unabhéingig von Temperatureinfliissen, Vordehnung
und Verformungsgeschwindigkeit.

Dehnrateneffekte

Bei der bisherigen Beschreibung der Verformungen wurde die Zeitabhingigkeit der
Verformungsvorginge nicht beachtet. Experimentelle Beobachtungen zeigen jedoch,
dass das Fliefverhalten von Kristallen eine Abhéngigkeit von der Dehnrate aufweist.
Diese Dehnratenabhéngigkeit ist jedoch bei niedrigen homologen Temperaturen ge-
ring ausgeprigt. Sie gewinnt erst bei Werten ab etwa der halben Schmelztemperatur
an Bedeutung [51].

Wie die Orowan-Beziehung (Gl. 2.26) aufzeigt, ist die makroskopische Dehnra-
te an die mittlere Versetzungsgeschwindigkeit gekoppelt. Die Versetzungsgeschwin-
digkeit ist durch die thermisch beeinflusste Hindernisiiberwindung ein statistischer
Prozess, der bei gegebener Temperatur ebenfalls von der Zeit abhéngig ist |53|. Ein
Beispiel fiir eine solche Abhéngigkeit ist die aus dem Schneiden von Waldversetzun-
gen resultierende Verfestigung, die durch thermische Aktivierung beschleunigt wird
[38]. Ebenso wird die Uberwindung von Punktdefekten thermisch beeinflusst. Diese
Effekte resultieren aus kurzreichweitigen Spannungsfeldern. Die Peierls-Spannung
(GIl. 2.18) selbst ist ebenfalls stark temperaturabhéngig [108]. Dariiber hinaus gibt
es Spannungsfelder mit langer Reichweite, die z.B. aus dem Versetzungsaufstau an
Korngrenzen entstehen. Aus diesem Grund kann die Fliekspannung auch als Summe
eines thermisch beeinflussten und einen athermischen Anteils angesetzt werden [108]

T = Tih + Tath (2.53)

Das Verfestigungsverhalten der Kristalle verdndert sich bei einer Variation der
Dehnrate. Untersuchungen von Yasunaga [151] an Vanadium, Niob und Molyb-
dén zeigen, dass bei niedrigen und moderaten Dehnraten sich die Versetzungen in
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Zellstrukturen innerhalb der Kristalle anordnen. Oberhalb einer materialabhéngi-
gen kritischen Dehnrate kommt es im Gegensatz dazu zur Ausbildung von zufalls-
verteilten Versetzungen und kleinen Versetzungsringen. Aus diesen experimentellen
Ergebnissen kann auf einen Wechsel des Deformationssystems geschlossen werden,
der zu einer Ausbildung von Fehlstellen im Kristall fiihrt. Dieses Verhalten wird
durch die Abgleitung groferer Gitterbereiche gedeutet. Dieser Deformationsmodus
fiihrt zu einer Reduzierung der Verfestigung und damit zu einer Verbesserung der
Umformbarkeit im Hochgeschwindigkeitsbereich [151].

Untersuchungen der Mikrostruktur an Stahl [140] zeigen ebenfalls die Ausbildung
von Zellstrukturen bei geringen Umformgeschwindigkeiten, wihrend dieses Verhal-
ten bei hoheren Dehnraten verzdgert wird.

2.3.4 Verformung von Polykristallen

Die Verformung von polykristallinen Materialien basiert auf der Deformation der
Einzelkristalle. Das reale Polykristallverhalten ist jedoch nicht als einfache Mittelung
des Verhaltens der Einkristalle beschreibbar, da zusitzliche Effekte auftreten. Der
Kristallverband wird zusatzlichen Randbedingungen zum Erhalt der Kontinuitét
unterworfen. Diese fithren dazu, dass Polykristalle im Vergleich zu Einkristallen
wesentlich fester sind [96].

Wie bereits erwihnt bilden Korngrenzen Hindernisse fiir die Bewegung der Ver-
setzungen. Die Ursache dieses Verhaltens liegt im Orientierungsunterschied der
benachbarten Korner. Dies limitiert die maximale freie Weglénge fiir die Verset-
zungsbewegung auf den Korndurchmesser. Hierdurch wird vielfach der erste De-
formationsbereich der Einzelkristalle unterdriickt [53|. Der Zusammenhang zwi-
schen der Korngrofse und der kritischen Schubspannung wird durch die Hall-Petch-
Beziehung [55, 114] beschrieben.

1

T=To+c D—K (2.54)
Hierbei ist 7y die kritische Schubspannung des Einkristalls und Dy die Korngréfe
des Kristalls. Aus dieser Beziehung folgt, dass feinkdrnige Materialien eine héhe-
re Festigkeit besitzen. Weitere Untersuchungen zeigten, dass diese Beziehung nicht
auf Korngrenzen beschrinkt ist, sondern sich auch auf andere Grenzflichen, z.B.
Zwillingsgrenzen, ausweiten ldsst. Die Hall-Petch-Beziehung ist allerdings nicht in
beliebig kleinen Kérnern anwendbar, da sie unter Annahme eines groffen Verset-
zungsaufstaus abgeleitet wurde [38].

Wihrend bei Einkristallen nur eine Kristallorientierung vorliegt, kommt es in
Polykristallen zu einer statistischen Verteilung der Orientierung der Kristallite. Diese
Anordnung wird als Textur bezeichnet. Die unterschiedlich orientierten Kristallite
wiirden sich, wenn sie unabhéngig voneinander der gleichen Last ausgesetzt wéren,
unterschiedlich deformieren. Innerhalb des Polykristalls ist dies nicht unbeschrinkt
moglich. Es treten zusétzliche Kontinuitits- und Kompatibilitdtsbedingungen auf.
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Diese kénnen allgemein nicht durch eine Einfachgleitung der beteiligten Kristalle
erfiillt werden [63, 96, 139].

Eine Moglichkeit, diesen Zusammenhalt zu erreichen, wurde durch Ashby [1]
aufgezeigt. Hierbei kommt es neben den statistisch verteilten Versetzungen zur Aus-
bildung von geometrisch notwendigen Versetzungen, die eine zusammenhingende
Deformation des Polykristalls sicherstellen.

Die Verformung der Kristallite in Polykristallen verlduft nicht homogen. Kristalle
mit einer giinstigen Orientierung der Gleitsysteme beginnen als erste zu deformieren.
Durch den Versetzungsaufstau an den Korngrenzen und die damit einhergehenden
Spannungen werden dann Abgleitungen in ungiinstiger orientierten Kristallen aus-
gelost [63].

2.4 Darstellung der Mikrostruktur

Wie im vorangegangenen Abschnitt dargestellt wurde, wirkt sich die Mikrostruk-
tur der Werkstoffe stark auf die hier betrachteten mechanischen Eigenschaften aus.
Daher werden Metalle typischen Untersuchungen zur Charakterisierung der Korn-
strukturen und -ausrichtung unterworfen. Die kristallographische Textur, die die
statistische Verteilung der Orientierung der Kristalle beschreibt, ist die Grundlage
der kristallplastischen Materialmodelle. Zur Texturdarstellung werden unterschied-
liche Formen verwendet, die im Folgenden zusammengestellt sind.

2.4.1 Darstellung der Kornstruktur

Die innere Struktur polykristalliner Werkstoffe kann durch lichtmikroskopische Ver-
fahren dargestellt werden. Bei diesen metallographischen Verfahren werden die Pro-
ben poliert und anschliefsend angeétzt. Durch Ausnutzung der Unterschiede in der
chemischen Reaktionsfihigkeit kénnen im Atzprozess unterschiedliche Kornausrich-
tungen, Korngrenzen, Versetzungen und andere Gefiigeeigenschaften sichtbar ge-
macht werden [129]. Durch die Auswertung dieser Messungen kann z.B. die Vertei-
lung der Korngrofen im Material beurteilt werden. Fiir die Deformation des Mate-
rials ist neben der Korngrofe auch die Kornform von Interesse.

2.4.2 Darstellung der Kristallausrichtung (Textur)

Die Kristalle, die einen polykristallinen Werkstoffe aufbauen, kénnen unterschiedlich
ausgerichtet sein. Die Orientierungsdichteverteilungsfunktion (ODF) ist eine eindi-
mensionale Wahrscheinlichkeitsfunktion, die die Ausrichtung der Kristalle in einem
Kontrollvolumen beschreibt. Der Begriff der Textur wird im engeren Sinn fiir eine
Verteilung verwendet, die von einer Gleichverteilung abweicht [28].

Zur Darstellung der Orientierung wird die Drehung des Probenkoordinatensys-
tems in das Kristallkoordinatensystem verwendet. Das Probenkoordinatensystem
wird anhand der Probensymmetrien definiert. Fiir ein gewalztes Material ergeben
sich somit als Probenachsen die Walzrichtung (WR), die Querrichtung (QR) und die
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Normalenrichtung (NR). Zur Definition des Kristallkoordinatensystems werden die
niedrig indizierten Achsenrichtungen herangezogen, im Fall kubischer Symmetrie die
[100]-, |010]- und [001]-Achse |28, 57, 64|. Unter Vernachléssigung der Translation
wird dann eine Drehung durch einen orthonormalen Tensor Q definiert, der die
Abbildung zwischen diesen Koordinatensystemen vermittelt

x; = Q- x, (2.55)

wobei x;, fiir die Koordinaten im Kristallsystem und x,, fiir die dquivalenten Koor-
dinaten im Probensystem steht.

Die Darstellung des Tensors Q iiber die Komponentenmatrix ermoglicht eine
eindeutige Beschreibung der Orientierung der Kristalle. Nachteilig an dieser Dar-
stellungsform ist, dass von den neun Matrixelementen nur drei als Parameter zur
Verfiigung stehen und die restlichen iiber die Nebenbedingung der Orthonormalitét
zu bestimmen sind. Aus diesem Grunde wurden unterschiedliche Darstellungsformen
von Drehungen in der Praxis eingefiihrt:

1. Beschreibung iiber Euler-Winkel (¢1, ®, )

2. Beschreibung iiber die Rotationsachse und den Drehwinkel
3. Beschreibung iiber die Miller-Indizes

4. Beschreibung durch Quaternionen

5. Beschreibung durch Kardanwinkel («, 3, )

An dieser Stelle soll nur auf die im Bereich der Texturanalyse hiufig verwendete
erste Notation sowie auf die zweite Mdoglichkeit, die in der hier benutzten Materi-
alroutine Verwendung findet, eingegangen werden. Eine Beschreibung der weiteren
Méglichkeiten findet sich z.B. in [18, 28, 57, 64|.

In der Texturanalyse hat die Verwendung von Eulerwinkeln (¢, ®, ¢,) eine wei-
te Verbreitung gefunden |28, 64, 150|. Hierbei wird die Gesamtdrehung als Folge
von drei Teildrehungen dargestellt. Die erste Drehung erfolgt um die z-Achse mit
dem Winkel ;. Die zweite Drehung erfolgt um die aktuelle z-Achse mit ®. Die
abschliefende Drehung geschieht dann um die aktuelle Lage der z-Achse mit (.
Somit ergibt sich die Komponentenmatrix von Q zu

COS 1 COS pa—sin p; cos P sin pa sin @1 cos w2 4cos w1 cos P sin pg sin ® sin @2
— coS @1 sin w2 —sin g1 cos P cos pa  — sin ;g sin wa+cos w1 cos P cos s sin P cos pa
o (2.56)
sin 1 sin ® — cos 1 sin @ cos @

Ein Nachteil dieser Darstellungsform besteht in der Bevorzugung einer Achse, der
ersten Drehachse, durch den Beobachter |150].
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Eine weitere Darstellung ergibt sich iiber die Definition einer Drehachse parallel
zum Einheitsvektor a und eines Drehwinkels w [28, 150]. Die zugehorige Komponen-
tenmatrix berechnet sich als

cosw+(1—cosw)a? (1—cosw)araz—azsinw (1—cosw)aiag+assinw
Q=] (1-cosw)araz+assinw cosw+(1—cosw)al (1—cosw)azaz—a1 sinw (257)
(1-cosw)araz—assinw (1—cosw)asaz+ai sinw cos w+(1—cosw)al

wobei ohne Beschrankung der Allgemeinheit das erste Element von a als nichtnegativ
angenommen werden kann.

Orientierungsdichtefunktion

Die Orientierungsdichtefunktion (ODF) ist die Darstellung der statistischen Vertei-
lung der Kristallite einer Probe unter Vernachlissigung der Ortskorrelation. Diese
wurde in den 60er Jahren des 20. Jahrhunderts durch Wiglin, Bunge und Roe ein-
gefiihrt.

Als Definition wird die Gleichung (2.58)

dV;
[QdQ = = 2.58)
(2.59)
mit den Eigenschaften
f(Q =0 (2.60)
Jooy /(@@ = 1 (2:61)

verwendet, wobei Vi der Anteil der Kristallite mit einer Orientierung im Bereich
() und V das Gesamtvolumen aller Kristallite ist [28, 64]. Bei Verwendung der
Eulerwinkel (¢, ®, ) ergibt sich eine Normierung entsprechend

2@V
v

Die Orientierungsdichtefunktion enthélt ausschlieklich die Information iiber die sta-
tistische Verteilung der Orientierungen der Kristalle. Die Information iiber die Grofe
und Form der beteiligten Korner sowie die rdumliche Verteilung der Kristallorien-
tierungen bleibt unberiicksichtigt |27, 28|.

Die ODF kann durch eine Reihe von sphérischen harmonischen Funktionen nach
Bunge [28] approximiert werden. Es ergibt sich als Darstellung

f (o1, @, @2) sin @dPdip dp, = 87 (2.62)

M(l) N(1) KP

flon, ®,00) = f(Q) =) Zj Zj cr T ( (2.63)

=0 p=1 v=0
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KP
wobei T/ (Q) symmetrische generalisierte sphéirische Harmonische sind, die die

(K)ristall- und (P)robensymmetrie bereits beriicksichtigen. Es handelt sich hierbei
um ein System orthonormaler Funktionen. Die Koeffizienten C}" beschreiben die
Textur und kénnen unter Ausnutzung der Orthonormalitéit der sphérischen Harmo-
nischen aus der Textur berechnet werden.

Die symmetrischen generalisierten sphirischen Harmonischen lassen sich als Li-
nearkombination der generalisierten sphérischen harmonischen Funktionen 7;"" (Q)
darstellen

KP l ! K P
Q)= Y > AMAYT™(Q) (2.64)

m=—Iln=-—I

Die Koeffizienten KAP sind dabei so zu bestimmen, dass die jeweiligen Symmetriebe-
dingungen erfiillt werden.

Eine andere mathematische Darstellungsweise der ODF ist die Charakterisie-
rung durch Komponenten. Die Idee der Komponenten geht auf die Ideallagen nach
Wassermann [147| zuriick. Im Gegensatz zu diesen setzt sich eine Komponente aus
einer Mittenorientierung und einer Streuung zusammen. Typischerweise werden zur
Charakterisierung Zentralverteilungen verwendet. Diese Verteilungen werden durch
eine Hauptrichtung Qg sowie eine Streubreite gekennzeichnet. Beispiele fiir diese
Funktionen sind z.B. die Mises-Fischer- und die Lorentz-Verteilung [64].

Die Gesamttextur wird als gewichtete Summe von Einzelkomponenten f; und
einem isotropen Hintergrund f, gebildet. Die Gewichte [; sind Volumenanteile be-
stimmter Orientierungen, daher miissen sie nichtnegativ sein. Ebenso folgt aus dieser
Definition, dass die Gesamtsumme iiber alle Komponentengewichte, einschliefilich
der isotropen Komponente, identisch eins ist.

f(Q) = IOfO"‘Z]ifi(Q) (2.65)
| f@e = 1 (2:66)
ili =1 (2.67)
L > ovie o (2.68)

Eulerraumdarstellung

Eine mdgliche Darstellungsform der Orientierungsdichteverteilung ist die Euler- oder
Orientierungsraumdarstellung. Hierbei werden die drei Eulerwinkel zum Aufbau ei-
nes kartesischen Koordinatensystems verwendet. Auf Grund der Periodizitat der
Eulerwinkel ist hierbei maximal ein Bereich von 0 < 15 <27und 0 < ¢ < 7 aufzu-
spannen. Dieser lasst sich auf Grund der Kristall- und Probensymmetrie noch weiter
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reduzieren. Transformationen, die diese Symmetrien erfiillen, fithren zur Abbildung
einer Orientierung auf sich selbst, so dass fiir die Orientierungsdichtefunktion gelten
muss

Q) =,(Qx-Q-Qp) (2.69)

wobei Qi und Qp Transformationen aus der Gruppe der Kristall- oder Proben-
symmetrie sind. Somit reicht es fiir eine vollstdndige Représentation der Orientie-
rungsdichteverteilung aus, eine asymmetrische Elementarzelle des Eulerraums zu
betrachten |27, 28|. Im Falle kubischer Kristall- und orthorhombischer Probensym-
metrie lasst sich dieser Bereich in 96 dquivalente Gebiete einteilen. Da diese nicht-
linear begrenzt sind, wird der Bereich 0 < 5, ® < 7, der eine Zusammenstellung
von drei asymmetrischen Elementarbereichen ist, verwendet. Zur Darstellung des
Eulerraums werden parallele Schnitte zu ¢ und ¢y erzeugt [28, 57, 150].

Diese Darstellungsform besitzt den Vorzug, die ODF als dreidimensionale Funk-
tion betrachten zu kénnen. Ein Nachteil ist in der kartesischen Abbildungsform zu
sehen, die eine Linearitit des Raumes vortduscht, die nicht vorhanden ist. Neben
den bereits beschriebenen Symmetrieeinfliissen ist der Eulerraum stark verzerrt.
Dies folgt aus der Definition der Eulerwinkel: Fiir ® = 0 sind die Winkel ¢; und ¢,
nur in der Summe fixiert, so dass sich im Eulerraumdiagramm statt eines Punktes
eine Linie ergibt. Diese Degeneration fiihrt zu einer starken Verzerrung im gesamten
Raum [57, 150].

Polfiguren, inverse Polfiguren

Als Pol wird die vorzeichenlose Normalenrichtung einer kristallographischen Ebene
bezeichnet. Eine Polfigur entsteht durch die Projektion eines Pols auf die Einheits-
kugel. Die hierbei erzeugten Durchstolpunkte auf einer Hemisphéire werden in eine
Ebene projiziert. Auf diese Weise kann die Ausrichtung einer ausgewihlten kristal-
lographischen Ebene in Bezug auf die Probenkoordinaten dargestellt werden. Aus
diesem Grund sind Polfiguren gut geeignet, um die Probensymmetrie zu untersuchen
[150].

Die Polfiguren eines Polykristalls reprisentieren die Verteilungsfunktion ausge-
wahlter Pole gegeniiber spezifischen Achsen, daher werden sie auch als Polvertei-
lungsfunktionen bezeichnet [29].

Die stereographische (winkeltreue) Projektion kann man als Durchstolpunkte
der Verbindung der Punkte auf der nordlichen Hemisphére mit dem Siidpol der Ein-
heitskugel und der Aquatorebene darstellen. Somit handelt es sich um eine konforme
transversale Azimutalprojektion. Unter Verwendung von sphérischen Koordinaten
«, f mit

o] et ]

(2.70)
=] [ sino
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zur Darstellung der Punktposition auf der Einheitskugel lassen sich die Koordinaten
der Projektion in der winkeltreuen Polfigur berechnen

x = r(a)cosp (2.71)
y = r(a)sing (2.72)
r(a) = tan% (2.73)

Diese Darstellungsform wird im Bereich der Metallurgie standardméfig verwendet,
da sie die Winkelbeziehungen der Orientierungen richtig darstellt |150].

Im Fall der flichentreuen Projektion wird eine Skalierung derart durchgefiihrt,
dass eine Fliche unabhéngig von ihrer Lage eine konstante Grofe aufweist. Zur Um-
setzung dieser Projektion wird Gleichung (2.73) durch die Gleichung (2.74) ersetzt.

r(a) = ﬁsin% (2.74)

Diese Darstellungsform ist sehr gut zur Einschétzung der Verteilungsdichte geeignet
und wird im Bereich der Geologie als Standard verwendet [150].

Die inversen Polfiguren entstehen durch Umkehr der Betrachtungsweise. Wih-
rend bei Polfiguren die Ausrichtung ausgewéhlter Ebenennormalen gegeniiber den
Probenachsen dargestellt wird, wird in den inversen Polfiguren die Ausrichtung aus-
gewahlter Probenrichtungen zu den Kristallachsen dargestellt. Dies entspricht einer
Inversion der Orientierungsmatrix. Die Vorgehensweise zur Erzeugung der Abbil-
dung wird hierdurch jedoch nicht geéndert [150].



Kapitel 3

Kristallplastische Modelle

Das in dieser Arbeit untersuchte Materialmodell basiert auf den Grundlagen der
Kristallplastizitdt. Die fiir ein solches Modell in Frage kommenden Herangehens-
weisen sollen im folgenden Abschnitt dargestellt werden. Im ersten Bereich werden
Modelle fiir den Einkristall vorgestellt, wihrend im zweiten Abschnitt auf die Mog-
lichkeiten der Modellierung eines polykristallinen Materials eingegangen wird.

3.1 Materialmodelle fiir den Einkristall

Die elastische und inelastische Deformation von Einkristallen ldsst sich durch unter-
schiedliche Herangehensweise in Modellen abbilden. Hierbei liegen die Hauptunter-
schiede in der Modellbildung fiir das inelastische Verhalten.

3.1.1 Deformationsgeometrie

Zur Beschreibung der Deformation eines Korpers eignen sich prinzipiell zwei Her-
angehensweisen. Der Ortsvektor x eines Punktes in der Momentanplatzierung des
Korpers kann als Funktion des Vektors xq eines festliegenden, materiellen Punktes
des Korpers in der Bezugsplatzierung und der Zeit ¢ dargestellt werden

x = X (X0, 1) (3.1)

Bewegt sich der Koérper im Raum, so dndert sich der Vektor x, der somit einen
rdumlichen Vektor beschreibt. Da zwei unterschiedliche materiellen Punkte zu einem
Zeitpunkt ¢ nicht denselben raumlichen Punkt beschreiben, kann die Darstellung 3.1
fiir ein festes ¢ invertiert werden

X0 =X ' (x,1) (3.2)

Betrachtet man beliebige skalare, vektorielle und tensorielle Felder @, so konnen
diese jeweils in bezug auf die Ausgangslage (Lagrangesche Darstellung) oder in der
momentanen Lage (Eulersche Darstellung) beschrieben werden. Die Beziehung zwi-
schen diesen Darstellungsformen wird durch

36
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O, (xo0,t) = @5 (x ' (x,1),t) = Bp(x,1) (3.3)
P (x,t) = Pp(x(xe,t),t) =P (X0,1) (3.4)

vermittelt. Mathematisch sind beide Beschreibungen dquivalent. Die Lagrangesche
Beschreibung wird haufig in der Festkorpermechanik bevorzugt, da hier die Verzer-
rung von Korpern in Bezug auf einen Ausgangszustand untersucht wird. Die Euler-
sche Form ist in der Fluidmechanik von Vorteil, wenn die Bewegung von Teilchen
durch ein raumlich festliegendes Kontrollvolumen beschrieben wird.

Die partielle materielle Ableitung eines Ortsvektors in der Momentanplatzierung
zum Zeitpunkt ¢ nach dem zugehorigen Vektor in der Bezugsplatzierung wird als
Deformationsgradient F bezeichnet

— aX (X[]a t)
aXU

Betrachtet man die Langendnderung dl eines Elementes dx infolge einer Verzerrung,
so erhalt man

F (3.5)

\dX\Q = dx-dx =dxg - (FTF . dxo) (3.6)
di* = |dx|* — |dxo|* = dxo- (F"F — 1) - dxo (3.7)

Somit ist der innere Ausdruck ein Maf fiir die Verzerrung des Elementes. Hieraus
wird der Greensche Verzerrungstensor E abgeleitet

E—%(FTFl)—%(Cl) (3.8)

wobei C als rechter Cauchy-Green-Tensor bezeichnet wird. Auf Basis von C oder
seiner Quadratwurzel U, dem rechten Strecktensor, lassen sich weitere generalisierte
Verzerrungen definieren [80]. Der (rechte) Henckysche Tensor ist definiert durch

1
p=InU= §lnC (3.9)

Im Bereich kleiner Verzerrungen wird hiufig auch der linearisierte Dehnungstensor
€ verwendet

e=sym(F —1) (3.10)

Mit Hilfe des Deformationsgradienten lésst sich auch der Geschwindigkeitsgradient
L bestimmen

L=FF' (3.11)

Die Deformationsgeschwindigkeit D ist der symmetrische Anteil des Geschwindig-
keitsgradienten, wihrend der Spintensor W den asymmetrische Anteil repriasentiert
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(L+17) (3.12)

(L-1") (3.13)

3.1.2 Spannungsmalfie

Die Darstellung der Spannungen kann analog zur Darstellung der Deformationsgeo-
metrie in Bezug auf die Ausgangkonfiguration oder auf die gegenwirtige Konfigura-
tion durchgefiihrt werden. Die Cauchy-Spannung o beschreibt die flichenbezogenen
Kraftdichte in Bezug auf die Momentankonfiguration und stellt somit einen rdum-
lichen Spannungstensor dar

oda = df (3.14)

Hierbei ist df eine Kraft auf dem Flichenelement da, wobei beide in der Momen-
tankonfiguration betrachtet werden.

Wird der aktuelle Kraftvektor df auf das Ausgangsflichenelement dag bezogen,
erhdlt man den 1. Piola-Kirchhoff-Tensor T!%

T'PXday = df, (3.15)

Wird die Betrachtung vollstindig in der Bezugskonfiguration durchgefiihrt ergibt
sich der 2. Piola-Kirchhoff-Tensor T?/K

TR day = dfy, (3.16)

der die Spannung im Bezugssystem beschreibt. Hierbei ist
dfy = F'df (3.17)
der auf die Bezugskonfiguration zuriickgezogene Kraftvektor. Die Beziehung zwi-
schen diesen Spannungsmafen wird durch die Transformation der Bezugssysteme

mit Hilfe des Deformationsgradienten F bestimmt. Somit ergibt sich folgender Zu-
sammenhang

1
g = mT]PKFT (318)
1

Die beiden Spannungstensoren o und T?X sind symmetrische Tensoren.
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3.1.3 Energetische Betrachtung

Die Anderung der spezifischen inneren Energie u eines Materialelementes ohne innere
Wirmequellen lisst sich geméf dem ersten Hauptsatz der Thermodynamik aus der
Differenz der mechanischen Leistung im Volumenelement und des Wirmestromes g
durch die Oberfliche des Volumenelementes berechnen. Mit Hilfe des Gaulfsschen In-
tegralsatzes lisst sich fiir letzteres die Aquivalenz zur Divergenz des Wirmestromes
im Volumenelement zeigen. Man erhilt somit

1
t=—-(c:D—-V-q) (3.20)
p
Durch den Ubergang zur materiellen Betrachtung ergibt sich
1 .
i=— (T E - Vy-qo) (3.21)
Po

Der zweite Hauptsatz der Thermodynamik schrinkt die Umwandlungsmaoglichkeit
der Wérmeenergie in mechanische Energie ein. Als Zustandsvariable wird hierzu die
Entropie eingefiihrt. Die spezifische Entropiednderung 7 setzt sich aus dem spezi-
fischen Entropiestrom dg und der spezifischen Entropieproduktion dp zusammen.

1 = 0s + Op (3.22)
Der erste Summand dg lasst sich fiir die relevanten Prozesse durch
0s = —ivg : (@> (3.23)
Po T

bestimmen, wobei T" die absolute Temperatur ist [93]. Gem&l dem zweiten Hauptsatz
ist die Entropieproduktion dp im Falle von irreversiblen Prozessen stets grofier als
null, bei reversiblen Prozessen ist die Entropieproduktion null. Hieraus folgt mit
Gleichung (3.22) als Abschétzung fiir die Entropieinderung die Clausius-Duhem-
Ungleichung

. 1 do
> -9, () 3.24
Ui % o\ ( )
Die Auflésung mit Hilfe der Quotientenregel liefert
qa 1 1

Wird dariiber hinaus die Richtung des Warmestromes entgegen dem Temperatur-
gradienten angenommen, so ldsst sich der zweite Summand abschétzen

qo - VoI <0 (3.26)
und die Gleichung (3.24) verschérfen

i 1
n =z T Vo - do (3.27)
Po
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3.1.4 Elastisches Verhalten

Die elastische Verformung eines Kristalls dufert sich in einer reversiblen Gitter-
verzerrung. In der Mechanik versteht man hierunter ein Verhalten, bei dem die
Spannungen nur vom aktuellen Dehnungszustand abhéngig sind. Dies impliziert eine
Pfadunabhéngigkeit des Spannungszustandes. Als Konsequenz ist das mechanische
Verhalten reversibel, fiir die zugehorige Entropieproduktion gilt dp. Somit folgt aus
der Clausius-Duhem-Ungleichung (Gl. 3.24)

. 1 do
i Lo, () -

Po ’ T ( )
Das Einsetzten dieser Beziehung in die Gleichung fiir die Rate der inneren Energie
(GI. 3.21) ergibt

1 .
w=—T K. BE4+9T (3.29)
Po
Die spezifische freie (Helmholtz) Energie ¢ kann aus der spezifischen inneren Energie
u, der spezifischen Entropie 1 und der absoluten Temperatur 7" berechnet werden

=u-—nT (3.30)

Als Zeitableitung der spezifischen freien Energie ergibt sich unter Verwendung von
Gleichung (3.29) die folgende Beziehung

. 1 ) )
Y= —T*5.E -yl (3.31)
Po
Die freie Energie ist somit ein Potential fiir die Spannung T*’% und die spezifische
Entropie 7, wobei der Greensche Verzerrungstensor E und die absolute Temperatur
T als Zustandsvariablen betrachtet werden. Somit ergibt sich fiir die Spannung

o
OE
Ein solches Verhalten wird als hyperelastisch bezeichnet. Im Falle kleiner Verzer-
rungen und Dehnungen kann fiir den Fall linearer Elastizitdt das Hookesche Gesetz
verwendet werden

TE = p, (3.32)

TK =C:. E (3.33)

Die Steifigkeitstetrade C besitzt als Tensor 4. Stufe insgesamt 81 Elemente. Im Fal-
le hyperelastischer Materialien besitzt die Steifigkeitstetrade die Hauptsymmetrie,
d.h. Cjjir = Chyij. Da dieser Tensor symmetrische Spannungs- und Dehnungsmafse
miteinander verkniipft, kénnen die Subsymmetrien in den vorderen und hinteren
Indexpaaren, z.B: Cjjp = Cjig, ebenfalls angenommen werden [11]|. Hierdurch re-
duziert sich die Anzahl der unabhéngigen Parameter der Steifigkeitstetrade auf 21.
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Zur Vereinfachung der Darstellung ist es moglich unter Ausnutzung der Symmetrie-
eigenschaften die Voigt’sche Schreibweise einzufiihren. Hierzu wird eine neue Basis
bendtigt

E] = e; R e (334)

EQ = ey Rey (335)

E3 = e3Re;3 (336)
1

E4 = —2 (82 XRe;+e3® e2) (337)
1

E5 = —2 (e1 Xe3t+e3® el) (338)
1

E6 = —= (e] Re+e® e]) (339)

V2

Mit diesem Basiswechsel ldsst sich die Darstellung auf einen Tensor 2. Stufe zuriick-
fithren

Ci;=E;:C:E; (3.40)
Die Anzahl der unabhéngigen Parameter wird durch die Symmetrieeigenschaften des
zugrunde liegenden Kristallsystems und der untersuchten Probe reduziert. Wahrend
im triklinen Fall die volle Anzahl von 21 Parametern identifiziert werden muss, re-
duziert sich die Anzahl der unabhingigen Parameter auf zwei im isotropen Fall.
Die in dieser Arbeit betrachteten Kristalle sind kubisch. Somit sind 3 unabhéngige
Parameter zur Bestimmung der Kristallsteifigkeit hinreichend. In Tabelle 3.1 sind
diese Parameter fiir einige kubische Kristalle in der oben eingefiihrten Definition
aufgefithrt (Zu beachten ist hierbei, dass bei Verwendung einer nichtnormierten
Voigt’schen Schreibweise Cy4 zu halbieren ist.).

Tabelle 3.1: Steifigkeitskonstanten kubischer Kristalle [120]

Metall | C;; in GPa | Ci5 in GPa | Cyy in GPa | E;,,, in GPa
Al 108 61 58 70
Au 186,2 157 84 78
Cu 168 121 150 121
o - Fe 233 124 234 209
Ni 247 147 250 207
W 501 198 302 441

3.1.5 Inelastisches Verhalten

Wie im vorhergehenden Kapitel dargestellt, schliefst sich an den Bereich der elas-
tischen Verformung ein Bereich an, in dem die Spannungen sich nicht mehr als
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Funktion des aktuellen Deformationszustandes beschreiben lassen. Eine inelastische
Verformung fiihrt zu einer irreversiblen Verdnderung der Mikrostruktur, die sich z.B.
in der Versetzungsbewegung bemerkbar macht. Hierbei ist zwischen einem dehn-
ratenunabhéngigen (plastischen) Modell und einem dehnratenabhéngigen (viskosen
oder viskoplastischen) Modell zu unterscheiden.

Aus der Clausius-Duhem-Ungleichung (Gl. 3.24) folgt fiir den irreversiblen Fall
die Abschétzung fiir die Entwicklung der inneren Energie u geméf Gleichung (3.21)

i<~ (T2PKB) + T (3.41)
Po
Somit ist der Zuwachs der inneren Energie u stets kleiner oder gleich der geleisteten
mechanischen Arbeit. Im Rahmen einer rein mechanischen Betrachtung ist diese
Aussage mit der Passivitdt des Materials gleichzusetzen. Im Gegensatz zum rein
elastischen Material wird also ein Teil der am Kristall geleisteten Arbeit dissipiert.
Zur Beschreibung eines plastischen Materialverhaltens werden daher zusétzliche
innere Variablen bendtigt, die den Einfluss der Verformungsgeschichte auf das Ma-
terialverhalten widerspiegeln. Zunéchst ist zwischen dem Anteil der elastischen und
der inelastischen Deformation zu unterscheiden. Hierzu gibt es verschiedene Heran-
gehensweisen.
Betrachtet man ein elastisch-plastisches Materialverhalten bei kleinen Verfor-
mungen, so kann man den Dehnungstensor € additiv in einen elastischen und einen
inelastischen Teil zerlegen [4, 93|

e=¢c.+¢; (3.42)

Die Spannungsantwort ergibt sich als

o=C:e, (3.43)

Fiir den irreversiblen Teil der Verzerrung und die zusédtzlich notwendigen inneren
Variablen ¢ zur Beschreibung der Verformungsgeschichte werden Entwicklungsglei-
chungen bendétigt. Diese lassen sich in eine Fliefiregel, die die Entwicklung des in-
elastischen Verzerrungsanteils beschreibt, und die Entwicklungsgleichungen fiir das
Verfestigungsverhalten einteilen

éi = G] (E,é,EZ’,C) (344)
é = GQ(EZ,é,Si,C) (345)

Dieser Modellansatz ist wie erwdhnt nur auf Modelle anwendbar, die fiir kleine Ver-
formungen bestimmt sind, da es das Prinzip der materiellen Objektivitéit verletzt.
Anwendungsfille fiir derartige Modelle liegen im Bereich der zyklischen Verformun-
gen, wie das Modell von Meric [99].

Die Ubertragung dieser Vorgehensweise auf grofe Verformungen fiihrt unter
der Annahme einer konstanten Steifigkeit C zu den so genannten hypoelastisch-
plastischen Modellen |71, 93, 106, 107, 133, 115|. Hierbei wird die additive Zerlegung
(Gl. 3.42) auf die Deformationsgeschwindigkeit (Gl. 3.12) angewandt |6]
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D= De + D1 (346)

Die zugehorige Spannungsbeziehung wird dann iiber eine objektive Ableitung der
Spannung, z.B. iiber die Jaumannsche Spannungsgeschwindigkeit vermittelt

oV’ =C:D, (3.47)

Hierbei ist oV die Jaumann-Ableitung der Cauchy-Spannung

o' =6-W-0-0-W (3.48)

wobei o die materielle Zeitableitung der Cauchy-Spannung und W der Spintensor
(GI. 3.13) sind.

Dieser Ansatz wurde z.B. durch Simo und Hughes [133] kritisiert, u.a. wegen der
Einschriankung auf den Fall isotroper Elastizitdt und einer isotropen Fliessbedin-
gung zur Sicherstellung der materiellen Objektivitit. Ein grundsétzliches Problem
dieser Herangehensweise besteht in der Verwendung eines symmetrischen Tensors
zur Beschreibung der plastischen Verzerrung. Dies kann durch den Ubergang auf die
Zerlegung des Geschwindigkeitsgradienten L vermieden werden:

L=L,+L, (3.49)

wobei die Summanden jeweils in einen symmetrischen und antimetrischen Teil zer-
legt werden

Le = De + We (350)
L,=D,+W, (3.51)

Fiir diese Anteile werden dann separate Entwicklungsgleichungen bendétigt, so dass
der Modellierungsaufwand der Einzelkristalle durch die additive Zerlegung von L
ansteigt [6, 11, 23, 24, 35].

Bei Verwendung der im Folgenden dargestellten multiplikativen Zerlegung des
Deformationsgradienten F ergibt sich eine mogliche additive Zerlegung von L ent-
sprechend Gleichung (3.49) direkt aus der Definition des Geschwindigkeitsgradienten
[11, 79, 90].

Bei der multiplikativen Zerlegung [22, 62, 82, 89| wird der der Deformationsgra-
dient in einen elastischen und einen inelastischen Anteil zerlegt

F = F,F, (3.52)

Im Allgemeinen sind diese beiden Tensoren keine Gradienten eines Vektorfeldes.
F; ist daher i. A. nicht kompatibel, so dass sich nicht der gesamte Korper in eine
spannungsfreie Konfiguration bringen lésst |80, 11].

Die Zerlegung ist im Allgemeinen nicht eindeutig, da eine beliebige Starrkorper-
rotation iiberlagert werden kann. Zur Beseitigung dieser Mehrdeutigkeit wurden
unterschiedliche Annahmen iiber die Zerlegung getroffen. Eine Variante ist, den
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elastischen Anteil auf eine reine Verzerrung zu beschrianken [89|. Hieraus resultiert
jedoch eine Abhéngigkeit der Zwischenkonfiguration und damit von F; vom Prozess,
selbst fiir den Fall einer elastischen Verformung [11|. Im Kontext der Kristallplasti-
zitdt ist der Bezug auf das undeformierte Kristallgitter als Zwischenkonfiguration
moglich, um die Mehrdeutigkeit der multiplikativen Zerlegung zu iiberwinden. Mit
der Forderung der Ubereinstimmung der Anisotropierichtungen in der undeformier-
ten Gitterkonfiguration mit der Bezugskonfiguration wird die isokline Konfiguration
definiert [135]. Somit beschreibt F, die lokale Verformung, die notwendig ist, um aus
dem spannungsfreien Gitterzustand die aktuelle Konfiguration zu erreichen. Hierfiir
wird analog zu Gleichung (3.8) der Greensche Verzerrungstensor der elastischen
Verformung definiert

1, ., 1
E, = (FIF. -1) = 5 (Ce—1) (3.53)

Hierbei ist C, der rechte Cauchy-Green-Tensor der elastischen Verformung. Die
Spannung in der Zwischenkonfiguration T?X ist nur von diesem Anteil abhingig,
somit folgt aus Gleichung (3.33)

2K =C R, (3.54)
Die Cauchy-Spannung ergibt sich damit zu:

o = det(F,) 'F, T2 FT (3.55)

Fiir die Entwicklung des inelastischen Anteils des Deformationsgradienten F; sowie
fiir die inneren Variablen ¢ werden Entwicklungsgleichungen benétigt

FF,' = G (EEF;() (3.56)
( = Gy (EEF() (3.57)

Gleichung (3.56) ist die Fliekregel, Gleichung (3.57) beschreibt die Entwicklung der
inneren Variablen, die die Verfestigung des Materials bestimmen.

Ein besserer Zugang zur Plastizitit ergibt sich bei Betrachtung des Material-
verhaltens bei Belastung. Das elastische Verhalten von Kristallen (vergl. Abschnitt
2.3.1) entsteht aufgrund der reversiblen Verzerrung des Kristallgitters. Im Gegensatz
hierzu wird die plastische Verformung (Abschnitt 2.3.2) in vielen Kristallen durch
die Versetzungsbewegung dominiert. Diese Unterschiede in den Mechanismen fiihren
zu dem Schluss, dass der Kristall keine ausgezeichnete Konfiguration besitzt, da die
Gitterparameter durch eine plastische Verformung nicht veréndert werden |80]. Dies
hat zur Folge, dass die plastische Verzerrung nur einen untergeordneten Einfluss auf
das elastische Verhalten der Einkristalle besitzt [9, 11].

Aus diesem Ansatz heraus beschreibt Krawietz [80] das Kristallverhalten bei
einer plastischen Deformation, wobei auf die Verwendung einer Bezugskonfiguration
verzichtet und ausschlieflich die spannungsfreie Gitterkonfiguration als ausgezeich-
nete Konfiguration benutzt wird. Durch Einfiihrung einer gitterfesten Basis g;} wird
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der Gitterraum definiert. Betrachtet man die Kristallverformung kontinuumsme-
chanisch, so kann man einen Tangentialraum durch die materiellen Koordinaten-
richtungen gé’- im Beobachterraum definieren. Die lineare Abbildung zwischen dem
Beobachterraum und dem Tangentialraum wird durch die Beziehung

g;’. = Kg} (3.58)

vermittelt, wobei K als lokale Platzierung bezeichnet wird und g’; die Basis des
Tangentialraumes ist. In analoger Weise wird die Zuordnung zwischen Tangential-
und Gitterraum definiert.

g;} = Ag;- (3.59)

Somit ergibt sich im Beobachterraum der Zusammenhang

g =KA 'g (3.60)

Hieraus folgt eine multiplikative Zerlegung der Platzierung K

K = KA (3.61)

wobei KY als Gitterplatzierung bezeichnet wird.

Wird bei dieser Betrachtung eine feste Bezugsplatzierung zugrundegelegt und
der spannungsfreien Gitterkonfiguration eine Platzierung im Beobachterraum zuge-
ordnet, so gelangt man zur oben beschriebenen multiplikativen Zerlegung des De-
formationsgradienten.

Ein weiterer Zugang zur Plastizitit ist das Konzept der isomorphen elastischen
Bereiche |9, 11]. Aufgrund der Unterschiedlichkeit der elastischen und plastischen
Verformungsmechanismen miissen sich die elastischen Gesetze zu unterschiedlichen
Deformationszustinden aufeinander abbilden lassen. Hierzu wird eine plastische
Transformation P definiert, die diese isomorphe Abbildung vornimmt. P ist ein
invertierbarer Tensor mit positiver Determinante. Aufgrund der plastischen Inkom-
pressibilitdt muss P ein Tensor mit einer Determinante von eins sein. Mit der Fest-
legung eines fixierten elastischen Referenzmaterialgesetzes K, kann somit das elas-
tische Materialgesetz K, nach einer plastischen Verformung beschrieben werden

T*'K = K, (C) = PK, (P"CP) P’ (3.62)

Die plastische Transformation beschreibt den Einfluss der Plastizitit auf die aktuel-
len elastischen Spannungen und wird somit nicht iiber kinematische Gréften definiert.

Der Vorzug dieser Vorgehensweise gegeniiber der multiplikativen Zerlegung des
Deformationsgradienten besteht darin, dass keine Zwischenplatzierung oder entlaste-
te Konfiguration eingefiihrt werden muss. Eine Mehrdeutigkeit, wie bei der multipli-
kativen Zerlegung, ist bis auf die natiirlichen Symmetrieeigenschaften der zugrunde-
liegenden elastischen Bereiche nicht gegeben. Die Abbildung der Symmetriegruppen
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der elastischen Bereiche geschieht entsprechend iiber die plastische Transformation
gemék der Regel von Noll [110]

G, = PGP (3.63)

wobei Gy und G, die Symmetriegruppen der elastischen Gesetze in der Bezugsplat-
zierung und in der aktuellen Platzierung sind.

Eine Verbindung zum Konzept der multiplikativen Zerlegung unter Benutzung ei-
ner isoklinen Zwischenkonfiguration kann wie folgt hergestellt werden: Aufgrund der
plastischen Transformation wird eine unverzerrte Konfiguration beziiglich des Refe-
renzmaterialgesetzes Ky im Allgemeinen nicht ebenfalls eine unverzerrte Konfigura-
tion in der aktuellen Platzierung beziiglich K, sein, da die Symmetriegruppen des
Referenzmaterialgesetzes und des Materialgesetzes in der aktuellen Konfiguration
nicht identisch sind. Dies kann jedoch durch einen Wechsel der Bezugsplatzierung
mit P~! erreicht werden [11]. Infolge dieser Transformation sind die Symmetrie-
gruppen von Ky und K, identisch und C = P?CP beschreibt eine unverzerrte
(Bezugs-)Konfiguration, die jedoch fiir jedes P unterschiedlich ist. Dies entspricht
der isoklinen Konfiguration aus der multiplikativen Zerlegung, wenn P = F, ! gesetzt
wird.

Fiir die folgenden Betrachtungen soll die Annahme der multiplikativen Zerlegung
zugrunde gelegt werden.

Dehnratenunabhéngige Modelle

Im Fall einer dehnratenunabhéngigen Modellierung wird eine Abgrenzung zwischen
dem elastischen und dem plastischen Bereich mit Hilfe einer Fliekbedingung durch-
gefiihrt. Hierzu wird eine Funktion f derart definiert, dass im elastischen Fall gilt

f<0 (3.64)
Als Kriterium auf Kristallebene wird hierbei das Gesetz der kritischen Schubspan-
nung (Schmidsches Schubspannungsgesetz, Gl. (2.20)) verwendet [125, 139|
fi=lml =7 <0 (3.65)
Hierbei ist 7; die wirksame Schubspannung und 7,7 die kritische Schubspannung
im System j. Die Schubspannung im System j ergibt sich als
f—m-o-n, (3.66)

wobei o die Cauchysche Spannung, m; die Gleitrichtung und n; die Gleitebenen-
normale sind [111]. Diese Schubspannung entspricht der Projektion der Kraft k, die
auf eine Versetzung infolge einer Spannung o gemift der Peach-Koehler-Gleichung
(Gl. 2.31) wirkt, in die Gleitrichtung m;.
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Diese Beziehung gilt nur fiir kleine Verzerrungen. Bei groflen Verzerrungen ist es
notwendig, die Verédnderung der Ausrichtung der Gleitsysteme zu beachten [6, 62,
100]. Bei Verwendung der multiplikativen Zerlegung (Gl. 3.52) ergibt sich

fl] = Fel’lj (367)

m; = F 'm, 3.68

Bei Verwendung des 2. Piola-Kirchhoff-Tensors in der Zwischenkonfiguration |62,
100] T27K erhilt man somit

1
T = mmjceﬁ”nj (3.69)
Wird die Fliekbedingung in einem System erfiillt und wird das Material belastet,
so muss auch fiir eine plastische Prozessfortsetzung ein Verbleiben auf der Fliefs-
flache erfolgen. Hieraus ergibt sich die Forderung f = 0 fiir den plastischen Fall
und f < 0 fiir eine Entlastung. Somit ergibt sich aus Gleichung (3.65) die fiir die
Prozessfortsetzung notwendige Konsistenzbedingung

fi= - <0 (3.70)

Im plastischen Fall kommt es geméft der gewdhlten Fliefregel zu einem Zuwachs
des plastischen Anteils des Deformationsgradienten. Die plastische Verformung der
Kristalle wird, wie im vorhergehenden Kapitel dargestellt, durch Scherverformungen
ausgelost. Eine Gleitung in der e;-ez-Ebene, die durch die Gleitebenennormale eq
charakterisiert wird, mit der Gleitrichtung e; und der Scherrate + fiihrt zu einem
Geschwindigkeitsgradienten L von

L= "yel X eq (371)

Der Zuwachs des plastischen Anteils des Deformationsgradienten F,, ldsst sich als
Superposition aller Scherverformungen der aktiven Systeme .J darstellen, in denen
die Fliekbedingung (Gl. 3.65) identisch null erfiillt wird. Somit ldsst sich Gleichung
(3.56) konkretisieren

F,F'=% 4m;®n, (3.72)
jed
wobei 7; die Scherrate, m; und n; die Gleitrichtung bzw. die Gleitebenennormale
im Gleitsystem j sind.

Die Groke der Scherrate bei einer plastischen Prozessfortsetzung ist aus der
Konsistenzbedingung (Gl. 3.70) zu bestimmen. Werden in einem System die Flief-
bedingung (Gl. 3.65) und die Konsistenzbedingung identisch null erfiillt, so ist zu
iiberpriifen, ob die Belastung fortgesetzt wird. Eine solche Prozessfortsetzung ist
charakterisiert durch eine Verletzung der Konsistenzbedingung (Gl. 3.70) bei kon-
stant gehaltenen inneren Parametern und konstantem F,. Fiir diesen Fall so folgt
fiir die Scherrate
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: T;
f)/] = alerit (3'73)

0v;

Ist eine der Bedingungen ungleich null, so befindet sich das System entweder im
elastischen Bereich (f; < 0) oder es kehrt in diesen zuriick (Entlastung, f; < 0). In
beiden Fillen ist 4; = 0, da es keine Zuwachse in der plastischen Deformation des
Systems geben kann. Fiir jedes Gleitsystem ist sicherzustellen, dass es sich in einem
erlaubten Zustand befindet, d.h. die Flielsbedingung und die Konsistenzbedingung
stets erfiillt wird.

Dehnratenabhingige Modelle

Bei einer dehnratenabhingigen Modellierung wird zwischen visko-elastischen und
elastisch-viskoplastischen Modellen unterschieden.

Im visko-elastischen Fall entféllt der Test der Erfiillung einer Fliekbedingung.
Alle Systeme sind aktiv, sofern die Schubspannung 7; im System j (Gl. (3.66) und
(3.69)) ungleich null ist. Ein typischer Ansatz fiir die resultierende Gleitgeschwin-
digkeit 7; ist gegeben durch den Ansatz von Hutchinson |72 sowie von Peirce, Asaro
und Needleman [113]

1
.

3, = dgsign (1) (3.74)

Tj0

Hierbei ist 7, die Referenzgleitgeschwindigkeit, 7,0 die Bezugsscherspannung und m
der Dehnratenexponent. Auf Grund der geringen Dehnratenabhéngigkeit ist dieser
Wert sehr gering anzusetzen.

Im elastisch-viskoplastischen Fall wird eine Unterscheidung zwischen aktiven und
passiven Gleitsystemen vorgenommen. Ein Beispiel fiir diese Formulierung ist der
Ansatz von Meric [98|

I

‘7‘ — rkin
e kin J 7
¥j = YoSign (Tj —T; )

730

_ 7_J].n"it
(3.75)

kin ist die kritische Schubspannung im

;" ist die kinematische Riickspannung, T]km
System. Der Klammeroperator ist durch

(3.76)

definiert. Hierdurch kommt es zu einer strikten Trennung des elastischen und inelas-
tischen Bereiches.

Gleitmodelle

Die inelastische Verformung eines Kristalls kann sich durch verschiedene Modi voll-
ziehen. Der bei kubisch-raumzentrierten Kristallen bei Raumtemperatur wichtigste
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Modus ist die Gleitung auf bestimmten Systemen, die in Tabelle 2.2 zusammenge-
stellt sind. Der Prozess der Deformation durch Abgleitung in definierten Gleitsyste-
men kann allgemein durch Gleichung (3.72) dargestellt werden.

Die zu bestimmenden Unbekannten sind die Schergeschwindigkeiten v; in den
Gleitsystemen. Wéhrend sich diese im Falle der Dehnratenabhingigkeit direkt aus
den wirksamen Schubspannungen ableiten (Gl. 3.74, 3.75) lassen, ist fiir den Fall
eines dehnratenunabhingigen Modells eine zuldssige Kombination von Gleitsyste-
men zu ermitteln, die die Fliefbedingung (Gl. 3.65) und die Konsistenzbedingung
(Gl. 3.70) erfiillen. Auf Grund der Vielzahl der moglichen Kombinationen ist dies
ein sehr rechenintensiver Prozess. Zusatzlich bedarf es eines Kriteriums, um bei
mehreren giiltigen Kombinationen diejenige zu identifizieren, die fiir die Berechnung
benutzt wird.

Eine Alternative zur Reduktion des Rechenaufwandes fiir den Fall kubisch-
raumzentrierter Kristalle in der dehnratenunabhéingigen Formulierung gibt es in der
Form des so genannten Pencil Glide. Hierbei wird die Tatsache ausgenutzt, dass die
moglichen Gleitebenen bei dieser Kristallklasse sehr dicht beieinander liegen und
alle Gleitrichtungen durch die <111>-Richtungen gegeben sind. Aktiviert werden
hierbei zuerst die Ebenen, die am giinstigsten zur duferen Last liegen. Im Fall des
Pencil Glide wird angenommen, dass nur die Gleitrichtung in den Kristallen fest-
liegt. Die Gleitebenen werden im Gegensatz zu kristallographischen Gleitsystemen
als variabel angesehen, wobei angenommen wird, dass jede Ebene, deren Normale
n; senkrecht auf der Gleitrichtung m; steht, eine zuléssige Gleitebene ist. Dieser
Gleitmodus ist nach Untersuchungen von Hutchinson |73| der am besten geeignete
Modus zur Beschreibung der Verformung von kubisch-raumzentrierten Kristallen.
Dieses Modell wird ebenfalls durch experimentelle Ergebnisse gestiitzt, die bei a-
Fe-Kristallen nicht-kristallographische Gleitebenen mit einer Ausrichtung nahe bei
der Ebene der maximalen Schubspannung beobachten [39].

Die Bestimmung der tatsdchlich wirksamen Gleitebene geschieht {iber die Be-
trachtung der Schubspannung im System. Gemif Gleichung (3.66) wird die wirk-
same Spannung in das Gleitsystem projiziert. Die Gleitebenennormale n; und die
Gleitrichtung m; sind orthogonal zueinander. Die Anteile des Produktes m; o, die
parallel zu m; sind, liefern keinen Beitrag zur wirksamen Schubspannung 7;. Somit
kann ein im System j wirksamer Schubspannungsvektor s; definiert werden, der nur
den Anteil von mj;o enthilt, der orthogonal zur Gleitrichtung m; ist

s; = myo (1 — m; ® my) (3.77)

Die wirksame Schubspannung 7; im System ergibt sich entsprechend Gleichung
(3.69) als Skalarprodukt dieses Vektors mit der Gleitebenennormalen n; des Systems

Tj =S§j 1 (3.78)

Die maximale Schubspannung im System wird demnach erreicht, wenn die Gleitebe-
nennormale n; und der Schubspannungsvektor s; parallel zueinander sind. Somit
folgt fiir die Gleitebenenormale
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n; = —— .

1=y (379)
Durch dieses Gleitmodell reduziert sich die Anzahl der zu untersuchenden Gleitsys-
teme auf vier, da in kubisch-raumzentrierten Kristallen nur vier zuléssige Gleitrich-
tungen (die Raumdiagonalen der Elementarzelle) existieren. Die Reduktion der mog-
lichen Gleitsystemkombinationen wird durch die zusétzlich notwendige Bestimmung
der Gleitebenenrichtung n; erkauft. Diese sind im Gegensatz zu kristallographischen
Gleitsystemen zusitzliche Variablen und vom vorliegenden Spannungszustand ab-
héngig.

Eine Konsequenz dieses Vorgehens ist eine Verdnderung der Fliekfliche. Im Falle
kristallographischer Gleitung auf den (111){110}-Systemen ergibt sich eine hexago-
nale Struktur, deren Kanten orthogonal zu den Gleitebenen stehen. Auf Grund der
Moglichkeit der Ausrichtung der Gleitebenen im Pencil-Glide in Richtung der Last
folgt eine kreisformige Fliekfliche fiir diesen Modus. In beliebigen Schnittflichen
ergeben sich entsprechend elliptische Formen fiir den Einkristall im Pencil-Glide-
Modus [122].

Ein entsprechendes Modell fiir kubisch-flichenzentrierte Kristalle besteht im so
genannten Deck Glide. Hierbei werden die Gleitebenennormalen n; fixiert und die
Gleitrichtungen m; stellen sich entsprechend der vorliegenden Belastung ein.

Verfestigungsmodelle

Bei der Deformation des Einkristalls ist eine Steigerung der notwendigen Spannung
zur Aufrechterhaltung des Flielens zu beobachten. Um diesen Effekt, der auf die
Wechselwirkung von Versetzungen untereinander und mit Hindernissen zuriickgeht,
zu beschreiben, konnen unterschiedliche Konzepte verwendet werden.

Grundsétzlich sind makroskopisch zwei extreme Phinomene zu beobachten: Die
Deformation eines Materials fiihrt einerseits zur Erhéhung der Fliefsspannung fiir
alle Richtungen im Spannungsraum. Diese Art der Verfestigung wird isotrop ge-
nannt. Andererseits ist bei einer Umkehr der Last die Fliekspannung oftmals in der
neuen Belastungsrichtung geringer als wihrend der Vorbelastung. Dieser Effekt wird
Bauschinger-Effekt genannt und resultiert aus einer kinematischen Verfestigung. Die
mikroskopischen Ursachen fiir dieses Verhalten wurden bereits im vorhergehenden
Kapitel dargestellt. Hieraus ergibt sich, dass beide Effekte bereits im Einkristall
auftreten.

Ein direkter Zugang zur Verfestigung ergibt sich iiber die Versetzungsbewegung,
da die plastische Deformation kubischer Kristalle durch deren Abgleitung domi-
niert wird. Uber die Orowan-Beziehung (Gl. 2.26) ist eine Verkniipfung der Gleit-
geschwindigkeit im Kristall mit der Bewegung der mobilen Versetzungen sowie der
Versetzungsdichte mdoglich. Dieser direkte Weg wird von einer Anzahl von Modellen
eingeschlagen.

Ein typisches Modell aus dieser Klasse ist das Kocks-Mecking-Modell [97]|. Es
handelt sich hierbei um ein einparametrisches Modell, mit der Gesamtversetzungs-
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dichte p als Parameter. Die kritische Schubspannung ergibt sich aus der Versetzungs-
dichte gemif Gleichung (2.41).

Die Anderung der Versetzungsdichte wird durch die Generierung sowie durch die
Annihilation von Versetzungen bestimmt

d dpt  dp~

@ _ (3.80)
dy dy  dy

dp 20 vy

£ = -z 81
. VP ol (3.81)

wobei © der Anstieg der kritischen Schubspannung (Gl. 2.49), G der Schermodul
des Kristalls, b der Betrag des Burgers-Vektors der Versetzung, v, Geschwindigkeit
der Versetzungsrekombination sind. Der erste Anteil beschreibt die dehnratenun-
abhéngige Verfestigung durch Hindernisse mit Spannungsfeldern langer Reichweite,
wie sie z.B. von Korngrenzen ausgehen und ist somit athermisch. Die Reduzierung
der Versetzungsdichte durch Quergleitung ist thermisch aktivierbar.

Das Modell von Estrin, Molinari und To6th [43, 138] modelliert die Bildung von
Zellstrukturen durch die Versetzungen. Hierbei wird zwischen Versetzungen im In-
neren der Zelle p. und in der Zellwand p,, unterschieden. Fiir beide Anteile werden
separate Entwicklungsgleichungen angesetzt, die die Anderung der jeweiligen Ver-
setzungsdichte in Abhéngigkeit der im entsprechenden Gebiet wirksamen Scherrate
Yeaw, der Gesamtscherrate v und den bereits vorliegenden Versetzungsdichten be-
schreibt

1

. 2 \/pw . 4 ;}/c o .
e = Q@ k| — cPe 3.82
P ’3v/3 b ﬁ%dwm (%) e (3.82)

. 2 .c\/ w 4 .c\/l — Uy w o .
Pw = BOV P + 507 - k N Yw Pw
b’l)w \/g bdvvw Yo

wobei v,, der Volumenanteil der Zellwinde, d, die Zellgréke, b der Betrag des
Burgers-Vektors und ag, fy Materialkonstanten sind. Der erste Term beschreibt je-
weils die Erzeugung von Versetzungen im betrachteten Gebiet durch Frank-Read-
Quellen, der zweite den Ubergang von Versetzungen aus dem Zellinneren in die
Zellwande, wiahrend der letzte Term die Annihilierung der Versetzungen beschreibt.
Aus den Versetzungsdichten wird dann die im entsprechenden Bereich wirksame
kritische Schubspannung bestimmt

(3.83)

T — aGb, /Pew (3.84)

Die effektiv wirksame kritische Schubspannung wird durch Volumenmittelung be-
stimmt

Tkrit — (1 o Uw) Tkrlt + Vo T krit (385)

c
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Mit diesem Modell kann die Wiederzunahme der Verfestigung nach dem Durch-
schreiten des dritten Bereiches der Verfestigung beschrieben werden.

Diese Uberlagerung wird bereits auch durch Seeger verwendet [131|, der fiir
diesen Teil eine athermische Spannung ansetzt, die proportional zur Wurzel der
Versetzungsdichte (analog zu Gleichung (2.41)) ist.

Verbreiteter ist jedoch ein Verzicht auf die Modellierung der Versetzungsdich-
teentwicklung und die Verwendung empirischer Ansétze fiir die Verfestigung der
Kristalle. Hierzu werden die beobachteten Effekte der isotropen und kinematischen
Verfestigung auf Kristallebene durch entsprechende Funktionen abgebildet. Vielfach
wird die Modellierung auf den Bereich der isotropen Verfestigung beschrinkt, fiir
den es eine Reihe unterschiedlicher Ansétze gibt.

Im Bereich der isotropen Verfestigung gibt es zwei unterschiedliche Effekte, die
Selbstverfestigung und die Fremdverfestigung. Unter der ersten versteht man den
Zuwachs der Flieflspannung innerhalb eines Gleitsystems. Im zweiten Fall fiihrt die
Abgleitung in einem System zur Verfestigung in einem anderen System. Ein Modell,
das in der Lage ist, diese beiden Effekte zu beriicksichtigen ist das Modell von Mandel
[95] und Hill [68]

N
7= i 3] (3.86)
j=1

Hierbei ist 7, die kritische Schubspannung im System 4, h;; die Verfestigungsmatrix
und ¥; die Gleitgeschwindigkeit im System j. Die Verfestigungsmatrix wird in diesem
Modell als Funktion der akkumulierten Scherungen 7%, im Kristallit gew&hlt

R qh (7,) 1, j koplanar
hyy = {h(ﬁk) sonst (3.87)

N
o= X [l (3.88)
J=1

Durch die letzte Gleichung wird innerhalb eines Kristalls die akkumulierte Gleitung
als innere Zustandvariable gewéhlt. Der Parameter ¢ bestimmt das Verhéltnis von
Selbstverfestigung und Fremdverfestigung. Dieser Parameter liegt nach Angaben von
Kocks [76] fiir kubisch-flichenzentrierte Kristalle im Bereich von

1< Arfz < 1.4 (389)
Messungen von Nakada [105] ergaben fiir Eiseneinkristalle ein Verfestigungsverhalt-
nis im Bereich von

1,2 < qprr < 1,4 (3.90)

Die Abhéngigkeit dieses Wertes von den aktivierten Systemen, sowie von der Tem-
peratur, der Vordehnung und der Dehnrate wird in der Arbeit von Nakada als gering
eingeschétzt.
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Franciosi [45] kritisiert die Verwendung eines einzelnen, konstanten Parameters
fiir die Beschreibung der Fremdverfestigung sowie die Abhéngigkeit der kritischen
Schubspannungen von der Abgleitung. Der Verfestigungsmodul représentiert die
Wechselwirkung zwischen den Systemen, daher muss er von der Verformungsge-
schichte abhéingig sein. Die Abgleitung ist abhéingig von der Gesamtzahl der Ver-
setzungen, wiahrend die Verfestigung offensichtlich nur von der Zahl der gegenwér-
tig vorliegenden Versetzungen und deren Interaktionen abhéngig ist. Aus diesem
Grunde wird ein Verfestigungsmodell fiir kubisch-flichenzentrierte Kristalle vorge-
schlagen, bei dem die h;; sowohl von der Dehnung als auch vom Belastungsprozess
abhéngen. Hierzu wird die Entwicklungsgleichung (Gl. 3.86) modifiziert

N
7 = (A + Byy) (3.91)
j=1
Lee |90] fiihrt fiir die Beschreibung der Verfestigung eine weitere Unterscheidung der
Gleitsysteme ein, da die Interaktion der Versetzungen in unterschiedlichen Gleitsys-
temen nicht einheitlich erfolgt. Hierbei wird bei der Fremdverfestigung zwischen der
Formierung beweglicher und sesshafter Versetzungen unterschieden.

Zur Einbeziehung der kinematischen Verfestigung werden die Gleitrichtungen
in kristallographischen Gleitsystemen herangezogen. Hierbei unterscheiden sich die
Modelle durch die Einarbeitung der Wirkungsweise der Verfestigung. Die ersten Mo-
delle nach Meric 98| fithren eine Riickspannung innerhalb des aktiven Gleitsystems
ein, die bei Lastumkehr zur Reduzierung der notwendigen Fliekspannung innerhalb
des Systems fiithrt. Somit wird die Fliefbedingung (Gl. 3.65) modifiziert. Zusétzlich
wird eine Entwicklungsgleichung fiir die Riickspannung benétigt

fi = Tieff — 7'7;1(]rit =0 (3-92)
Tieff = Ti — Tikin (3-93)
Tixin = % — bTixin [ (3.94)

Auf Grund der weit reichenden Wirkung der Riickspannungen durch den Verset-
zungsaufstau schliekt Harder 58] eine unabhéngige Entwicklung der Riickspannun-
gen in den Systemen aus und verwendet stattdessen einen Riickspannungstensor
zur Beschreibung der anisotropen Anteile der Verfestigung. Die Verwendung eines
Spannungstensors fiir alle Gleitsysteme impliziert zusdtzliche Vertriaglichkeitsbedin-
gungen zwischen den Riickspannungen in den Gleitsystemen. Die effektiv wirksame
Schubspannung 7; ¢¢ im System ergibt sich analog zur Gleichung (4.12) durch die
Projektion der effektiven Kirchhoffspannung 7.4 in das Gleitsystem

Tieff = Teff i M;® N, (3.95)

Ter = det(F) (o — oxin) (3.96)
N

Own = 2 Q;sym(m; @ n,) (3.97)

J=1
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O = ¥y —d; il (3.98)

Zum Aufbau des Riickspannungstensors werden die Anteile der Einzelkomponenten
2; der Systeme als skalare Faktoren fiir den symmetrischen Teil des Gleittensors
m; ® n; verwendet. Die Entwicklung dieses Vorfaktors folgt einem Ansatz nach
Meric |98, 99|. Durch die Verwendung von kristallographischen Gleitebenen kann
die Gleitrate als Richtungsindikator verwendet werden.

Besdo [12] fithrt zusétzlich zur isotropen und kinematischen Verfestigung eine
globale Verfestigung ein, die von der makroskopischen Vergleichsdehnung abhéingig
ist

Bi = (Agio + Bgio5i) ¢ (3.99)

Dieser Anteil der Spannung wird mit einer kinematischen und isotropen Spannung
iiberlagert. Hierbei muss der Anteil der globalen Spannung die Verfestigung do-
minieren, um die von Kocks [76] angegebenen Verhéltnisse Selbstverfestigung und
Fremdverfestigung nicht zu verletzen.

3.2 Materialmodelle fiir den Polykristall

Zur Beschreibung des Materialverhaltens eines polykristallinen Werkstoffes ist es
notwendig, einen Ubergang zwischen den makroskopisch an einer Vielkristallprobe
und den am Kristallit wirksamen Groéfen zu schaffen. Eine vollstindige Berechnung
aller moglichen Wechselwirkungen der Elemente auf der Mikroebene sowie zwischen
der Mikro- und der Makroebene ist in vielen Féllen zu aufwendig. Aus diesem Grun-
de wurden verschiedene Modelle fiir eine vereinfachte Homogenisierung entwickelt,
die im Folgenden dargestellt werden.

3.2.1 Sachs-Modell

Als erstes Polykristallmodell wurde von Sachs bereits 1928 [124] ein Vorgehen vor-
geschlagen, bei dem alle Kristallite im Verband derselben Spannung ausgesetzt sind
und sich durch Einfachgleitung verformen kénnen. Somit wird die Spannungskon-
tinuitiat gewihrleistet, wihrend die Kompatibilitit der Kristalle verletzt wird. Dies
entspricht einer Reihenschaltung der Einzelkristalle. Die makroskopische Verzerrung
wird durch Mittelung der Deformationen der einzelnen Kristalle berechnet. Eine
Wechselwirkung zwischen den Einzelkristallen zur Erhaltung des Kristallverbundes
wird nicht beriicksichtigt. Somit ergibt sich fiir einen aus N Kristallen gebildeten
Polykristall

Omakro = 0 Vj €[l N| (3.100)

1 N
€makro — _Zsjv;’ (3101)
\%4 e
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wobei V' das Gesamtvolumen aller Kristalle und V; das Volumen des Einkristalls j
ist. Betrachtet man das elastische Verhalten, so ergibt sich makroskopisch

€makro — C;z] * O makro (3102)
wobei sich die effektive Nachgiebigkeit C5' als

Crl==> C" (3.103)

ergibt. Dies entspricht einer Mittelung nach Reuss [118]. Beim Ubergang von einer
diskreten Kristallgruppe zur Textur wird die Volumenfraktion V;/V durch die ODF

f (Q)ersetzt
Ci' = €7 (Q)F(QdQ (3.104)

Hill [66] zeigte, dass eine Mittelung auf diesem Wege zu einer obere Schranke der
Forménderungserginzungsenergie eines Polykristalls fithrt. Im Falle eines isotropen
Polykristall wird durch diese Mittelung eine untere Schranke fiir den Schubmodul
G und den Kompressionsmodul K bestimmt.

Die Verletzung der Kompatibilitit wiirde im realen Polykristall zu einer Liicken-
bildung zwischen den Einkristallen fiihren. Die mit diesem Modell prognostizier-
ten Texturen entsprechen nur ungeniigend den experimentellen Ergebnissen. Diese
Griinde fithrten dazu, dass dieses Modell sich nicht durchsetzen konnte [104].

3.2.2 Taylor-Modell

Die grundlegende Annahme des von Taylor 1938 vorgeschlagenen Modells [134] be-
steht darin, dass alle Kristalle dieselbe Deformation erfahren, die somit der ma-
kroskopischen Deformation entspricht. In der urspriinglichen Variante wurde die
Elastizitdt der Kristalle vernachlissigt. Auf Grund der Volumenkonstanz wihrend
der plastischen Deformation ist es moglich, die Abgleitung auf fiinf unterschied-
lichen Gleitsystemen zu berechnen. Dieses Modell entspricht einer Parallelschaltung
der Kristalle. Die Kompatibilitdt der Kristalle ist gewidhrleistet, wiahrend die Span-
nungskontinuitit verletzt wird. Somit erhélt man

1 N

O makro = _ZU]‘/] (3105)
\%4 =

€makro = € V] € [I,N] (3.106)

Die makroskopisch wirksame Steifigkeit ergibt sich somit als arithmetisches Volu-
menmittel iber die N Steifigkeiten der Einkristalle

1 N
Cv ==> CV; (3.107)
V=
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Dies entspricht einer Mittelung im Sinne von Voigt [143]. Beim Ubergang 7u einer
kontinuierlichen Textur ergibt sich analog zu Gleichung (3.108)

Cy = /QC (Q) £ (Q)dQ (3.108)

Eine Mittelung nach Voigt fiihrt hinsichtlicht der Forméinderungsenergie zu einer
oberen Schranke fiir den Polykristall. Im Fall eines isotropen Polykristalls erhilt
man auf diesem Wege eine obere Schranke fiir den Kompressionsmodul K und den
Schubmodul G [66].

Untersuchungen von Kocks [78] zeigten, dass die prognostizierte Entwicklung der
Texturen im Vergleich zu experimentellen Messungen zu stark ist. Das Taylor-Modell
stellt jedoch hinsichtlich der physikalischen Annahmen, der erzielten Ergebnisse und
der dafiir beno6tigten Rechenzeit eine gute Nidherung des Realverhaltens polykristal-
liner Werkstoffe dar.

Ein weiteres Problem besteht in der Auswahl der Gleitsystemkombination, die
zur Einstellung der Deformation benétigt wird. Hierzu sind sdmtliche Fiinferkom-
binationen der méglichen Gleitsysteme durchzutesten. Eine Vereinfachung des Vor-
gehens wurde von Bishop und Hill 1951 [13, 14| vorgeschlagen. Hierbei wird die
Symmetrie der Flieffliche unter der Annahme gleicher Scherfestigkeiten in den Gleit-
systemen ausgenutzt, um die Anzahl der zu testenden Kombinationen zu reduzieren.

Dieses grundlegende Modell, welches auch als full constraint Modell (FC) be-
zeichnet wird, kann fiir bestimmte Deformationsprozesse optimiert werden, so dass
sich die beschriebenen Probleme reduzieren. Dies geschieht dadurch, dass von der
Forderung exakt gleicher Deformationen der Kristalle abgewichen wird. Durch die
Annahme bestimmter Kornformen und die Relaxierung der Randbedingungen ge-
langt man zu den so genannten relaxed constraint Modellen (RC). Diese Modelle
gehen im Wesentlichen auf Honneff und Mecking [69], Van Houtte [141]| sowie Kocks
und Canova [77] zuriick, die in den spédten 70er, Anfang der 80er Jahre des 20.
Jahrhunderts entwickelt wurden.

Von grofer Bedeutung sind in diesem Zusammenhang das lath- und das pancake-
Modell. Hierbei wird angenommen, dass die Koérner in lang gezogener bzw. flach-
gedriickter Form vorliegen. Fiir den Fall eines flachen Korns existiert eine exakte
Losung der Gleichgewichts- und Kompatibilitdtsbedingungen [78].

Ein Problem der RC-Modelle besteht darin, dass diese fiir nahezu gleichmifig
geformte Kristalle eine schlechtere Losung als die FC-Modelle liefern. Aus diesem
Grund muss im Falle grofer Verformungen ein Ubergangsformalismus geschaffen
werden. Entsprechende Vorgehensweisen sind durch Tomé [136]|, Van Houtte [142]
und Kocks [78] beschrieben worden.

3.2.3 Einbettungstheorie

Ein gemeinsamer Nachteil der beiden vorhergehenden Modelle besteht im Mangel
der Wechselwirkung zwischen den Kristallen. Eine vollstindige Modellierung die-
ser Effekte ist sehr aufwendig, da hierbei sowohl die rdumliche Lage der Kristalle
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zueinander als auch deren Form Auswirkungen auf die Ergebnisse der Rechnung hat.

Zur Nédherung der Wechselwirkung zwischen den Kristallen wird der einzelne
Kristall als Einschluss in einer Matrix betrachtet. Hierzu werden unterschiedliche
Theorien verwendet, deren erste Entwicklung Ende der 50er Jahre des 20. Jahrhun-
derts begann. In den Modellen nach Eshelby [42|, Kroner |88, Budianski und Wu
[25] wird von einer elastischen Matrix ausgegangen. In der Theorie nach Kroner [87|
und Hill [67] verhilt sich die Matrix elastisch-plastisch. Eine Erweiterung auf grofe
Verformungen wurde z.B. durch Harren [60, 61] vorgenommen.

Der Hauptnachteil in dieser Methode ist in dem zusétzlichen Rechenaufwand zu
sehen, der fiir die Einstellung des Gleichgewichtes zwischen dem Kristall und der
Matrix notwendig ist.

3.2.4 Finite Elemente Modelle der Mikrostruktur

Zur weiteren Steigerung der Aussagegenauigkeit werden auch Finite Elemente Mo-
delle der Mikrostruktur verwendet. Hiermit ist eine bessere Simulation sowohl der
Wechselwirkung zwischen den Kristallen als auch des Einflusses der Kristallform und
der rdumlichen Anordnung der Kristalle durchfiihrbar. Mit dieser Herangehensweise
lassen sich detaillierte Studien von kleinen Materialbereichen durchfiihren. Bereits in
den 80er Jahren des 20. Jahrhunderts wurden durch Harren und Asaro [59] Rechnun-
gen durchgefiihrt, um die Giiltigkeit der Taylor-Annahme zu untersuchen. Bronk-
host, Kalidindi und Anand [22, 74] benutzten derartige Modelle in den 90er Jahren
zur Untersuchung der Texturentwicklung sowie der Entwicklung der Fliefsspannun-
gen in unterschiedlichen Belastungszustianden. Dawson [35] simulierte mit dieser
Herangehensweise die Gleitsystemaktividt in den Kristallen bei Druckbelastung. In
diesen Modellen wurden die Kristalle durch einzelne Hexaederelemente abgebildet
und eine anfingliche Zufallsverteilung der Kristallorientierungen angenommen.

Eine weitere Erhohung der Genauigkeit kann durch eine Modellierung der Korn-
formen mit finiten Elementen und die Beriicksichtigung der Anfangsausrichtung der
Kristalle erreicht werden. Eine derartige Beschreibung zielt auf den Einsatz als vir-
tuelles Werkstofflabor ab, mit dem das Materialverhalten bei einem detailliert be-
schriebenen Ausgangszustand unter komplexen Lastfillen untersucht werden kann
[58, 79, 101, 116].

Auf Grund des extrem hohen Rechenaufwandes ist diese Methode jedoch derzeit
auf die Berechnung sehr kleiner Materialbereiche beschriankt.



Kapitel 4

Vereinfachtes Materialmodell fur die
industrielle Berechnung

Ein kristallplastisches Materialmodell zum Einsatz in der industriellen Umformbe-
rechnung muss unterschiedlichen Kriterien gentigen:

1. Genauigkeit der Ergebnisse
2. Schnelligkeit der Berechnung
3. Robustheit der Berechnung

Die derzeit verwendeten Umformsimulationsprogramme mit makroskopischen
Materialgesetzen erfiillen diese Forderungen fiir den Bereich der Prognose der Deh-
nungsverteilung in den Tiefziehteilen gut. Als problematisch stellt sich die Genauig-
keit der Berechnung der inneren Spannungen und der daraus resultierenden Riick-
federung dar.

Zur Verbesserung der Prognosegiite soll ein Materialgesetz auf Basis des kristall-
plastischen Ansatzes verwendet werden. Die in der Automobilindustrie eingesetzten
Stahle sind hauptsichlich ferritische Stdhle. Daher wird ein Modell fiir kubisch-
raumzentrierte Kristalle benotigt. Um einen industriellen Einsatz zu ermdéglichen ist
es notwendig, bei diesen Modellen eine Abwigung zwischen der erzielbaren Genauig-
keit und der Rechengeschwindigkeit zu treffen. Ein solches Materialmodell wurde von
Krawietz [82, 83, 84| entwickelt. Diese benutzt ein elastisch-plastisches Modell mit
isotroper Verfestigung auf Basis der multiplikativen Zerlegung zur Beschreibung des
Kristallverhaltens. Zur Abbildung der Gleitsysteme wird das Modell des Pencil-Glide
verwendet. Der Ubergang von der Kristallebene zur makroskopischen Ebene erfolgt
unter Verwendung der Taylor-Annahme. Dieses Modell wurde im Rahmen dieser
Arbeit in die Umgebung des Finite Elemente Programms LS-Dyna fiir Volumen-
und Schalenmodelle eingepasst und getestet. Zur Reduzierung des Rechenaufwan-
des wurde ein von-Mises-Modell zur Realisierung des isotropen Hintergrundes um-
gesetzt. Weiterhin wurde das vorhandene Modell mit isotroper Verfestigung durch
zwei Ansitze zur Realisierung einer kinematischen Verfestigung auf Kristallebene
erganzt.

o8
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4.1 Grundlagen

Der Verformungszustand eines infinitesimalen Kontinuums kann mit Hilfe des De-
formationsgradienten F charakterisiert werden. Als Dehnungsmaf soll im Folgenden
der Greenschen Verzerrungstensor E (Gl. 3.8) verwendet werden.

Zur Verkiirzung der Schreibweise sollen im Folgenden statt des Quotienten des
Spannungsmafes und der Dichte die entsprechenden Beanspruchungen verwendet
werden. Die Cauchysche Beanspruchung P kann aus der Cauchyschen Spannung o
und der aktuellen Dichte p berechnet werden

p=2 (4.1)
p
Die Kirchhoffsche Beanspruchung Z ist geméf der nachfolgenden Definition zu be-
rechnen

Z=F 'PF T = L

o (4.2)
Im Folgenden wird von einer multiplikativen Zerlegung (GIl. 3.52) des Deforma-
tionsgradienten in einen elastischen und einen plastischen Anteil F. , ausgegangen.
Diese ist, wie bereits diskutiert, vom Ansatz her nicht eindeutig, da beliebige Starr-
korperrotationen iiberlagert sein konnen. Zur Losung dieser Mehrdeutigkeit wird in
dem Modell von Krawietz [82, 83| auf die isokline Konfiguration zuriickgegriffen.
Somit beschreibt F,' die lokale Deformation zur Erreichung einer spannungsfreien
Gitterkonfiguration des Kristalls

F = F.F, (4.3)

Beim Ubergang in diese Konfiguration lisst sich der rechten Cauchy-Green-Tensor
der elastischen Deformation C, und der Greenschen Verzerrungstensor der elasti-
schen Deformation E, entsprechend Gleichung (3.53) definieren

| =

E, = (F/F, 1) = % (C,— 1) = % (F,”CF,' - 1) (4.4)

(4.2) errechnet sich der elastische Anteil der Kirchhoffschen

o N

Analog zu Gleichun
Beanspruchung Z,
Z.=F,'PF," =F,ZF] (4.5)

Dieser Anteil wird auch als Gitterbeanspruchung bezeichnet, da die elastische Ver-
formung zu einer Verzerrung des Kristallgitters fiihrt. Das elastische Verhalten wird
linear und anisotrop angesetzt. Somit ergibt sich entsprechend

Z,=C:E, (4.6)

wobei C die elastische Steifigkeitstetrade ist.
Existiert eine spezifische elastische Formadnderungsenergie
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1
Wyey = EEe :C: E,, (4.7)

so besitzt die Steifigkeitstetrade C die Hauptsymmetrie.

In kubisch-raumzentrierten Kristallen dominiert bei der plastischen Verformung
die durch Abgleitung von Versetzungen hervorgerufene Deformation. Aus diesem
Grund wird in dem betrachteten Modell die Deformation durch Zwillingsbildung
vernachlissigt [82]. Die plastische Verformung des Kristalls geschieht somit durch
Gleiten innerhalb spezifischer Gleitsysteme, gekennzeichnet durch die Gleitebenen-
normale n; und die Gleitrichtung m; entsprechend Gleichung (3.72).

Die spezifische Leistung p,.s ldsst sich als Summe der reversiblen Leistung ¢,
und der irreversiblen Leistung p;,.,. darstellen

pges = 7Z: E (48)
Pges = Ze:E.+ C.Z,:F,F,’ (4.9)
Pges = wrev + Dirr (410)

Die Dissipationsleistung kann durch

Pirr = CeZe : F)F,' = CZ, 0 > 4ym; @m; = Y 5,7 (4.11)
i i

berechnet werden, wobei 7; die wirksame Schubbeanspruchung im System darstellt.
Damit gilt analog zu Gleichung (3.69)

77'] = CBZe - 1my X n; (412)

Mit dieser Schubbeanspruchung wird eine Fliekbedingung analog zu Gleichung (3.65)
definiert

fi=17— 7" () (4.13)
wobei y; die kritische Beanspruchung im Gleitsystem j ist. Diese ist abhéngig von
der Wahl des spezifischen Gesetzes fiir die Verfestigung des Materials.

4.2 Elastisches Verhalten

Auf Grund der kubischen Kristallsymmetrie lasst sich die Kristallsteifigkeit C als

2G vE E 2G\ 3
C=—T+ 1IR1+|— — — giReg g eg; (4.14
o AT (= 20) <po i ) 2 414

darstellen. Hierbei sind die g; die orthonormierten Achsenrichtungen des Kristall-
gitters in der spannungsfreien Bezugsorientierung. Die Parameter E, G und v be-
schreiben den Elastizitdtsmodul, den Schubmodul sowie die Querkontraktionszahl
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des Einkristalls in Richtung der Achsen des Kristallgitters. Der Zusammenhang mit
den in Tabelle 3.1 dargestellten Steifigkeitskoeffizienten ergibt sich iiber die nachfol-
genden Beziehungen

Cll
v = 11— ———— 4.15
Cii + Cho ( )
1
G = 5Cu (4.16)

4.3 Plastisches Verhalten

Zur Beschreibung der plastischen Verformung des Kristalls wird das Modell des
Pencil-Glide verwendet. In diesem Modell ist jede Ebene die die Gleitrichtung m;
enthilt eine zuldssige Gleitebene. Zur Bestimmung dieser wird in jedem System j
ein Schubbeanspruchungsvektor s; analog zu Gleichung (3.77) senkrecht zur Glei-
trichtung m; eingefiihrt

g] = m]CPZp (1 — my X m]) (418)

Unter der Annahme, dass die elastischen Verformungen klein sind, ldsst sich dieser
Ausdruck vereinfachen

s;j~*m;Z,(1-m; ®m;) =m;Z, (1 —m; ®m;) (4.19)

Die wirksame Beanspruchung ergibt sich dann aus dem Skalarprodukt dieses Vektors
mit der Gleitebenennormale n; analog zu Gleichung (3.78)

Tj =8; 1 (4.20)

Das Maximum dieser Beanspruchung wird erreicht, wenn beide Vektoren parallel
sind, womit geméf Gleichung (3.79) die Richtung von n; determiniert ist

wn|

. (4.21)

n; =

Wl

Im vorliegenden Modell |82, 83| wird in jedem Zeitschritt die verwendete Gleitsys-
temkombination auf Zuléssigkeit getestet. Ist diese erfiillt, wird die Berechnung mit
der bisher aktiven Kombination fortgesetzt. Bei Nichterfiillung werden sukzessive
weitere Kombinationen getestet, wobei zundchst Kombinationen ausgewéhlt werden,
die sich nur um die Aktivitdt eines einzelnen Systems unterscheiden. Fiir die weitere
Rechnung wird die erste Gleitsystemkombination herangezogen, die diese Bedingung
erfiillt.
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4.3.1 Verfestigungsansatz

Bei der Beschreibung der Verfestigung des Materials wird auf eine Modellierung der
Versetzungsdichteentwicklung verzichtet. Stattdessen wird auf eine verallgemeinerte
akkumulierte Gleitbogenldnge als innere Verfestigungsvariable (; zuriickgegriffen.
Hierbei werden Effekte durch die Selbstverfestigung und die Fremdverfestigung be-
riicksichtigt [82, 83].

4
G = ((1 ROREXDD %) (4.22)

i=1
Jedes System innerhalb eines Kristalls besitzt eine individuelle kritische Schubspan-
nung f}-‘rit. Die Entwicklung dieser wird aus der Verfestigungsvariablen ¢; des Systems
iiber einen Potenzansatz in einer Erweiterung des makroskopischen Swift-Gesetzes
ermittelt |86]. Der Swift-Ansatz fiir die Verfestigung

*“”t = A (14 A)" (4.23)

kann das Verhalten des Materials im zweiten und dritten Verfestigungsbereich der
Einkristalle gut beschreiben. Die Parameter A; sowie der Exponent n sind fiir die
entsprechenden Materialien bei der Modellanpassung zu bestimmen. Das nahezu
lineare Verfestigungsverhalten im vierten Bereich sowie die Sittigung der kritischen
Schubspannung im fiinften Bereich kénnen mit diesem Modell jedoch nicht abgebil-
det werden.

Ein weiteres Problem dieses Ansatzes ist die Approximation des Materialverhal-
tens bei Werkstoffen mit ausgeprégter Streckgrenze. Zur Abbildung dieses Verhal-
tens wurde der Swift-Ansatz (Gl. 4.23) erweitert

it = 4y 14 Ay (VA3 + - 4] (4.24)

Im Falle eines Materials mit ausgeprigter Streckgrenze wird der neue Parameter As
so gewdhlt, dass der Wurzelterm zu Beginn der plastischen Verformung (fiir kleine
Werte der akkumulierten Gleitbogenlidnge (;) durch den Wert von A; dominiert
wird. Somit erfihrt die kritischen Schubspannung Tkm fiir kleine Gleitbogenldngen
nur geringe Zuwichse. Bei zunehmender plastischer Verformung vergrofert sich die
Gleitbogenldnge (; und dominiert schlieklich den Wurzelterm. Dies hat zur Folge,
dass sich der modifizierte Ansatz fiir grofe plastische Verformungen analog zum
Swift-Ansatz mit einem entsprechenden Offset in (; verhélt. Zur Approximation
von Materialien ohne eine ausgeprigte Streckgrenze wird der Parameter A; — 0
gesetzt, womit sich dieser Ansatz exakt auf das Swift-Gesetz reduziert.

Dieses Vorgehen entspricht der Umsetzung einer isotropen Verfestigung. Zur
Verbesserung des zyklischen Verhaltens wurde weiterhin die Moglichkeit einer ki-
nematischen Verfestigungskomponente getestet. Hierbei sind Anpassungen der Mo-
delle fiir kristallographisches Gleiten an den Gleitmodus des Pencil-Glide notwen-
dig. Wihrend man im ersten Fall die vorzeichenbehaftete Abgleitung direkt fiir die
kinematische Verfestigung nutzen kann, ist dies beim Pencil-Glide nicht moglich,
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da die Gleitinkremente stets positiv sind. Aus diesem Grunde ist die Ausrichtung
der Gleitebene als Indikator fiir einen Richtungswechsel heranzuziehen. Weiterhin
existieren nicht N diskrete Gleitsysteme, sondern unendlich viele Systeme. Zwei
Realisierungsformen einer kinematischen Verfestigung wurden fiir Volumenelemente
umgesetzt und getestet.

Die Anwendung eines skalaren Modells fiir die kinematische Verfestigung bedingt
im Falle des Pencil-Glide den Ubergang zu einer vektoriellen Form. Auf diese Weise
kann die Ausrichtung der aktuellen Gleitebenen gegeniiber der bisher wirksamen
Riickspannung analog zum skalaren Modell erfasst werden. Somit ergibt sich als
Modifikation der entsprechenden Gleichungen (3.93) und (3.94) ein kinematischer
Beanspruchungsvektor s; y, im System

Sjeff = 8 — Sjkin (4.25)
Sikin = Bi (1 — BySjkin ® ny)y;n; (4.26)

Der Zuwachs des kinematischen Beanspruchungsvektors s; yi, zeigt in die Richtung
der derzeitigen Gleitebenennormale. Der Séttigungsanteil ergibt sich aus der Projek-
tion des Riickspannungsvektors in das Gleitsystem, gekennzeichnet durch die Gleit-
ebenennormale n;.

Der Vektor s; i, ist durch drei Komponenten gekennzeichnet. Durch die Erzeu-
gung von s, kin als Linearkombination von unterschiedlichen Gleitebenennormalen n;
ist auch dieser orthogonal zur Gleitrichtung n;, so dass die Anzahl der zusétzlichen
inneren Variablen auf acht pro Kristall reduziert werden kann. Als Materialparame-
ter sind die Faktoren der Entwicklungsgleichung B 3 neu zu bestimmen.

Zur Erfassung des tensoriellen Charakters der langreichweitigen Riickspannun-
gen infolge des Versetzungsaufstaus an Korngrenzen (siehe Abschnitt 2.3.3) kann
ein alternatives Vorgehen gewihlt werden, welches durch das Modell von Harder
[58] motiviert wird. Zur Anpassung an das Pencil-Glide Modell miissen die Ent-
wicklungsgesetze der Gleichungen (3.97) und (3.98) modifiziert werden. Die effektiv
wirksame Gitterbeanspruchung Z. .4 ergibt sich als Differenz der elastischen Gitter-
beanspruchung Z, und der kinematische Gitterbeanspruchung Z;,

Zeew = L — Ziin (4.27)

Der Zuwachs der kinematische Gitterbeanspruchung ergibt sich in Analogie zu Glei-
chung (3.97)

4
Zkin = Z leym (mz X Ill‘) (428)

=1

wobei sich die kinematischen Verfestigungsvariable €2, aus der Abgleitung ¥ sowie
einem Sittigungsanteil, der abhingig von der bereits vorliegenden kinematische Git-
terbeanspruchung ist, ergibt
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Qi = By (1~ Bysym (m; ® n;) : Zyin) i (4.29)

Die weitere Berechnung wird dann ganz analog zum isotropen Modell durchgefiihrt,
wobei fiir die Berechnungen die Gitterbeanspruchung Z. durch Z, .4 ersetzt wird.
Die Einarbeitung dieses Modells erh6ht die Anzahl der inneren Variablen des Mo-
dells auf 19 pro Kristall. Zusétzlich zu den isotropen Materialparametern sind die
Entwicklungsparameter B; und B, zu bestimmen.

4.3.2 Homogenisierung

Der Mikro-Makro-Ubergang wird durch ein Taylor-Modell in jedem Integrations-
punkt durchgefiihrt. Hierbei ist die Anfangsorientierungsverteilung der Kristalle in
jedem Integrationspunkt der Platine identisch. Die Entwicklung der Kristallausrich-
tungen sowie der Verfestigungen wiahrend der Umformung erfolgt jedoch individuell
fiir jeden Integrationspunkt.

Zur Reduktion des Rechenaufwandes wird die Gewichtung der Kristalle abwei-
chend vom urspriinglichen Taylor-Modell (Gleichgewichtung der Kristalle) unter-
schiedlich gewihlt. Jeder Kristall erhélt bei der Initialisierung ein Gewicht zuge-
ordnet, das bei der Texturapproximation bestimmt wurde und wéihrend der gesam-
ten Rechnung beibehalten wird. Dieses Verfahren wird analog zum Vorgehen bei
einem Komponentenmodell fiir die Gewichtung der Komponenten gewéhlt. Durch
diese Gewichtung wird eine Mehrfachberechnung gleich ausgerichteter Kristalle ver-
mieden. Nachteilig ist, dass die Gewichtungen wihrend der Deformation durch die
entsprechenden Kristalle erhalten bleiben, auch wenn in der Realitit eventuell ein
Zerfall einer Komponente zu beobachten ist. Ein solcher Zerfall ist moglich, wenn
auf Grund der Streuung der Kristallausrichtung unterschiedliche Entwicklungsrich-
tungen ermdoglicht werden.

Im Fall des Materialgesetzes fiir Schalenelemente ist zur Sicherstellung eines ebe-
nen Spannungszustandes eine Iteration iiber die Dehnungskomponente in Dicken-
richtung notwendig. Dies entspricht einem mehrfachen Durchlauf der gesamten
Materialroutine. Zur Reduktion des Aufwandes wird in diesem Modell von der
Taylor-Annahme abgewichen und entsprechend eines Vorschlages von Krawietz [84]
in Dickenrichtung eine Ubereinstimmung der Kristallspannungen mit der Auferen
Spannung gefordert. Hierzu wird ein modifizierter Deformationsgradient verwendet

F=F+wyF (4.30)

wobei F dem vom Programm iibergebenen Prediktor des Deformationsgradienten
und F einem festen zu iiberlagernden Anteil des Deformationsgradienten entspricht.
wp ist ein skalarer Faktor, der durch die Iteration im Kristall zu so bestimmen
ist, dass die Spannungskomponente senkrecht zur Elementebene identisch null ist.
Die makroskopische Dehnung in der zugehorigen Richtung wird entsprechend durch
Mittelung iiber alle Kristalle bestimmt.
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Dieses Vorgehen ist analog zu einer Relaxierung des Taylor-Modells. Das hieraus
resultierende Modell verhilt sich geringfiigig weicher als ein Taylor-Modell mit glei-
chen Kristallausrichtungen.

4.4 Isotropes Modell

Zur Anpassung des Materialverhaltens ist es notwendig, die dominanten anisotro-
pen Kristalle mit einem ndherungsweise isotropen Hintergrund zu kombinieren. Der
Verzicht auf einen solchen Anteil hat bei einer geringen Kristallzahl eine deutliche
Uberschitzung der Anisotropie des Modells im Vergleich zum realen Material zur
Folge.

Fiir diesen Anteil kann zum einen eine Kristallanordnung gewéhlt werden, die
dieser Forderung im Fall einer plastischen Deformation entspricht. Zur exakten Wie-
dergabe eines solchen Verhaltens ist prinzipiell eine grofe Anzahl an Kristallen not-
wendig. Die Notwendigkeit, die Anzahl der Kristalle gering zu halten, bedingt also
einen Kompromiss zwischen Rechenzeit und Giite der Approximation. Entsprechen-
de Untersuchungen solcher Konfigurationen mit moglichst wenigen Kristallen werden
im Kapitel Numerische Untersuchungen an verschiedene Kristallgruppen durchge-
fiihrt.

Eine andere Moglichkeit der Beschreibung eines isotropen Verhaltens besteht
in der Verwendung eines makroskopischen isotropen Materialgesetzes. Dieses wird
als ,jisotroper Kristall“ in den Kontext des kristallplastischen Modells einbezogen.
Hierfiir eignet sich ein einfaches Modell entsprechend dem von-Mises-Modell [102].
Die hierbei zu verwendende Fliessbedingung ist

fiso = |2t — 7270 <0 (4.31)

150

wobei sich Z, aus der Beziehung

Ze - Ciso : Ee (432)

ergibt. Die isotrope Steifigkeit C;s, kann aus Gleichung (4.14) durch Annahme von
E = 2G (1 + v) abgeleitet werden

2G FE
po po(1+v)(1—2w)

Als Fliessregel wird die Beziehung

F,F, =47, (4.34)
verwendet, wobei
— Z’
7, = ¢ (4.35)
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ist. Die Fliessspannung entwickelt sich analog zu Gleichung (4.24). Die akkumulierte
Gleitbogenlidnge ( ergibt sich hierbei aus

(=4 (4.36)
Ein solches Modell ist im Rechenaufwand wesentlich geringer als ein einzelner Kris-
tall, da im plastischen Fall nicht unterschiedliche Gleitsysteme zu testen sind.
Durch die Verwendung dieses ,isotropen Kristalls® ldsst sich eine grofse Anzahl
von Kristallen bei der Berechnung einsparen oder fiir die Verbesserung der Aniso-
tropiemodellierung verwenden. Ein grundsétzlicher Nachteil dieser Vorgehensweise
besteht darin, dass aufser einer Verfestigung keine weitere Entwicklung dieses Modell-
teils stattfindet. Im Gegensatz dazu entwickelt sich aus einem anfinglich isotropen
Kristallmodell unter einer Deformation ein anisotropes Materialverhalten. Die Aus-
wirkungen auf die Berechnungsergebnisse bei groffen Deformationen sind anhand
von Verifikationsrechnungen aufzuzeigen.

4.5 Zeitintegration

Das verwendete Simulationprogramm LS-Dyna bietet die Mdglichkeit, die Zeitin-
tegration sowohl nach einem expliziten Schema als auch durch implizite Verfahren
durchzufiihren. Fiir die Tiefziehsimulation wird eine explizite Zeitintegration ver-
wendet. Eine anschlieflende Riickfederungsberechnung ist sowohl explizit als auch
implizit moglich. Das implizite Verfahren ist jedoch in Hinblick auf die Losungsge-
schwindigkeit zu bevorzugen. Aus diesem Grunde sind fiir beide Anwendungsfille
entsprechende Vorgehensweisen notwendig, die im Folgenden beschrieben werden.

4.5.1 Explizite Zeitintegration fiir Umformprozesse

Das Simulationsprogramm verwendet fiir die Berechnung der Umformung ein ex-
plizites Zeitintegrationsschema. Als Folge dieses Vorgehens sind die zuldssigen Zeit-
und damit Verformungsinkremente sehr klein. Dies kann bei der Zeitintegration des
Materialmodells ausgenutzt werden |82, 83, 84|.

Innerhalb der Materialroutine wird eine implizite Zeitintegration nach dem
Euler-Verfahren durchgefiihrt. Zur Reduzierung des Rechenaufwandes werden auf
Grund der Groke der Inkremente Glieder zweiter Ordnung bei der Integration ver-
nachlissigt. Weiterhin wird angenommen, dass innerhalb des Zeitinkrementes die
Richtung von Z! (und damit die Gleitebenennormalen n;) sowie das Verhéltnis der
Gleitgeschwindigkeiten ¥; konstant sind. Mit diesen Annahmen vereinfacht sich die
Tensordifferentialgleichung (3.72) zu

4
F,F ' = k(t)) Aym;®@n; =k(t)K (4.37)
j=1

mit
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Vo= k(t)Ay; (4.38)

wobei fiir den Parameter k(¢y) = 0 (Anfang des Integrationsintervalls) und k(¢ +
At) = 1 (Ende des Integrationsintervalls) gelten soll. Somit entsprechen die A~
den Scherinkrementen im Intervall. Da K ein konstanter Tensor ist, kann direkt
integriert werden

F,(t) = "OKF (1 =1t)) (4.39)

Als Startwert fiir den Integrationsschritt eignet sich die unter der Annahme einer
elastischen Prozessfortsetzung bestimmte elastische Verzerrung

1
Ele = 5 (F, " (t)Clto + ADF, () — 1) (4.40)

Tritt keine plastische Verformung ein, so ist diese Losung exakt. Fiir eine plastische
Prozessfortsetzung ergibt sich die elastische Verzerrung am Ende des Zeitschrittes
unter Ausnutzung von (Gl. 4.39)

E.(to + At) = % (e ™' F, " (to)Clto + AOF, (to)e ¥ — 1) (4.41)
= % (e (1+2E])e ¥ 1) (4.42)

Da der Betrag von K bei einer expliziten Berechnung klein ist, kann man die Ten-
sorexponentialfunktion durch die Ndherung

k. 1-K
C 7 (et (1 - K))

(4.43)

wi=

approximieren. Diese hat einen Fehler zweiter Ordnung in |K|. Durch die Normie-
rung mit dem Nennerausdruck wird sichergestellt, dass die Determinate der Ap-
proximation stets identisch eins ist und somit die Volumenkonstanz der plastischen
Verformung gewéhrleistet ist [84].

Somit ergibt sich eine Korrektur des Schitzwertes EJ7¢, die von den Gleitinkre-
menten abhingig ist. Zur Losung wird ein iteratives Schema unter Verwendung der
Newton-Methode angewandt.

4.5.2 Implizite Zeitintegration fiir die Riickfederung

Die Riickfederung ist ein Prozess der durch die Umlagerung der Spannungen im
Bauteil infolge einer Storung des Gleichgewichtes, z.B. durch Entnahme aus dem
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Werkzeug oder durch Schnittoperationen, entsteht. Die Hauptanteile der Umlage-
rung sind elastischer Natur, Riickplastifizierungen spielen nur eine untergeordnete
Rolle. Aus diesem Grund soll fiir die Riickfederungsberechnung von dem bereits
vorhandenen Materialmodul Gebrauch gemacht werden.

Fiir die implizite Berechnung ist es notwendig, einen Tangentenmodul Cy,, zu
bestimmen, der die Variation der Spannungen infolge einer Variation der Verzerrung
beim jeweiligen Verfestigungszustand beschreibt. Zur Berechnung verwendet LS-
Dyna Henckysche Dehnungen ¢

1
p=3 InC (4.44)
Der natiirliche Logarithmus eines Tensors lédsst sich als Reihenentwicklung darstellen
[11]

1 1
1n(1+A):A—§A2+§A3—... (4.45)

Unter der Annahme des Vorliegens kleiner Betréige |A| kann diese Reihe nach dem
ersten Glied abgebrochen werden. Mit dieser Naherung gilt fiir die Variation der
Verzerrung die lineare Approximation

1
bp = 56C (4.46)

Analog lisst sich fiir die Variation der Verzerrung in der Zwischenkonfiguration die
Néherung

1
dp, = 5506 (4.47)
einfiihren, womit sich die Beziehung zwischen d¢ und d¢p, ergibt

op, =6 (F,"@F,") (4.48)

Auf Grund der speziellen Anwendung fiir die Riickfederung lésst sich die Annahme
rechtfertigen, dass innerhalb eines Zeitschrittes die plastischen Anteile der Verfor-
mung F, konstant bleiben

bp, =F, TopF," (4.49)

Im Kristallmodell wird die Anderung der Cauchyschen Beanspruchung durch die
Variation des elastischen Anteils des Deformationsgradienten 0F, vermittelt

op = 6(F.2.F!) (4.50)

(4.51)
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1
F, (c 5 (OFIF, + FT(SF)> F’ (4.52)

1
~ OF.ZJF" +F,Z.0F" +F, (c 5 (FFTF.+ FT6F)> F7 (4.53)

Da Z. klein gegen die Steifigkeit C ist, werden in der folgenden Betrachtung die ersten
beiden Summanden von Gleichung (4.53) vernachléssigt. Somit wird die Ndherung

P =~ F, (c:%&ce> F! (4.54)
~ F.(C:dp,)F! (4.55)

benutzt. Unter Verwendung von Gleichung (4.49) ergibt sich

0P ~ F,(C:F,"0pF,")F! (4.56)
~ F.(C:F]F "6poF 'F,)F (4.57)

Dies kann auch mit Hilfe des Rayleigh-Produktes kiirzer gefasst werden

0P ~ (F.+C): (F T opF ) (4.58)

Der hiermit bestimmte Tangentenmodul ist aufgrund der getroffenen Annahme nicht
fiir alle Anwendungsfille geeignet. Als alternative Losungsmoglichkeit kann das ex-
plizite Losungsverfahren eingesetzt werden, mit dem gegebenfalls auch quasistati-
sche Losungen zu berechnen sind. Die Nachteile des expliziten Losungsverfahrens
bei quasistatischen Problemen liegen in der wesentlich ldngeren Berechnungsdauer
und im Einfluss der Dampfungsparameter auf die Losung. Vergleichsrechungen der
hier untersuchten Riickfederungsfille mit impliziter und expliziter Zeitintegration
zeigten eine gute Ubereinstimmung der Ergebnisse beider Integrationsmethoden.

4.6 Anpassung an das Simulationsprogramm

Fiir die Anwendung des Materialmoduls sind verschiedene Funktionalitdten not-
wendig, die vom zugrunde liegenden Simulationsprogramm LS-Dyna standardméifig
nicht realisiert werden. Hierzu sind entsprechende Anpassungen vorgenommen wor-
den, die im folgenden Abschnitt kurz dargestellt werden sollen.

4.6.1 Elementunabhiangige Ausrichtung der Kristalle

Im Falle realer Platinenvernetzungen ist es praktisch nicht zu vermeiden, dass die
Elementausrichtung nicht achsenparallel zu den Probenachsen erfolgt. Dies hitte
zur Folge, dass die Anfangskristallausrichtungen gegeniiber den Globalkoordinaten
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von Element zu Element variieren. Zur Sicherstellung einer einheitlichen Anfangs-
ausrichtung der Kristallgruppen an allen Integrationspunkten der Elemente ist es
daher notwendig, die Rechnung in einem einheitlichen Materialkoordinatensystem
durchzufiihren. Dies geschieht durch die Ausnutzung der Orthotropie-Option in LS-
Dyna. Mit dieser wird die Drehung der Materialkoordinaten in der Elementebene
berechnet. Diese Information wird zur Transformation der Kristallausrichung be-
nutzt, so dass sich als effektive Ausrichtung der Kristalle in Elementkoordinaten
NOi,ele erglbt

NOi,ele - Qr’];latNOi (459)

wobei Qmae die Drehung aus den Elementkoordinaten in die Materialkoordinaten
und Ny, die Ausrichtung der Kristalle (i = 1...N) in Materialkoordinaten be-
schreiben. Somit ist es moglich die Anfangsinitialisierung mit einem Parametersatz
fiir alle Integrationspunkte durchzufiihren.

4.6.2 Adaptive Netzverfeinerung

Das Programm LS-Dyna bietet die Md6glichkeit, adaptive Netzverfeinerungen wih-
rend der Laufzeit des Programms in Abhéngigkeit von der Netzverzerrung durchzu-
fithren. Dieses Vorgehen reduziert die Rechenzeiten deutlich und wird daher stan-
dardméifig bei der Tiefziehsimulation verwendet. Sobald ein Verfeinerungskriterium
erreicht ist, wird das entsprechende Element so geteilt, dass sich die Elementkanten-
linge halbiert. Hierbei werden inkompatible Netze erzeugt, wobei die freien Knoten
durch lineare Interpolation mit den Verschiebungen der Nachbarknoten gekoppelt
werden. Fiir das Materialgesetz ist es hierzu notwendig, die inneren Variablen von
den Integrationspunkten des Mutterelements auf die der Tochterelemente zu iiber-
tragen.

Die Anzahl der intern in LS-Dyna verwaltbaren inneren Variablen ist auf 100
limitiert. Fiir das kristallplastische Modell ist diese Anzahl nicht ausreichend.
Aus diesem Grunde werden die inneren Variablen des Kristallmodells iiber einen
COMMON-Block von der Materialroutine verwaltet. Die Adressierung der einzelnen
Integrationspunkte geschieht iiber eine von LS-Dyna verwaltete Geschichtsvariable.

Das Eintreten einer solchen Elementteilung wiahrend einer expliziten Rechnung
ist durch den mehrfachen Zugriff des Materialmoduls auf denselben Integrations-
punkt gekennzeichnet. In diesem Falle werden fiir den neu entstandenen Integra-
tionspunkt die Geschichtsvariablen iibergeben und eine Neuadressierung des Punktes
beziiglich der von der Routine selbst verwalteten Geschichtsvariablen durchgefiihrt.
Dies kann jedoch erst geschehen, wenn der Integrationspunkt im entsprechenden
Zeitschritt bereits bearbeitet wurde. Da die Deformation der Tochterelemente un-
mittelbar nach einer Netzverfeinerung nicht stark voneinander abweicht, sind aus
diesem Vorgehen keine erhhten Ungenauigkeiten zu erwarten.

Dieses Verfahren ist auf das explizite Zeitintegrationsschema, wie es von LS-Dyna
fiir die Tiefziehsimulation verwendet wird, beschrinkt. Bei Einsatz des impliziten
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Integrationsverfahrens, z.B. fiir eine Riickfederungsrechnung, ist diese Option abzu-
schalten.

Eine alternative Methode ldge darin, zwei Sétze an Geschichtsvariablen vorzu-
halten und erst beim Beginn eines neuen Zeitschrittes den alten Variablensatz zu
iiberschreiben. Dies wiirde den Speicherbedarf verdoppeln und durch die Umspei-
cheroperationen die Losungsgeschwindigkeit beeintrichtigen.

4.6.3 Beschnitt und Restart

Zum Durchfiihren mehrstufiger Operationen ist die Restartfihigkeit des Programms
zu gewahrleisten. Hierzu werden am Ende des Rechenlaufes alle internen Variablen,
sowohl die programminternen als auch die von LS-Dyna verwalteten, sowie der De-
formationsgradient in externe Dateien geschrieben. Beim Restart ist es notwendig,
eine eindeutige Zuordnung dieser Daten zu den einzelnen Integrationspunkten der
Elemente vorzunehmen. Im Falle eines Beschnittes ist sicherzustellen, dass neu ent-
standene Elemente die inneren Variablen der Mutterelemente erhalten und dass die
Ausrichtung dieser in Bezug auf die Materialkoordinaten korrekt erfolgt.

LS-Dyna verwendet zur Initialisierung eines Restarts die dynain-Datei. Diese
enthilt u.a. auch die Moglichkeit, die Geschichtsvariablen am Endes des Rechen-
laufes auszugeben. Es ist jedoch nicht moglich, diese Variablen beim Preprozessing
in DYNAFORM (5.1) einzulesen. Hierbei kann den Integrationspunkten nur die
plastische Vergleichsdehnung iibergeben werden. Ebenso liest LLS-Dyna nur diese
Variable bei Restart aus der dynain-Datei ein. Aus diesem Grund wird auferhalb
des Simulationprogramms eine Umstrukturierung der dynain-Datei vorgenommen,
so dass die interne Integrationspunktnummer auf dieser Variablen abgelegt wird. Mit
DYNAFORM kann dann die neue Operation oder der Beschnitt definiert werden.

Im Falle eines Beschnittes sind anschliefsend die Geschichtsvariablen auf das neu
entstandene Element zu iibertragen und gegebenenfalls neue Integrationspunktnum-
mern zu vergeben. Weiterhin ist die Ausrichtungsverdnderung der Elemente gegen-
iiber dem Materialkoordinatensystem zu beriicksichtigen. Dies geschieht durch zwei
Zwischenrechnungen: In der ersten Zwischenrechnung wird das Modell in der End-
position des vorhergehenden Rechenlaufes gestartet und die Winkel o zwischen den
Elementkoordinaten und den Materialkoordinaten bestimmt. Im zweiten Zwischen-
lauf erfolgt ein Start mit dem beschnittenen Modell, wobei die Winkel as bestimmt
werden. Der Drehwinkel fiir die Transformation in das Materialkoordinatensystem
fiir den Restart oesqr¢ ergibt sich dann aus dem urspriinglichen Winkel opizia
anhand

Qrestart = Qinitial — Q1 T Qi (460)

Beim Restart wird dann innerhalb der Materialroutine im ersten Zeitschritt eine
Initialisierung der Geschichtsvariablen durchgefiihrt.



Kapitel 5

Numerische Untersuchung des
Modells

Im folgenden Kapitel werden einige grundsétzliche Verhaltensweisen des Modells
untersucht. Zunachst wird der Frage nach einer Gruppierung der Kristalle nachge-
gangen, die sich bei geringen plastischen Deformationen nahezu isotrop verhélt. Im
zweiten Teil wird dann die Entwicklung der Textur bei einfachen Deformationspro-
zessen untersucht und mit Referenzergebnissen verglichen. Abschliefend wird ein
Vergleich der Modelle mit isotroper und kinematischer Verfestigung durchgefiihrt.
Diese Untersuchungen wurden mit dem Modell fiir Volumenelemente durchgefiihrt.

5.1 Naherung eines isotropen Materialverhaltens

Fiir die Realisierung einer Texturanpassung mit wenigen Kristallen ist es notwendig,
neben den dominanten Orientierungen auch den zufallsverteilten Hintergrund der
Textur ndherungsweise zu erfassen. Nimmt man eine gleichverteilte Zufallsfunktion
fiir diesen Teil der Textur an, so sind die resultierenden Materialeigenschaften bei
unendlich vielen Kristallen isotrop.

Fiir eine Berechnung ist es nicht sinnvoll, eine grofe Zahl von Kristallen fiir die
Erzeugung eines anfénglich isotropen Materialverhaltens zu benutzen. Aus diesem
Grunde ist es wichtig, Anordnungen von Kristallen zu bestimmen, die der Forderung
nach einem anfiinglich isotropen Verhalten nahe kommen.

Zur Realisierung eines solchen Verhaltens bieten sich unterschiedliche Wege an.
Einer besteht darin, fiir eine gegebene Anzahl von Kristallen eine Anordnung zu
finden, die eine moglichst gleichméfige Verteilung der Kristalle im Orientierungs-
raum realisiert. Dieser Weg wurde von Miiller [104] und Wellerdick-Wojitasik [148]
benutzt, um isotrope Verteilungen zu generieren. Die dahinterliegende Idee besteht
darin, eine Gleichverteilung von Kristallen moglichst gut durch eine gegebene Anzahl
von Stiitzstellen zu realisieren. Der Nachteil in dieser Vorgehensweise liegt darin,
dass die in den Kristallen vorhandenen Symmetrieeigenschaften nur ungeniigend
ausgenutzt werden.

72
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Eine andere Moglichkeit besteht darin, Anordnungen zu benutzen, die die For-
derung der Isotropie fiir den elastischen Fall exakt erfiillen. Diese Eigenschaften
hingen nur von wenigen Koeffizienten der Textur ab. Wird die Reihendarstellung
nach Bunge 28] (Gl. (2.63) und (2.63)) auf Tensoren n-ter Stufen angewendet, so
reduziert sich die Summation in [ auf die Stufe n des darzustellenden Tensors. Wird
mit einer so entwickelten Reihe das Volumenmittel fiir eine entsprechende Textur
gebildet, so enthélt das Ergebnis ebenfalls nur Reihenglieder bis zur n-ten Stufe in [.
Das linearelastische Verhalten kubischer Kristalle wird durch einen Tensor 4. Stufe
vermittelt. Auf Grund der kubischen Symmetrie reduziert sich die Abhéingigkeit des
elastischen Verhaltens auf die Koeffizienten C}', C}', C'}? und C}* der Textur, wobei
fiir den ersten Koeffizienten die Identitit Cj' = 1 gilt [28]. Zur Kennzeichnung der
plastischen Kennwerte sind jedoch weitere Koeffizienten notwendig. Somit kénnen
die elastisch-isotropen Anordnungen nur eine erste Naherung fiir das plastische Ma-
terialverhalten darstellen.

Die Anordnung der Kristalle fiir den elastischen Fall wurde durch Krawietz,
Gaffke, Heiligers, Bertram und Bohlke [10, 18, 17| bereits eingehend untersucht. Bei
diesen Untersuchungen wurde eine Minimalzahl von vier Kristallen gefunden, die im
elastischen Fall ein isotropes Verhalten aufweisen.

Fiir die Untersuchung des plastischen Verhaltens wurden mit einer Reihe die-
ser Gruppierungen volumentreue Zugversuche mit LLS-Dyna simuliert. Hierzu wurde
ein einzelnes 8-Knoten Hexaederelement verwendet, wobei die Knotenverschiebung
vorgegeben wurde. Durch die systematische Variation der Ausrichtung der Kristall-
gruppen wurde eine Abtastung unterschiedlicher Richtungen realisiert. Im Falle ei-
nes ideal isotropen Verhaltens miissen die beobachteten Spannungen unabhingig
von der Ausrichtung der Kristallgruppe sein. Somit eignet sich die Abweichung der
Spannungsergebnisse als Mak fiir die Abweichungen vom isotropen Verhalten. Fiir
die Untersuchung dieses Verhaltens wurde ein elastisch-ideal plastisches Materialver-
halten angenommen. Der Prozess wurde bis zu einem plastischen Umformgrad von
1% in Zugrichtung simuliert. Dies sichert eine plastische Deformation des Materials
bei gleichzeitig geringer Rotation der Kristalle aus der Anfangsorientierung, so dass
eine Aussage iiber die anfingliche Anisotropie der Konfiguration getroffen werden
kann.

Zur Bestimmung der Abweichungen konnen unterschiedliche Fehlerfunktionen
verwendet werden. Ein erster Ansatz ergibt sich aus der Arbeit von Bohlke [16].
Hierbei werden die Varianzen der Spannungsverteilungen als Fehlermafl herangezo-
gen

VIE{[o - E(o)]® [0 - E(a)]}]
|1E(e) @ E(a)]

wobei F(o) der Erwartungswert der Cauchy-Spannungen fiir den Versuch ist

I]:

(5.1)

_ %ﬁ (5.2)
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o; reprasentiert den Spannungstensor des i-ten Experimentes. Dieses erste Anisotro-
piemal ist unabhingig vom realisierten Prozess. Lisst man zusétzlich die bekannten
Informationen iiber den Prozess in die Berechnung der Erwartungswerte einfliefen,
so ergibt sich eine modifizierte Variante

I, = \/”E {[‘7 - ‘772502] ® [‘7 - Uiso?]}H

5.3
||0'z'502 & Uz'so?” ( )
wobei
E(o1) 0 0
Tiso2 = 0 s [E(02 + 033)] 0 (5.4)
0 0 % [E(099 + 033)]

Der Nachteil der ersten Formulierung besteht darin, dass simtliche Konfigurationen
mit einer geringen Variation der Ergebnisse geringe Fehler liefern. Allerdings wird die
Randbedingung fiir den konkreten Prozess, nimlich die Gleichheit der Spannungen
senkrecht zur Zugachse sowie der Koaxialitit der Spannungen mit den Verzerrungen
nicht explizit gepriift. Dieses wird durch die Modifikation des Fehlermafes abgesi-
chert.

Ein weiteres mogliches Fehlermafs kann aus einem Abstandsmafl im Spannungs-
raum abgeleitet werden

_ \/% Z1]11 H0-7 - UisoBHQ

I; =
Ho'isof%H

(5.5)

Hierzu wird ein Zielwert fiir einen isotropen Spannungstensor derart definiert, dass

013503]] 0 0
O 503 = 0 0450399 0 (56)
O O 050333

wobei ;4,3 den Fehler der Quadrate der Normen minimiert

1 X .
NZHO%‘ *0'1‘503”2 — min (5.7)
=1

Im Test wurden unterschiedliche Kristallgruppen, beginnend mit 4 Kristallen bis
zu 192 Kristallen getestet. Die Ergebnisse der Tests sind in Abbildung 5.1 darge-
stellt. Die Anordnung der Gruppierungen im Diagramm erfolgte entsprechend der
jeweils verwendeten Kristallzahl. Die Bezeichnung der Kristallgruppen ist wie folgt
gegliedert:

ISOn - elastisch isotrope Anordnung |10, 18, 17, 85| mit n Kristallen

KUn - Kugelverteilung nach Wellerdick-Wojitasik [148] mit n Kristallen

KRn - Kreisverteilung nach Miiller [104] mit n Kristallen

Im Ergebnis der Untersuchung ist gut zu erkennen, dass die Fehlermafe kei-
ne grofen Unterschiede zueinander aufweisen. Die vorhergesagten Tendenzen sind
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Abbildung 5.1: Ergebnisse des Isotropietests fiir unterschiedliche Kristall-
gruppen

gleich. Die Ergebnisse der ersten zwei Abstandsmafke sind praktisch identisch, wih-
rend das dritte Maf in einem Offset zu diesen Mafen verlduft. Die Ursache hierfiir ist,
dass in das dritte Maf nur die Diagonalelemente des zweiten Fehlermafes eingehen.

Die ISO12 - Anordnung ist auf Grund ihrer hohen Symmetrie sehr gut fiir die
Approximation des isotropen Verhaltens geeignet. Durch die Hinzunahme weiterer
Kristalle kann der Fehler reduziert werden, allerdings ist nahezu eine Verdoppelung
der Kristallzahl n6tig, um den Fehler in den Spannungen um ein weiteres Viertel
gegeniiber der ISO12-Konfiguration zu senken.

5.2 Simulation der Texturentwicklung bei einfachen
Prozessen

Zur ersten Modellverifikation eignen sich speziell Prozesse, in denen keine Werk-
zeugkontakte auftreten. Hierbei sollen idealisierte Walzprozesse und Zugversuche,
beginnend mit einer Zufallsverteilung der Kristallite, untersucht werden.

5.2.1 Texturentwicklung beim Walzen

Ein erster Untersuchungspunkt fiir ein kristallplastisches Modell ist die Anderung
der Textur bei groken Deformationen. Ein solcher Prozess ist durch das Kaltwalzen
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Abbildung 5.2: Experimentelle Polfiguren von zinkbeschichtetem Stahl nach
Walzen mit 90% Dickenreduktion (1-Walzrichtung, 2 Quer-
richtung) (Quelle: Cernik [30])

gegeben. Die Idealisierung dieses Prozesses fiihrt auf der Makroebene zu einem ebe-
nen Dehnungszustand, der durch eine Vorgabe der Knotenverschiebungen an einem
einzelnen isoparametrischen 8-Knoten Hexaederelement eingestellt wird.

Nach Hutchinson |73] ist die Entwicklung der Kaltwalztextur nur wenig von
Material- und Prozessparametern beeinflusst, wihrend der Deformationsgrad eine
entscheidende Rolle spielt.

Als Vergleichsdaten kénnen die experimentellen Ergebnisse von Cernik [30] ver-
wendet werde. Hierbei wurde die Texturbildung bei einem Walzprozess von Eisen
untersucht. Im Gegensatz zur Simulation ist das Ausgangsmaterial hierbei texturiert.
Allerdings gewihrleistet der hohe Umformgrad eine Dominanz der Umformtextur.
Die gemessenen Polfiguren sind in Abbildung 5.2 dargestellt. Gut erkennbar ist die
Dominanz der fiir eine Walztextur in kubisch-raumzentrierten Kristallen typische a-
und ~-Faser. Die a-Faser ist in Eulerwinkeln durch (¢; = 0°;0° < ® < 90°, pp = 45°)
definiert. Die y-Faser verlduft entlang der Winkel (0° < 7 < 90°;® = 54, 7°, ¢y =
45°).

Als Anfangsanordnung der Kristalle wurden fiir die Simulation mit dem kristall-
plastischen Materialgesetz die im vorhergehenden Kapitel untersuchten elastisch-
isotropen Kristallanordnungen verwendet. Zuséitzlich wurde eine Anzahl von zufalls-
verteilten Kristallen als Anfangskonfiguration herangezogen. Die Simulation wurde
mit einem einzelnen 8-Knoten Hexaederelement durchgefiihrt. Die Simulation bildet
einen idealisierten Walzprozess ab, bei dem ein ebener Dehnungszustand eingestellt
wird. Die Ergebnisse sind in Abbildung 5.3 zusammengestellt.

Der Vergleich der bei dieser Simulation erzielten Ergebnisse mit den Verifika-
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Abbildung 5.3: Simulierte <110> und <100> Polfiguren nach Walzprozess
mit 90% Dickenreduktion
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Abbildung 5.4: <111> Polfigur mit 300 Kristallen nach Simulation eines

Walzprozesses mit einer Vergleichsdehnung von 3 (Quelle:
Rollett [122])

tionsdaten zeigt eine gute Ubereinstimmung der Ergebnisstruktur mit den Vertei-
lungen des Experimentes. Bereits bei geringen Kristallzahlen (12; 20) sind wichtige
Strukturen der Endkonfiguration erkennbar. Mit zunehmender Kristallanzahl wird
die Auspragung dieser Strukturen deutlicher. Im Vergleich mit der real gemessenen
Textur ist eine sehr hohe Schérfe der prognostizierten Textur zu beobachten, die
typisch fiir Taylor-Modelle ist.

Als weitere Vergleichsdaten konnen die Berechnungen von Rollett und Kocks
[122| fiir die Texturentwicklung bei Pencil-Glide in kubisch-raumzentrierten Kris-
tallen herangezogen werden. In dieser Berechnung wurde ein Walzprozess bis zu
einer Vergleichsdehnung von 3 mit 300 Kristallen simuliert. Die Ergebnisse sind als
modifizierte Polfigur in Abbildung 5.4 dargestellt, bei der die Walzrichtung normal
zur Projektionsebene ist.

In Abbildung 5.5 sind die entsprechenden Ergebnisse mit dem verwendeten kris-
tallplastischen Modell fiir unterschiedliche Ausgangskonfigurationen der Kristalle
zusammengestellt. In dieser Darstellung wurden ebenfalls die Walz- und die Dicken-
richtung vertauscht.

Der Vergleich der beiden Simulationen zeigt eine sehr gute Ubereinstimmung der
Ergebnisse. Auch hierbei werden wichtige Strukturen der Textur bereits mit 12 und
20 Kristallen abgebildet.

5.2.2 Texturentwicklung beim Zugversuch

Bei der Durchfiihrung eines Zugversuches kommt es auf Grund der Randbedin-
gungen zur Ausrichtung der Gleitrichtungen in Richtung der Zugachse [58]. Als
Anfangsorientierungen wurden dieselben Ausrichtungen der Kristalle wie beim Wal-
zen verwendet. Die Simulation wurde ebenfalls mit einem einzelnen isoparametri-
schen 8-Knoten Hexaederelement durchgefiihrt, wobei die Knoten an der Grund- und
Deckfliche durch Verschiebungsrandbedingungen in einer Ebene gehalten und eine
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Abbildung 5.5: <111> Polfiguren nach einer simulierten Walzung mit einer
Vergleichsdehnung von 3

Scherverzerrung unterbunden wurde. In Abbildung 5.6 sind die Endorientierungen
der Kristalle nach einer Zugbelastung in z-Richtung bei einer Vergleichsdehnung von
0,5 dargestellt. Obwohl der Grad der Umformung, verglichen mit dem Walzprozess,
relativ gering ist, kommt es zu einer deutlichen Verlagerung der Gleitrichtungen. Die
Texturausbildung ist im Fall der 100 und 1000 Kristalle sehr deutlich ausgeprégt. Bei
den kleineren Modellen, mit 12 und 20 Kristallen ist diese Umorientierung ebenfalls
zu verzeichnen.

Dieses Verhalten entspricht der zu erwartenden Umlagerung der Kristalle. Auf
Grund der Dualitdt der Deformationsmechanismen bei kubisch- raumzentrierten
und kubisch-flichenzentrierten Kristallen kann zum Vergleich die Kristallentwick-
lung von kfz-Kristallen im Druckversuch herangezogen werden. Ein solches Beispiel
ist in Abbildung 5.7 dargestellt. Man erkennt hierbei die Entwicklung der Kristall-
ausrichtungen fiir unterschiedliche Modellansétze im einfachen Druckzustand. Die
dargestellten Ergebnisse des FE-Modells wurden mit einem Einheitswiirfel mit je
sieben Elementen auf den Kanten mit einem vollintegrierten Volumenelement mit
unterschiedlichen Randbedingungen berechnet [101].
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100 Kristalle 1000 Kristalle

Abbildung 5.6: <111> Polfiguren nach einem simulierten Zugversuch in z-
Richtung mit einer Vergleichsdehnung von 0,5

5.3 Zyklisches Verhalten

Bei Tiefziehprozessen treten hiufig Lastwechsel im Material auf, z.B. die Wechselbie-
gung beim Durchlaufen des Matrizenradius. Aus diesem Grunde ist das Verhalten
des Materials bei wechselnder Be- und Entlastung von Interesse und soll im fol-
genden Abschnitt prinzipiell dargestellt werden. Zunéchst wird das Materialmodell
mit isotroper Verfestigung untersucht, anschliefend werden die Moglichkeiten einer
Modellverbesserung mit den beiden kinematischen Ansétzen aufgezeigt.

5.3.1 Reales Verhalten

Das zyklische Verhalten realer Materialien im Zug-Druck-Wechselversuch kann fiir
viele Werkstoffe durch eine Uberlagerung von kinematischen und isotropen Ver-
festigungsanteilen approximiert werden. Der erste Belastungsanstieg entspricht ei-
nem monotonen Zugversuch. Nach dem ersten Lastwechsel ist typischerweise eine
Verlagerung der Folgefliekspannung infolge des Bauschinger-Effektes zu beobachten.
Weiterhin ist eine Abséttigung der Fliefsspannung mit zunehmender Zyklenzahl zu
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Abbildung 5.7: <111> Polfiguren von kfz-Kristallen im Druckversuch bei
18%, 39%, 63% und 78% Dickenreduktion (Quelle: Miehe
[101])
a) Taylor-Modell mit 2744 Kristallen
b) FE-Modell mit homogenen Dehnungsrandbedingungen
¢) FE-Modell mit periodischen Dehnungsrandbedingungen
d) FE-Modell mit homogenen Spannungsrandbedingungen
e) Experimentelle Ergebnisse
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beobachten. In Abbildung 5.8(a) ist ein typisches experimentelles Ergebnis fiir einen
Tiefziehstahl (DCO6) dargestellt.

5.3.2 Kristallmodell mit isotroper Verfestigung

Zum Test des zyklischen Verhaltens wird ein Einzelelement mit der ISO12-
Konfiguration einem Zug-Druck-Wechselversuch ausgesetzt. Als Verfestigungspara-
meter wurden die Einstellungen entsprechend Tabelle 5.1 verwendet. Die Ergebnisse
der Simulation sind in Abbildung 5.8(b) dargestellt.

Tabelle 5.1: Materialparameter fiir zyklischen Versuch

Parameter | Isotropes | Kinematisches | Kinematisches
Modell Modell 1 Modell 2
E in GPa 134 134 134
G in GPa 118 118 118
v 0,367 0,367 0,367
q 1,4 1,4 1,4
Ay in MPa 41 41 41
Ay 100 0,0 10,0
Aj 0,0 0,0 0,0
n 0,1 0,1 0,1
B, in GPa - 1,5 1,5
By - 0,001 0,001

Der zyklische Test zeigt, dass das Modell mit isotroper Verfestigung einen
Bauschinger- Effekt aufweist. Die Ursache fiir dieses Verhalten liegt in den unter-
schiedlichen Spannungszustinden der einzelnen Kristalle am Ende der Belastung.
Nach dem Lastwechsel werden diese Spannungen unterschiedlich abgebaut, so dass
7u bestimmten Zeitpunkten einige Kristalle noch entlastet werden, wahrend bei an-
deren Kristallen bereits die neue Belastung stattfindet. Somit gibt es einen inhéren-
ten Riickspannungseffekt. Bei dem verwendeten Modell ist auf Grund der Akkumu-
lation der absoluten Gleitbogenlinge keine Sittigung der Fliefspannung bei hohen
Zyklenzahlen zu erwarten, so dass das Modellverhalten fiir grofsere Lastwechselzah-
len unrealistisch wird.

5.3.3 Kristallmodell mit kinematischer Verfestigung

Durch das Verwenden eines kinematischen Ansatzes auf Kristallebene kann der be-
obachtete Bauschinger-Effekt auf der makroskopischen Ebene verstirkt und somit
eine bessere Ndherung des zyklischen Verhaltens erreicht werden. Im ersten Schritt
werden die beiden Modelle ohne isotrope Verfestigung gegeniibergestellt, um die
Modellunterschiede im Zug-Druck-Wechselversuch festzustellen.
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Die beiden untersuchten Verfestigungsansitze haben unterschiedliche Eigen-
schaften: Im Falle des vektoriellen Ansatzes konnen sich die Riickspannungen in
den Systemen unabhéngig voneinander entwickeln, wihrend sie im tensoriellen Mo-
dell miteinander gekoppelt sind. Dies hat Auswirkungen auf das Modellverhalten,
wie im Zug-Druck-Wechselversuch ersichtlich wird. Fiir diesen Versuch wurde wie-
derum eine Zusammenstellung von 12 Kristallen entsprechend der [ISO12-Anordnung
verwendet. Die Berechnung wurde fiir beide Modelle ohne isotrope Verfestigung
mit gleichen Parametersidtzen durchgefiihrt, wobei als Verfestigungsparameter die
in Tabelle 5.1 aufgefithrten Werte verwendet wurden. In Abbildung 5.8(c) sind die
Ergebnisse beider Modelle bei gleicher Parameterwahl fiir die ersten fiinf Zyklen
dargestellt.

Beide Modelle weisen makroskopisch einen deutlichen Bauschinger-Effekt auf.
Die Modelle gehen bei einem Lastwechsel in eine Hysterese, die stationdr durch-
laufen wird. Das tensorielle Modell weist einen weicheren Ubergang zwischen dem
elastischen und dem plastischen Modellverhalten auf. Wihrend dieser Ubergang
bei der tensoriellen Verfestigungsvariante durch eine zunehmende Kriimmung der
Spannungs-Dehnungs-Kurve erfolgt, ist im Fall der vektoriellen Variante ein diskon-
tinuierlicher Ubergang zu verzeichnen. Die Ursache fiir dieses Verhalten liegt in der
unterschiedlichen Verteilung der Riickspannung. Wihrend im tensoriellen Modell
die Riickspannung auf alle Gleitsysteme wirkt, kommt es im Fall des vektoriellen
Modells nur zur Riickwirkung innerhalb desselben Systems. Dies hat zur Folge, dass
die ungiinstiger ausgerichteten Systeme aktiviert werden, so dass nahezu alle Syste-
me am Gleiten beteiligt sind. Hierzu werden hohere Spannungen benétigt, so dass
das Material beim Ubergang schneller verfestigt. In der Darstellung der aktivier-
ten Gleitsystemkombinationen (Abb. 5.9) ist dieses Verhalten gut zu erkennen. Die
Gleitsysteme sind hierbei bindr kodiert, d.h. eine Aktivierung des n-ten Systems
entspricht einem Summanden von 2". Im Gegensatz dazu wird bei der tensoriellen
Variante schneller die stabile Gleitsystemkombination eingenommen. Im stabilen
Zustand sind im untersuchten Fall weniger Gleitsysteme aktiv.

5.3.4 Diskussion des zyklischen Verhaltens

Das zyklische Verhalten des Kristallmodells zeigt bereits mit der isotropen Ver-
festigung auf Kristallebene einen Bauschinger-Effekt. Fiir den Durchlauf der ersten
Zyklen ist eine gute Ubereinstimmung mit dem realen Materialverhalten feststellbar.
Allerdings wird das zyklische Séttigungsverhalten ungeniigend abgebildet, so dass
die Losung mit zunehmender Zyklenzahl sich vom Realverhalten entfernt.

Eine Verbesserung des zyklischen Verhaltens kann durch den Einsatz eines ki-
nematischen Verfestigungsansatzes auf Kristallebene erfolgen. Diese verstirken den
Bauschinger-Effekt und zeigen eine stabile Hysterese.

Die Umsetzung der zwei kinematischen Verfestigungsansitze erfolgte unter Bei-
behaltung der isotropen Verfestigungsroutine. Somit besteht die M&glichkeit, durch
eine entsprechende Variablenwahl beide Verfestigungsansiitze zu kombinieren und
auf diesem Weg eine bessere Nidherung des realen Materialverhaltens zu erzielen.
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Abbildung 5.8: Vergleich des zyklischen Verhaltens bei gleicher Parameter-
wahl
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Diese Verbesserung der Materialabbildung zieht jedoch eine Verldngerung der Re-
chenzeit nach sich. So verldngert sich die Rechenzeit fiir die Kombination der iso-
tropen Verfestigung mit der vektoriell-kinematischen Verfestigung auf das Zweiein-
halbfache, bei der Kombination mit der tensoriell-kinematischen Verfestigung auf
mehr als das Dreifache der Rechenzeit mit dem rein isotropen Modell.

Auf Grund des Einsatzgebietes des Materialmodells in der Umformsimulation
ist von einer geringen Lastwechselzahl in der Simulation auszugehen. Aus diesem
Grunde ist der Einsatz eines kinematischen Verfestigungsansatzes auf Grund der
deutlichen Erhohung der Berechnungskosten nicht gerechtfertigt. Bei einer Auswei-
tung des Einsatzziels, z.B. auf Betriebsfestigkeitsanalysen, ist eine Einbeziehung
eines solchen Modells jedoch notwendig.



Kapitel 6

Anpassung des Modells an reale
Materialien

Fiir die Untersuchung des Materialmodells wurde eine Gruppe von typischen einpha-
sigen Tiefziehstdhlen ausgewihlt. Die Anpassung des Modells an diese Materialien
erfolgt in zwei Schritten: Als erster Schritt muss die Textur des Materials durch die
Ausrichtung der zur Berechnung verwendeten Kristalle gendhert werden. Mit diesen
Anfangswerten sind in einem zweiten Schritt die weiteren inneren Variablen so zu
bestimmen, dass das elastische und plastische Verhalten des Materials abgebildet
werden kann. Dieses Vorgehen wird in den folgenden Abschnitten niher erlautert.

6.1 Materialauswahl
Die untersuchten Materialien sind Tiefziehstéhle, die eine weite Verbreitung in der
Automobilindustrie besitzen. Alle Materialien sind einphasig ferritische Stdhle, die

als Kaltbdnder geliefert werden. In Tabelle 6.1 sind die untersuchten Werkstoffe
zusammengestellt.

Tabelle 6.1: Ausgewéhlte Materialien

Material | Werkstoffnummer Norm Dicke in mm

DX53D+7Z 1.0355 DIN EN 10327 1,00
H180B 1.0354 DIN EN 10292 0,75

H340LAD 1.03933 DIN EN 10292 1,00

Die Elementaranalyse der untersuchten Materialien ist in Tabelle 6.2 zusammen-
gefasst.

Durch die Auswahl der Werkstoffe wurde ein typisches Spektrum sowohl hin-
sichtlich der Festigkeit als auch der Formbarkeit abgedeckt. Das untere Ende des
Spektrums wird durch den DX53D+7Z gebildet, einen weichen unlegierten Stahl zur

87
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Tabelle 6.2: Elementaranalyse der untersuchten Materialien

Material | DX53D+Z | H180B | H340LAD
Cin% 0,004 0,018 0,079
Siin % 0,004 0,007 0,010
Pin% 0,009 0,011 0,009
Mnin % | 0,133 0,203 0,338
Sin % 0,0105 | 0,0058 | 0,0110
Alin % 0,024 0,019 0,036
Crin % 0,025 0,021 0,011
Niin % 0,018 0,016 0,007
Nbin % | 0,002 0,001 0,053
Tiin % 0,068 0,001 0,001
Sn in % 0,008 0,00 0,002
Nin % | 0,0066 | 0,0055 | 0,0055

Kaltumformung. Die metallographische Untersuchung wurde am Institut fiir experi-
mentelle Physik der Universitdt Magdeburg durchgefiihrt. Das Schliffbild (Abb.6.1)
zeigt, dass das Material sowohl im Korninneren als auch im Bereich der Korngrenzen
nur sehr wenige Ausscheidungen aufweist. Die Bestimmung der mittleren Korngro-
e (Durchmesser des flichendquivalenten Kreises) zeigt in der Quer-, Langs- und
Walzebene nahezu gleiche Werte (Tab. 6.3). Das in diesen Ebenen bestimmte Sei-
tenverhiltnis, das das Verhéltnis zwischen den Seiten eines einhiillenden Rechtecks
angibt, zeigt ebenfalls nahezu identische Werte im Bereich von 1,6-1,7.

Tabelle 6.3: Kornparameter der untersuchten Materialien

Material | DX53D+% | HI180B | H340LAD

Korngrofe in ym

Querebene 10,9 13,6 4,7

Langsebene 11,7 12,9 4,6

Walzebene 10,8 14,5 5,4
Seitenverhaltnis

Querebene 1,67 1,66 1,75

Langsebene 1,76 1,82 2,07

Walzebene 1,61 1,45 1,66

Der H180B ist ein Bake-Hardening-Stahl, der durch eine Wiarmebehandlung
(Lackeinbrennen) nach dem Tiefziehen eine zusétzliche Verfestigung erfihrt. Hier-
bei wird die Ausbildung von Cotrell-Wolken durch Kohlenstoffatome ausgenutzt, die
sich an die vorhandenen Versetzungen anlagern. Im Schliffbild (Abb. 6.2) zeigen sich
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(a) Querebene (b) Langsebene

(c) Walzebene

Abbildung 6.1: Mikrostruktur in DX53D+Z
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(c) Walzebene

Abbildung 6.2: Mikrostruktur in H180B

deutlich Ausscheidungen im Korninneren, ebenso wie eine verstirkte Anlagerung
dieser im Bereich der Korngrenzen. Dieses Material ist im Vergleich zum DX53D-+7
etwas grobkorniger, wobei die Schwankungen zwischen den betrachteten Ebenen
gering sind. Das Seitenverhéltnis liegt im selben Bereich wie bei DX53D-+Z.

Die hochste Festigkeit der untersuchten Werkstoffe weist der Stahl H340LAD auf.
Hierbei handelt es sich um einen mikrolegierten Stahl, bei dem durch eine Kornver-
feinerung unter Ausnutzung der Hall-Petch-Beziehung (Gl. 2.54) eine Festigkeits-
steigerung erzielt wird. Durch die Legierungselemente wird die Bildung von feinen
Nitriden und Karbiden gefordert, die ebenfalls zur Festigkeitssteigerung beitragen.
Die Bildung von Ausscheidungen bei H340LAD ist gut in den Schliffbildern (Abb.
6.3) erkennbar. Im Vergleich mit dem vorhergehenden Material ist eine deutliche
Zunahme der an den Korngrenzen angelagerten Ausscheidungen zu beobachten.

Bei diesem Material ist die mittlere Korngrofe in der Walzebene gegeniiber den
Vergleichsebenen erhoht. Ebenso weist dieses Material das grofste Seitenverhiltnis
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(c) Walzebene

Abbildung 6.3: Mikrostruktur in H340LAD

(2,1) in der Léangsebene auf. Die Auswertung der Richtung der lingsten Kornachse
zeigt, dass in der Langsebene die Walzrichtung eine deutliche Bevorzugung aufweist.

Die Untersuchung der ausgewéhlten Blechwerkstoffe zeigt, dass in allen betrach-
teten Materialien die durch den Herstellungsprozess erzeugte Dickenreduktion nur
geringe Effekte in der Morphologie zur Folge hat. Die maximale Differenz der mitt-
leren Korngrofe in den unterschiedlichen Schliffebenen eines Werkstoffes ist geringer
als 20%. Das mittlere Seitenverhiltnis der Kérner liegt mit Ausnahme von H340LAD
im Bereich von 1,6-1,8. Bei H340LAD ist dieses Verhéltnis hoher und liegt im Bereich
von 1,7-2,1. Die Materialien sind einphasig. Ausscheidungen sind in unterschiedlicher
Intensitét zu beobachten.

Bei den betrachteten Materialien handelt es sich um Werkstoffe, in denen die
Kristallite keine extremen Vorzugsdeformationen aufweisen. Somit ist die Anwen-
dung eines konventionellen Taylor-Modells (full constraint) fiir diese Materialklasse
gerechtfertigt, bei der die Anisotropie des Materials nur von der Ausrichtung und
nicht von zusétzlichen Annahmen iiber die Morphologie der Kristalle abhingig ist.
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Dieses Modell liefert nach Kocks [78] fiir Kérner mit nahezu gleichen Hauptachsen
(Achsenverhéltnis <10) die realistischsten Simulationsergebnisse.

6.2 Texturmessung

Fiir ein solches Materialmodell ist die Textur somit eine entscheidende Grofe zur
Initialisierung des Modells. Weiterhin stellt sie eine Moglichkeit zur Verifikation der
Modellentwicklung dar. Die Texturmessungen wurden durch die AG Texturen an
der Universitit Clausthal-Zellerfeld durchgefiihrt.

Fiir die Bestimmung der Verteilung der Kristallite werden Methoden auf Basis
der Gitterstreuung verwendet. Dieser Vorgang wird durch das Braggsche Gesetz
beschrieben

nA = 2dsinf (6.1)

Hierbei ist n die Ordnung der Beugung, A die Wellenldnge der verwendeten Strah-
lung, d der Netzebenenabstand und 6 der Glanz- oder Braggwinkel [129]. Um einen
Beugungseffekt zu erzielen, ist es also notwendig, Strahlen mit einer Wellenldnge
zu verwenden, die in der Grofenordnung des Netzebenenabstandes liegt. Der Netz-
ebenenabstand ist wiederum von den Gitterkonstanten und der Indizierung der zu
untersuchenden Netzebenen abhéngig. Fiir kubische Kristalle gilt bei Verwendung
der Millerschen Indizes {hkl} Gleichung (2.12).

Aus diesem Grunde ist die Verwendung von Strahlen notwendig, die eine sehr
geringe Wellenlénge aufweisen. Im praktischen Einsatz im Bereich der Texturanalyse
sind Rontgenstrahlen, Elektronenstrahlen und Neutronenstrahlen. In Tabelle 6.4
sind deren charakteristischen Eigenschaften zusammengestellt.

Die hohe Ortsauflosung der Elektronenstrahlverfahren kann zur Erstellung von
Orientierungsstereologien f (Q, x) benutzt werden, die nicht nur die statistische Ver-
teilung der Kristallorientierungen bestimmen, sondern auch deren rdumliche Zusam-
mensetzung. Der Arbeit mit Neutronenstrahlen und Rontgenstrahlen aus einen Syn-
chrotron ist auf Grund der Verfiigbarkeit dieser Quellen Grenzen gesetzt, obwohl die
Moglichkeit der Durchstrahlung grofser Volumina giinstig fiir die Bestimmung einer
repriasentativen Orientierungsverteilungsfunktion ist [29].

Auf Grund der guten Verfiigharkeit ist die Bestimmung der Textur mit Hilfe
der Rontgenographie fiir eine technische Realisierung ein gut geeignetes Verfah-
ren. Zur Durchfithrung dieser Untersuchungen wird monochromatische (charakteris-
tische) Rontgenstrahlung benutzt. Als Messinstrument wird das Texturgoniometer
verwendet. Hierbei handelt es sich typischerweise um ein 4-Kreis-Goniometer, in
dem die Probe um die drei Winkel w, &, ® , sowie der Detektor in der Messebene um
den Winkel 26 relativ zum einfallenden Strahl gedreht werden kénnen [27, 29].

Die Messung kann sowohl im Transmissions- als auch im Reflektionsmodus durch-
gefiihrt werden. Die priméiren Messergebnisse miissen in beiden Féllen noch durch
entsprechende Korrekturen fiir die Absorption, die Hintergrundstreuung und Defo-
kussierung und eine Normalisierung in Bezug auf die Zufallsverteilung in (unvoll-
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Tabelle 6.4: Methoden zur Texturmessung
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Strahlung Wellen- Eindring- | Winkel- Orts- Verfiig-
lingen tiefe auflosung | auflosung | barkeit
in A
Rontgen- 1-2 10-100pm 1°-5° 0.1-10mm | sehr gut
strahlen (Mo - Cr)
(konventionell)
Rontgen- ~ 0.1 1-10mm 0,01° 0.1-10mm | schlecht
strahlen
(Synchrotron)
Elektronen- 0,01-0,05 0,1pm 1°-5° Inm-1pm gut
strahlen (1000- 50kV)
Neutronen- 0,2 -4 1-10mm 1°-5° 1-10mm | schlecht
strahlen heifs -
thermisch

standige) Polfiguren umgerechnet werden. Eine Polfigur ist nicht ausreichend zur
Charakterisierung der Orientierungsdichtefunktion. Allerdings kann durch mehre-
re solcher Messungen fiir unterschiedliche Netzebenen auf mathematischem Wege
(Polfigurinversion) die Orientierungsdichteverteilungsfunktion reproduziert werden.
Hierzu stehen unterschiedliche Methoden zur Verfiigung |28, die an dieser Stelle
nicht weiter beschrieben werden sollen.

Bei der Messung der Texturen von gewalztem Flachmaterial ist dabei darauf zu
achten, dass es einen Gradienten in der Textur in Dickenrichtung geben kann. Die
Ursache hierfiir ist der Werkzeugkontakt, der zu einer Uberlagerung einer Scherkom-
ponente in den Randbereichen des Bleches iiber die ideale Walzdeformation fiihrt.
Aus diesem Grunde ist es fiir die Simulation wichtig, einen verlisslichen Mittelwert
der Textur zu bestimmen. Auf Grund der geringen Eindringtiefe der konventionell
erzeugten Rontgenstrahlung ist es nicht mdglich, das gesamte Blech auf einmal zu
durchstrahlen. Mit einer solche Messung wére nur die lokale Textur des Materials,
z.B. die Oberflichen- oder Mittentextur, zu ermitteln. Zur Bestimmung eines realis-
tischeren Mittelwertes kann es daher notwendig sein, einen groferen Aufwand bei
der Probenerstellung zu betreiben. Zu diesem Zweck wurde eine Sandwichprobe
[26, 149] angefertigt. Bei einer solchen Probe werden mehrere Lagen des Bleches zu
einem Paket zusammengefasst. Diese Kompositprobe wird durch die Priaparation
so aufbereitet, dass der gesamte Blechquerschnitt zur Messung zur Verfiigung steht,
womit eine mittlere Textur des gesamten Bleches gemessen werden kann. Auf Grund
der Verkippung der Messebene gegeniiber dem Probenkoordinatensystem miissen die
so bestimmten Verteilungen zur weiteren Verwendung auf dieses zuriickgerechnet
werden.

Zur Senkung des Aufwandes der Messungen ist es sinnvoll, das einfachste mog-
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liche Verfahren zu benutzen. Zu diesem Zweck sollen die Ergebnisse der Texturmes-
sung mittels Synchrotron und Réntgenuntersuchung an der Oberfliche, der Mittel-
fliche sowie einer Sandwichprobe am Beispiel von DX53D+Z verglichen werden. Die
gemessenen Texturen sind in den Abbildungen 6.4 - 6.7 zusammengestellt.

Die Messung mit dem Synchrotron (Abb. 6.4) resultiert in den schérfsten Kom-
ponenten aller Messverfahren. Sie zeigt eine Faser parallel zur y-Faser mit einem
Knoten bei ¢ = 30°, ® = 55°, ¢ = 45°. Die a-Faser ist kaum besetzt.

Die Oberflichentextur (Abb. 6.5) und die Mittelflichentextur (Abb. 6.6) sind
sehr dhnlich zueinander und zeigen eine zur ~-Faser verkippte Fasertextur als domi-
nante Komponente. Innerhalb dieser Faser gibt es einen Knoten bei ¢p; = 25°, ¢ =
50°, 9 = 50°. Sekundér ist eine Besetzung der a-Faser in einem grofen Winkelbe-
reich zu beobachten. In der Oberflichentextur sind die vorhandenen Komponenten
starker gestreut als die in der Mittelflache.

Die Sandwichmessung (Abb. 6.7) weist ebenfalls eine dominante Faserstruktur
im Bereich der y-Faser auf. Der Verlauf der Faser ist deutlich geringer verkippt als
in der Oberflichen- und Mittelflichentextur. Im Gegensatz zu den vorhergehenden
Messungen liegen zwei getrennte Knoten im Bereich von ¢; = 10°, ® = 50°, oy = 45°
und ¢; = 40°, & = 50°, p, = 45° Grad vor. Die Besetzung der a-Faser ist auf den
Bereich, der mit der y-Faser identisch ist, beschrankt.

Die vorliegenden Messungen zeigen qualitativ sehr &hnliche Texturverteilungen,
die durch eine Faserstruktur im Bereich der y-Faser dominiert werden. Im Detail gibt
es jedoch Abweichungen: Die Lage der Knoten auf dieser Faser sowie die Verkippung
gegeniiber der ¢-Achse variieren. Bei der Sandwichmessung ist eine Aufteilung der
Extrema in zwei Bereiche zu beobachten, die nicht anhand anderer Messungen ve-
rifiziert werden kann.

Anhand der vorliegenden Ergebnisse zeigt sich, dass fiir eine technische Messung
der Kristallorientierungen eine rontgenographische Messung in einer Ebene ausrei-
chend ist. Hierbei werden alle wesentlichen Strukturen erfasst, die auch in den Mes-
sungen der Vollproben auftreten. Letztere liefern statistisch bessere Aussagen, sind
jedoch hinsichtlich Verfiigbarkeit und Kosten fiir eine industrielle Anwendung auszu-
schliefen. Bei den verwendeten Blechen mit einer Dicke von ca. 1 mm tritt offenbar
kein nennenswerter Texturgradient in der Dickenrichtung auf. Aus diesem Grunde
sind Messungen einer Blechebene zur Modellidentifikation hinreichend. Diese weisen
im Vergleich zu den Messungen an der Sandwichprobe eine bessere Ubereinstimmung
mit den mechanischen Messwerten auf.

6.3 Anpassung an Realtexturen

Zur Anpassung an reale Texturen ist es notwendig, die Orientierungsdichtevertei-
lungsfunktion durch eine Gruppe von Kristallen zu reproduzieren. Da die Anzahl der
verwendeten Kristalle von entscheidender Bedeutung fiir die Rechenzeit ist, besteht
das Ziel der Anpassung darin, mit einer moglichst kleinen Kristallgruppe die Mate-
rialeigenschaften hinreichend genau abzubilden. Zur Realisierung dieser Approxima-
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Abbildung 6.4: Texturmessergebnisse DX53D-+7 - Synchrotron
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Abbildung 6.6: Texturmessergebnisse DX53D-+7 - Mittelflachentextur
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Abbildung 6.7: Texturmessergebnisse DX53D+7 - Sandwichprobe
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tion sind unterschiedliche Herangehensweisen moglich, die im folgenden Abschnitt
aufgezeigt und diskutiert werden sollen.

6.3.1 Statistisches Anpassungsverfahren

Eine Moglichkeit der Anpassung besteht in einem Vorschlag nach Van Houtte und
Toth [137]. Hierbei wird eine Unterteilung des Orientierungsraumes in N Boxen
durchgefiihrt. Die Wahrscheinlichkeit, dass sich ein Kristall innerhalb einer solchen
Box befindet, wird durch die Integration der ODF innerhalb der Box berechnet. Aus
diesen Einzelwahrscheinlichkeiten I; wird eine kumulative Wahrscheinlichkeitsfunk-
tion F'(j) gebildet.

L= [ HQudq (6.2)
n:;m

F(j) = Z: I; (6.3)

- (6.4)

Die Auswahl der Kristalle fiir die Simulation geschieht dann {iber die Umkehrfunk-
tion der kumulativen Wahrscheinlichkeitsfunktion. Hierzu wird eine gleichverteil-
te Wahrscheinlichkeitsgrofse auf dem Intervall von null bis eins erzeugt. Die dieser
Wahrscheinlichkeit entsprechende Mittenorientierung wird dann fiir die Berechnung
herangezogen.

Der Vorteil dieses Vorgehens besteht darin, dass fiir eine groke Anzahl an Kris-
tallen die ODF (mit Ausnahme der Rasterung) asymptotisch genéhert wird. Hierin
besteht allerdings auch ein gravierender Nachteil. Da die Auswahl der Kristalle iiber
einen zufallsgesteuerten Prozess ablduft, sind zur Erzeugung stabiler Losungen sehr
viele Kristalle (> 400) notwendig.

6.3.2 Verfahren mit Winkelkriterium

Ein alternatives Verfahren wird in derselben Verdffentlichung von Van Houtte und
Toth [137| angefiihrt. Bei diesem Verfahren wird zunéchst die maximale Intensitét
bestimmt. Die Bestimmung der zu dieser Komponente gehoérenden Volumenfraktion
wird anhand eines Mindestabstandes definiert. Alle Punkte der ODF, die innerhalb
dieses Abstandes liegen, werden dieser Komponente zugeschlagen. Abschlieftend wird
die Komponente aus der ODF entfernt und das néachste Maximum fiir die Fortset-
zung des Vorgehens ausgewihlt. Im Gegensatz zum erstgenannten Verfahren eignet
sich diese Methode besser fiir Regionen mit einer hohen Intensitét.

6.3.3 Anpassung von Komponenten

Ein Vorschlag zur Reduktion der Freiheitsgrade bei der Berechnung von Texturen
besteht in der Verwendung von Komponenten zur Charakterisierung. Eine Kompo-
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nente ist durch die Wahl des Typs der Ansatzfunktion, die Hauptorientierung und die
Streuparameter gekennzeichnet. Die Textur wird durch eine konvexe Kombination
der so beschriebenen Ansatzfunktionen approximiert (siehe Gl. (2.65)).

Das von Helming 64| vorgeschlagene Verfahren besteht darin, einzelne Kompo-
nenten direkt in den Polfiguren anzupassen. Hierzu werden die Maxima der Vertei-
lung identifiziert. Dabei wird die Definition der Polfigur als Abbildung einer Netz-
ebenennormale d; ausgenutzt.

yi=Q 'd; (6.5)
Um die Orientierung Q eindeutig zu identifizieren ist jedoch eine Polfigur nicht
ausreichend, da die Drehung um die Netzebenennormale hieriiber nicht bestimmt
werden kann. Erst mit der Hinzunahme einer weiteren Netzebenennormale kann auch
dieser Parameter bestimmt werden. Bei realen Messungen ist eine dritte Normale
zur Identifikation notwendig, um das Vorzeichen der Normale sicher zu bestimmen
[64].

Im zweiten Arbeitsschritt wird die Streuung der Komponente angepasst, die
bei isoliert auftretenden Maxima ebenfalls gut in den Polfiguren abschéatzbar ist.
Mit diesen Startwerten kann dann eine Optimierungsroutine fiir ein nichtlineares
Optimierungsproblem gestartet werden.

Dieses Vorgehen eignet sich speziell fiir stark texturierte Materialien, die auf
diesem Wege durch wenige Parameter gut gekennzeichnet werden konnen. Die Tex-
turen kdnnen bei Verwendung eines Komponentenmodells fiir das Material direkt in
der Berechnung verwendet werden. Ein weiterer Vorzug besteht darin, dass direkt
in den gemessenen Polfiguren die Auswertung durchgefiihrt werden kann.

Das Vorgehen zur Bestimmung der Maxima ist interaktiv graphisch durchzufiih-
ren. Dies hat den Nachteil, dass die Giite der Ergebnisse vom jeweiligen Benutzer
abhéngig ist. Im Falle eines konventionellen Kristallmodells mit diskreten Orientie-
rungen ist es zusitzlich zur Ndherung der ODF durch die Komponenten notwendig,
die Einzelkomponenten durch eine kleine Gruppe von Kristallen zu approximieren.
Hierzu reichen bei Streuungen von 10°-20° nicht mehr einzelne Kristalle aus, son-
dern eine Gruppe von mindestens sieben Kristallen ist pro Komponente innerhalb
des Elementarbereiches notwendig. Somit steigt die Zahl der verwendeten Kristalle
sehr stark mit der Komponentenzahl an. Durch die Koppelung der Kristalle an
die Komponenten ist eine optimale Nutzung der Kristallzahl zur Wiedergabe der
Textureigenschaften mit moglichst wenigen Kristallen nicht mehr gegeben.

Von Cho, Rollet und Oh [31] wird ein Vorgehen angewandt, welches die Anpas-
sung mit einem Winkelkriterium mit dem Konzept der Komponenten verbindet. In
dieser Methode werden die zugrunde liegenden Komponenten durch Mises-Fischer-
Verteilungen mit einheitlicher Halbwertsbreite (12,5°) abgebildet. Die Position der
Komponenten ist a priori in typischen Lagen fiir kubische Kristalle definiert, so
dass ausschliefslich die Volumenfraktionen angepasst werden. Dies geschieht dadurch,
dass alle Intensitidten innerhalb eines vordefinierten Winkels aufsummiert und der
entsprechenden Komponente zugeschlagen werden. Da in diesem Falle die Kompo-
nenten einzeln nacheinander abgearbeitet werden, kommt es bei grofseren Winkeln
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zwangsliufig zu Uberlappungen und Doppelwertungen einzelner Bereiche.

Eine spezielle Anwendung der Anpassung von Komponenten wird von Dellany
[37] fiir gewalzte Stihle entwickelt. Hierbei werden vordefinierte Faserstrukturen
an die gemessenen Texturen angepasst. Die Parameter variieren die Intensitit und
Streubreite an vorgegebenen Stiitzpunkten sowie Abweichungen der Position der
Stiitzstellen von den Ideallagen. Zwischen den Stiitzstellen werden die Intensité-
ten und Streubreiten linear interpoliert. Dieses Vorgehen ist gut fiir Modelle mit
entsprechenden Faseransitzen geeignet, da die Anzahl der Parameter mit 25 sehr
gering gehalten ist. Fiir eine Anwendung mit einem klassischen Kristallmodell ist
die sekundire Approximation problematisch, da die Variation der Faserstrukturen
nur schlecht mit einzelnen Kristallen abgebildet werden kann.

6.3.4 Gitterabtastung mit Komponenten

Eine alternative Idee besteht darin, einen fest vorgegebenen Satz von Komponenten,
die den Eulerraum gitterférmig abdecken, zu verwenden und die Anpassung durch
eine entsprechende Gewichtung dieser vorzunehmen [19]. Diese Methode bietet den
Vorteil, dass eine Anwendung auf beliebige Texturen einer Kristallklasse moglich ist.
Die Auswahl der angewendeten Komponenten geschieht durch einen Optimierungs-
algorithmus, der fiir eine gegebene Stiitzstellenzahl die optimale Approximation der
Textur mit den vorhandenen Komponenten bestimmt.

Im ersten Schritt wird eine Giitefunktion fiir die Approximation bendotigt. Der
Fehler wird durch den quadratischen Abstand zwischen der gemessenen ODF f (Q)
und der approximierten ODF f,,,, (Q) definiert. Die Integration iiber den Orientie-
rungsraum liefert das entsprechende Fehlermaf F'

Fom [ o Q) fu (Q 4@ — Min (6.6)
fanp (Q) = ; vif (sz, Q) = ; vifi (Q) (6-7)

Hierbei entsprechen f,,, der angepassten Funktion, die sich aus f; einzelnen Kom-
ponenten mit den Gewichtungen v; zusammensetzt. Diese unterscheiden sich aus-
schlieklich in der Orientierung Q, wiahrend die Streuung konstant gehalten wird.

Durch Ableitung der Zielfunktion F' nach den variablen Gewichtungen erhélt
man ein lineares Gleichungssystem in den Gewichtungsvariablen. Zur Optimierung
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werden noch die Nebenbedingungen fiir physikalisch relevante Volumenfraktionen
hinzugezogen

Gv=nh
mit h; = fs()(:;) f (Q) fi (Q) dQ
Gij = [sop) 11 (Q) f;(Q) dQ (6.8)

Nebenbedingungen : Zi]\; v; <1
v; >0Vi € [1,N]

Durch die Parametrisierung des SO(3) mit den Eulerwinkeln (¢1, ®, o) ergibt
sich eine natiirliche Periodizitdt des Raumes von 27 in allen drei Winkeln. Hier-
bei tritt in ® eine Symmetrie auf, die zu einer Einschrinkung des unabhéngigen
Bereiches fiihrt, so dass die Grenzen in diesem Argument auf 0 < & < 7 einge-
schrinkt werden konnen [28|. Weitere Einschriankungen ergeben sich auf Grund der
vorliegenden Kristall- und Probensymmetrien. Die hier betrachteten Kristalle weisen
eine kubische Symmetrie auf. Diese Symmetriegruppe umfasst 24 Drehungen, somit
kann der asymmetrische Unterraum auf einen entsprechenden Bruchteil reduziert
werden. Auf Grund der dreifachen Symmetrieachse in der kubischen Gruppe kommt
es hierbei zu nichtlinearen Bereichsgrenzen im Eulerraum. In Abbildung 6.8 sind
drei dieser prismatischen Bereiche dargestellt [57].

Eine weitere Reduktion ist auf Grund der Probensymmetrie moglich [57]|. Gewalz-
te Bleche weisen eine orthorhombische Symmetrie auf. Somit kann der unabhéngige
Bereich auf ein Viertel in der ¢,-Richtung reduziert werden.

Fiir die Abrasterung ist der Bereich 1 aus Abbildung 6.8 am besten geeignet, da
sich im Bereich 3 die singulidre Ebene bei & = 0 befindet und sich der Bereich 2 aus
zwei Teilbereichen, die nur in einem Punkt verbunden sind, zusammensetzt. Somit
ergeben sich als Bereichsgrenzen

(0P <3P <P F0< <

w3

}

mit @, = arccos min coSpy . SNy
V1+cos2 9y " \/14sin® go

(6.9)

Eine weitere Einschriankung des effektiven Suchraumes wird durch die Verwendung
eines Schwellwertes erreicht. Hierbei wird der Funktionswert der ODF am Gitter-
punkt berechnet. Liegt dieser unterhalb des Schwellwertes, so wird dieser Punkt von
der weiteren Auswertung ausgeschlossen.

Nach Aufstellung der Matrizen fiir das quadratische Optimierungsproblem (QP)
mit M Ansatzfunktionen mit linearen Ungleichungsnebenbedingungen wird eine L6-
sung unter Vorgabe einer Stiitzstellenzahl M, mit dem Programm CPLEX am In-
stitut fiir Mathematische Optimierung der Universitdt Magdeburg berechnet. Somit
erhilt man ein gemischt-ganzzahliges quadratisches Optimierungsproblem (MIQP)

[19]
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N Elementarbereich 1
E Elementarbereich 2

M Elementarbereich 3

0,0 T

¢, ——

Abbildung 6.8: Elementargebiet im ¢;-Schnitt fiir kubische Kristallsymme-

trie [57]
min -2 Zf\i] vih; + Z%:] v;0;Gj
Nebenbedingungen :  w; > v;
Zf‘il v; =1
SM s < My (6.10)
v; >0 VieM

w; €{0;1} Vie M

Eine Variation dieses Anpassungsverfahrens besteht darin, die Zuweisung von Git-
terpunkten zu unterbinden, deren sphérischer Abstand w kleiner als ein Mindestab-
stand wy ist. Dies verhindert eine Clusterbildung in einzelnen Bereichen hoher In-
tensitdten und beschleunigt die Erfassung sekundarer Texturkomponenten auch bei
geringen Anzahlen von Ansatzfunktionen. Hierzu wird eine zuséitzliche Bedingung
fiir die Variable w; eingefiihrt, die iiber die Beteiligung der Ansatzfunktion ¢ an der
Approximation entscheidet

w(Qi, Q;) = arccos <%(trQi1Qj — 1)) (6.12)
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wobei Q; die zum Maximum der Komponente ¢ gehérende Drehmatrix ist.

Dieses Vorgehen bietet gegeniiber den vorher beschriebenen Varianten den Vor-
teil, dass Komponenten mit einer geringen Halbwertsbreite (6°) angepasst werden
konnen. Dieses Verfahren ist fiir beliebige Texturen und Kristallklassen einsetzbar,
wobei gegebenenfalls der Integrations- und Abtastbereich anzupassen sind. Durch
die Verwendung einer einheitlichen Streubreite wird die Uberfiihrung in diskrete
Kristalle erleichtert. Die Anzahl der notwendigen Kristalle kann durch eine besse-
re Ausnutzung des Anpassungsvorganges geringer als bei der Anpassungsmethode
nach Helming gehalten werden. Ein weiterer Vorteil besteht in der Verwendung eines
festen Testgitters. Auf diese Weise wird nach Auswahl der geplanten Komponenten-
oder Kristallzahl ein robuster Auswahlalgorithmus gestartet, der nutzerunabhéngige
Ergebnisse liefert.

6.3.5 Ergebnisse der Texturanpassung

Die Texturanpassung wurde mit der Methode der Gitterabtastung mit Komponen-
ten an allen untersuchten Werkstoffen durchgefiihrt. Fiir alle Werkstoffe wurde eine
Anpassung mit einem Raster von (5°) im Eulerraum durchgefiihrt, wobei eine Bal-
lung von Komponenten mit Hilfe des Mindestabstandes verhindert wurde. Dieser
wurde so gewihlt, dass die Auswahl von zwei direkt benachbarten Stiitzstellen nicht
moglich ist. Zur Reduzierung des Rechenaufwandes wurden fiir die Optimierung nur
Ansatzfunktionen verwendet, deren Hauptorientierung mindestens eine Intensitit
von 20% der Maximalintensitit der gemessenen ODF besitzt.

DX53D+-Z

Das Material ist gekennzeichnet durch eine ausgeprigte Faser in der Nihe der -
Faser, die in Euler-Winkeln durch (0° < ¢ < 90°;® = 54,7°, ¢y = 45°) gegeben
ist. Die Approximation der Textur bei unterschiedlichen Komponentenzahlen ist in
Abbildung 6.9(a) anhand eines Schnittes durch Eulerraum bei (0° < 1 < 90°, 1 =
55% @ = 55°, o = 55°) dargestellt. Gut erkennbar ist, dass die ersten Komponenten
im Bereich der absoluten Maximalwerte platziert werden. Mit zunehmender Kompo-
nentenzahl verbessert sich die Anpassung. Werden nur die Ansatzfunktionen fiir die
anisotropen Komponenten verwendet, so ergibt sich eine deutliche Uberschitzung
der Schirfe der Textur. Durch Hinzunahme des mitbestimmten isotropen Anteils
(Abb. 6.9(b)) verbessert sich die Anpassung deutlich. Die bestimmten Maximal-
intensitaten liegen hiermit in der richtigen Grofenordnung, unterschéitzen jedoch
systematisch die absoluten Maxima der gemessenen Textur.
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ODF-Wert

1

(a) Nur Komponenten

ODF-Wert

(b) Komponenten + Isotroper Anteil

Abbildung 6.9: Texturanpassung von DX53D+Z - ODF-Schnitte bei & =
55°, g = 55°
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Phiz= 0 Phiz= 5 PhiZ=10 Phiz= 15

PhiZ= 20 Phi}= 25 Phi 2 = 30 PhiZ= 35

PhiZ= 40 Phil= 45 Phi 2 = 50 Phi 2= 55

PhiZ = 0 Phi 7 = £ Phi 2 = 700 Phiz= 75

Phiz = 80 Phi 2 = &5 Phi 7 =100

Abbildung 6.10: Texturanpassung DX53D+7 mit 24 Komponenten und iso-
tropem Volumenanteil

In Abbildung 6.10 ist die Texturapproximation mit 24 Komponenten und iso-
tropem Volumenanteil dargestellt. Weitere Anpassungsergebnisse sind im Anhang
dokumentiert.

Der Approximationsprozess ldsst sich anhand der Entwicklung der Fehlerabschét-
zung gut verfolgen. Diese ist in Abbildung 6.11 dargestellt. Die untere Schranke er-
gibt sich anhand der Optimierungsrechnung ohne eine Limitation der zuldssigen An-
zahl an Ansatzfunktionen. Die dargestellte untere Schranke fiir das MIQP-Verfahren
lasst sich wie folgt abschitzen: Wiahrend der Losung des gemischt-ganzahligen qua-
dratischen Optimierungsproblems wird nach Auswahl der vorgegebenen Anzahl
von Funktionen auf der verbleibenden Untermenge eine quadratische Optimierung
durchgefiihrt. Der schlechteste Zielfunktionswert, der hierbei berechnet wird, stellt
eine sichere untere Schranke fiir das MIQP-Verfahren dar [19]. Die durchgezoge-
ne Linie charakterisiert den Zielfunktionswert geméf Gleichung (6.10) der besten
Losung bei Abbruch der Rechnung.

H180B

Die gemessene Textur von H180B weist eine dominante y-Faser auf. Die Approxi-
mation mit unterschiedlichen Anzahlen von Komponenten ist in Abbildung 6.12 fiir
einen Schnitt entlang der y-Faser sowohl mit als auch ohne isotropen Anteil darge-
stellt. Die Approximation ohne isotropen Anteil fithrt wiederum zur Uberschitzung
der Texturschérfe. Durch die Einbeziehung der isotropen Komponente wird die Ap-
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Abbildung 6.11: Fehlerentwicklung bei der Texturanpassung von DX53D+Z

proximation auf den Bereich der Messwerte gebracht. Die Ndherung der Messwerte

mit 24 Komponenten ist in Abbildung 6.13 dargestellt.
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ODF-Wert

(a) Nur Komponenten

ODF-Wert

(b) Komponenten + Isotroper Anteil

Abbildung 6.12: Texturanpassung von HI180B - ODF-Schnitte bei & =
55°, g = 45°
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Abbildung 6.13: Texturanpassung H180B mit 24 Komponenten und isotro-
pem Volumenanteil

H340LAD

Die im Werkstoff H340LAD gemessene Textur weist eine Textur auf, bei der ne-
ben der a-Faser auch der Bereich der v-Faser stark belegt ist. Die Ergebnisse der
Approximation sind in Abbildung 6.15(a) dargestellt. Man erkennt gut, dass zu-
néchst die dominanten Komponenten im Bereich der a-Faser reproduziert werden.
Sekundér werden auch die Komponenten im Bereich der v-Faser wiedergegeben. In
Abbildung 6.16 ist das Ergebnis der Anpassung mit 24 Komponenten und isotropem
Hintergrund dargestellt.
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Abbildung 6.14: Fehlerentwicklung bei der Texturanpassung von H180B
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ODF-Wert

(a) Nur Komponenten

ODF-Wert

(b) Komponenten + Isotroper Anteil

Abbildung 6.15: Texturanpassung von H340LAD - ODF-Schnitte bei & =
55°, g = 45°
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Abbildung 6.16: Texturanpassung H340LAD mit 24 Komponenten und iso-
tropem Volumenanteil
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Abbildung 6.17: Fehlerentwicklung bei der Texturanpassung von H340LAD
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Diskussion der Texturanpassung

Die Texturanpassung mit der Methode der Gitterabtastung mit Komponenten er-
moglicht eine gute Anpassung der gemessenen Texturen. Die Anzahl der fiir die Ap-
proximation benotigten Komponenten ist abhéngig von der Scharfe der Textur und
von der Anzahl der dominanten Fasern. Dieser Effekt ist anhand der Entwicklung der
Zielfunktionswerte der Optimierung zu beobachten. Texturen mit einer geringeren
Intensitdt und hoheren Komplexitit weisen in diesen Darstellungen eine geringere
Abnahme des Funktionswertes der besten erzielten Anpassung als Texturen mit einer
grokeren Schirfe auf.

Die Anpassung mit einem Mindestabstand zwischen den Komponenten fiihrt zu
einer stiarkeren Verteilung der ausgewéhlten Orientierungen im Eulerraum. Dies hat
zur Folge, dass Faserstrukturen und sekundire Texturmerkmale bereits bei gerin-
geren Komponentenzahlen in die Approximation aufgenommen werden. Gleichzei-
tig ist eine sukzessive Unterschitzung der Maximalintensitdten mit dieser Methode
festzustellen. Die Ursache hierfiir liegt in der Ndherung des Hintergrundes durch die
isotrope Komponente, welche nahezu gleiche Gewichte bei beiden Methoden auf-
weist. Der grofere Abstand der ausgewihlten Ansatzfunktionen zueinander fiihrt
dann zur Senkung der Maximalintensitéten.

6.4 Bestimmung der Materialkennwerte in Zugver-
suchen

Zugversuche sind als einfache standardisierte Versuche gut geeignet, um Daten fiir
die Identifikation von Materialien bereitzustellen. Neben dem Spannungs-Dehnungs-
Diagramm werden auf diesem Wege die Kennwerte fiir die makroskopische Aniso-
tropie bestimmt. Des Weiteren eignen sich diese Versuche gut zur Verifikation des
Materialmodells. Der Vorzug dieser Versuche besteht darin, dass die Probenform
einfach ist und es keine Werkzeugkontakte im Verformungsbereich gibt.

Zur Bestimmung der Materialkennwerte werden Zugversuche mit standardisier-
ten Flachzugproben nach DIN-EN 10002-1 [154] durchgefiihrt. Bei den verwendeten
Proben handelt es sich um die Probenform 2 gemaf Anhang B fiir Flacherzeugnisse
mit einer Dicke zwischen 0,1 mm und 3 mm. Die Messungen wurden durch die
Thyssen-Krupp-Stahl AG ausgefiihrt.

Zur Bestimmung des F-Moduls und der Fliefgrenze in drei Richtungen (0°, 45°
und 90° zur Walzrichtung) werden jeweils 3 Proben untersucht. Die Probenentnahme
erfolgte aus dem Kernbereich der gewalzten Platinen. Die Versuche wurden geméf
der Priifrichtlinie [155] mit einer Spannungszunahmegeschwindigkeit von 20MPa/s
durchgefiihrt.

Die Flielskurve und die r-Werte der Materialien wurden ebenfalls im Zugversuch
mit Standardflachzugproben der Form 2 [154] ermittelt. Entsprechend der Priifricht-
linie |155] wurden die Versuche bei konstanter Dehnungsgeschwindigkeit von 0,4 %/s
bezogen auf die Ausgangsmesslinge [y durchgefiihrt. Die Bestimmung der r-Werte
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geschieht entsprechend der Definition im Stahl-Eisen-Priifblatt 1126 [156]:

ro= % (6.13)
ln%

o= 4 (6.14)
do

wobei b und d die aktuelle Probenbreite und Probendicke und die mit Null indizier-
ten Grofsen die jeweiligen Ausgangsparameter sind. Auf Grund des hohen relativen
Messfehlers in Dickenrichtung wird der Umformgrad in dieser Richtung unter An-
nahme der Volumenkonstanz aus der Langen- und Breitendnderung berechnet:

b
bo(l)o (6.15)

Die Ergebnisse fiir die untersuchten Materialien sind in Tabelle 6.5 zusammenge-
stellt.

Tabelle 6.5: Bestimmung der mechanischen Kennwerte

Material Winkel zur | EF-Modul Ry02(*Ren)| m-Wert
Walzrich- in GPa in MPa
tung
DX53D+7 | 0° 179 159 2,02
DX53D+7 | 45° 196 166 1,54
DX53D+7 | 90° 190 164 2,39
H180B 0° 205 209* 2,05
H180B 45° 212 222* 1,28
H180B 90° 199 216* 1,73
H340LAD | 0° 201 381°* 0.78
H340LAD | 45° 203 379 1,07
H340LAD 90° 210 401 1,10

6.5 Anpassung der elastischen und plastischen Pa-
rameter

Mit der Anpassung der Textur und des Gewichtes des isotropen Volumenanteils
ist nur ein Teil der inneren Variablen des kristallplastischen Modells fixiert. Ein
weiterer Satz an Materialparametern sind die elastischen Konstanten und die Para-
meter fiir die Verfestigung bei plastischer Deformation. Diese miissen bei gewéhlter
Ausgangstextur fiir das Material festgelegt werden. Die Wirkung der Parameter
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auf das Verhalten des Polykristalls ist trotz der vereinfachenden Taylor-Annahme
sehr komplex. Aus diesem Grunde ist es notwendig, die Modellidentifikation durch
Optimierungsrechnungen mit den Modellparametern zu erzeugen.

Im folgenden Abschnitt soll die hier angewandte Vorgehensweise dargestellt wer-
den. Hierbei wird mit der Anpassung des isotropen Anteils und der elastischen Pa-
rameter begonnen. Anschlieflend wird dann die Optimierung der Verfestigungspara-
meter durchgefiihrt.

6.5.1 Anpassung des isotropen Anteils

Zur Anpassung des isotropen Volumenanteils wird eine Optimierung hinsichtlich der
Verteilung der r-Werte durchgefiihrt. Hierzu werden Zugversuche mit den identifi-
zierten Kristallgruppen durchgefiihrt. Da diese Versuche im Bereich der Gleichmafs-
dehnung erfolgen, ist es moglich, die Simulation auf ein einzelnes Schalenelement
7u beschrinken. Die Bestimmung der r-Werte wird dann entsprechend der mecha-
nischen Definition (Gl. 6.15) durchgefiihrt, so dass eine Vergleichbarkeit der Simu-
lationsdaten mit den Messwerten gewéhrleistet ist. Die Optimierung wird mit dem
Programm OPTIMUS durchgefiihrt, wobei die Methode der sequentiellen quadra-
tischen Programmierung zum Einsatz kommt. Als Fehlerfunktion wird die Summe
der Fehlerquadrate iiber die untersuchten Winkel in Bezug auf die Walzrichtung
verwendet.

In der Simulation wird das Modell bis zu einer Dehnung von 20% gestreckt
und anschliefend entlastet, so dass ausschlieflich die plastischen Verzerrungen fiir
die Berechnung verwendet werden. Die r-Werte weisen leichte Abhingigkeit von
den elastischen und plastischen Modellparametern auf, sie werden jedoch durch die
Verteilung der Kristalle sowie den isotropen Volumenanteil dominiert. Aus diesem
Grunde ist es moglich, die Anpassung mit einen Standardparametersatz fiir ein
Material durchzufiihren. Dieser Parametersatz wird in einem ersten Durchlauf der
im Folgenden dargestellten Anpassungsprozedur mit dem aus der Texturoptimierung
iibernommenen isotropen Anteil erzeugt.

Als Startwerte fiir die Optimierung sind die in der Texturanpassung berechne-
ten isotropen Volumenanteile geeignet. Eine vollstindige Ubereinstimmung ist auf
diesem Wege nicht zu erwarten, da bei der Texturapproximation eine Komponente
mit endlicher Streubreite angenommen wurde, wihrend das hier verwendete Modell
einzelne Kristalle verwendet. Hierdurch wird die Anisotropie schérfer, was durch
eine entsprechende Anpassung des isotropen Anteils kompensiert werden kann, so
dass das resultierende Modellverhalten optimiert wird.

Eine Anpassung unter Benutzung der aus der Textur gewonnenen r-Wert-
Verlaufe ist ebenfalls keine sinnvolle Option. Die hierbei verwendete Definition des
r-Wertes differiert wesentlich von der mechanischen Definition, so dass eine Verbes-
serung des Modellverhaltens in Hinblick auf das Gesamtmodell nicht mdglich ist.

Zur Reduktion des Messaufwandes ist es moglich, mit dem Standarddatensatz
(0°,45°,90°) zu arbeiten. Die Anpassung des isotropen Anteils ist lediglich eine Ska-
lierung der r-Werte hinsichtlich ihrer Hohe, jedoch keine Anderung im Verlauf oder
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Abbildung 6.18: Vergleich der Anpassung des isotropen Volumenanteils bei
DX53D+Z7 mit unterschiedlichen Anzahlen von 7r-Wert-
Messungen

in der Verteilung der Maxima. Vergleichsrechnungen mit den Werkstoffen DX53D-+7
(Abb. 6.18) und H340LAD (Abb. 6.19) zeigen, dass die auf diesem Wege bestimmten
Volumenfraktionen mit guter Ndherung bei den Werten liegen, fiir die eine An-
passungsrechnung mit zusétzlichen Stiitzstellen (alle 15°) durchgefiihrt wurde. Der
maximale Fehler liegt bei beiden Anpassungen unter 5%, der mittlere Fehler im Falle
von DX53D-+Z bei 1% und bei H340LAD bei 2% des Anpassungsergebnisses mit 7
Stiitzstellen.

Die zuséatzliche Bestimmung der r-Werte an den Zwischenstellen verbessert je-
doch die Méglichkeiten zur Uberpriifung des aus der Textur resultierenden qualita-
tiven Verhaltens des Materialmodells.

6.5.2 Anpassung des elastischen Verhaltens

Das elastische Verhalten des kubischen Einkristalls ist durch drei Parameter, den
E-Modul, den Schubmodul und die Querkontraktionszahl gekennzeichnet. Eine di-
rekte Bestimmung dieser Einkristallkonstanten ist bei den hier betrachteten tech-
nisch relevanten Materialien nicht mdglich. Von einer Ubereinstimmung mit den
Elastizitatskonstanten von idealen Einkristallen kann ebenfalls nicht a priori ausge-
gangen werden. Aus diesem Grunde muss eine Anpassungsrechnung erfolgen. Hierfiir
werden die Messungen des elastischen Bereiches in drei Richtungen (0°, 45° und 90°
zur Walzrichtung) als Basisdaten herangezogen.
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Abbildung 6.19: Vergleich der Anpassung des isotropen Volumenanteils bei
H340LAD mit unterschiedlichen Anzahlen von r-Wert-
Messungen

Zur Identifikation werden die gemessenen makroskopischen F-Module verwendet,
da die Querkontraktion mit einer hohen Messunsicherheit verbunden ist. Fiir eine
bekannte Parameterwahl auf der Mikroebene lassen sich iiber die Voigtsche Mitte-
lung die resultierenden makroskopischen Parameter bestimmen. Bei der Umkehrung
dieses Schemas ergibt sich ein nichtlineares Gleichungssystem fiir die unbekannten
Kristallparameter. Fiir eine Darstellung bietet sich hierbei die harmonische Zerle-
gung an [18§]

C = MP/+hP+H (6.16)
Pl = %1 ®1 (6.17)
P; = 1P/ (6.18)
H = % (As— X)) (2Z4+1®1 — 5G) (6.19)
hh = A\ (6.20)
hy = %AQ + gAg (6.21)

g = ﬁ:gi@)gi@gi@gi (6.22)

i=1
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Hierbei sind P/ die isotropen Projektoren [8] und die \; die Eigenwerte von C. Die
Mittelung nach Voigt ergibt sich zu

2. 3 1
cV = NP+ (5/\2 + 5)\3> Pl + = (s — ) (2Z+1@1-5¢") (6.23)

Somit reduziert sich die Mittelung auf den Anteil in G. Auf Grund der Verwendung
diskreter Kristalle kann das Volumenmittel auf eine Summe zuriickgefiihrt werden

N
gv = Zvigi (6-24)
i=1

Die v; stehen hierbei fiir die bereits bestimmten Volumenfraktionen der Einzelkris-
talle.

Im Falle des von-Mises-Modells sind zusétzlich die Parameter fiir ein isotropes
Verhalten zu bestimmen. Hierzu konnen die resultierenden makroskopischen Kenn-
werte aus den Kristallgrofen abgeleitet werden. Analog zum Kristall 1asst sich die
Steifigkeit eines isotropen Materials darstellen:

Ciso = )‘1:1507)1[ + )‘?OPQI (6-25)

NF =) (6.26)
) 2 3

AP0 = =) —A 6.27
2 5 2 T+ 5\ ( )

Der aus der isotropen Steifigkeit resultierende Anteil muss entsprechend in der An-
passung des Kristallverhaltens beriicksichtigt werden

Cgves = (1~ vis) CF‘?rz'stall + visoCiso (6.28)
C:]/f;s = [(1 - ,l)iso) )\] + 'l)iso)\iso,]] P{ (629)

2 3
+ [(1 - 'Uz'so) (5)\2 + 5)\?)) + 7)z‘so)\z‘so,2:| PZI
1 1%
7 (o= 2) (2T +181-56")

Hierbei steht vjy, fiir das Gewicht des isotropen Volumenanteils und A4, ; fiir die
Eigenwerte des isotropen Steifigkeitstensors. Auf diesem Wege wird die Einbindung
des von-Mises-Modells konsistent ausgefiihrt und die Anzahl der anzupassenden Ma-
terialparameter wird im elastischen Bereich konstant gehalten.

Auf Grund der Nichtlinearitdt der entstehenden Gleichungen und der Genauig-
keit der Texturanpassung wird die Lésung durch eine Minimierung der Summe der
Fehlerquadrate in den drei Testrichtungen bestimmt. Hierzu wird der Optimierungs-
algorithmus auf Basis des Simplex-Verfahrens innerhalb des Programms MATLAB
herangezogen.
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Bei der Anpassung des Materials wird die Messgenauigkeit der E-Moduln als
Fehlerschranke fiir die Anpassung verwendet. Innerhalb des Streubereiches der Mes-
sungen wird eine quadratische Fehlerfunktion verwendet, auferhalb dieses Bereiches
wird das Fehlermaf um einen Anteil 4. Ordnung erhoht. Fiir die anzupassenden
Parameter ist ebenfalls eine zuldssige Schwankungsbreite von 15% um die Nennwer-
te definiert. Aufterhalb dieses Bereiches erfolgt ebenfalls eine Bestrafung mit einer
quadratisch anwachsenden Fehlerfunktion, die additiv dem Fehler in der Anpassung
zugerechnet wird.

6.5.3 Anpassung des plastischen Verhaltens

Fiir die Anpassung des plastischen Verhaltens der Kristalle miissen vier Parame-
ter fiir die Fliefkurvenanpassung geméaf Gleichung (4.24) modifiziert werden. Des
Weiteren sind die vier Ausgangsverfestigungen (,, der Kristalle fiir jeden Kristall
zu definieren. Hierzu werden wiederum Zugversuche in drei Richtungen herangezo-
gen. Zur Anpassung an die FlieRkurven wird der Bereich bis zur Gleichmafdehnung
verwendet. Zur Reduktion des notwendigen Rechenaufwandes ist es moglich, die
entsprechenden Rechnungen mit einem einzelnen Element durchzufiihren, da die
Berechnungen sich ebenfalls im Bereich der Gleichmafkdehnung bewegen. Als zu
approximierende Zielfunktion werden die Fliefkurven mit wahren Dehnungen und
Spannungen in den entsprechenden Untersuchungsrichtungen verwendet. Die Feh-
lerfunktion wird durch die Summe der Fehlerquadrate gebildet. Auf Grund der vor-
handenen Materialsymmetrien wird der 45-Grad-Messung eine doppelte Gewichtung
zugeordnet.

Die Optimierung wird mit dem Programm OPTIMUS durchgefiihrt. Das ange-
wendete Verfahren beruht auf der Methode der sequentiellen quadratischen Pro-
grammierung.

Bei der Verwendung eines hybriden Modells ist zunéchst der isotrope Anteil
anzupassen. Hierzu wird eine mittlere Fliekkurve aus den Messungen durch eine
arithmetische Mittelung an den Stiitzstellen erzeugt

0520 () = oo () + 20454(90) + 090 () (6.30)

Die Bestimmung der Parameter wird in zwei Stufen durchgefiihrt: Im ersten Schritt
wird das plastische Verhalten des von-Mises-Modells angepasst und danach erfolgt
die Bestimmung der Parameter des Kristallmodells unter Konstanthaltung der Pa-
rameter fiir das von-Mises-Modell.

6.5.4 Ergebnisse der Anpassung

Das beschriebene Anpassungsverfahren wurde fiir alle Werkstoffe mit unterschied-
lichen Anzahlen von Kristallen und Hintergrundmodellen durchgefiihrt. Im ersten
Schritt wurde anhand der aus der Texturapproximation resultierenden Ausrichtung
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der Kristalle der Verlauf der r-Werte durch eine Justierung des isotropen Anteils
angepasst. Hierzu wurde die jeweils betrachtete Kristallgruppe um einen ,jisotropen*
Kristall oder eine Gruppe in der ISO12-Anordnung ergénzt.

Die Anpassungsrechnung liefert fiir die Werkstoffe DX53D+Z, H180B und
H340LAD eine gute Ubereinstimmung mit dem qualitativen Verlauf der mechanisch
gemessenen r-Werte. Im Vergleich der unterschiedlichen Hintergrundmodelle zeigt
sich ein glatterer Verlauf der r-Werte bei dem von-Mises-Modell. Dieses Ergebnis ist
nicht iiberraschend, da die Einzelkristalle zu scharfen r-Wert-Verteilungen fiihren,
die durch den konstanten r-Wert des von-Mises-Modells, der zwischen 50 und 90%
der Volumenanteile enthilt, geglittet wird. Diese Glattung tritt bei Verwendung des
[SO12 Hintergrundes nicht auf. Erschwerend kommt hinzu, dass das ISO12 Modell
nur im elastischen Bereich isotrop ist. Da die Bestimmung der r-Werte im Bereich
von 15-20% Hencky-Dehnung durchgefiihrt wird, treten signifikante Abweichungen
der r-Werte des ISO12 Modells vom Idealwert 1 auf.

Die Approximation der E-Modul-Verteilung zeigt, dass es mit den vorange-
passten Kristallgruppen moglich ist, die Messwerte innerhalb einer Fehlerschran-
ke von 3% zu erreichen. Die Modelle tendieren zu einem isotroperen Verlauf der
E-Moduln in der Walzebene.

Die Anpassung an die Spannungs-Dehnungs-Kurven der Zugversuche unter 0°,
45° und 90° ist ebenfalls mit guter Genauigkeit mdoglich. Hierbei sind die Ergebnis-
se ebenfalls in einem Toleranzbereich von etwa 3% zum Mittelwert der jeweiligen
Messung. Als problematisch erweist sich die Anpassung des Exponenten n des Ver-
festigungsansatzes (Gl. 4.24), wenn die zugrunde liegenden Messungen durch un-
terschiedliche Exponenten zu ndhern wiren. Hierbei kann die Anpassung nur einen
mittleren Verlauf widerspiegeln. Durch die Anwendung des Parameters Aj ist auch
eine Anpassung bei einer ausgeprigten Streckgrenze mdoglich. Die Anpassungspara-
meter liegen innerhalb eines Materials und des gewihlten Hintergrundmodells fiir die
unterschiedlichen Kristallgruppen im gleichen Bereich, mit zunehmender Kristallan-
zahl verbessert sich die Anpassung des Modells an die gemessenen Fliefkurven.

Die Ergebnisse der Anpassungsrechnungen sind fiir ausgewéhlte Kristallanord-
nungen im Anhang C zusammengestellt.



Kapitel 7

Anwendung in der Tiefziehsimulation

Bei der Anwendung des Materialmodells ist sicherzustellen, dass die Simulationser-
gebnisse unter realistischen Belastungssituationen das Materialverhalten widerspie-
geln. Das hier untersuchte Materialmodell soll fiir die Tiefziehsimulation verwendet
werden. Hierzu wird ein vollstdndiger Prozessablauf, bestehend aus einem Tiefzie-
hen, einem Zwischenbeschnitt und der Riickfederung des Bauteils simuliert. Als Re-
ferenzmodell wird das standardmifig verwendete makroskopische Materialmodell
fiir die Tiefziehsimulation von Stahl verwendet.

Zur Modellverifikation beim Tiefziechen werden die Dehnungsverteilung im Bau-
teil und der Randeinzug der Platine herangezogen. Ferner wird die Texturentwick-
lung wihrend des Prozesses mit entsprechenden Messungen verglichen. Die Ergebnis-
se der Riickfederungssimulation werden ebenfalls anhand experimenteller Ergebnisse
iiberpriift.

7.1 Napfziehprozess

Zur Verifikation des Verhaltens im realen Einsatz wurden Tiefziehversuche mit ro-
tationssymmetrischen Nipfen aus verschiedenen Materialien durchgefiihrt. Dieser
Prozess verbindet unterschiedlichste Belastungszustinde des Materials, von einach-
sigem Druck am Rand der Platine bis zur biaxialen Streckung im Bodenbereich des
Napfes. Somit kann mit diesem Prozess ein umfangreiches Spektrum des Material-
verhaltens verifiziert werden [103]. Weiterhin stellt das Napfziehen die idealisierte
Form vieler industrieller Tiefziehprozesse dar.

7.1.1 Experimentelle Untersuchung

Zur experimentellen Durchfiihrung des Tiefziehens wurde ein Werkzeug entspre-
chend Abbildung 7.1 verwendet. Das Werkzeugkonzept entspricht dem von Rohleder
[121] verwendeten. Es handelt sich hierbei um einen Napf mit einem Nenndurchmes-
ser von 150 mm. Die Ziehtiefe des Napfes ist 91,8 mm. Zur Vermeidung von dop-
pelten Werkzeugkontakten im Bodenbereich besitzt die Matrize eine grofere Tiefe
als der Stempel, so dass sie ausschlieklich als Ziehring wirkt. Zur Vermeidung von

121
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Abbildung 7.1: Geometrie des Napfziehwerkzeuges

Pressungen im Zargenbereich wurde ein Ziehspalt von 2 mm verwendet. Der Innen-
durchmesser der gefertigten Matrize liegt bei 151,6 mm und der Stempeldurchmesser
bei 147,6 mm. Der Stempelradius betrigt 8,5 mm, der Matrizenradius 6,5 mm. Die
Oberflichen der Werkzeugelemente wurden nach dem Hérten geschliffen, so dass
eine Oberflichenrauhigkeit von R, < 0, 6um erreicht wurde. Zur Positionierung der
Platine und zur Vermeidung des Hangenbleibens unmittelbar vor dem Einzug wur-
de eine Abstandsplatine mit einer Dicke von 1 mm auf dem Blechhalter montiert.
Abbildung 7.2 zeigt das in die Versuchspresse eingebaute Werkzeug.

Die Versuche wurden auf einer einfachwirkenden hydraulischen Presse (Tab. 7.1)
im Versuchsbau Wolfsburg der Volkswagen AG durchgefiihrt. Hierbei wird die Plati-
ne auf dem Blechhalter aufgelegt, der wihrend des Ziehvorganges durch die Matrize
verdrangt wird. Der Blechhalter wird {iber acht Steckbolzen durch das Ziehkissen mit
der gewihlten Blechhalterkraft beaufschlagt. Die genaue Positionierung des Stem-
pels zur Matrize wird iiber eine Sdulenfiihrung sichergestellt.

Tabelle 7.1: Daten der Versuchspresse

Hersteller SMG Pressen
Typ HZPU 400-1000/850
Baujahr 1986
Tischgroke 900 x 1000
Stempelkraft 5 - 4000 kN
Ziehkissenkraft 50 - 1000 kN
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Abbildung 7.2: Napfziehwerkzeug in der Versuchspresse

Alle Versuche wurden mit einer Blechhalterkraft von 500 kN und mit einer Stem-
pelgeschwindigkeit von 30 mm /s durchgefiihrt. Zur Erreichung der Ziehtiefe wurden
die Ziehversuche mit einem Schmiermittel (Wedolit) durchgefiihrt, so dass das Nach-
fliefsen des Materials erleichtert wurde.

Zur Abschitzung der beim Tiefziehen vorliegenden Reibwerte wurden Streifen-
zugversuche (siehe Abb. 7.3) am Institut fiir Umformtechnik der Universitit Stutt-
gart durchgefiihrt. Fiir diese Untersuchung wird statt der realen Werkzeugelemente
ein Probekorper verwendet, der mit denselben Bearbeitungsvorgaben wie die Werk-
zeugelemente im Versuchsbau Wolfsburg der Volkswagen AG hergestellt wurde.

Die Zugversuche wurden fiir alle untersuchten Werkstoffe mit Proben bei fiinf
unterschiedlichen Flachenpressungen (10-50 MPa) durchgefiihrt. Die Blechstreifen
werden auf einem Schlitten eingespannt und mit einer konstanten Geschwindigkeit
am Probekorper vorbeigezogen. Bei vorgegebener Flachenpressung wird die stati-
sche Reibzahl p durch die Messung der normal und tangential zur Reibfliche des
Probekorpers wirkenden Kréfte bestimmt

F
n= (7.1)
wobei F} die Tangentialkraft und F;, die Normalkraft sind. Die verwendeten Sensoren
fiir die Kraftmessung haben eine Genauigkeit von + 1 %. Die Messliange bei den
Versuchen liegt bei ca. 400 mm. Zur Absicherung wurden jeweils mindestens drei
Versuche durchgefiihrt.

Die Ergebnisse der Versuche mit dem Schmiermittel Wedolit weisen die maxi-
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Abbildung 7.3: Streifenziehanlage am IFUM Stuttgart

malen Reibzahlen bei der kleinsten Flichenpressung auf. Im Falle von DX53D-+7
und H340LAD steigen die Reibwerte nach Erreichen eines Minimums bei weiterer
Erhéhung der Flachenpressung wieder an. Dieses Verhalten entspricht dem typischen
Verhalten 6lgeschmierter Gleitreibpaarungen, wie er auch in der Stribeck-Kurve im
Bereich der Mischreibung auftritt [54]. In Abbildung 7.4 sind die Ergebnisse der
Versuche zusammengestellt. Die Unterschiede in den Reibwerten der verschiede-
nen Werkstoffe sind auf die unterschiedlichen Oberflichenbeschichtungen, die unter-
schiedliche Rauhigkeiten nach sich ziehen, zuriickzufiihren. Auf Grund der Verwen-
dung desselben Beschichtungsverfahrens (Feuerverzinkung) im Falle von DX53D+Z
und H340LAD bewegen sich diese Werte im selben Bereich. Signifikant héhere Reib-
werte werden mit dem elektrolytisch verzinkten H180B erzielt.

Fiir die Simulation kann fiir jedes Material und jede Kontaktfliche nur ein Reib-
wert vorgegeben werden. Die tatsidchlich am Werkzeug auftretenden Gegebenheiten
sind jedoch wesentlich komplexer, da z.B. die Flichenpressung in den unterschied-
lichen Kontaktbereichen stark variiert. Zur Bestimmung der fiir die Simulation ver-
wendeten Reibzahlen wurde daher eine Mittelung der Ergebnisse im Bereich der in
der Simulation dominierenden Flichenpressungen (20-30 MPa) vorgenommen. Die
entsprechenden Ergebnisse sind in Tabelle 7.2 zusammengefasst.

Vermessung des Dehnfeldes

Zur Vermessung des Dehnfeldes wurde das System ARGUS der Firma GOM ver-
wendet. Die Durchfiihrung der Messung erfolgte mit Unterstiitzung der Betriebsmit-
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Abbildung 7.4: Reibzahlen beim Tiefziehen mit Wedolit

Tabelle 7.2: Mittlere Reibwerte beim Tiefziehen fiir Flichenpressungen im
Bereich von 20-30 MPa

Werkstoff | Mittlerer Reibkoeffizient | Messun-
im Bereich 20-30 MPa | sicherheit
DX53D+7Z 0,075 0,005
H180B 0,092 0,008
H340LAD 0,070 0,006

telentwicklung der Volkswagen AG und der Salzgitter Flachstahl AG. Es handelt
sich hierbei um ein statisches, rasterbasiertes Messsystem. Zur Durchfithrung der
Messungen wird auf elektrochemischem Wege ein regelméfiges Punktraster auf die
unverformten Platinen aufgebracht. Dieses Raster wird widhrend der Umformung
infolge der Platinendeformation verzerrt. Die umgeformten Teile werden mit Hilfe
einer CCD-Kamera aus mehreren Richtungen aufgenommen, so dass jeder Raster-
punkt auf mindestens drei Aufnahmen unter unterschiedlichen Winkeln vorhanden
ist. Weiterhin werden Kalibriermarken aufgenommen, anhand derer die Aufnahmen
iiberlagert werden. Auf diese Weise werden die dreidimensionalen Koordinaten der
Rasterpunkte erfasst. Die deformierten Punkte werden durch Ellipsen approximiert.
Deren Mittelpunkt ist der Messpunkt |5, 128|.

Mit der Kenntnis der urspriinglichen Abstédnde der Mittelpunkte im undefor-
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mierten Zustand werden die ebenen Anteile des lokalen Rechtsstrecktensors berech-
net. Hieraus werden dann die Hauptdehnungen auf der berasterten Blechoberfliche
bestimmt. Eine Berechnung der Dickendehnung kann unter Annahme der Volumen-
konstanz durchgefiihrt werden. Die Messgenauigkeit des Systems fiir die ebenen
Hauptdehnungen liegt bei einem absoluten Fehler von 3% Dehnung in ebenen Bau-
teilbereichen. Dieser Fehler vergrofert sich bei starker Abrasion des Messgitters, da
die Mitten der Rasterpunkte infolge des schlechteren Kontrastes ungenauer bestimmt
werden [5, 128].

Die Rastergrofe bestimmt die Messlange fiir die Dehnungsmessung. Sie betragt
bei den durchgefiihrten Versuchen 3 mm, die Punkte haben einen Durchmesser von
1,5 mm. Hieraus resultierend ist in den Bereichen des Stempel- und Matrizenradius
mit einer verringerten Messgenauigkeit zu rechnen. Ebenso ist die Erfassung lokaler
Dehnungsspitzen mit diesem Verfahren nicht moglich.

Zur Erzeugung von Schnitten wird dieses Messgitter zundchst gegeniiber der
Sollgeometrie ausgerichtet. Hierzu werden die Rasterpunkte in CATIA V4 in das
Bezugskoodinatensystem transformiert. Alle Punkte in einer Suchumgebung der
Schnittebenen werden in diese projiziert. Anhand dieser Punkte wird eine Schnitt-
kurve erzeugt, die den geometrischen Verlauf des Bauteils widerspiegelt. Entlang
dieser Kurve werden im Abstand von einem Millimeter die Messwerte interpoliert
berechnet. Hierzu wird eine lineare Interpolation auf Basis von Dreieckselementen,
die durch die benachbarten Messgitterpunkte aufgespannt werden, durchgefiihrt.

Geometrievermessung

Neben der Dehnungsverteilung ist die Zipfelbildung fiir die Modellverifikation ein
wichtiger Messwert. Die Zipfelbildung resultiert aus der Anisotropie des Bleches.
Ein isotropes Material ergibt bei Tiefziehen eines kreiszylindrischen Napfes aus einer
Kreisplatine einen vollkommen gleichformigen Einzug. Die Abweichungen hiervon
werden als Zipfel bezeichnet. Die Hohe dieser Zipfel korrespondiert zur planaren
Anisotropie Ar [50]. Diese ist eine Funktion der r-Werte (rqq, 745, r90)in drei ver-
schiedenen Winkeln (0°, 45° und 90°) zur Walzrichtung.

1
Ar = 5(7“00 — 27“45 + 7“90) (72)

Zur Bestimmung der Zipfelbildung wurde die Geometrie der Népfe nach dem Tiefzie-
hen durch Messtechnikabteilung der Volkswagen AG photogrammetrisch vermessen.
Das verwendete Messsystem ATOS II basiert auf der Triangulation eines auf das
Bauteil projizierten Streifenmusters. Zur Vermessung des gesamten Bauteils wird
dieses in mehreren Ansichten erfasst. Die rdumliche Zuordnung der einzelnen Auf-
nahmen geschieht durch am Objekt fixierte Referenzmarken. Diese Positionen wer-
den auch zur Positionierung der Punktwolke im CAD-Koordinatensystem genutzt
[47, 119].

Die hiermit erhaltenen Punktwolken wurden mit CATIA V4 aufbereitet, wobei
eine Ausrichtung der Punkte anhand einer Einpassung von Kreisen erfolgte. Im
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ersten Schritt wurde hierzu eine Ausgleichsebene im Bodenbereich des Napfes ange-
passt. Parallel zu dieser Ebene wurden Schnittebenen durch die Punktwolke gelegt
und die enthaltenen Punkte mit Kreisen approximiert. Durch dieses Vorgehen ist
eine hohe Genauigkeit der Mittenapproximation des Napfes erreichbar.

Die endgiiltige Verarbeitung zur Bestimmung der Zipfelbildung wurde unter
MATLAB durchgefiihrt. Hierbei wurden aus den Messpunkten diejenigen extrahiert,
deren z-Koordinate innerhalb eines Schwankungsbereiches um den Maximalwert lag.
Anschlieffend wurden in einem Suchabstand von 1° die Punkte herausgesucht, die
den groften Abstand zur Mittenachse des Napfes haben. Zur Reduktion der Messfeh-
lers infolge asymmetrischer Einziige wurde die dem Idealprozess zugrunde liegende
Symmetrie ausgenutzt und die dquivalenten Messwerte gemittelt.

Bestimmung der Folgetextur

Eine weitere Moglichkeit zur Modellverifikation ergibt sich aus der Entwicklung der
Textur des Materials. Zur Modellidentifikation ist eine Messung der Textur im Aus-
gangszustand des Materials notwendig. Mit derselben Methode kann nach einem
Tiefziehvorgang die resultierende Textur bestimmt werden.

Zu diesem Zweck wurden den tiefgezogenen Nipfen in einer Hohe von 10 mm
unterhalb der Napfoberkante Proben unter 0° und 90° entnommen. Diese Sekundér-
proben wurden auf réntgenographischem Wege vermessen, wobei ein lokales Koor-
dinatensystem verwendet wurde. Hierbei ist die lokale x-Achse in radialer Proben-
richtung und nicht mehr in der urspriinglichen Walzrichtung angeordnet.

7.1.2 Simulation des Tiefziehens

Das Simulationsmodell umfasst die geometrische Abbildung des Werkzeuges in Form
einer Oberflichenvernetzung, bestehend aus der Matrize, dem Stempel und dem
Blechhalter. Diese werden in der Simulation durch Starrkérper modelliert und aus-
schlieklich fiir die Bestimmung der Kontakte und der damit einhergehenden tan-
gentialen und normalen Kontaktkréfte benotigt. Fiir diesen Zweck ist es notwendig,
die Werkzeuggeometrie hinreichend genau abzubilden. Hierzu wurde das Werkzeug
mit Schalenelementen adaptiv vernetzt, wobei ein Winkel von 7.5 Grad zwischen
benachbarten Werkzeugelementen nicht {iberschritten wird.

Die Platine und das Abstandsblech sind als deformierbare Schalen abgebildet und
reprisentieren die Geometrie der Blechmittelfliche. Hierbei werden unterintegrierte
Schalenelemente nach Belytschko-Lin-Tsay verwendet [56]. Der Elementtyp basiert
auf der diskretisierten Variante der Schalentheorie nach Mindlin-Reissner. Hierbei
wird die Annahme dieser Theorie, dass die Normalen zur Mittelebene grade blei-
ben, ausschlieRlich fiir die Integrationspunkte angewendet [6|. In der Elementebene
werden lineare Interpolationsfunktionen verwendet. In Dickenrichtung sind mehrere
Integrationspunkte verwendbar, um eine Abbildung von Biegezustinden zu ermog-
lichen. Dieses Element wird standardméfig in der Tiefziehsimulation verwendet.

Als Vergleichsmaterialmodell wurde das Standardmaterialmodell von LS-Dyna
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Abbildung 7.5: FEM Modell fiir Tiefziehsimulation

fiir Umformsimulationen von Blechwerkstoffen herangezogen. Hierbei handelt es sich
um das 3-Parameter-Barlat Modell [3] aus LS-Dyna [56]. Fiir die Tiefziehsimulation
wird standardméfig der Exponent m = 2 gewihlt, so dass das Verhalten dem Hill48-
Kriterium |65] nahe kommt, jedoch zusétzlich den Einfluss der Schubspannungen
beriicksichtigt. Als Alternative kann dieser Exponent fiir kubisch-raumzentrierte
Kristalle auf m = 6 gesetzt werden [56|. Die Beriicksichtigung der planaren An-
isotropie geschieht durch die Verwendung der r-Werte unter 0, 45 und 90 Grad zur
Walzrichtung. Die Fliekkurve wird direkt als gemittelter Kurvenzug der Zugversuche
in Walzrichtung hinterlegt. Ab dem Erreichen der Gleichmafkdehnung erfolgt eine
lineare Extrapolation bis zu einem Umformgrad ¢ = 1, wobei die Extrapolation
tangentenstetig erfolgt.

Auf Grund der Symmetrie des Prozesses und des Materials ist es fiir die Auswer-
tung des Tiefziehprozesses ausreichend, ein Viertel des Napfes zu simulieren. Fiir
Modelle, die anschlieffend zur Riickfederungssimulation verwendet werden sollen,
ist es jedoch notwendig, die Rechnung mit einem Halbmodell durchzufiihren. Ein
solches Halbmodell fiir die Tiefziehberechnung ist in Abbildung 7.5 dargestellt.

Zur Reduktion der Rechenzeit wurde die Berechnung mit einer zweifachen ad-
aptiven Netzverfeinerung durchgefiihrt. Die Stempelgeschwindigkeit fiir die Berech-
nung wurde mit 5 m/s angesetzt, um die Rechenzeit zu reduzieren. Da ein ebener
Blechhalter verwendet wird, kann auf die Berechnung des Blechhalterschliefens ver-
zichtet und der Blechhalter unmittelbar mit der Prozesskraft beaufschlagt werden.
Blechhalter und Stempel sind zu Beginn der Rechnung in Kontakt mit der Platine.
Die Stempelgeschwindigkeit wird sinusférmig bis auf die Maximalgeschwindigkeit
gesteigert, am Prozessende wird sie auf gleichem Wege auf null herabgesetzt.
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Die Kontakte zwischen Werkzeug und Platine werden durch Knotenkrifte in
Normalen- und Tangentenrichtung wiedergegeben. Die Normalkrifte werden mit
Hilfe des Penalty-Verfahrens realisiert, wobei die Werkzeugsteifigkeit durch einen Be-
strafungsfaktor (Steifigkeit) dargestellt wird. Dieses Vorgehen kann bei Unterschét-
zung des Penalty-Wertes fiir den Kontakt zur Durchdringung der Werkzeugflichen
fiithren. Das alternative Verfahren (Lagrangesche Multiplikatoren), das ein solches
Verhalten mit Sicherheit unterdriickt, fiihrt jedoch zu Spannungsverteilungen, die
fiir eine Riickfederungsrechnung problematisch sind. Die Tangentialkomponente der
Kontaktkraft bildet die Reibung zwischen dem Werkzeug und der Platine ab. Sie
wird durch einen Coulombschen Ansatz mit einem festliegenden statischen Reibpa-
rameter fiir den gesamten Kontaktbereich modelliert.

7.1.3 Ergebnisse des Tiefziehens

Im folgenden Abschnitt werden die wesentlichen Ergebnisse der Tiefziehversuche
und Tiefziehsimulationen mit den untersuchten Werkstoffen vorgestellt. Zunéchst
werden anhand des ersten Werkstoffes (DX53D+7) die Einfliisse der unterschiedli-
chen Modellparameter auf die Ergebnisse mit dem neuen Materialmodell getestet.
Mit den hierbei ausgewihlten Parametern werden dann weitere Rechnungen mit den
anderen Testmaterialien durchgefiihrt.

Parametervariation

Im ersten Schritt wurden die Einfliisse der unterschiedlichen Modellparameter un-
tersucht. Die hierbei variierten Parameter sind in Tabelle 7.3 zusammengestellt.

Tabelle 7.3: Parametervariation

Parameter Standardwert Modifikationen
Stempelgeschwindigkeit 5m/s 2m/s; 10 m/s
Blechhaltekraft 500 kN 450 kN ; 550 kN
Reibung 0,075 0,065; 0,085
Adaptivitat 2-fach ohne (1,5 mm Netz)
Anzahl der Integrationspunkte 5 3:7
Kontaktsteifigkeit 0,030 0,010; 0,050
Kontaktdimpfung 20% 10%; 30%

Die Parametervariation wurde mit einem Modell mit 32 Kristallen und dem
von-Mises-Modell fiir den isotropen Hintergrund durchgefiihrt. Das Modell ist eine
Anpassung an den Werkstoff DX53D+Z. Zum Vergleich wurden die Dehnungsergeb-
nisse sowie die Spannungen in einem Schnitt in Walzrichtung, sowie der Platinen-
einzug und die Zipfelhohe verwendet. Die Ergebnisse der Modifikationen sind in den
Abbildungen 7.6 -7.10 dargestellt.
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Abbildung 7.6: Einfluss der Simulationsparameter auf die 1. Hauptdehnung

Die Auswertung der Dehnungsdaten (sieche Abb. 7.6) im betrachteten Schnitt
zeigt, dass nur die Variation der Reibung und der adaptiven Vernetzung einen nen-
nenswerten Effekt in Hinblick auf die berechneten Verzerrungen aufweist. Die Erho-
hung dieses Reibwertes fiihrt zu einer Vergréferung der 1. Hauptdehnung, die sich
besonders im Bereich des Bodens bemerkbar macht. Der Verzicht auf eine adaptive
Vernetzung fiihrt zu einem glatteren Verlauf, speziell im Bereich des Flansches, der
in den adaptiven Modellen durch deutliche Dehnungsschwankungen gekennzeichnet
ist. Im Bodenbereich ist im Falle des nicht adaptiven Modells einer geringere 1.
Hauptdehnung zu verzeichnen. Die Ursache fiir dieses Verhalten liegt in der hoheren
Steifigkeit der adaptiv vernetzten Bereiche im Vergleich zu den fein vernetzten, nicht
adaptiven Bereichen.

Die genauere Betrachtung der 1. Hauptdehnung im Bereich (Abb. 7.7) des Stem-
pelradius zeigt, dass in diesem Bereich die Abweichungen des Modells mit 3 Inte-
grationspunkten in Dickenrichtung gegeniiber den Modellen mit 5 und 7 Integra-
tionspunkten deutlich ausgeprigt ist (ca. 10 % Abweichung). Ebenso wirkt sich
in diesem Bereich die Verdnderung der Steifigkeit aus. Eine Verringerung von 0,03
auf 0,01 senkt die lokalen Dehnungen um ca. 10 %, wihrend eine Erhohung diese
entsprechend anwachsen lasst. Die Verdnderungen der Adaptivitit haben in diesem
Bereich keinen Einfluss auf das Ergebnis.

Im Spannungsvergleich (Abb. 7.8) sind die Auswirkungen der Modellparameter
deutlicher. Die Reduzierung der Werkzeugsteifigkeit auf 0.01 fiihrt zu einer deutlich
héheren Spannung in Bereich der Wand. Die Ursache hierfiir liegt im Auftreten



7.1. NAPFZIEHPROZESS 131

— Basis
— Feine Vernetzung
—3IP
——=7IP
X —v=2m/s
£
o) — —v=10m/s
C
E — F=450kN
a — — F=550kN
< -
S —— damp=0,1
T — —damp=0,3
— st=0,01
— —st=0,05
2 -
. . — p=0,065
0 T : T : T T - u=0,085
50 60 70 80 90 100

Bogenlange in mm

Abbildung 7.7: Einfluss der Simulationsparameter auf die 1. Hauptdehnun-
gen (lokal)

einer Durchdringung des Blechhalters und der damit einhergehenden Faltenbildung
(Faltenhohe max. 1 mm) am Rand der Platine. Diese versteift den Randbereich,
so dass die Spannungen im letzten Ziehabschnitt im Vergleich zum Standardmodell
deutlich ansteigen. Die Verwendung eines Reibparameters von (0,085 fiihrt im Bereich
des Bodens zu einen deutlichen Anstieg der Spannungen, was durch die Verstirkung
der Riickhaltekrifte erkldrbar ist. Die Reduktion der Blechhaltekraft fiihrt zu einer
Reduktion der Spannungsspitzen im Bereich der Werkzeugradien.

Im Bereich der Spannungsspitzen liegen die restlichen Modelle in einem Fehler-
korridor von 3%. Im Bereich der Napfwand treten grofere Abweichungen auf.

Beim mittleren Einzug (Abb. 7.9) gibt es eine signifikante Abweichung im Fall der
erhohten Reibung (Reduktion um mehr als 2 mm). Die Auswirkung der Variation der
Blechhaltekraft ist der nachstfolgende Einflussfaktor, der innerhalb des Testbereiches
von 10% nahezu linear auf den Einzug wirkt.

Die Zipfelhéhe (Abb. 7.10) wird durch die Faltenbildung bei der reduzierten
Werkzeugsteifigkeit deutlich erhéht. Die adaptive Vernetzung sowie die Reibbedin-
gungen wirken sich ebenfalls auf die Zipfelhhe aus. Der Verlauf der Kontur zeigt
jedoch, dass es zu keinen Umlagerungen der Zipfel auf Grund der Parameterwahl
des Modells kommt.

Die adaptive Netzverfeinerung hat demnach einen deutlichen Einfluss auf die
Ergebnisse der Simulation. Die Ursache hierfiir liegt im verwendeten Verfeinerungs-
verfahren: Durch die Netzverfeinerung entsteht ein irreguléres Netz, das Knoten auf
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Abbildung 7.10: Einfluss der Simulationsparameter auf die Zipfelbildung

benachbarten Elementkanten aufweisen kann. Diese Knoten werden durch geometri-
sche Bedingungen an die Nachbarknoten gekoppelt, so dass es zu einer Versteifung
des Netzes kommt. Allerdings sind die berechneten Ergebnisse in der Grofenord-
nung der Rechnung ohne adaptives Verhalten, so dass fiir praktische Belange die
Zeitersparnis bei der Berechnung Vorrang hat.

Fiir die Berechnung des Tiefziehvorganges ist eine Integrationpunktzahl von 5
Punkten in Dickenrichtung ausreichend. Die Ergebnisse der Dehnungsverteilung mit
7 Integrationspunkten weichen nur unwesentlich von den Ergebnissen mit 5 Punkten
ab. Bei der Verwendung von 3 Integrationspunkten zeigen sich im Bereich der Bie-
geradien deutliche Abweichungen, so dass eine Reduktion hierbei nicht durchgefiihrt
werden kann.

Die Reduzierung der Kontaktsteifigkeit auf einen Wert von 0,01 fithrt zum Auf-
treten von Durchdringungen von Werkzeug und Platine, wihrend eine Erhéhung
dieses Parameters die Spannungsschwankungen im Bereich des Napfwand (Wechsel
zwischen Kontakt und freien Fldchen) verstirkt. Aus diesem Grund werden fiir die
weiteren Rechnungen die Standardwerte fiir die Tiefziehsimulation verwendet. Der
Einfluss des Modellparameters Kontaktdampfung auf die betrachteten Ergebnisse ist
nur gering, so dass auch hierbei im Weiteren auf die Standardwerte zuriickgegriffen
wird.
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Tiefziehen mit DX53D-+7Z

Zur Simulation des Tiefziehens wurden unterschiedliche Kristallkonfigurationen
verwendet. Tabelle 7.4 enthilt eine Zusammenstellung der untersuchten Konfigu-
rationen. Mit der Anzahl der Kristalle ist jeweils die Kristallgruppe gemeint, die
den anisotropen Teil der Textur approximiert. Die Gesamtanzahl der Kristalle er-
gibt sich im Falle der [SO12-Variante dann als Summe der 12 Kristalle der ISO12-
Anordnung und der jeweils aufgefiihrten Kristallzahl. Im Falle der Verwendung des
von-Mises-Hintergrundes ist zusétzlich zur Kristallzahl ein isotroper® Kristall im
Gesamtmodell enthalten.

Tabelle 7.4: Namenskonventionen fiir die Tiefziehsimulation mit DX53D-+7Z

Name Textur- | Gesamtanzahl | Modell fiir | Integrationspunkte
kristalle Kristalle Hintergrund | in Dickenrichtung

A16M7 16 17 Mises 7

A16M9 16 17 Mises 9

A1617 16 28 [SO12 7

A32M7 32 33 Mises 7

A48MT 48 49 Mises 7

A48M9 48 49 Mises 9

A48I7 48 60 ISO12 7

A64MT 64 65 Mises 7

A80MT 80 81 Mises 7

A80M9 80 81 Mises 9

A80I7 80 92 [SO12 7

A96M7 96 97 Mises 7
Exponent Typ des Makromodells

A2B7 2 Barlat 7

A2B9 2 Barlat 9

A6B7 6 Barlat 7

A6B9 6 Barlat 9

Die Kristallkonfigurationen wurden mit der oben beschriebenen Anpassungsme-
thode bestimmt und hinsichtlich der r-Wert-Verlaufe sowie der elastischen und plas-
tischen Kennwerte optimiert.

Als Reibkoeffizient wurde ein statischer Reibwert von py = 0,075 verwendet.
Die Penalty-Kontaktparameter sind identisch mit den fiir eine Tiefziehsimulation
empfohlenen Parametern, die sich auch im Rahmen der Parameteruntersuchung als
anwendbar erwiesen haben.

In den Abbildungen D.1 bis D.6 sind die Ergebnisse der Umformsimulation in Be-
zug auf die gemessenen Hauptdehnungen an der Blechoberfliche mit den Kristallm-
odellen mit [ISO12-Hintergrund und von-Mises-Hintergrund zusammengestellt. Zum
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Vergleich sind die Berechnungsergebnisse mit den zwei konventionellen Modellen ge-
geniibergestellt. Die Schnitte zeigen eine deutliche Verbesserung der Vorhersage der
2. Hauptdehnung. In der ersten Hauptdehnung liegen die Simulationswerte mit den
Kristallmodellen ebenfalls etwas besser. Wihrend die Vorhersagedaten in Querrich-
tung etwa denselben Fehler wie die konventionellen Simulationen aufweisen, liegen
die Ergebnisse in Walzrichtung und unter 45° deutlich ndher an den Messwerten.

Die berechnete Zipfelbildung der Népfe mit den Modellen mit von-Mises-
Hintergrund ist in der Abbildung D.19(a) dargestellt. Hierbei ist erkennbar, dass
bereits die Modelle mit nur 16 Kristallen eine bessere Vorhersage der Zipfelhohe er-
moglichen als das Standard-Materialmodell. Allerdings ist bei Verwendung von nur
16 Kristallen die Lage des maximalen Einzuges eindeutig gegeniiber der Messung
versetzt. Die Prognosegiite erhoht sich bei der Verwendung zusétzlicher Kristalle. Die
Ergebnisse geben ab 48 Kristallen den Verlauf des Einzuges qualitativ gut wieder.
Die starksten Unterschiede gibt es im Bereich um 0° zur Walzrichtung, unter der der
minimale Einzug zu beobachten ist. Der mittlere Fehler im Einzug sinkt von mehr
als 3,3 mm im Falle der Barlat-Modelle auf 1,0-1,6 mm im Falle der Kristallmodelle.
Die Zipfelh6he wird von einer Prognose von 13,8 mm (A2B7) bis auf eine Gréfe von
3,3 mm (A80MT7) reduziert und liegt damit im Bereich der Messung (3,6 mm + 0,7
mm).

Wird statt eines von-Mises-Modells fiir den Hintergrund eine ISO12-Anordnung
von Kristallen verwendet, so zeigt sich ein anderes Bild: Mit zunehmender Kristall-
zahl treten deutlich andere Zipfelformen auf, als in Realitéit beobachtet werden(Abb.
D.19(b)). Die Ursache fiir dieses Verhalten ist in der iiberproportionalen Gewich-
tung der Kristalle in der ISO12-Anordnung zu suchen. Mit zunehmender Kristallzahl
sinkt zwar das Gewicht des isotropen Anteils, jedoch erhoht sich die relative Gewich-
tung der ISO12-Kristalle gegeniiber den weiteren Kristallen stark. Das Verhiltnis
der Gewichtung der ISO12-Kristalle zum mittleren Gewicht der weiteren Kristalle
steigt von 3,8 im fiir das Modell mit 16 anisotrop ausgerichteten Kristallen auf 16
im Falle von 80 anisotrop ausgerichteten Kristallen. Aus diesem Grunde liefern die
Tiefziehversuche immer stiarker eine Form der Zipfelbildung, wie sie aus einer reinen
[SO12-Konfiguration folgen wiirde.

Eine Erhohung der Anzahl der Integrationspunkte von sieben auf neun fiihrt zu
keinen Verdnderungen in den Dehnungsergebnissen und in der Zipfelbildung.

Die experimentellen Messungen der Textur zeigen einen Zerfall der Faserstruk-
tur und eine Konzentration der Kristalle einer dominanten Komponente, die aus
Symmetriegriinden in den Darstellungen doppelt dargestellt wird. Zu beachten ist,
dass das Referenzkoordinatensystem dem Prozess angepasst wurde, so dass fiir die
betrachteten Winkel eine orthorhombische Symmetrie erhalten bleibt. Die ODF-
Darstellungen sind als Schnitte in der ¢,-Richtung in den Abbildungen E.1(a) und
E.5(a) dargestellt.

In der Simulation kann ebenfalls eine deutliche Umorientierung der Kristalle
beobachtet (Abb. E.1 - E.8) werden. Zur Verbesserung der Vergleichbarkeit mit
den Messungen wurden die diskreten Kristallorientierungen durch Komponenten
mit einer Halbwertsbreite von 6° ersetzt. Hierbei zeigt sich, dass bereits mit nur 16
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Kristallen und einem isotropen von-Mises-Hintergrund die entstehende Endtextur
gut mit der gemessenen Textur korrespondiert. Das Modell bildet die Lage der ma-
ximalen Intensitdt auf den gemessenen Positionen ab. Die Schérfe der Folgetextur
wird im Vergleich zur Messung jedoch deutlich {iberschéitzt. Dies ist ein typisches
Verhalten fiir Modelle auf Basis der Taylor-Annahme.

Die Folgetexturen bei Verwendung der ISO12-Anordnung als Hintergrund wer-
den durch die Endpositionen der hierfiir verwendeten Kristalle dominiert. Diese
Positionen weichen von den Werten der Messungen signifikant ab. Betrachtet man
die Kristalle, die fiir die Anpassung der Textur verwendet wurden, so zeigt sich, dass
diese in die Positionen wandern, wie sie auch in der Messung beobachtet werden.

Tiefziehen mit H180B

Die verwendeten Kristallkonfigurationen fiir die Tiefziehsimulation von H180B sind
in Tabelle 7.5 zusammengefasst.

Tabelle 7.5: Namenskonventionen fiir die Tiefziehsimulation mit H180B

Name Textur- | Gesamtanzahl | Modell fiir | Integrationspunkte
kristalle Kristalle Hintergrund | in Dickenrichtung

B16M7 16 17 Mises 7

B16M9 16 17 Mises 9

B1617 16 28 ISO12 7

B32M7 32 33 Mises 7

B48M7 48 49 Mises 7

B48M9 48 49 Mises 9

B48I7 48 60 ISO12 7

B64M7 64 65 Mises 7

B8OM7 80 81 Mises 7

B80M9 80 81 Mises 9

B&0I7 80 92 ISO12 7

B96M7 96 97 Mises 7
Exponent Typ des Makromodells

B2B7 2 Barlat 7

B2B9 2 Barlat 9

B6B7 6 Barlat 7

B6B9 6 Barlat 9

Der Vergleich der Dehnungsergebnisse zeigt wie im Fall von DX53D+7 eine gute
Abbildung der Dehnungsverlaufe (Abb. D.7 bis D.12) bei Verwendung des Kristall-
modells mit von-Mises-Anteil. Die zweite planare Hauptdehnung wird von den Kris-
tallmodellen besser wiedergeben als mit den konventionellen Modellen. Im Bereich
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der ersten planaren Hauptdehnung sind die Abweichungen der Modelle gegeniiber
den Messwerten im gleichen Bereich.

Die Zipfelbildung (Abb. D.20(a)) wird durch die untersuchten Kristallmodelle
mit von-Mises-Hintergrund systematisch unterschitzt, wobei die Lage der Extre-
ma (mit Ausnahme der Modells mit 16 Kristallen) korrekt abgebildet wird. Das
Barlat-Modell mit m = 2 fiihrt zu einer signifikanten Uberschitzung der Zipfel-
bildung, wihrend der Fehler des Modells mit m = 6 im selben Bereich wie der
der Kristallmodelle liegt. Die mittlere Abweichung der Simulation von der Messung
des Einzuges wird von mehr als 3 mm bei den Barlat-Modellen auf etwa 1 mm
reduziert. Die Verwendung des ISO12-Hintergrundes resultiert in einer qualitativ
falschen Wiedergabe der Zipfelbildung (Abb. D.20(h)).

Die Texturmessung (Abb. E.9(a) und E.13(a)) zeigt analog zum DX53 einen Zer-
fall der Faser im Bereich der -Faser und eine Konzentration in einer dominanten
Komponente, die jedoch eine geringere Intensitit aufweist. Eine geringe Sekundér-
struktur ist im Bereich ¢; = 0°, & = 90°, 3 = 45° zu beobachten, so dass der
Bereich der a-Faser ab ca. = 25° signifikant besetzt ist.

Die berechneten Texturen (Abb. E.9-E.16) mit dem von-Mises-
Hintergrundmodell nach der Umformung zeigen eine dominante Komponente,
deren Ausrichtung sehr gut mit den Messwerten iibereinstimmt. Wie bereits im
ersten Fall wird jedoch die Schérfe der Textur deutlich iiberschitzt. Die in der
Texturmessung beobachtbare Belegung der a-Faser wird jedoch nicht abgebildet.

Bei Verwendung des Kristallmodells mit ISO12-Hintergrund zeigt sich als domi-
nante Struktur die Endposition der ISO12-Kristalle, die wie im Fall von DX53D+Z
von den Messwerten abweicht. Die berechnete Position der Kristalle fiir die Tex-
turapproximation stimmt jedoch wieder gut mit den Ergebnissen der Messung iiber-
ein.

Tiefziehen mit H340LAD

Das Material mit der hochsten Festigkeit im Test war H340LAD. Fiir die Tiefzieh-
simulation wurden die Konfigurationen in Tabelle 7.6 untersucht.

Die Dehnungsverteilungen in den Schnitten unter 0°, 45° und 90° zur Walz-
richtung sind in den Bildern D.13 bis D.18 dargestellt. Die berechneten Werte der
zweiten planaren Hauptdehnung werden durch die Kristallmodelle geringfiigig besser
als mit den Barlat-Modellen abgebildet. Die Auswertung der ersten planaren Haupt-
dehnung zeigt, dass die Ergebnisse mit dem Kristallmodell im Bereich der Resultate
mit den Barlat-Modellen liegen. Wahrend das Barlat-Modell mit m=6 eine sehr gute
Ubereinstimmung mit den Messwerten aufweist, sind die Ergebnisse unter 45° zur
Walzrichtung deutlich schlechter als die des Kristallmodells. Das Barlat-Modell mit
m—2 liegt unter 0° und 45° im selben Ergebnisbereich wie die Kristallmodelle, jedoch
ist der Fehler im Flanschbereich bei der Auswertung unter 90° deutlich héher.

Die Zipfelbildung (Abb. D.21(a) und D.21(b))der Kristallmodelle ist stirker aus-
geprégt als bei den realen Bauteilen. Die Verwendung der Barlat-Modelle fiihrt zu
einer weiteren Uberschiitzung dieses Effektes. Wihrend letztere Modelle einen ma-
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Tabelle 7.6: Namenskonventionen fiir die Tiefziehsimulation mit H340LAD

Name Textur- | Gesamtanzahl | Modell fiir | Integrationspunkte
kristalle Kristalle Hintergrund | in Dickenrichtung

C16M7 16 17 Mises 7

C16M9 16 17 Mises 9

C16l7 16 28 ISO12 7

C32M7 32 33 Mises 7

C48M7 48 49 Mises 7

C48M9 48 49 Mises 9

C4817 48 60 [SO12 7

ce64M7 64 65 Mises 7

C80M7 80 81 Mises 7

C80M9 80 81 Mises 9

C8017 80 92 ISO12 7

CI6MT7 96 97 Mises 7
Exponent Typ des Makromodells

C2B7 2 Barlat 7

C2B9 2 Barlat 9

C6B7 6 Barlat 7

C6B9 6 Barlat 9

ximalen Einzug im Bereich von 90° zur Walzrichtung prognostizieren, wird dieser
durch die Kristallmodelle bei 0° und 90° etwa ausgewogen berechnet. Die Messungen
zeigen ebenfalls einen nahezu identischen Einzug in diesen Richtungen. Der mittlere
Fehler der Kristallmodelle ist mit Ausnahme des Modells mit 64 Kristallen geringer
als 1,5 mm, wiahrend dieser bei den Barlat-Modellen grofer als 2 mm ist.

Die Texturmessung (Abb. E.17(a) und E.21(a)) zeigt in Walzrichtung eine relativ
scharfe Komponente, die im selben Bereich wie die bisherigen Folgetexturen liegt.
In der Querrichtung ist die Textur deutlich schwacher ausgeprigt und weist eine
sekundére Faser im Bereich von ¢;—0°, ®—90°, 0°< ;—90° auf.

Die aus der Simulation resultierenden Texturkomponenten (Abb. E.17 -E.24)
sind erst ab einer Kristallzahl von 48 in guter Ubereinstimmung mit den Messwer-
ten. Allerdings werden auch hier die Nebenkomponenten auf der oben genannten
Faser nur unzureichend entwickelt. Im Gegensatz zu den Materialien DX53D-+7
und H180B wird die Schirfe der Textur eher unterschitzt, wobei eine deutliche
Anndherung an die gemessenen Werte mit zunehmender Kristallzahl zu beobachten
ist. Die Ursache fiir diese fiir ein Taylor-Modell untypische Unterschitzung der Tex-
turschérfe liegt in der Verwendung eines sehr hohen isotropen Anteils, der durch ein
von-Mises-Modell abgebildet wird. Dieser Volumenanteil (80-90%) bleibt wéihrend
der Umformung konstant erhalten, so dass die Entwicklung Texturschirfe infolge
der Umordnung der Kristalle deutlich abgemildert wird.
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Der Vergleich der beiden Hintergrundmodelle (ISO12 und von Mises) in Hinblick
auf die Texturentwicklung zeigt auch fiir dieses Modell eine bessere Prognose mit
dem von-Mises-Modell. Die Vordergundkristalle entwickeln sich in beiden Modellen
in analoge Positionen. Die Gesamttextur wird jedoch durch die ISO12-Kristalle bei
dem entsprechenden Modell auf Grund der starken Gewichtung dominiert. Dies fiihrt
zu deutlichen Unterschieden in der Folgetextur im Vergleich zu den Messwerten.

7.1.4 Diskussion des Tiefziehverhaltens

Mit Hilfe der Tiefziehsimulation wurde das Verhalten des Kristallmodells fiir drei
unterschiedliche Materialien untersucht. Die Ergebnisse zeigen, dass die Dehnungs-
verteilungen der Modelle fiir einen Werkstoff sich nur geringfiigig mit der Anzahl
der verwendeten Kristalle verindern. Somit erh#lt man bereits bei geringen Kristall-
zahlen (16 oder 32 Kristalle in der anisotropen Anordnung) eine gute Ubereinstim-
mung mit den Messwerten. Im Vergleich zu den Referenzmodellen stellt sich, fiir alle
untersuchten Werkstoffe und Dehnungsverteilungen, eine leichte Verbesserung der
Prognosegiite ein.

Der Einsatz der Kristallmodelle fiihrt zu einer deutlichen Verbesserung der Si-
mulationsergebnisse in Hinblick auf die Zipfelbildung im Vergleich zu den Barlat-
Modellen. Die Kristallmodelle reduzieren den mittleren Fehler im Einzug auf die
Grofse im Bereich der Messunsicherheiten im Experiment. Ebenso wird eine Verbes-
serung der Prognose der Zipfelhohe erreicht. Die Lage der minimalen und maximalen
Einziige wird durch die Kristallmodelle mit von-Mises-Hintergrund jedoch erst bei
Verwendung einer groferen Anzahl von Kristallen korrekt abgebildet. Eine Appro-
ximation mit 16 Kristallen fiihrt bei den stirker texturierten Materialien zu einer
fehlerhaften Lage der Zipfel. Ab einer Anzahl von 32 Kristallen wird die Lage der
Minima und Maxima der Einziige gut approximiert.

Bei Verwendung eines ISO12-Hintergrundes wird die Zipfelbildung durch die
Entwicklung der 12 Kristalle dominiert, die den isotropen Hintergrund abbilden
sollen. Dies hat zur Folge, dass die verbleibenden Kristalle einen untergeordneten
Beitrag zur Losung liefern. Die durchgefiihrten Berechnungen zeigen alle qualitativ
gleiche Verlaufe der Zipfelbildung fiir diesen Hintergrund.

Der Vergleich der Rechenzeiten der Kristallmodelle mit den makroskopischen
Modellen zeigt, dass pro verwendeten Kristall im Materialmodell fiir Schalen etwa
das Vierfache der Rechenzeit des im Vergleich verwendeten Barlat-Modells bené6tigt
wird. Aus diesem Grund ist wegen der zu erwartenden Rechenzeiten uneffektiv, den
isotropen Hintergrund durch eine grofte Anzahl von Kristallen abzubilden

Eine Verbesserung der Simulation der Zipfelhohen ist prinzipiell durch eine nach-
tragliche Modifikation des Volumenanteils des von-Mises-Modells, analog zum Vor-
gehen von Zhao et al. [152], moglich. Auf Grund der Zielsetzung einer Materialiden-
tifikation mit vergleichsweise geringem Messaufwand erscheint ein solches Vorgehen
nicht gerechtfertigt, da bei der Verwendung eines solchen Identifikationsversuches
eine Vielzahl von zusétzlichen Randbedingungen (z.B. Reibung) einflieft.

Durch die gewihlten Reibzahlen fiir die einzelnen Werkstoffe wird der mittlere
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Einzug der Platine bei Verwendung des Kristallmodells geringfiigig unterschitzt.
Diese Abweichungen liegen in einer Grofe, wie sie schon auf Grund des Fehlers in
der Reibwertbestimmung erwartet werden kann.

Sowohl die Dehnungsverteilung als auch die Zipfelbildung ist bei den untersuch-
ten Materialien nicht signifikant von der Anzahl der Integrationspunkte in Dicken-
richtung abhéingig. Die Parameterstudie zeigt, dass auch mit fiinf Integrationspunk-
ten in Dickenrichtung diesbeziiglich gute Ergebnisse erzielt werden.

Die Auswertung der Texturmessungen zeigt fiir alle Materialien eine deutliche
Entwicklung der Texturen gegeniiber dem Lieferzustand der Bleche. Die urspriing-
lich vorhandene Fasertextur wird durch einzelne, stiarker ausgeprigte Komponenten
ersetzt. Die Intensitidten dieser Komponenten werden von den Anfangsintensititen
der Ausgangstexturen beeinflusst. Mit Ausnahme der 90°-Richtung des Werkstoffes
H340LAD werden nahezu identische Endpositionen dieser Komponenten eingenom-
men. Neben diesen Hauptkomponenten entwickeln sich sekundire Fasern, die bei
den Werkstoffen mit geringerer Schirfe der Anfangtextur stiarker ausgeprégt sind.

Die simulierte Texturentwicklung deckt mit guter Ubereinstimmung die Haupt-
komponenten der experimentellen Folgetexturen ab. Mit Ausnahme der Fille, in
denen die isotrope Komponente eine extreme Dominanz aufweist, ist das typische
Verhalten eines Taylor-Modells zu beobachten: Die Scharfe der Texturen wird iiber-
schitzt. Die Entwicklung von sekundéren Texturkomponenten, wie sie bei den schwé-
cher texturierten Materialien auftreten, wird durch das Modell nur ungeniigend be-
schrieben.

Der Vergleich der Hintergrundmodelle zeigt auch in Hinblick auf die Texturent-
wicklung einen Vorteil fiir das von-Mises-Modell. Die Folgetexturen werden durch
die Dominanz der ISO12-Kristalle gegeniiber den weiteren Kristallen verfilscht.

Grundsétzlich ist bei den untersuchten Werkstoffen zu beobachten, dass der Ein-
fluss der anfinglichen Textur auf die Lage der dominanten Komponenten in der
Folgetextur relativ gering ist. Dieses Ergebnis deckt sich mit Ergebnissen nach Van
Houtte [141], der ein analoges Verhalten fiir Walztexturen beschreibt. Die Ursache
fiir dieses Verhalten ist die Grofe der aufgebrachten Verformungen, die zu einer
grundsétzlichen Umorientierung aller Kristalle des Werkstoffes fiihrt. Je nach Aus-
gangsposition der Kristalle geschieht dies schneller oder langsamer, so dass die An-
fangstextur sich in der Schérfe der Folgetextur bemerkbar macht. Dies erkldrt auch
die Unterschiede in den Folgetexturen der Proben in Walz- und Querrichtung.

7.2 Riickfederung

Die Riickfederung von Bauteilen nach einer Verformung wird durch innere Spannun-
gen hervorgerufen. Dieser Effekt ist bei allen Umformvorgangen nach der Entlastung
des Bauteils, z.B. bei Entnahme aus dem Werkzeug zu beobachten. Ebenso treten
Riickfederungseffekte auf, wenn der nach der Entlastung eingestellte Gleichgewichts-
zustand gestort wird, z.B. durch eine Anderung der Geometrie des Bauteils infolge
eines Beschnittes. Die hieraus resultierende Forméanderung des Bauteils ist abhingig
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Abbildung 7.11: Riickfederungsversuch: Napf, Ringe, Ringe nach Offnung

vom Material und der Verformungsgeschichte.
Im folgenden Abschnitt wird dieser Effekt am Beispiel von Ringen eines Napfes
experimentell und simulativ untersucht.

7.2.1 Experimentelle Untersuchung der Riickfederung

Als Beispiel zur Untersuchung der Riickfederung wurde das Vorgehen nach Rohleder
[121] gewdhlt. Die tiefgezogenen Népfe wurden durch Drahterosion in Ringe mit einer
Breite von 10 mm geschnitten. Der Abstand zwischen den Ringen betrigt ebenfalls
10 mm, der erste Ring befindet sich 10 mm unterhalb der Oberkante des Napfes.
Die so erhaltenen Ringe wurden durch die Messtechnikabteilung der Volkswagen AG
photogrammetrisch vermessen. Zum Einsatz kam das System ATOS II, das auch zur
Erstvermessung der Népfe benutzt wurde [47, 119]. Im Anschluss an die Messung
erfolgte die einseitige Durchtrennung der Ringe, die ebenfalls mit Hilfe der Drahtero-
sion durchgefiihrt wurde. Diese Storung des Gleichgewichtszustandes fiihrt zu einer
Auffederung des Bauteils. In diesem Zustand erfolgt eine zweite photogrammetrische
Vermessung der Ringe.

Die drei Stufen dieses Prozesses sind in Abbildung 7.11 dargestellt. Hierbei ist gut
erkennbar, dass die Grofe der Riickfederung von der Position des Ringes innerhalb
des Napfes abhéngig ist.

Als Messgrofse fiir die Riickfederung wird die Veranderung der Radien der Ringe
infolge der Auftrennung verwendet. Hierzu wurden die bei der Messung generierten
Punktwolken in CATIA V4 aufbereitet. Die Messpunkte wurden anhand einer Mar-
kierung in Walzrichtung ausgerichtet und anschliefend einer Normalprojektion in
die Ebene z = 0 unterzogen. Die resultierenden Koordinaten wurden als Grundlage
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fiir die Anpassung eines Ausgleichskreises mit Hilfe einer Optimierungsroutine auf
Basis des Simplex-Verfahrens in MATLAB herangezogen. Als Fehlermafs wurde die
Summe der Fehlerquadrate zwischen einem idealen Kreis und den realen Messpunk-
ten verwendet.

7.2.2 Simulation der Riickfederung

Zur Realisierung dieses Prozesses ist fiir die Riickfederung die Simulation eines
Halbmodells notwendig. Fiir eine sinnvolle Abbildung der Biegespannungszustinde
innerhalb des Materials sind nach Rohleder [121] neun Integrationspunkte in Dicken-
richtung zu verwenden. Auf Grund der zu erwartenden Rechenzeiten ist eine solche
hohe Anzahl an Integrationspunkten fiir das betrachtete Modell problematisch. Als
Kompromiss zwischen der Genauigkeit der Berechnung und der Berechnungsdauer
wird deshalb ein Modell mit sieben Integrationspunkten in Dickenrichtung verwen-
det. Zur Uberpriifung der hiermit erzielten Ergebnisse werden einzelne Rechnungen
ebenfalls mit neun Integrationspunkten durchgefiihrt.

Nach dem Abschluss des Tiefziehens wird das Modell in Dynaform interaktiv
beschnitten. Hierbei werden alle inneren Variablen des Tiefziehmodells auf Integra-
tionspunktebene (siehe Abschnitt 4.6.3) iibertragen.

Als Randbedingungen wird an einem Rand des Halbringes die Symmetrierand-
bedingung wie beim Tiefziehen erhalten, wiahrend sie am zweiten Rand gel6scht
werden, um den Beschnitt zur Offnung des Ringes zu simulieren. Zusitzlich werden
auf der Seite der Symmetrierandbedingung die Verschiebung und Verdrehung eines
Knotens unterbunden. Die Aufbringung dieser zuséitzlichen Randbedingungen ist
auf Grund der impliziten Rechnung notwendig, da hierbei Starrkérperverschiebun-
gen unterdriickt werden miissen.

Das Modell wird einer impliziten Riickfederungsrechnung unterzogen, da die-
ses Vorgehen im Vergleich zur expliziten Riickfederungsrechnung nur etwa 5% der
Rechenzeit benotigt. Ebenso entfillt die Problematik der Bestimmung einer Damp-
fungskonstanten fiir die explizite Riickfederung.

Die Positionen der Knoten im stationdren Zustand am Ende der Rechnung wer-
den in die Ebene z—0 normal projiziert. Die Approximation dieser Punkte mit einem
Kreis wird mit Hilfe der Methode der kleinsten Fehlerquadrate durchgefiihrt. Auf
Grund der Symmetrieeigenschaften wird bei der Optimierung die Lage des Kreises
in y-Richtung bei null fixiert. Die Optimierung wurde analog zur Behandlung der
Messwerte in MATLAB durchgefiihrt.

7.2.3 Ergebnisse der Riickfederung
DX53D+Z

Die Berechnung mit dem Werkstoft DX53D-+7 erfolgt mit den Kristallmodellen in
Kombination mit der von-Mises-Approximation des isotropen Hintergrundes. Abbil-
dung 7.12 zeigt die Ergebnisse der Riickfederungsrechnung der Kristallmodelle im
Vergleich zu den makroskopischen Modelle sowie zu den Messwerten. Die Messungen
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Abbildung 7.12: Riickfederung von DX53D+Z: Verteilung der Ringradien
Barlatmodell (7 IP)
Kristallmodell mit von-Mises-Hintergrund (7 IP)

zeigen, dass sich der unterste Ring nach der Durchtrennung schlieftt, wihrend sich
die anderen Ringe 6ffnen. Die grofte Aufweitung ist am 2. Ring zu beobachten.

Das Kristallmodell mit 7 Integrationspunkten in Dickenrichtung bildet die ge-
messene Auffederung (siehe auch Tab. 7.7) gut ab. Das Schlieflen des 4. Ringes (bei
15 mm) wird von allen verwendeten Kristallgruppen korrekt prognostiziert, wih-
rend des Barlat-Modell mit dem Exponenten m = 2 ein Offnen des unteren Ringes
berechnet. Im Gegensatz zur Messung wird in allen Simulation die maximale Off-
nung der Ringe jedoch am obersten Ring berechnet. Die Unterschiede zwischen den
Riickfederungsergebnissen der einzelnen Kristallgruppen sind relativ gering. Bereits
das Modell mit 16 Kristallen weist einen mittleren Fehler von weniger als 6,5% auf.
Die Maximalfehler der Modelle liegen unter 10% der Messwerte und damit deutlich
besser als die Ergebnisse des besten makroskopischen Modells (15% Maximalfehler).

Die Erhéhung der Anzahl der Integrationspunkte von sieben auf neun verbessert
die Losungsgenauigkeit des Modells (Abb. 7.13) sowohl fiir die Kristallmodelle mit
von-Mises-Hintergrund als auch fiir die makroskopischen Modelle. Der qualitative
Verlauf der Auffederung wird hiervon jedoch nicht beeinflusst.

Die Verwendung des Modells mit der ISO12-Gruppe statt des von-Mises-Modells
fiir den isotropen Hintergrund verbessert die Losung der Riickfederungsberechnung.
Die Riickfederung wird mit 48 (A48I7) und 80 (A80I7) Kristallen und 7 Integra-
tionspunkten in Dickenrichtung qualitativ richtig berechnet.
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Abbildung 7.13: Riickfederung von DX53D+Z: Verteilung der Ringradien
Barlatmodell (9 IP)
Kristallmodell mit von-Mises-Hintergrund (9 IP)
Kristallmodell mit [SO12-Hintergrund (7 IP)

H180B

Die Riickfederung des Werkstoffes H180B zeigt ein Schliefen des Ringes mit dem
geringsten Abstand zum Napfboden. Die maximale Ringdffnung tritt ebenfalls beim
2. Ring auf. Die verwendeten Modelle zeigen alle ein Schliefsen des untersten Ringes
(Abb. 7.14). Die maximale Offnung wird bei den Barlat-Modellen und den Kristall-
modellen (ab 44 Kristallen) beim 1. Ring erreicht (Tab. 7.8). Fiir diesen Werkstoff
unterschitzen die Kristallmodelle die Auffederung systematisch. Der mittlere Fehler
der Kristallmodelle ab 16 Kristallen liegt bei ca. 7%. Dies entspricht dem mittleren
Fehler des Barlat-Modells mit m = 2, der mittlere Fehler des Modells mit m = 6
liegt bei 4%.

Die Erhéhung der Anzahl der Integrationspunkte (Abb. 7.15) fiithrt bei den Kris-
tallmodellen zu einer Losung der Riickfederungsberechnung, die den gemessenen
Verlauf qualitativ reproduziert. Die maximale Auffederung wird am 2. Ring erreicht.
Der mittlere Fehler der entsprechenden Modelle sinkt gegeniiber den entsprechenden
Modellen mit 7 Integrationspunkten.
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Tabelle 7.7: Ergebnisse der Riickfederungsrechnung mit DX53D+7

Abstand vom Boden | 15 mm | 35 mm | 55 mm | 75 mm

rinmm | rin mm | rin mm | rin mm
Messung 73,4 86,3 88,4 87,7
A2B7 76,4 96,5 106.,4 110,2
A2B9 76,3 96,1 99,1 107.8
A6B7 74,4 89,0 93,6 100,1
A6B9 73.8 89,3 93,4 98,1
A1617 75,0 89,8 90,9 93,9
Al6M7 74,7 92,0 95,0 95,9
A16M9 74,7 88,8 92,5 95,0
A32M7 74,1 90,7 92,9 95,0
A4817 75,0 89,8 91,0 85,4
A48M7 74,1 90,9 92,6 94,6
A48M9 74,2 89,1 91,3 93,5
A64MT 74,3 91,5 94,2 95,6
A80I7 75,0 89,8 90,7 84,6
A80OMT 74,1 91,3 93,4 95,6
A80M9 74,3 91,5 93,5 94.9
A96M7 74,3 91,2 93,3 95,6

H340LAD
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Beim Werkstoff mit der hochsten Streckgrenze ist eine deutlichen Offnung des unter-
sten Ringes zu beobachten (Abb. 7.16). Diese Offnung wird von den Barlat-Modell
kaum erfasst, der entsprechende Ring weist praktisch keine Riickfederung auf, im
Modell mit m = 2 wird sogar ein leichtes Schliefen berechnet. Alle anderen Mo-
delle prognostizieren dieses Verhalten. Die beste Ndherung des Gesamtverhaltens
wird durch das Modell mit 64 Kristallen erreicht. Hierbei werden die Messwerte
mit einem mittleren Fehler von ca. 1,5% reproduziert. Die weiteren untersuchten
Kristallmodelle weisen einen mittleren Fehler von weniger als 3% aus. Die Abwei-
chungen der makroskopischen Modelle sind im Mittel héher (m = 2: 5%, m = 6:
7%). Die Ergebnisse sind in Tabelle 7.9 zusammengefasst.

Die Erhohung der Anzahl der Integrationspunkte auf neun in Dickenrichtung
(Abb. 7.17) fiihrt in diesem Fall zu einer geringfiigigen Verschlechterung der Lisung
(mittlerer Fehler bei max. 4%). Die Radienénderungen des 3. Ringes werden ge-
geniiber der Losung mit sieben Integrationspunkten unterschitzt. Am qualitativen
Verlauf der Ergebnisse gibt es jedoch keine Anderung.

Die Verwendung des ISO12-Hintergrundes fiihrt bei den beiden Modellen mit
groferen Kristallzahlen zu einer Verschiebung der maximalen Auffederung zum drit-
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Abbildung 7.14: Riickfederung von H180B: Verteilung der Ringradien
Barlatmodell (7 IP)
Kristallmodell mit von-Mises-Hintergrund (7 IP))

ten Ring. Beim Modell mit nur 16 Kristallen zur Abbildung der Textur sind die
Auffederungen im zweiten und dritten Ring nahezu identisch.

7.2.4 Diskussion des Riickfederungsverhaltens

Die experimentelle Untersuchung des Riickfederungsverhaltens zeigt eine deutliche
Abhéngigkeit der Ergebnisse von den verwendeten Werkstoffen. Die Grofe des ma-
ximalen Auffederung wichst bei gleicher Blechdicke mit zunehmender Festigkeit des
Materials. Ein zusétzlicher Einflussfaktor ist die Blechdicke. Das Material mit der
geringsten Blechdicke (H180B) zeigt die grokte Auffederung. Dieses Ergebnis deckt
sich mit der Parameterstudie zum Dickeneinfluss von Rohleder [121].

Ebenso ist ein qualitativer Wechsel des Auffederungsverhaltens des untersten
Ringes zu beobachten: Wéhrend bei den Materialien mit geringerer Fliefspannung
ein Schliefen beobachtet wird, kommt es bei dem Material héchster Festigkeit zu
einem deutlichen Offnen dieses Ringes. Die maximale Auffederung wird stets am
2. Ring von oben beobachtet, wobei sich der Unterschied zum obersten Ring mit
zunehmender Festigkeit vergrofert.

Die Riickfederungsberechnung mit dem Kristallmodell zeigt eine gute Uberein-
stimmung mit den Messwerten. Die Verteilung der Auffederung wird mit Ausnahme
von DX53D+Z von den Kristallmodellen bei Verwendung von neun Integrations-
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Abbildung 7.15: Riickfederung von H180B: Verteilung der Ringradien
Barlatmodell (9 IP)
Kristallmodell mit von-Mises-Hintergrund (9 IP)
Kristallmodell mit [SO12-Hintergrund (7 IP)

punkten in Dickenrichtung korrekt abgebildet. Im Fall von DX53D+Z7 wird die ma-
ximale Auffederung am 1. Ring erzielt, die jedoch nur gering von der am 2. Ring
abweicht. Auch bei diesem Material ist der qualitative Verlauf mit dem Kristall-
modell besser prognostiziert als mit dem Referenzmodell.

Die Verwendung einer héheren Anzahl an Integrationspunkten in Dickenrich-
tung fiihrt zu einer Verbesserung der qualitativen Ubereinstimmung der berechne-
ten Riickfederung mit den Messwerten. Die Ursache hierfiir liegt in der besseren
Approximation des Spannungsprofils in Dickenrichtung.

Die Erhéhung der Anzahl der Kristalle fiihrt bei Verwendung des von-Mises-
Hintergrundmodells zu keiner Anderung des qualitativen Verlaufes der Riickfede-
rung. Bereits mit 16 Kristallen ist eine gute Prognose der Riickfederung moglich.

Bei Betrachtung des Verhalten des untersten Ringes zeigt sich, dass dieses nur
von den Kristallmodellen kontinuierlich richtig prognostiziert wird. Die makrosko-
pischen Modelle bilden das Verhalten in diesem Bereich nicht fiir alle untersuchten
Materialien qualitativ richtig ab. Das starke Offnen dieses Ringes bei H340LAD wird
in keiner Weise durch diese Modelle reproduziert.

In der Gesamtbetrachtung der untersuchten Materialien liefert das kristallplas-
tische Modell im Falle einer Riickfederungssimulation zuverlissigere Ergebnisse als
das Vergleichsmodell. Die Richtung der Riickfederung wird in jedem Falle korrekt
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Tabelle 7.8: Ergebnisse der Riickfederungsrechnung mit H180B

Abstand vom Boden | 15 mm | 35 mm | 55 mm | 75 mm

rinmm | rin mm | rin mm | rin mm
Messung 73,7 94,2 98,0 96,8
B2B7 73,3 91,2 106,6 110,1
B2B9 73,3 91,7 104,2 107,2
B6B7 72,5 86,9 95,4 101.,5
B6B9 74,7 86,3 96,1 107.2
B1617 73,3 84,4 86,2 86,6
B16M7 72,8 89,8 87,4 88,6
B16M9 72,9 84,8 91,4 88,4
B32M7 72,9 86,5 88,9 90,3
B4817 73,4 84,9 97,4 87,7
B48M7 72,9 87,4 91,0 92,2
B48M9 73,1 86,5 94,6 91,8
B64M7 72,8 86,5 89,2 90,1
B80I7 72,8 84,9 87,1 87,6
B8&8OMT 72,8 85,7 86,6 88,1
B80OM9 73,0 84,6 90,3 87,7
B96M7 72,9 86,7 88,2 88,9

berechnet und die simulierten Radien weisen eine gute Ubereinstimmung mit den
Messwerten auf.

7.3 Zusammenfassung der Tiefziehuntersuchung

Die Untersuchung des Modellverhaltens beim Tiefziehen zeigt fiir die untersuchten
Materialien, dass die Kombination der kristallplastischen Modells mit einem isotro-
pen Hintergrund auf Basis eines von-Mises-Modells fiir die praktische Anwendung
gute Ergebnisse liefert. Das hier verwendete vereinfachte Kristallmodell ist in der
Lage, das wesentliche Verhalten der untersuchten Werkstoffe gut abzubilden. Zur
Berechnung der stirker texturierten Werkstoffe ist eine Mindestzahl von 32 Kristal-
len notwendig, um hinsichtlich der hier untersuchten Eigenschaften (Zipfelbildung,
Dehnungsverteilung und Riickfederung) gute Ergebnisse zu erhalten.

Die Vorteile des kristallplastischen Modells liegen besonders in der besseren Prog-
nose der Zipfelbildung und der Riickfederung. Im Vergleich der Dehnungsergebnisse
sind die Abweichungen mit dem Kristallmodell insgesamt geringer, jedoch erscheint
aus Griinden der Rechenzeiten ein Einsatz im reinen Bereich der Tiefziehsimulation
nicht gerechtfertigt.
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Abbildung 7.16: Riickfederung von H340LAD: Verteilung der Ringradien
Barlatmodell (7 IP)
Kristallmodell mit von-Mises-Hintergrund (7 IP)
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Kristallmodell mit von-Mises-Hintergrund (9 IP)
Kristallmodell mit [SO12-Hintergrund (7 IP)



7.3. ZUSAMMENFASSUNG DER TIEFZIEHUNTERSUCHUNG

Tabelle 7.9: Ergebnisse der Riickfederungsrechnung mit H340LAD

Abstand vom Boden | 15 mm | 35 mm | 55 mm | 75 mm

rinmm | rin mm | rin mm | rin mm
Messung 79,7 93,3 95,7 93,6
C2B7 75,2 94,6 99,5 101,6
C2B9 75,9 95,8 97,2 98,2
C6B7 75,9 95,9 102,4 83,3
C6B9 75,9 90,9 100.0 103,1
C1e6l7 76.9 90,6 92,1 89,3
Ci6M7 76,7 92,6 93,1 89,3
C16M9 76,9 90,6 92,1 89,3
C32M7 76,9 93,0 93,6 90,1
C48I7 77,2 90,8 92,3 89,1
C48M7 77,0 92,2 93,5 89,3
C48M9 77,2 90,8 92,3 89,2
C64M7 77,0 93,9 94,8 92,5
C80I7 80,4 93,1 92,1 88,9
C80M7 77.1 92,6 92,9 89,2
C80M9 77,4 91,9 92,4 89,5
CI6M7 77,2 92,7 93,4 89,6
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Kapitel 8

Grenzen des Modells

Das verwendete kristallplastische Materialmodell ist auf Grund seiner Modellan-
nahmen limitiert. Diese Einschrinkungen sollen im folgenden Abschnitt diskutiert
werden.

Die plastische Deformation der hier betrachteten kubisch-raumzentrierten Kris-
talle erfolgt durch das Modell des Pencil-Glide. Diese verwischt die eng beieinander
liegenden Gleitsysteme, die die (111)-Gleitrichtungen enthalten, zu einer Gruppe
von 4 Gleitsystemen, wobei die zuldssigen Gleitebenen alle Ebenen sind, die die
Gleitrichtung enthalten. Dieses Vorgehen hat zur Folge, dass nicht mehr zwischen
den Gleitebenen {110}, {112} und {123} unterschieden werden kann. Diese Gleitebe-
nen konnen in Realitit jedoch unterschiedliche kritische Schubspannungen aufwei-
sen. Zusétzlich gibt es bei kubisch-raumzentrierten Kristallen Unterschiede zwischen
der kritischen Schubspannung auf den {112}-Ebenen infolge der dort moglichen
Zwillingsbildung [34]. Diese Effekte konnen mit dem hier verwendeten Pencil-Glide-
Modell nicht abgebildet werden, da hierbei fiir jedes Gleitsystem nur eine kritische
Schubspannung verwendet wird. Zur Beriicksichtigung solcher Effekte wire es in
erster Naherung notwendig, die kritische Schubspannung abhéngig von der Ausrich-
tung des Schubbeanspruchungsvektors s; zu gestalten.

Bei der Deformation von krz-Kristallen kommt es zusétzlich zur kristallogra-
phischen Abgleitung auch zur Formierung von Scherbindern, die ebenfalls einen
Einfluss auf die Endtextur besitzen [40, 91|. Ebenso fiihrt die Interaktion der realen
Kérner zu inhomogenen Dehnungsfeldern [15]. Die Korndeformation ist in Realitét
nicht nur von der Ausrichtung des Kristalls sondern auch von der Ausrichtung seiner
Nachbarkristalle abhéngig, so dass zur korrekten Beschreibung hohere Korrelations-
funktionen benutzt werden miissen |36].

Der Ubergang zwischen der mikroskopischen Ebene (Kristallebene) und der
makroskopischen Ebene (Zustand am Integrationspunkt) erfolgt iiber die Taylor-
Annahme [134]. Diese Methode hat zur Folge, dass das Materialverhalten tendenziell
zu steif wiedergegeben wird. Weiterhin verlauft auf Grund der Taylor-Annahme die
Texturentwicklung schneller als in Realitét, die entstehenden Texturen sind schérfer
als real beobachtet. Eine Ausnahme hiervon bilden die Ergebnisse der Folgetextur
mit H340LAD, bei denen die Maximalintensititen auf Grund des isotropen Hin-
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tergrundes unterschitzt werden. Die Folgetexturen sind jedoch in guter qualitati-
ver Ubereinstimmung mit realen Messungen und nihern sich den Messwerten mit
zunehmender Kristallzahl. Gleichzeitig sind durch die Taylor-Annahme bestimmte
Deformationslagen der Kristalle nicht abbildbar. Ein typisches Beispiel fiir diesen
Unterschied ist das Auftreten der stabilen Taylor-Lage in der Simulation von Walz-
prozessen von kfz-Kristallen, die von der stabilen Lage im Experiment abweicht [36].

Auf Grund der Notwendigkeit der Reduktion der Zahl der in der Rechnung ver-
wendeten Kristalle wird eine unterschiedliche Gewichtung der einzelnen Kristalle
vorgenommen. Diese Gewichtung bleibt wihrend der Berechnung konstant. Die Fol-
ge dieses Vorgehens ist, dass gerade bei geringen Kristallzahlen die Verteilung der
Extrema der ODF nach einer Deformation durch die anfingliche Verteilung der am
stiarksten gewichteten Kristalle dominiert wird. Besonders deutlich wird dieses Ver-
halten bei der Verwendung einer kleinen Kristallgruppe zur Abbildung des isotropen
Hintergrundes.

Durch die Verwendung eines von-Mises-Modells zur Approximation des isotro-
pen Hintergrundes ist fiir diesen Teil des Materials keine Anisotropieentwicklung
moglich. Dies hat zur Folge, dass die Schérfe der berechneten Folgetexturen nicht
nur von der Entwicklung der Kristallorientierungen, sondern auch vom anfénglich
gewahlten Volumenanteil des isotropen Hintergrundes abhéngig ist. Dies kann ins-
besondere bei geringtexturierten Materialien zu deutlichen Unterschitzungen der
Texturschérfe fiihren.

Die Beschreibung der Anisotropie des Materials geschieht ausschliefslich {iber die
kristallographische Textur (ODF). Einfliisse aus anderen Teilen der Mikrostruktur,
z.B. aus FEinschliissen oder auf Grund unterschiedlicher Kornfestigkeiten, werden
im Modell nicht beriicksichtigt. Dies hat zur Folge, dass z.B. die r-Wert-Verldufe,
die prognostiziert werden, in den Verldufen qualitativ mit den aus der reinen Tex-
tur bestimmten Werten (z.B. nach Bunge [28]) {ibereinstimmen. Reale mechanische
Versuche zeigen teilweise abweichende r-Wert-Verldufe (siehe z.B. Klein [75] ), die
auch durch umfassendere Messungen der Textur nicht genauer abgebildet werden
konnen.



Kapitel 9

Zusammenfassung und Ausblick

Die Simulation von Umformprozessen hat eine hohe Bedeutung in der Absiche-
rung der Herstellbarkeit von Blechbauteilen. Auf Basis eines kommerziellen Finite-
Elemente-Programms sollte die Moglichkeit des Einsatzes eines kristallplastischen
Modells zur Simulation von Tiefziehprozessen untersucht werden. Hierzu wurde das
Materialmodell von Krawietz [82, 83] in das Finite Elemente Programm LS-Dyna
eingebunden.

Die Untersuchung dieses Modells bei zyklischen Belastungen zeigt auch bei
ausschlieflicher Verwendung einer isotropen Verfestigung auf Kristallebene einen
Bauschinger-Effekt, wie er auch beim realen Material beobachtet wird. Die ersten
Lastwechsel werden durch ein solches Modell gut widergespiegelt. Im Falle einer
lingeren zyklischen Belastung fiihrt dieser Ansatz jedoch auf keine stabile Hyste-
rese. Ein solches Verhalten kann nur mit einem kinematischen Verfestigungsmodell
auf der Kristallebene realisiert werden. Hierzu wurden zwei entsprechende Verfesti-
gungsansitze der Materialmodell hinzugefiigt und getestet.

Zur Beschleunigung der Riickfederungsberechnung wurde das Materialmodell um
die Moglichkeit zur impliziten Zeitintegration fiir diesen Berechnungsfall erweitert.
Diese Modellergénzung fiihrt zu einer Reduktion der notwendigen Losungszeit auf
ein Zwanzigstel der fiir eine expliziten Riickfederungsrechnung benétigten Zeit.

Zur Anpassung der Anfangsausrichtung der Kristalle wurde eine Methode ent-
wickelt, die es ermoglicht, beliebige Kristalltexturen mit einer vorgegebenen Anzahl
von Kristallkomponenten gleicher Streubreite zu approximieren. Aufgrund der Ver-
wendung weniger charakteristischer Orientierungen ist es notwendig, eine Appro-
ximation des isotropen Hintergrundes vorzunehmen. Hierzu wurden zwei Herange-
hensweisen getestet: Als direkter Weg wurde eine Kristallgruppe bestehend aus 12
Kristallen, die ein elastisch-isotropes Verhalten aufweist, zur Abbildung des Hinter-
grundes verwendet. Dieses Vorgehen liefert bei kleinen plastischen Verzerrungen gute
Ergebnisse. Zum FEinsatz als gewichteter Hintergrund eines realen Materials unter
grofen Verzerrungen ist eine solche kleine Kristallgruppe jedoch nicht geeignet, da
sie durch die entsprechend hohe Gewichtung der enthaltenen Kristalle die Aniso-
tropieentwicklung dominiert. Dies zeigt sich deutlich in der Texturentwicklung und
der Zipfelbildung beim Tiefziehen. Eine deutliche Vergroferung der Kristallanzahl
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zur Absenkung der Einzelgewichte der Hintergrundkristalle ist jedoch aufgrund der
Zielsetzung geringer Rechenzeiten nicht realisierbar.

Als alternatives Vorgehen wurde die Benutzung eines isotropen Materialmodells
auf Kristallebene getestet. Ein solcher ,yon-Mises-Kristall“ ermdéglicht eine exakte
Abbildung des isotropen Hintergrundes im Ausgangszustand. Dies hat zur Folge,
dass die fiir geringe Kristallzahlen typischen starken Schwankungen in den Aniso-
tropiekennwerten, z.B. den r-Werten, gegliattet werden. Nachteilig anzusehen ist,
dass dieser Anteil keine Anisotropieentwicklung erfiahrt.

Zur Anpassung des Modells an das reale Materialverhalten ist neben der Tex-
turmessung nur die Messung der E-Moduln, der r-Werte und der Fliefkurven in
0°, 45° und 90° zur Walzrichtung notwendig, die bisher auch zur Identifikation des
verwendeten Barlat-Modells benotigt wurden.

Das vereinfachte kristallplastische Modell ermdglicht eines gute Prognose der
Texturentwicklung. Hiermit ist es mdoglich, eine Anisotropieentwicklung, sowohl im
elastischen als auch im plastischen Bereich, zu beschreiben. Als direkte Folge sind
die berechneten Zipfelbildungen beim Tiefziehen in besserer Ubereinstimmung mit
den Messwerten als die mit dem Standard-Materialmodell nach Barlat bestimmten
Werte. Ebenso wird die Spannungsberechnung genauer, was sich in einer deutlich
verbesserten Riickfederungsberechnung widerspiegelt. Hierbei ermdglicht das Kris-
tallmodell eine korrekte Prognose der Riickfederung aller untersuchten Werkstoffe,
was bisher nicht mdglich war. Auch die Absolutwerte der berechneten Riickfede-
rungen weisen eine héhere Genauigkeit als die Prognosen mit dem konventionellen
Modell auf.

Die Ergebnisse der Tiefzieh- und Riickfederungsberechnungen zeigen, dass ei-
ne Kristallgruppe, bestehend aus 32 anisotrop ausgerichteten Kristallen und einem
von-Mises-Hintergrund, bereits gute Berechnungsergebnisse liefert. Die Simulations-
ergebnisse mit einem solchen Modell sind in Hinblick auf die Zipfelbildung und die
Riickfederung besser als die Ergebnisse der Vergleichsrechnung. Somit ergibt sich
eine Reduktion der notwendigen Kristallzahl auf etwa ein Zehntel der bei den bis-
herigen Untersuchungen benotigten Kristalle |7, 137].

Trotz dieser deutlichen Reduzierung fiihrt die Verwendung dieses Modells noch
immer zu einer Steigerung des Berechnungsaufwandes um zwei Gréfenordnungen im
Vergleich zum Barlat-Modell. Aus diesem Grund erscheint derzeit ein Einsatz zur
ausschliefllichen Tiefziehberechnung fiir industrielle Zwecke bei den gegenwértigen
Rechnerleistungen nicht gerechtfertigt. Im Bereich der Riickfederungsberechnungen
kleiner bis mittlerer Teile ist aufgrund der verbesserten Prognose ein Einsatz in
absehbarer Zeit vorstellbar, da durch die Einsparungen in der Werkzeugfertigung
die entsprechend lidngeren Rechenzeiten gerechtfertigt werden kdnnen. Vorausset-
zung fiir einen breiteren Einsatz des Modells sind entsprechende Fortschritte in der
Rechengeschwindigkeit der verwendeten Computer.

Das derzeit vorliegende Materialmodell ist sowohl fiir Volumen- als auch fiir
Schalenelemente einsetzbar. Aufgrund der Struktur des Materialmodells eignet es
sich gut zur Parallelisierung, da die einzelnen Kristalle am Integrationspunkt un-
abhingig voneinander berechnet werden konnen. Ein solches Vorgehen wiirde sich
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jedoch gut dazu eignen, die Gesamtberechnungszeit des Modells zu reduzieren.

Diese Arbeit wurde mit einer Beta-Version von LS-Dyna 9.71 durchgefiihrt,
die ausschlieflich unterintegrierte Schalenelemente unterstiitzte. Eine weitere Ein-
schrinkung dieser Version bestand im Ausschluss der grundsétzlich vorhandenen
Parallelisierbarkeit, so dass in diesem Bereich keine Untersuchungen zum Geschwin-
digkeitsvorteil durchgefiihrt werden konnten. Mit der Bereitstellung der entsprechen-
den Vollversion werden diese Einschriankungen aufgehoben sein.

Das derzeit vorliegende Materialmodell ist somit in der Lage, Tiefziehprozesse
und Riickfederungen kubisch-raumzentrierter Kristalle mit guter Genauigkeit ab-
zubilden. Fiir den praktischen Einsatz ist neben diesen Grundlagen auch die Pro-
gnose des Versagens des Materials von Interesse. Die derzeit verwendeten Modelle
auf Basis des Grenzformanderungsdiagramms sind hierzu bei komplexen Lastpfaden
nicht in der Lage. Fine alternative Vorgehensweise besteht in der Verwendung von
Grenzspannungsdiagrammen |2, 130|, die bisher jedoch auf Grund der Probleme
bei der korrekten Berechnung der Spannungen nur selten zum Einsatz kamen. Die
deutliche Verbesserung der Simulation der Riickfederung mit dem Kristallmodell
ldsst auf eine bessere Genauigkeit der Spannungsberechnung schliefien, so dass diese
Moglichkeit untersucht werden sollte. Ein weiterer Ansatzpunkt zur Bestimmung
der Versagensgrenze besteht in der Untersuchung von Lokalisierungsvorgéngen bei
der Verformung, wie sie bei Kristallmodellen z.B. durch die Ausbildung von Textur-
inhomogenitéten [144| oder durch die Entstehung von Ecken am Lastpunkt in der
Fliekflache [81, 93] mdoglich sind.

Zur Erweiterung des Einsatzspektrums wére eine Ausweitung des Modells auf
kubisch-flichenzentrierten Kristallen sinnvoll, da diese ebenfalls im geplanten Ein-
satzgebiet verwendet werden. Hierzu kdnnte ein Vorgehen mit einen Deck-Glide-
Modell eingeschlagen werden, wobei die Rollen der Gleitebenennormale und der
Gleitrichtung in der Bedeutung zu vertauschen sind.
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Anhang A

Ergebnisse der Texturmessung

Die Texturmessungen wurden, wenn nicht anders vermerkt, mit Rontgenstrah-
lung im Texturgoniometer an der Mittelebene der Bleche durchgefiihrt. Die hierbei
bestimmten Polfiguren wurden anschliefsend in Orientierungsverteilungsfunktionen
umgerechnet.
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ANHANG A. ERGEBNISSE DER TEXTURMESSUNG

Phiz= 0 Phiz= 4 Phi 2= 10 Phi 2= 14
Phi 2 = 20 Phi 2 = 24 Phi 2 = 30 Phi 2 = 34

: —
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Abbildung A.1: Oberflichentextur in DX53D+Z
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Abbildung A.2: Mittelflichentextur in DX53D-+7
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ANHANG A. ERGEBNISSE DER TEXTURMESSUNG
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Abbildung A.3: Textur in DX53D~+7 bei Messung mit Sandwichverfahren
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Abbildung A.4: Textur in DX53D+7 bei Messung mit Synchrotron
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ANHANG A. ERGEBNISSE DER TEXTURMESSUNG
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Abbildung A.5: Mittelflichentextur in H180B
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Abbildung A.6: Mittelflichentextur in H340LAD



Anhang B

Texturanpassung

Die Anpassung der Texturen wurde mit Hilfe der Gittermethode durchgefiihrt. Hier-
zu wurde ein Gitter mit einem 5°-Raster verwendet. Die Ansatzfunktionen sind
Mises-Fischer-Verteilungen mit einer Halbwertsbreite von 6°.

Eine Komponente wird im Kristallmodell fiir die Tiefziehsimulation aufgrund
der Probensymmetrie durch eine Gruppe von 4 Kristallen représentiert.

180



Phiz= 0 Phiz= & Phiz= 10 Phiz= 15
Phi 2 = 20 Phi 2 = 246 Phi 2 = 30 Phi 2 = 35
4
Phi 2 = 40 Phi 2 = 45 Phi 2 = 50 Phi 2 = 55
= 1 1B 4@ «
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L3 3
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(c) 12 Komponenten

181

Phiz= 0 Phit= 4 Phiz =10 PhiZ= 15
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(d) 16 Komponenten

Abbildung B.1: Anpassung von DX53D~+Z mit 4-16 Komponenten
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Phii= 10 Phiz= 15

ANHANG B. TEXTURANPASSUNG
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Abbildung B.2: Anpassung von DX53D+7 mit 20 und 24 Komponenten
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Abbildung B.3: Anpassung von H180B mit 4-16 Komponenten
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ANHANG B. TEXTURANPASSUNG
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(b) 24 Komponenten

Abbildung B.4: Anpassung von H180B mit 20 und 24 Komponenten
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Abbildung B.5: Anpassung von H340LAD mit 4-16 Komponenten
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Abbildung B.6: Anpassung von H340LAD mit 20 und 24 Komponenten



Anhang C

Anpassung der Materialparameter

Im folgenden Abschnitt sind die Ergebnisse der Anpassung der Materialparameter
anhand von Zugversuchen dargestellt. Die zugrundeliegenden Kristallorientierungen
entsprechen den Ergebnissen der vorher durchgefiihrten Texturapproximation. Zu-
nichst wird der Volumenanteil des isotropen Hintergrundes anhand des Verlaufes
der r-Werte angepasst, anschlieffend wird das elastische Verhalten mit Hilfe der E-
Modul-Messungen in der Blechebene in 3 Richtungen approximiert. Die Parameter
fiir das plastische Verhalten werden danach an die Flieffkurvenmessungen angepasst.
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E-Modul in GPa

ANHANG C. ANPASSUNG DER MATERIALPARAMETER
205
—& - Messung
200
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+ M
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0,0 T T T T T
0 15 30 45 60 75 90

Winkel zur Walzrichtung in Grad
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Abbildung C.1: Anpassung von E-Modul und r-Wert von DX53D+Z



Spannung in GPa

Spannung in GPa
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Abbildung C.2: Anpassung der Fliefkurve von DX53D-+7 unter 0° und 45°

zur Walzrichtung
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Abbildung C.3: Anpassung der Flielkkurve von DX53D+Z unter 90° zur
Walzrichtung
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Abbildung C.4: Anpassung von E-Modul und r-Wert von H180B
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Spannung in GPa

Spannung in GPa

ANHANG C. ANPASSUNG DER MATERIALPARAMETER
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Abbildung C.5: Anpassung der Fliefkurve von H180B unter 0° und 45° zur

Walzrichtung
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Abbildung C.6: Anpassung der Fliefskurve von H180B unter 90° zur Walz-
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E-Modul in GPa
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ANHANG C. ANPASSUNG DER MATERIALPARAMETER
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Abbildung C.7: Anpassung von E-Modul und r-Wert von H340LAD
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Abbildung C.8: Anpassung der Fliefkurve von H340LAD unter 0° und 45°
zur Walzrichtung
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Abbildung C.9: Anpassung der Flielkkurve von H340LAD unter 90° zur Walz-
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Anhang D

Tiefziehen

Bei Tiefziehen wurden die Hauptdehnungen in der Blechebene in drei Richtungen
zur Walzrichtung experimentell gemessen. Die Ergebnisse dieser Messungen sind
den Berechnungsergebnissen der angepassten Materialmodelle gegeniibergestellt. Die
Darstellung der Ergebnisse erfolgt jeweils als Funktion der Bogenldnge beginnend
im Zentrum des Stempels/Napfes.

Weiterhin ist die Zipfelbildung der Modelle im Vergleich zu den experimentel-
len Ergebnisse abgebildet. Hierzu wird der Radius der Napfkante als Funktion des
Winkels zur Walzrichtung vermessen.

In den jeweiligen Diagrammen sind die Ergebnisse der Rechnungen mit
dem Kristallmodell mit 7 Integrationspunkten in Dickenrichtung mit dem von-
Mises-Hintergrundmodell sowie mit 9 Integrationspunkten mit dem von-Mises-
Hintergrundmodell und 7 Integrationspunkten mit dem ISO12-Modell dargestellt.
Gegeniibergestellt sind jeweils auch die mit dem Vergleichsmodell erzielten Ergeb-
nisse.
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Hencky-Dehnung in %

Hencky-Dehnung in %

ANHANG D. TIEFZIEHEN
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Anhang E

Folgetexturen

Zur Uberpriifung der Texturentwicklung wurden Proben aus den Nipfen (10 mm
unterhalb der Napfoberkante) in Walzrichtung und in Querrichtung entnommen
und rontgenographisch vermessen. In der Simulation wurden im selben Bereich die
Endorientierungen der Kristalle bestimmt. Zur Verbesserung der Vergleichbarkeit
wurden die Kristalle durch Komponenten mit derselben Streubreite, wie sie in der
Texturanpassung verwendet wurde, ersetzt.
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ANHANG E. FOLGETEXTUREN
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Abbildung E.2: Texturen nach Tiefziehen von DX53D-+7 in Walzrichtung
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ANHANG E. FOLGETEXTUREN

Phiz= D Phiz= § PhiZ =10 Phiz= 15 Phiz= D Phiz= 5 Phiz= 10 Phiz= 15
& o i
=
= 8 (= ~
Phi ¢ = 20 PhiZ= 35 Phi 7 = 30 Phis= 35 Phig= 0 PhiZ= 75 PRz = 30 FhiZ= 35
(& o ()
0 5> 3 L
@
+
B 7 = R AR 2= 50 PR = %5 P = 4@ PR = % PR = o0 PR 7= 56
B e D @ | = 2 < 2 c
= 83 2 O 557
Phi % = 60 PhiZ = 6% PhiZ =710 Phiz= 15 PhiZ= 60 PhiZ = 65 Phiz= 70 Fhiz= 75
G LS
@ 0
D 5
Fhi 7 = %0 PR = 55 Fhi 2= 80 : o1 (VR PR 2= 55 PR =00 o1
& & o
—— 00 —— 150
PHI sin FHI 0
() — 350 — 40
= Fmax= 282 Frmax= 4549
(a) 16 Kristalle + ISO12 (b) 16 Kristalle
Phiz= 0 Phiz= 5§ PhiZ= 10 Phiz= 15 Phiz= 0 Phiz= 5 Phiz= 10 Phiz= 15
s {8y &
=
o Lol o) 5
PRI 7 = 20 PR = 5 Phi 7= 30 Phi 3= 35 PR 2= 0 PR 2= 75 PR 2= 30 PR 2= 35
] =
@ i ) -
I i i )
[
10y
Phi 2= 40 Fhiz= % Phi 2= 50 Phiz= %5 Fhiz= 40 Phiz= % Phiz= &0 FhiZ= 55
w | T 5 & @)
R 7= 60 PR Z= 6% PR 2= 70 PR E= 75 PR 2= 60 FhiZ = 65 PR Z= 70 FhiZ= 75
|
0 @
. ; .
: o @ @ ‘
Phi 2 = &0 PhiZ= &5 Phi 2 = 80 - Phig= 40 PhiZ= 85 Fhiz= a0 -
2 Fhi 1 o Phi 1
6] (] Lo
— 04 —— 40
PHI iy PHI,  —— asn
) ) —— Z30 —— B0D
@ Frmax = 259 Frmax = 6.2

(c) 48 Kristalle + ISO12
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Abbildung E.3: Texturen nach Tiefziehen von DX53D-+7 in Walzrichtung
16 und 48 Kristalle mit und ohne ISO12-Hintergrund
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Abbildung E.4: Texturen nach Tiefziehen von DX53D-+7 in Walzrichtung
80 Kristalle mit und ohne ISO12-Hintergrund
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ANHANG E. FOLGETEXTUREN
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(d) 48 Kristalle + Mises

Abbildung E.5: Texturen nach Tiefziehen von DX53D-+7 in Querrichtung
Messung und 16-48 Kristalle mit von-Mises-Hintergrund
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(c) 96 Kristalle + Mises

Abbildung E.6: Texturen nach Tiefziehen von DX53D-+7 in Querrichtung
64-96 Kristalle mit von-Mises-Hintergrund
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Abbildung E.7: Texturen nach Tiefziehen von DX53D-+7 in Querrichtung
16 und 48 Kristalle mit und ohne ISO12-Hintergrund
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Abbildung E.8: Texturen nach Tiefziehen von DX53D-+7 in Querrichtung
80 Kristalle mit und ohne ISO12-Hintergrund
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ANHANG E. FOLGETEXTUREN
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(c) 32 Kristalle +

Abbildung E.9: Texturen nach Tiefziehen von H180B in Walzrichtung
Messung und 16-48 Kristalle mit von-Mises-Hintergrund
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(c) 96 Kristalle + Mises

Abbildung E.10: Texturen nach Tiefziehen von H180B in Walzrichtung

64-96 Kristalle mit von-Mises-Hintergrund
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ANHANG E. FOLGETEXTUREN
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Abbildung E.11: Texturen nach Tiefziehen von H180B in Walzrichtung
16 und 48 Kristalle mit und ohne ISO12-Hintergrund
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Abbildung E.12: Texturen nach Tiefziehen von H180B in Walzrichtung
80 Kristalle mit und ohne ISO12-Hintergrund
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Abbildung E.13: Texturen nach Tiefziehen von H180B in Querrichtung
Messung und 16-48 Kristalle mit von-Mises-Hintergrund
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(c) 96 Kristalle + Mises

Abbildung E.14: Texturen nach Tiefziehen von H180B in Querrichtung

64-96 Kristalle mit von-Mises-Hintergrund
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Abbildung E.15: Texturen nach Tiefziehen von H180B in Querrichtung
16 und 48 Kristalle mit und ohne ISO12-Hintergrund
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Abbildung E.16: Texturen nach Tiefziehen von H180B in Querrichtung
80 Kristalle mit und ohne ISO12-Hintergrund
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Abbildung E.17: Texturen nach Tiefziehen von H340LAD in Walzrichtung
Messung und 16-48 Kristalle mit von-Mises-Hintergrund
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(c) 96 Kristalle + Mises
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Abbildung E.18: Texturen nach Tiefziehen von H340LAD in Walzrichtung

64-96 Kristalle mit von-Mises-Hintergrund
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Abbildung E.19: Texturen nach Tiefziehen von H340LAD in Walzrichtung
16 und 48 Kristalle mit und ohne ISO12-Hintergrund
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Abbildung E.20: Texturen nach Tiefziehen von H340LAD in Walzrichtung
80 Kristalle mit und ohne ISO12-Hintergrund
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Abbildung E.21: Texturen nach Tiefziehen von H340LAD in Querrichtung
Messung und 16-48 Kristalle mit von-Mises-Hintergrund



241

Phiz= 1D Phiz= & PhiZ =10 Phiz= 15 Phiz= 0 PhiZ= & Phiz =10 PFhiZz= 15
] 7 ]
CTIETRE: s
s Y 2 .
kYl : S
Il - :
i EESCN PR Z=30 iz PR 7= 0 P I= PR 2= a0 =%
S S1Z oY jeiorulen oo o
= ﬁ (j_/—f ol lO I
=) [l
= i_. T}
Phi 2 = 44 Phi 2 = &0 Phi2=4ﬂ_‘_‘_ Phi 2 = 44 Phi 2 = &0 2 Phi 2 = &4
el : ]
3 o e -
™ * L
PR 2= 62 FhiZ= 7 Phiz= 60 _PWi-G8 PiZ-=70 . _Fhi=T8
i}
q & a 2
N i O :
L :b Al & = : — = G 0
Phi 2= 80 ‘HJPhI =85 PHi 1 Phi 2 = 80 l:“hl 2 =. 3§ Phi 2 = _QD_._‘__‘_ Phi 1
. — 10 o o G — 18
= = PHI 0 % PHI L
P — 15 s — a5
g\ Q Q % Fmax = ] Fmax = 4.7
(a) 64 Kristalle + Mises (b) 80 Kristalle + Mises
Phiz= 0 Phil= 4 | Phiz =10 PhiZ= 15
o &} &) o
o s = i
e L: -
Fhiz= 20 Phi 2 = 25 Phi 2 = 30 Fhi 2 = 34
@ Q @ o |
o o 0 9
[N [
PR Z= 4 R P 2= %0 FhiZ= 55
e
j @ La :) - & & o =
NSO ECH EC
Phi 2 = .ﬁD Phi 2 = fif Phiz =70 PhiZ= T4
@ |0 ) :
o - B!
Fh 2= %0, B = 5 PR Z= 40 .
E ey Phi 1
) O o — 1B
T FHI i
SR T il Wt
Frmax = 4.7

(c) 96 Kristalle + Mises

Abbildung E.22: Texturen nach Tiefziehen von H340LAD in Querrichtung

64-96 Kristalle mit von-Mises-Hintergrund



242

Phiz= D Phiz= & Phi 2= 10 Phiz= 15
g Y ' 2
1]
PR 7= o0 PRiZ= 25 “Phiz= a0 Fhiz= 3%
o i [}
5
&
PRI 2= 40 PRz % PRI 7 = &0 R
5 -
[} ! i
a
FRiZ = f0 Phiz= 65 FRiZ= 70 Fhii= 15
RIS
5 © i &
(o)
g z =
PR 7= o0 PRz %5 FRi £ = 00 -
oy : Phi 1
— 120
T
— 00
i 9 Fmax= 338
(a) 16 Kristalle + ISO12
Phiz= D Phiz= 5 PhiZ= 10 Phiz= 15
F5] o & o
2
AR 7= 20 PhiZ= 75 AR 2= 30 R
i) o) ol
(5] i
L o @
FRiZ = 40 FhiZ- % PR 2= &0 FRiZ= 5%
o s
) &
PRI Z = B0 PRz 65 PRI 2= 70 FRiZ: 75
&
[#)
0 (el el
FRiZ= &0 FhiZ- %5 FhiZ= 00 -
Phi 1
)
— 00
1] ——
@ A ——
= Q Frmax = 0.0

(c) 48 Kristalle + ISO12

ANHANG E. FOLGETEXTUREN

Phiz= 0 PhiZz= & Phi 2 = 10 _ﬂ\12=15
& v
& d
_Phzz i “PWIZ A PR Z= a0 i
- 3
Phi 2 = 40 _F‘hi2=45 Phi 2 = &0 Phi 2 = &4 7
A 2! j
FhiZ= 60 _PWZ=66___ _PhZ-=70 FhiZ= 75
- ) el
i &
=S s e - T
Phi 2 = 80 Phi 2 = @& Phi 2 = 90 L
O_d._._._ e PHi 1
D : — 140
PHI
: i — 360
i E\ Wi Fmax = 40.5
(b) 16 Kristalle
Phit= 4 Phiz =10 PhiZ= 15
& ol I
(@) G
Phi 2 = 25 Phi 2 = 30 Phi 2 = 34
e (] ()
. = 3
Phi 2 = 40 Phi 2 = 45 Phi 2 = 50 Phi 2= 55
[ i =
2 T
o %
Phi 2 = A0 Phi 2 = fif Phi 2z =70 Phiz= 7%
: 9 )
(& :
Phi 2 = 20 Phi 2 = &5 Phi 2 = 90 .
- C/ 7 Phi 1
2 —— 58
FHI ‘{0
—— 140
e m Frmax = 16.2

(d) 48 Kristalle

Abbildung E.23: Texturen nach Tiefziehen von H340LAD in Querrichtung

16 und 48 Kristalle mit und ohne ISO12-Hintergrund
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Abbildung E.24: Texturen nach Tiefziehen von H340LAD in Querrichtung
80 Kristalle mit und ohne ISO12-Hintergrund
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