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1 Einleitung

Der Abgasturbolader ist eine Schlisseltechnologie zur Leistungssteigerung von
Dieselmotoren. Die Kernkomponente des Abgasturboladers ist ein Rotor mit
Turbine und Radialverdichterrad. Der Abgasstrom treibt die Turbine an. Mit
diesem Antrieb komprimiert das Verdichterrad Luft und liefert mehr Sauer-
stoff in die Verbrennungskammer. Dadurch wird das Verdichterrad thermisch
und mechanisch beansprucht. Das Radialverdichterrad wird standardmaRig
aus der hochwarmfesten Aluminium-Schmiedelegierung 2618A gefertigt. Die
hohe Warmfestigkeit wird durch eine Ausscheidungshartung erreicht, wobei
far Radialverdichterrader Ublicher Weise der Zustand T6 angestrebt wird. Die
Auslegung von Aluminium-Radialverdichterradern fir Abgasturbolader erfolgt
Gberwiegend auf der Basis von LCF (low cycle fatigue) Daten ohne Beriicksich-
tigung der Einflisse von Haltezeiten und Mitteldehnungen und ist in der Regel
konservativ. In naher Zukunft werden sich die Anforderungen an die Turbola-
der dndern. Durch kompaktere Bauweisen und Verdnderungen der motori-
schen Randbedingungen werden Temperaturen und Umfangsgeschwindigkei-
ten steigen. Eine Steigerung der Umfangsgeschwindigkeiten ist bisher nur
durch den Einsatz hoherfester Werkstoffe realisierbar. Diese sind sowohl
durch die Werkstoffkosten als auch durch den erhéhten Fertigungsaufwand

erheblich kostenintensiver.

Die vorliegende Arbeit soll dazu beitragen, eine verbesserte Vorgehens-
weise zur Lebensdauerberechnung von Aluminium-Radialverdichterrddern fur
Abgasturbolader zu entwickeln. Radialverdichterrdader stellen sehr komplex
und hoch beanspruchte Bauteile dar. Im Bereich der Nabenbohrung z.B. ist

das Bauteil einer mehrachsigen Beanspruchung bei relativ niedrigen Tempera-
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turen ausgesetzt, die statische und zyklische Komponenten umfasst. Die stati-
sche Beanspruchung kann durch die Vorspannung des Verdichterrades her-
vorgerufen werden. Zyklische Komponenten entstehen durch Start-Stopp-
Zyklen oder Lastanderungen und werden mechanisch durch Fliehkrafte und
thermisch durch inhomogene und instationdre Temperaturfelder induziert. Im
Kerbgrund werden bei duktilen Werkstoffen plastische Verformungen durch
die hohen Beanspruchungen hervorgerufen. Im Versuch kénnen diese Bean-
spruchungen im Bereich der Kurzzeitfestigkeit (low cycle fatigue, LCF) abgebil-
det werden, indem die Proben mit dehnungskontrollierten Wechselbeanspru-
chungen beaufschlagt werden. Eine andere hoch beanspruchte Stelle ist der
Radriicken, wo der Werkstoff der Fliehkraft und der Ausrittstemperatur un-
terworfen ist. Es konnen Umfanggeschwindigkeiten bis 500 m/s und Austritt-
temperaturen bis etwa 150 °C auftreten. An dieser Stelle erfahrt der Werkstoff
eine Uberlagerte thermische und mechanische Beanspruchung. Besonders kri-
tisch ist das Langzeitkriechverhalten der ausgehéarteten Legierung im Tempe-

raturbereich der Warmauslagerung.

Eine rechnerische Lebensdauervorhersage fiir Verdichterrader kann nur auf
der Basis solider Daten zur Beschreibung des Verformungs- und des Lebens-
dauerverhalten unter einsatzrelevanten Bedingungen erfolgreich sein. Zur
Schaffung einer derartigen Datenbasis wurden unterschiedliche Versuche
durchgefiihrt. Die Werkstoffkennwerte wurden an Proben ermittelt, die aus
fertig warmebehandelten Bauteil-Rohlingen mit einem Durchmesser von etwa
180 mm entnommen wurden. Diese Rohlinge hatten eine homogene Mikro-
struktur. Zunachst wurde eine Grundcharakterisierung des derzeit im Einsatz
befindlichen Werkstoffes im Temperaturbereich von 20 °C bis 200 °C vorge-

nommen. AnschlieBend wurde das isotherme LCF-Verhalten an glatten Proben
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bei den Temperaturen 20 °C, 80 °C, 150 °C und 180 °C in totaldehnungskon-
trollierten LCF-Versuchen untersucht. Fiir T = 80 °C und T = 180 °C wurde der
Einfluss einer Mitteldehnung fir die Lastverhaltnisse R, = 0 und R, = 0,33 sowie
der Einfluss von mehrachsigen Beanspruchungszustianden in nenndehnungs-

kontrollierten LCF-Versuchen an gekerbten Rundproben ermittelt.

Da das Schadigungsverhalten unter vorliegenden Betriebsbeanspruchungen
unbekannt ist, sollen fundierte Kenntnisse tber die Entstehung und Entwick-
lung von Schadigungen im Werkstoff unter isothermen LCF-Beanspruchungen
an glatten sowie an Kerbproben erarbeitet werden. Hierzu wurden Oberfla-
chenbeobachtungen in unterbrochenen LCF-Versuchen an Proben mit zuvor

polierter Oberflache durchgefiihrt.

Des Weiteren wurde der Einfluss der BauteilgroBe auf die mechanischen
Kennwerte, das LCF-Verhalten und die Schadigungsentwicklung untersucht.
Hierfir stand eine Schmiederonde mit einem Nenndurchmesser von 520 mm
zur Verfligung, die eine inhomogene Mikrostruktur aufwies. Hinsichtlich der
Mikrostruktur wurden das isotherme LCF- sowie das Schadigungsverhalten an
Proben aus dem AuRen- sowie dem Kernbereich der Schmiederonde unter-

sucht.

Die vorliegende Arbeit wurde im Rahmen eines von der FVV gefoérderten For-
schungsprojekts durchgefiihrt. Die Untersuchung soll zur Erarbeitung und Ve-
rifizierung eines Schadigungsparameters, welcher auf der zeitabhangigen elas-
tisch-plastischen Bruchmechanik kleiner Risse beruht, beitragen. Diese Aufga-
be ist nicht Teil dieser Arbeit, sondern wird vom Projektpartner ,,Fraunhofer-

Institut fur Werkstoffmechanik in Freiburg” durchgefuhrt [1].






2 Kenntnisstand

2.1 Werkstoffkundliche Grundlagen

Im Bereich des Leichtbaus finden Aluminium-Legierungen wegen ihrer guten
Verarbeitbarkeit und geringeren Dichte stetig zunehmend Anwendung. Der
Einsatz von Aluminium-Legierungen fiir thermisch und mechanisch hochbean-
spruchte Bauteile wurde erst durch die Entdeckung der Aushartbarkeit von
Aluminium-Legierungen moglich. Die Festigkeitseigenschaften lassen sich
durch die Erzeugung von Ausscheidungen steigern [2-4]. Die Ausscheidungs-
hartung beruht auf diffusionskontrollierten Vorgangen, die die Bildung und
das Wachstum koharenter fein verteilter Ausscheidungen hervorrufen. Vor-
raussetzung flr die Aushartung ist eine abnehmende Loslichkeit im Mischkris-
tall mit abnehmender Temperatur. Am besten untersucht und am besten ver-
standen ist die Aushartbarkeit im bindren System Al-Cu. Fir die Aushartung
sind Legierungen mit 3 bis 5 Masse-% Cu geeignet. Die Aushartung erfolgt
durch Auslagern des Ubersattigten Mischkristalls. Fiir eine Aushartung muss
zunachst eine Losungsglihung im Bereich einer bei hohen Temperaturen

stabilen Mischkristallphase durchgefiihrt werden.
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Abbildung 2.1 Vorgehensweise zur Aushdrtung einer bindren Al-Cu-Legierung

[3]

Nach der Losungsgliihung wird der Mischkristall auf Raumtemperatur abge-
schreckt. Somit liegt ein Uberséattigter Mischkristall vor. Wird dieser bei einer
héheren Temperatur ausgelagert, weist der Werkstoff einen beachtlichen Fes-
tigkeitsanstieg auf. Wahrend der Auslagerung des lbersattigten Mischkristalls
entstehen feine Ausscheidungen in den Kérnern, deren Art und GroRe unmit-
telbar von der Temperatur und Zeit der Auslagerung abhangen. Abbildung 2.1
stellt die Vorgehensweise zur Aushartung einer bindren Al-Cu-Legierung bei-

spielhaft dar.

Bei der Auslagerung entstehen zundchst kohdrente Ausscheidungen in Form

von einschichtigen Cu-Atomlagen, die als Guinier-Preston I Zonen (GP I) be-
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zeichnet werden. Durch Anhdufungen von GP I Zonen bilden sich dann die
ebenfalls koharente GP II Zonen, die aus parallelen Cu-Schichten langs {111}-
Ebenen bestehen und auch als 8" bezeichnet werden. Bei langerem Auslagern
stellt sich die teilkohdrente Phase 0’ ein. Im fortgeschritten Verlauf der Ausla-
gerung entsteht schlielllich die Gleichgewichtsphase 6, deren Entstehung mit
einer Abnahme der Festigkeit verbunden ist. Diese oft unerwiinschte Festig-

keitsabnahme wird als Uberalterung bezeichnet [2-4].

Die Festigkeitssteigerung beruht auf der Wechselwirkung von Ausscheidungen
und Versetzungen. In Abhdngigkeit von Art, Abstand und GroRe der Ausschei-
dungen werden die Versetzungen die Ausscheidungen schneiden oder umge-
hen. Abbildung 2.2 zeigt die notige Schubspannung zur Uberwindung einer
kohdrenten Ausscheidung als Funktion vom Radius der Ausscheidung. Kleine
Teilchen werden geschnitten. Die dazu notwendige Schubspannung nimmt mit
anwachsender AusscheidungsgrofRe kontinuierlich zu. Schlieflich wird der
Orowan-Mechanismus zur Uberwindung der Ausscheidung giinstiger, da hier
die nétige Schubspannung mit zunehmendem Abstand zwischen den Aus-

scheidungen abnimmt [2-5].

A""r-u‘ .

.
.
Schneiden i --7

Orowan-Mechanismus

unteraltert i itberaltert

ATTH.]’)’[‘A‘E

—_—
T

Abbildung 2.2 Abhéingigkeit des Widerstandes zur Uberwindung kohérenter

Ausscheidungen vom Radius der ausgeschiedenen Teilchen [4]
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2.1.1 Al-Cu-Mg-Legierungen

Die 2000-Gruppe der Al-Legierungen basiert meistens auf dem terndren Al-Cu-
Mg-Legierungssystem. Bei den terndren Al-Cu-Mg-Legierungen hangt das Ge-
flge sehr stark von der chemischen Zusammensetzung der Legierung ab (Ab-
bildung 2.3). In der Regel liegen die technisch relevanten Al-Cu-Mg-

Legierungen im Bereich der Phasen (o + S).

a0 @ AkCu
N S: AlCuMg
2 3+§ sf T: Mg+CuAls
z |6/
Zof
g |ii ¢S
2 |
SN & 0T s
i asT
0
0 1 2 3 5 6

4
Magnesium (wt %)

Abbildung 2.3 Al-reiche Ecke im Phasendiagramm der Al-Cu-Mg-Legierung
in Abhdngigkeit der chem. Zusammensetzung mit den Phasen nach der
Auslagerung bei 190 °C [6]

Bei den terndren Al-Cu-Mg-Legierungen des Bereichs (o + S) erfolgt die Aus-
hartung im Temperaturbereich zwischen 100 °C und 240 °C in zwei Stufen, die
durch ein Harteplateau zu unterscheiden sind [7, 8]. Es war allgemein akzep-
tiert, dass die primdre Zunahme der Harte auf die Bildung der GP-Zonen be-
ruht, wahrend die zweite Stufe auf die Bildung der teilkoharenten Phasen S’
und der stabilen Phase S beruht [9, 10]. Ringer et al. [11] hat keine GP-Zone
nach der ersten Hartungsstufe festgestellt. Sie flihrten die rapide Zunahme
der Harte (etwa 70 % der maximalen Hérte) auf eine kleine Zahl von Atomen

zuriick, die auch Cu-Mg co-clusters genannt wurden. Am Ende des Hartepla-
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teaus wurden die ersten GP-Zonen beobachtet, welche sich zu feinen Aus-
scheidungen wahrend der zweiten Hartungsstufe tGberall im ganzen Korn bil-
den. Nach Erreichen der maximalen Harte setzt die Uberalterung ein [11].
Neuere Untersuchungen haben bei der Legierung Al-Cu4-0,3Mg gezeigt, dass
die Ausscheidungsprozesse komplexer sind als in den binare Al-Cu und ternare
Al-Cu-Mg Systemen [12]. Eine neue Orientierung sowie Morphologie wurde
fur die ©° (Al,Cu) gemessen und eine neue kubische ¢ Phase (AlsCugMg,) wur-
de beobachtet [13]. [14] untersuchte die Mikrostruktur der Legierung 2009
und eine mit SiC verstarkte Variante. Nur in der partikelverstarkten Legierung
2009/SiC wurde die o Phase (AlsCugMg,) im Transmissionelektronenmikroskop
gefunden. Vermutlich beglinstigt das Vorhandensein von Si in der partikelver-

starkten Legierung die Bildung der kubischen o Phase.

Zusammenfassend kann die Ausscheidungsfolge bei Al-Cu-Mg-Legierung wie

folgt angegeben werden:
oss—> Co-clusters— GP-Zone— S”— S’/S (Al,CuMg)

Die rapide Hartezunahme wurde von Reich et al. untersucht [15]. Bei einer
Auslagerung bei 150 °C sowie bei 200 °C erreicht die Harte bereits nach einer
Minute das Plateau (Abbildung 2.4). In diesem Stadium wurden noch keine
GP-Zonen erkannt. Die Ausbildung homogener Cu-Mg-co-clusters, aus denen
die GP-Zonen wdhrend der zweiten Stufe entstehen konnen, findet erst am
Ende des Harteplateaus statt. Zusatzlich wurde der Einfluss der plastischen
Verformung auf das Ausscheidungsverhalten untersucht (Abbildung 2.4 links).
Die Erhohung der Versetzungsdichte durch die plastische Verformung hat zu
einem hoheren Harteplateau gefiihrt. Demzufolge wurde vermutet, dass die

primdre Hartezunahme durch die Wechselwirkung von Fremdatomen und
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Versetzungen entsteht. Ahnliche Ergebnisse wurden fiir die Legierung 2024 in

[7] gefunden.
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Abbildung 2.4 Aushdrtung einer Al-1,7at.%Mg-1,1at.%Cu-Legierung
erfolgt in zwei Stufen, bei T= 150 °C (links) und bei T= 200 °C (rechts) [15]

Die Wechselwirkung zwischen Versetzungen und Ausscheidungsbildung zeigen
die Untersuchungen in [16]. Eine plastische Verformung nach dem Abschre-
cken flihrt zu einer feineren Ausbildung der Ausscheidungen und damit zu ho-
heren Festigkeitswerten (Abbildung 2.5). In anderen HREM-Untersuchungen
(High Resolution Electron Microscopy) wurde die Bildung feiner Ausscheidun-
gen in der Legierung 2650-T8 beobachtet [17]. Diese feinen Nadeln tendieren
zu verschwinden, wenn die Legierung bei hoher Temperatur (T=150 °C) ausge-
lagert wird. Mit dem Verschwinden dieser Ausscheidungen ist eine kontinuier-

liche Abnahme der Harte verbunden.
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Abbildung 2.5 TEM-Untersuchungen zur Entwicklung der Ausscheidungen
in der Al-Legierung 2618 (a) im Zustand T6 und (b) nach einer zusdétzlichen

plastischen Verformung nach dem Abschrecken [16]

2.1.2 Mikrostruktur der Al-Legierung 2618A
Die Legierung 2618A (Al-2,2Cu-1,5Mg-1,1Fe-1Ni-0,2Si) wurde zuerst fir Ver-
kleidungen und andere Strukturkomponente fiir das Concorde-Flugzeug ver-

wendet [18].

Die Al-Legierung 2618A ist eine aushartbare Al-Cu-Mg-Fe-Ni-Schmiede-
legierung. In der Regel wird die Legierung 2618A ausgehartet im Zustand T6
verwendet [19]. Silizium-Zusatz von etwa 0,2% zur terndren Al-Cu-Mg-
Legierung verbessert die Zug- und Kriechfestigkeit, indem Silizium die Leerstel-

lenkonzentration und die Stabilitat der teilkoharenten Phase S’ (Al,CuMg) er-
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hoht [20]. In der Legierung 2618A sind Fe und Ni keine Verunreinigungen son-
dern werden in gleichen Mengen zulegiert [21]. Fe- und Ni-Zuséatze fiihren zur
Bildung der intermetallischen Phase AlgFeNi, die die Warmfestigkeit der Legie-
rung besonders steigert [10, 22], in dem Versetzungsbewegung erschwert
wird [23]. Dabei wurden detaillierte Untersuchungen der Mikrostruktur der
Legierung 2618A im T6-Zustand sowie nach Kriechbelastungen bei 140 MPa
und 270 °C durchgefiihrt. Die am Lichtmikroskop beobachteten intermetalli-
schen Phasen (Abbildung 2.6) bestanden zu 99% aus der AlgFeNi-Phase. Am
TEM wurden Ausscheidungen der intermetallischen Phase S infolge der Tem-
peraturbelastung bei 270 °C an den Korngrenzen beobachtet, deren Entstehen
zur Bildung einer ausscheidungsfreien Zone (AFZ) an den Korngrenzen fihrte.
Ahnliche Untersuchungen wurden an der Al-Legierung 2618A im Gusszustand
und nach einer anschlieBenden Losungsgliihung bei einer Temperatur von 530

°C wird von Feng et al. in [24] vorgenommen.

Abbildung 2.6 Mikrostruktur der Al-Legierung 2618A am Lichtmikroskop,
Atzmittel: Dix-Keller [23]
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Bei den Untersuchungen von Wang et al. [16] wurden die ausscheidungsfreien
Zonen an der Al-Legierung 2618A im T6-Zustand beobachtet. Wang et al.
haben den Einfluss der plastischen Verformung vor der Auslagerung auf die
Mikrostruktur und Eigenschaften der Legierung 2618A untersucht. Der Werk-
stoff wurde nach einer Losungsgliihung bei 535 °C im Wasser abgeschreckt.
Nach einer Kaltverformung von 10% wurde die Legierung auf die Maximalhar-
te bei 200°C ausgelagert. Aufgrund dieser als Deformation Ageing Treatment
(DAT) bezeichneten Behandlung wies der Werkstoff einen Anstieg in der Zug-
festigkeit um etwa 15% im Vergleich zum Zustand T6 sowohl bei Raumtempe-
ratur als auch bei 200°C auf. Dabei wurde eine kleinere ausscheidungsfreie
Zone als im T6-Zustand in den rasterelektronenmikroskopischen Untersu-
chungen beobachtet. Die Autoren fiihrten diese Verringerung der ausschei-
dungsfreien Zone auf eine durch die plastische Verformung verursachte Erho-

hung der Leerstellenkonzentration und der Versetzungsdichte zuriick.

Ein verbessertes Kriechverhalten der Legierung 2618A kann durch Mikrolegie-
ren mit Ag oder Sc und Zr durch die Stabilisierung der Ausscheidungen erzielt
werden. Weiterfiihrende Aspekte der Werkstoffentwicklung finden sich in der
fachlichen Literatur [13, 18, 25-44]. Z.B. [31] untersuchte den Einfluss seltener
Erdmetalle auf die Mikrostruktur und die zyklische Rissausbreitung bei einer
Al-Cu-Mg-Ag-Legierung und fand dabei einen erhohten Widerstand gegen die
Ausbreitung von Ermidungsrissen. [44] untersuchte die Mikrostruktur und die
mechanischen Eigenschaften der Legierung 2618 mit Sc und Zr Zusatzen. Die
Sc und Zr Beimengungen fiihren zur Steigerung der mechanischen Eigenschaf-
ten bei den untersuchten Temperaturen. Einerseits kann die primare
Al3(Sc, Zr) zur geringen GusskorngroRe fiihren, indem sie als Keimbildner bei

der Erstarrung dient. Andererseits tragen die kohadrenten Als(Sc, Zr) Ausschei-
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dungen, die sich auch wahrend der Glihung der Gussbarren als feine
Dispersion bilden konnen, zur weiteren Festigkeitssteigerung bei. TEM-
Untersuchungen [43] haben jedoch gezeigt, dass es bei den Al-Cu-Mg-Ag-Sc-
Legierungen ebenfalls zur Gefligeevolution bzw. zur Bildung ausscheidungs-

freier Bereiche kommt (s. Abbildung 2.7).

Abbildung 2.7 TEM-Untersuchungen der Mikrostruktur der Legierung
Al-4,72Cu-0,45Mg-0,54Ag-0,17Zr nach unterschiedlichen Wdrme-
behandlungen: (a) Gefiige nach 2 h bei 165°C, (b) Korngrenze nach

2 h bei 165°C, (c) Gefiige nach weiterer Auslagerung fiir 20 h bei 200°C,
(d) Korngrenze nach 20 h bei 200°C [43].

Die Al-Cu-Li-Mg-Legierungen besitzen auch gute Warmfestigkeiten und kon-
nen einer potentiellen Alternative zur Legierung 2618A darstellen [45, 46].
Durch Zusatz von 1,3 bis 2,5% Li erhalten Al-Cu-Mg-Legierungen ein um etwa

10% geringeres spezifisches Gewicht und einen um etwa 6% erhdhten E-
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Modul [20, 46]. Bei den Al-Cu-Li-Legierungen kdnnen sehr kleine Mengen von
Ag und Mg die Ausscheidungshartung durch Bildung fein verteilter und stabi-
ler Ti-Ausscheidungen wesentlich beeinflussen [47]. Die Beimischung von Sc
beginstigt die Bildung homogener und fein verteilter Ausscheidungen vom

Typ Als(Sc,Zr)/AlsLi und & [48].

Aufgrund der guten Hochtemperatureigenschaften, der niedrigen Eigenspan-
nungsbildung und der Verfligbarkeit wird die Legierung 2618A in den letzten
30 Jahren fir Bauteile fir Hochtemperaturanwendungen in Leichtbauanwen-

dungen immer wieder eingesetzt [18, 40].

2.2 Quasistatisches Verformungsverhalten

Die plastische Verformung von Metallen beruht hauptsachlich auf der Bewe-
gung von Versetzungen [2-4]. Im Bereich niedriger Temperaturen bestimmen
Vorgange wie die Entstehung, Gleitung und Aufstau von Versetzungen das
Verformungs- und Festigkeitsverhalten eines Werkstoffes [2]. Zur Erhohung
der Festigkeit der Konstruktionswerkstoffe muss die Bewegung der Verset-
zungen durch mikrostrukturelle Hindernisse erschwert werden. Diese Verfes-
tigung kann durch Verformung, Kornverfeinerung, Mischkristallhartung, Teil-
chenhéartung und Orientierungsverfestigung realisiert werden. In der Literatur
[2-4] sind diese Verfestigungsmechanismen und das Verformungsverhalten

der Werkstoffe ausfihrlich beschrieben.

Grundlegend lasst sich das mechanische Verformungsverhalten eines Werk-
stoffes bzw. eines Werkstoffzustandes mit dem Zugversuch quantitativ prifen.
Schnelle Aussagen Uber die Festigkeit konnen auch durch Hartemessungen
gewonnen werden. Die quasistatischen Eigenschaften der handelstiblichen Al-

Legierungen sind in Normen (wie z.B. DIN EN 755-2 fir Rundstangen) geregelt.
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Die chemische Zusammensetzung der Al-Legierung 2618A wird in DIN EN 573
geregelt, wahrend die mechanischen Eigenschaften der Legierung im Rahmen
der DIN EN Normen nicht geregelt sind. Zusatzlich stehen Werkstoffdaten zur
Harte und Zugfestigkeit bei erhéhter Temperatur in den Handbtichern zur Ver-

fligung [22, 49].

Die Al-Legierung 2618A besitzt im Zustand T6 eine Zugfestigkeit von 390 bis
430 MPa, eine 0,2%-Dehngrenze von 305 bis 375 MPa und eine Bruchdehnung
(As) zwischen 3 und 8 % [50]. Die Harteprifung kann mit einer Vielzahl von
Prufverfahren durchgefiihrt werden. Das Verfahren nach Brinell hat sich bei
Aluminiumknetlegierungen am besten bewadhrt. Es zdhlt zu den statischen
Verfahren, bei denen die Priifkraft stoRfrei aufgebracht wird. Der Vorteil beim
Brinell-Verfahren ist, dass relativ grofRe Eindriicke erzeugt werden und daher
auch bei heterogenen Werkstoffen ein flir das Geflige reprasentativer Harte-
wert ermittelt werden kann. Die ausgehdrtete Al-Legierung 2618 weist im Zu-
stand T6 eine Brinell-Harte von etwa 130 HB auf, wahrend die Harte nach der

Kaltauslagerung bei etwa 80 HB liegt [51]

Mit zunehmender Temperatur nehmen die Gitterschwingung der Atome so-
wie die Leerstellenkonzentration zu [2]. Somit wird die Mobilitat der Leerstel-
len und der Versetzungen erleichtert. Die Festigkeit nimmt durch Erholungs-
vorgdnge und die erhéhten Versetzungsmobilitdt mit zunehmender Tempera-
tur ab [3]. Bei der T6 ausgeharteten Al-Legierung 2618 beginnt der Festig-
keitsabfall bei etwa 100 °C (s. Abbildung 2.8) [49]. Ab etwa 180 °C weist die
Legierung einen sehr steilen Abfall der Festigkeitswerte auf. Bei Temperatu-
ren, die im Bereich der Warmauslagerungen liegen, tragen andere Mechanis-
men wie Uberalterungs- und Kriechvorginge zum steilen Abfall bei [23, 51,

52]. Es ist auch festzustellen, dass das Verhéltnis zwischen der Dehngrenze
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und der Zugfestigkeit mit zunehmender Temperatur signifikant abnimmt.
Abbildung 2.8 zeigt die Abhangigkeit der Festigkeitswerte von der Priiftempe-

ratur beispielhaft fir einige hochfeste Al-Legierungen.
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Abbildung 2.8 Zugfestigkeit und 0,2-Dehngrenze aushdrtbarer Al-Legierungen
in Abhdngigkeit der Priiftemperatur, AICuMg-Legierungen weisen einen
steilen Abfall ab 200 °C auf [49]; und die Al-Legierung 7055-T7751einen
nahezu linearen Abfall [53].

[54] untersuchte den Einfluss von Sc, Mg und Zr auf das Festigkeitsverhalten
der Al-Cu-Legierung 2219 bei Temperaturen von RT bis 350 °C. Die Dehngren-
ze nahm kontinuierlich mit zunehmender Temperatur ab, z.B. bei 250 °C ist die
Dehngrenze um die Halfte des Wertes bei Raumtemperatur gesunken. Der Au-
tor stellte fest, dass die Beimengung von Sc und die Beimengung von Zr mit
Mg zur deutlichen Kornverfeinerung sowie zu homogener Verteilung der Aus-

scheidungen fiihren.
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Die  hochste  Warmfestigkeit ergab sich  bei der Legierung
2219+0,8%Sc+0,45%Mg+0,2Zr. Henne [55] untersuchte die Zugfestigkeit von
AlSi10Mg im Zustand T6 im Temperaturbereich von RT bis 300 °C. Die Zugfes-
tigkeit sowie die Dehngrenze sanken mit zunehmender Temperatur kontinu-
ierlich. Die Zugfestigkeit z.B. nahm von 310 MPa bei RT auf 240 MPa bei 150 °C
und auf 205 MPa bei 200 °C ab.

Henne [55] hat den Einfluss unterschiedlicher Auslagerungstemperaturen und
-zeiten auf die Harte der Al-Legierungen AISilOMg im Zustand T6, AlSi6Cu4
(Iosungsgegliiht) und AISi6Cu4 im Zustand T7 untersucht. Die Legierung Al-
Sil0Mg zeigte bei diesen Untersuchungen einen deutlich groReren Abfall der
Harte in Abhangigkeit der Auslagerungsdauer gegeniiber der Legierung Al-
Si6Cu4. Zugversuche bei 200 °C an 150 h bei 200 °C ausgelagerten Proben aus
der Al-Legierung AISi1l0Mg-T6, zeigen eine Festigkeitsabnahme von etwa 95
MPa. Zugversuche bei 250 °C an 100 h bei 250 °C ausgelagerten Proben aus
der Al-Legierung AISilOMg-T6, zeigen die zweifache Festigkeitsabnahme auf
etwa 55 MPa. Da die maximale Festigkeit durch eine T6-Warmebehandlung
erreicht wird, ist dementsprechend mit einer sehr hohen Empfindlichkeit ge-
gen die Uberalterung im Vergleich zum (iberalterten Zustand T7 zu rechnen.

[56] kommt zu dhnlichen Zusammenhangen fir eine Al-Mg-Si-Legierung.

Die zusatzliche Problematik bei der Beurteilung der Festigkeit bei hoher Tem-
peratur besteht darin, dass das Geflige sich wahrend einer Langzeitbelastung
verdandern kann [12, 55, 56]. Da die Festigkeit hochfester Al-Legierungen durch
Ausscheidungshartung erreicht wird, hangt die Festigkeit ausgeharteter Al-
Legierungen massiv vom Ausscheidungsgefiige ab. Viele Untersuchungen
wurden in den letzten Jahren zur Beschreibung der Abhangigkeit der Dehn-

grenze und der Duktilitdt von der Ausscheidungshartung durchgefiihrt [56-60].
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[57] stellt ein quantitatives Model zur Vorhersage der Dehngrenze von Al-Cu-
Li-Legierungen in Abhangigkeit der Ausscheidungs-, Mischkristall- und Korn-
grenzenverfestigung vor. [58] untersuchte die Evolution der Ausscheidungen
in einer terndren Al-Zn-Mg-Legierung. Die Entwicklung der Ausscheidungen
wurde in der Warmeeinflusszone geschweillter Proben in Abhdngigkeit des
Temperaturzeitverlaufs charakterisiert. Auf Basis dieser Untersuchungen wur-
de ein Modell zur Beschreibung der Gefligeevolution entwickelt, das auf
Wachstum und Auflésung von Ausscheidungen unterschiedlicher GroRRe ba-
siert. [60] untersuchte die Wechselwirkung unterschiedlicher Ausscheidungen
(runde Pre-f”’-, stabchenférmige B”’- und nadelférmige B’-Phase) auf die Fes-
tigkeit und Duktilitdt von Al-Mg-Si-Legierungen. Durch die Beriicksichtigung
der Dichte und Verteilung der drei Phasen konnte das Verformungsverhalten
in Abhangigkeit der Aushartung erfolgreich modelliert werden. In diesen Un-
tersuchungen ergibt sich, dass die Duktilitdt sechsfach durch eine geeignete
Kombination der verschiedenen Ausscheidungen auf Kosten der Dehngrenze

gesteigert werden kann.

Zahlreiche Untersuchungen finden sich in der Literatur zum Einfluss der Dehn-
rate auf das quasistatische Verformungsverhalten der Al-Knetlegierungen. [61]
untersuchte das quasistatische Verformungsverhalten der Al-Legierung 6111
bei unterschiedlichen Verformungsgeschwindigkeiten im Temperaturbereich
von 4,2 bis 293 K. Dabei wurde eine starke Abhdngigkeit der Dehnratenemp-
findlichkeit von der Ausscheidungshartung beobachtet. [62] entwickelte ein
numerisches thermo-viskoplastisches Modell zur Vorhersage der FlieRkurve
sowie der dynamischen Rekristallisation wahrend der Warmumformung einer
AlMg5-Legierung auf der Basis von Warmdruckversuchen. [63] untersuchte

das Verformungsverhalten der Al-Legierung 2219 im Temperaturbereich von
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205 °C bis 500 °C. Dabei wurde die Dehnrate zwischen 1,5.10° und 3.107 s™
variiert. Abnehmende Temperatur und hohere Dehnraten fiihren zu lokalisie-
rendem Gleiten von Versetzungen. Steigende Temperatur fihrt zum Querglei-
ten sowie zum Ubergang von Mehrfachgleiten zu einfachem Gleiten von Ver-
setzungen. [64] untersuchte das Warmverformungsverhalten der Al-Legierung
2618 mittels Torsionsversuchen im Temperaturbereich von 150 °C bis 500 °C
mit Dehnraten zwischen 10® und 1 s™. Wahrend der Verformung bei 250 °C
wies der Werkstoff im I6sungsgegliihten Zustand eine dhnliche FlieBspannung
wie im Zustand T6 auf. Im Temperaturbereich von 150 °C bis 200 °C wird die
Aushéartung bei niedrigeren Dehnraten durch eine dynamische Ausscheidung
gefordert. Allerdings ist der Einfluss der Dehnrate auf die Festigkeit bis zu ei-
ner Temperatur von 200 °C gering. In den Untersuchungen von [65] ergibt
sich, dass die Flielspannung mit steigender Dehnrate zunimmt. Die FlieBspan-
nung kann mit einer hyperbolischen Sinusfunktion sowie mit dem Zener-
Hollomon-Parameter Z beschrieben werden. Das Verformungsverhalten der
Al-Legierung 2618 wird bei hohen Z-Werten im Temperaturbereich 100 bis
200 °C hauptsachlich durch dynamische Erholung bestimmt. Bei niedrigen Z-
Werten flihrt die dynamische Rekristallisation zur Entfestigung des Werkstof-
fes im Temperaturbereich von 350 °C bis 400 °C. Im mittleren Temperaturbe-
reich bestimmen dynamische Erholung und dynamische Rekristallisation ge-

meinsam das Verformungsverhalten [66].

Die plastische Verformung bei hoheren Temperaturen (T > 0,4.T,,) hdngt nicht
nur von der Spannung sondern auch von der Zeit ab. Diese Formanderungen,
die in langeren Zeitraumen ablaufen, werden als Kriechen bezeichnet [67].
[68] untersuchte das Kriechverhalten von 30 Al-Legierungen hinsichtlich der

Anwendung im zivilen Uberschall-Luftfahrzeug. Es ergab sich, dass die Al-
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Legierung 2618A die hochste Kriechbestandigkeit in Hinsicht auf die Langzeit-
beanspruchung aufweist. Die Legierung weist keine Kriechverformung bei 150
°C unter einer Nennspannung von 185 MPa fir 1000 h (Abbildung 2.9 links)
auf [69]. Obwohl in den Untersuchungen die Legierung 2024 im Zustand T8
niedrige Kriechdehnungen zeigten, besitzt die Legierung 2618A langfristig
wiederum ein glnstigeres Kriechverhalten, da das tertidre Kriechen und somit

der Bruch deutlich friher bei der Legierung 2024 als bei 2618 auftreten (Ab-

bildung 2.9 rechts) [70].
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Abbildung 2.9 Kriechverhalten der Legierung 2618-T6 bei 150 °C [66] (links)

und bei 130 °C im Vergleich zu anderen warmfesten Al-Legierungen [67]

(rechts)

In Al-Cu-Mg-Ag-Versuchslegierungen fiihrt die Beimengung von Ag zur Erho-
hung der Warmfestigkeit und zur Verbesserung der Kriechbestandigkeit des
Werkstoffes. In Abbildung 2.10 ist der Larson-Miller-Parameter der Versuchs-
legierungen im Vergleich zu den handelsiblichen Al-Cu-Mg-Legierungen auf-

getragen [18]. Das Kriechverhalten hdngt hauptsachlich von Art, GréRe und
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Verteilung der Ausscheidungen im Geflige ab. Die KorngrofRe und der Verfor-
mungsgrad haben eher einen geringen Einfluss auf das Kriechverhalten der Al-
Cu-Mg-Ag-Legierungen. Eine unterbrochene Aushartung kann zur Verbesse-
rung der Kriechbestandigkeit der Al-Cu-Mg-Legierung beitragen [27]. [71]
stellte einen sekundaren Hartungseffekt in Al-Cu-Mg-Ag-Legierungen fest, der
wahrend der Haltezeiten bei Betriebstemperaturen durch eine erhdhte Leer-
stellendiffusion ausgehend von der QQ—Phase geférdert wird. Es erwies sich,
dass das Festigkeitsverhalten dieser Legierungen sehr stark von der Wechsel-
wirkung von Leerstellen und den so genannten Atomen-cluster im Mischkris-

tall mit Versetzungen abhangt.
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Abbildung 2.10 Larson-Miller-Parameter von unterschiedlichen Al-Cu-Mg-Ag-

Legierungen im Vergleich zu den handelsiiblichen Al-Legierungen [29]

2.3 Isothermes Ermiidungsverhalten

Unter Ermldung versteht man die in einem Werkstoff bei verdnderlichen, zeit-
lich wiederholt auftretenden mechanischen und/oder thermischen Beanspru-

chungen ablaufenden Prozesse, die im Verlauf der Betriebszeit des Bauteils zu
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einer Beeintrachtigung der Funktion oder zu einem Ausfall flihren [72-74]. Be-
vorzugt an Fehlstellen, Kerben und Querschnittsiibergdngen bilden sich nach
kleinerer oder groRerer Schwingspielzahl Anrisse [75-77]. Mit der weiteren
Beanspruchung vergréRern sich die Risse. SchlieBlich tritt der Gewaltbruch des
Restquerschnittes ein. Das Verhalten von Bauteilen unter zyklischer Beanspru-
chung hangt von einer Vielzahl von EinflussgroBen ab (Art der zyklischen Be-

anspruchung, Bauteilumgebung, Bauteil und Werkstoff) [72, 74, 78].

August Wohler fihrte erste systematische Untersuchungen zum Verhalten
metallischer Werkstoffe bei schwingender Beanspruchung durch. Die von ihm
untersuchten Bauteile besaBen oberhalb einer bestimmten Spannungs-
amplitude, die kleiner als die Streckgrenze ist, eine begrenzte Lebensdauer.
Anhand von Wohlerkurven ist die direkte Bewertung der zyklischen Bean-

spruchbarkeit moglich [79].

Nach Macherauch [72] ist das Versagen metallischer Werkstoffe unter
schwingender Beanspruchung nicht auf einen einzelnen Ermidungsprozess
zurlickzufiihren, sondern entsteht aus dem Zusammenwirken der Teil-

prozesse:
1. Anrissfreie Ermudungsphase mit Ver-/Entfestigung
2. Anrissbildung

3. Rissausbreitung

4, Gewaltbruch

Die Anteile an der Gesamtlebensdauer dieser Teilprozesse sind u. a. von der

Beanspruchungshéhe und dem Werkstoffzustand abhangig.
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In der zugdnglichen Literatur finden sich nur wenige Daten zum Ermiidungs-
verhalten der Al-Legierung 2618A. Das Handbuch Uber die mechanischen
Eigenschaften der Al-Legierungen [49] enthalt Daten zu Festigkeitseigenschaf-
ten bei unterschiedlichen Temperaturen sowie Daten zum Kriechverhalten,
die an der aquivalenten Legierung in den USA ermittelt wurden. Neben Infor-
mationen Uber das Verhalten im Zugversuch bei unterschiedlichen Randbe-
dingungen sind auch Informationen (iber die Ermidungsfestigkeit bei unter-
schiedlichen Temperaturen enthalten. In der FKM-Richtlinie [80] werden tem-
peraturabhangige Werkstoffkennwerte fiir die rechnerische Auslegung dyna-
misch beanspruchter Bauteile aus Al-Legierungen genannt. Quantitative Hin-
weise, in welchem AusmaR thermische und/oder mechanische Vorbeanspru-

chung die Beanspruchbarkeit verdandern, fehlen weitestgehend.

2.3.1 Low Cycle Fatigue (LCF)

Viele Bauteile weisen im Betrieb besonders in Hochtemperaturanwendungen
nach relativ wenigen Schwingspielen oder sogenannten Start-Stopp-Zyklen
Schadigungen auf, die spater zum Ausfall fihren [81]. Die Schadigung entsteht
aufgrund ortlicher inelastischer Wechselverformungen, die durch thermische
und/oder mechanische Beanspruchungen hervorgerufen werden. Die plasti-
sche Verformung des Werkstoffelementes im Kerbgrund wird durch die elasti-
sche Verformung des umliegenden Materials begrenzt [78, 82]. Deshalb wird
das Low Cycle Fatigue-Werkstoffverhalten in dehnungskontrollierten Versu-
chen ermittelt. Das grundsatzliche Phanomen Low Cycle Fatigue ist in der Lite-

ratur ausfuhrlich dargelegt [4, 73, 83-85].

Die erste Methode zur Beschreibung der Lebensdauer im Bereich der Kurzzeit-

festigkeit oder Low Cycle Fatigue (LCF) wurde von Coffin entwickelt. In zahlrei-

24



Isothermes Ermidungsverhalten

chen Ermiidungsversuchen an metallischen Werkstoffen [81] ergibt sich, dass
die Lebensdauer sich ausgehend von der wahren Bruchdehnung des Warm-

zugversuchs anhand der Gleichung
&= 2. D&, (NY*’ (1)

darstellen ldsst. Ny ist die Lebensdauer in Zyklen, & ist die wahre Bruchdeh-
nung aus dem Warmzugversuch und Ag, ist die plastische Schwingbreite so,
dass im Zugversuch bei Ny = 1/4 die Bruchdehnung gleich die plastische
Schwingbreite (& = Ag,) wird. Mit der Arbeit von Manson [86] und Morrow
[87] wurde dieser Ansatz zur bekannten Dehnungswohlerlinie erweitert (Glei-

chung 2).
=L N s N (2)
N 1

Morrow verwendet in diesem Ansatz zwar die Dehnungsamplitude (s, =
Ag,/2) als Funktion der Lebensdauer Ny in Zyklen, aber die Konstanten & und
o’s werden als Schnittpunkte der e,-Achse bei 2N=1 ermittelt. o, ist der
Schwingfestigkeitskoeffizient, b der Schwingfestigkeitsexponent, E der Elastizi-
tatsmodul, ¢, der zyklische Duktilitdtskoeffizient und c der zyklische Duktili-
tatsexponent. Auf dieser Basis ldsst sich das LCF-Lebensdauer flir samtliche

Metalle anhand der ,,Universal Slope Method“ nach Manson ableiten [83].

Im Fall, dass keine experimentellen Ergebnisse vorliegen, bieten sich die pha-
nomenologischen Ansdtze an, die erforderlichen zyklischen Werkstoffkenn-
werte abzuschatzen. Eine Methode zur Abschadtzung der Dehnungswadhlerlinie
und der zyklischen Spannungs-Dehnungskennlinie ist das Uniform Material

Law (UML) nach Bdaumel und Seeger [88]. Tabelle 2.1 stellt die Schatzformeln
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fiir die Kennwerte der Dehnungswohlerlinie von metallischen Werkstoffen zu-

sammen. Dies gilt fir den zyklisch stabilisierten Zustand bzw. fir die halbe An-

riss-Schwingspielzahl.

Tabelle 2.1 Schédtzformeln fiir die Kennwerte der Wéhlerlinie

metallischer Werkstoffe

Method of Universal Uniform Materila Law nach Badumel-Seeger
slopes nach Manson fur ¢, unlegierte und nie- | Fiir Aluminium- und
alle metallische Werk- derlegierte Stahle Titanlegirungen
stoffe
o’s=19.R, 0’s=1,5.Ry, 0't=1,67 . R,
b=-0,12 b =-0,087 b =-0,095
€¢=0,76 . D% €¢=0,59 .y £¢=0,35
c=-0,6 c=-0,58 c=-0,69
op=0,45.R, 0p=0,42.R,
ep = 0,45 . R/E+ 1,95. | &,=0,42 . R,/E
10™.y
Np=5.10° No=1.10°
K'=165.Rn K'=1,61.R,
n'=0,15 n’=0,11
D = -In(1-Z) mit Z= Brucheinschniirung; v = 1 fir R,< 630;
w=1,375- 125. R,,/E fur R,,> 630 MPa
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Allerdings stimmen die abgeschatzten Konstanten &’ und o’s nach Manson und
nach Baumel-Seeger nicht exakt Gberein. Bei der Anwendung dieser Ansdtze
muss berucksichtigt werden, dass die Bezeichnung N; fiir die Lebensdauer in
Zyklen in der Coffin-Manson-Gleichung mit der Methode Method of Universal
Slopes nach Manson; wahrend die Methode nach Baumel-Seeger 2Ng verwen-
det. Diese Problematik kann aus den unterschiedlichen Bezeichnungen der
Lebensdauer als Lastspiele (cycles) oder auch als Lastwechsel (reversals) ent-

stehen.

Der Zusammenhang zwischen der Spannungsamplitude und der Dehnungs-
amplitude wird mit der im stabilisierten Schwingversuch ermittelten zykli-
schen Spannungs-Dehnungs-Kurve beschreiben [4, 82, 83]. Die Gleichung der
zyklischen c-g-Kurve lautet mit Elastizitdtsmodul E, zyklischem Verfestigungs-
koeffizienten K’ und zyklischem Verfestigungsexponenten n’ (nach Ramberg

und Osgood):

pA
— O. O, 3
Eai™ g +(K,) (3)

In der zweiten Halfte des letzten Jahrhunderts wurde das Ermidungsverhalten
hochfester Al-Legierungen besonders fiir Anwendungen im Flugzeugbau in-
tensiv untersucht. Schijve [76] stellt eine Literaturiibersicht der wichtigsten
Untersuchungen zu Ermidungsverhalten und —Schadigung von Al-Legierungen
hinsichtlich Leichtbauanwendungen zusammen. In spannungskontrollierten
Wohlerversuchen stellte [89] fest, dass eine Kaltverformung von etwa 5% die
Ermiidungsfestigkeit gekerbter Proben aus der Legierung AICuMg2 um etwa
30% herabsetzt. Als Ursache wurden ortliche Entfestigungsvorgange im

Kerbgrund identifiziert. Es erwies sich, dass eine geeignete Vorhersage der
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ErmUdungslebensdauer im Bereich der Zeitfestigkeit bis zum technischen An-
riss ausschlieflich durch die Betrachtung der zyklischen plastischen Verfor-
mungen im Kerbgrund moglich ist. Zur Beschreibung der elastisch-plastischen
Verformung im Kerbgrund werden derzeit phdnomenologische Modelle vom
Typ des Chaboche- oder Jiang-Modells verwendet [90, 91]. Abbildung 2.11
stellt den Einfluss der Warmebehandlung auf das zyklische Spannungs-
Dehnungs-Verhalten und die Anrisslebensdauer von Al-Legierungen der 5xxx
und 6xxx Gruppen dar [92]. In diesen Untersuchungen wurde kein Einfluss auf

das zyklische Spannungs-Dehnungs-Verhalten der 5xxx-Legierungen festge-

stellt.
300 : . : - 10" e
o 250+ [} 1 &
% ~
=)
i ¢}
o 2004+ 1= 10"+
g
3 1504 1 3
3 2
E n a5 delivered = " as delivered
© 100 o 1 € 10'+ ; o 3
® = 30min at 205°C £ 10 = 30min at 205°C
@ uniaxial pre-stretch c uniaxial pre-stretch
w50+ * noheattreatment, ¢ =0073 4 T ® no heat treatment, ¢ = 0,073
¢ 30min at 205°C, langs ¢ = 0,073 B o 30min at 205°C, ¢ =0,073
0 } t } + 10—2 1 vl ol ]
0,0 02 04 06 08 1,0 ! ! !

10" 10" 100 100 100 100 100 10

strain amplitude ¢, , %
' cycles to crack initiation N, (log), -

Abbildung 2.11 Einfluss der Wérmebehandlung auf das zyklische Spannungs-
Dehnungs-Verhalten (links) und Anrisslebensdauer von Al-Legierungen (rechts)
[92]

[93] stellt bei spannungsgeregelten Versuchen an 14 Al-Legierungen fest, dass
das Ermidungsverhalten im gesamten Lebensdauerbereich durch zwei ab-

schnittsweise lineare S-N-Zusammenhange sehr gut beschreibbar ist. Der Au-
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tor unterscheidet zwischen einem plastisch dominierten Bereich und einem
elastisch dominierten Bereich. Die meisten Werkstoffdaten finden sich fur Al-
SiMg-Gusslegierungen fiir die Anwendung als Zylinderkopfwerkstoffe in Ver-
brennungsmotoren. Die Lebensdauer wird durch den Coffin-Manson-Ansatz
beschrieben. In dieser Gruppe fiihrt bei (ibereutektischen Legierungen die An-
rissbildung an den groben B—Mischkristall zur Verschlechterung der Ermi-
dungsfestigkeit [94]. Mit abnehmendem Dendritenarmabstand (DAS) verstarkt
sich die Rissverzweigung und somit verbessert sich die Ermudungsfestigkeit
[95]. [96] untersuchte das zyklische Wechselverformungsverhalten von zwei
Al-Legierungen 6082 und 6060 jeweils im Zustand T6 in dehnungskontrollier-
ten LCF-Versuchen mit einem Dehnungsverhaltnis von R, = -1 bei Raumtempe-
ratur. Wahrend die Legierung 6060-T6 ein neutrales zyklisches Verhalten zeigt,
weist die Legierung 6082 bei kleinen Dehnungsamplituden und im Lebensdau-
erbereich N, > 1000 Zyklen zyklische Entfestigung auf. Vermutlich tritt die Ent-

festigung aufgrund der langeren Versuchsdauer auf.

Das Dehnungsverhiltnis R, ist das Verhaltnis zwischen der unteren Dehnung
und der oberen Dehnung. Bei der Ubertragung der an Proben mit einem Deh-
nungsverhaltnis von R, = -1 und bei konstanter Temperatur ermittelten Werk-
stoffkennwerte auf Bauteile missen verschiedene Grundzusammenhange be-
trachtet und analysiert werden. Die Zusammenhange werden im Bereich der
Schwingfestigkeit bereits als unterschiedliche Einfliisse beriicksichtigt. In der
Fachlichen Literatur werden diese Einflisse ausfiihrlich behandelt [73, 74, 82,
83]. Im Folgenden werden einige Einfllisse auf das LCF-Verhalten diskutiert,

die fur diese Bauteile relevant sind.
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2.3.2 Einfluss der Temperatur

Das LCF-Verhalten eines Werkstoffes wird Ublicherweise bei konstanter Tem-
peratur ermittelt. Die Priftemperatur hat dabei meist einen starken Einfluss
auf das Ermidungsverhalten. Dies gilt besonders fir ausgehartete Al-
Legierungen im Bereich hoher Temperaturen, da dort Erholungs-, Kriech- und
Uberalterungsvorginge ablaufen kénnen. Die FKM-Richtlinie [80] spezifiziert
eine einfache Vorgehensweise zur Beurteilung der Wechselfestigkeit aushart-
barer und nichtaushdertbarer Al-Legierungen auf Basis der bezogenen Warm-
festigkeit. Flir warmfeste Al-Legierungen findet sich in Robinson et al. [40] ei-
ne zusammenfassende Datensammlung lber das isotherme Ermidungsverhal-
ten und das Langzeitkriechverhalten der hochwarmfesten Al-Legierungen. Ab-
bildung 2.12 zeigt beispielhaft den Einfluss der Versuchstemperatur auf das

Lebensdauerverhalten.
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Abbildung 2.12 HCF-Ermiidungsverhalten der Legierung 2618A-T6 in
Abhdngigkeit der Temperatur [30]

Die Schwingfestigkeit der Legierung 2618A bleibt im Temperaturbereich von

20 °C bis 100 °C nahezu gleich. Bei erhdhter Temperatur nimmt die Schwing-
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festigkeit der Legierung dann signifikant ab. Das LCF-Verhalten der Legierung
2618A im Zustand T6 ist besonders im Bereich erhéhter Temperatur bisher
allerdings kaum erforscht. Das zyklische Verformungsverhalten ist fiir die Be-
urteilung des LCF-Verhaltens von zentraler Bedeutung. Die sogenannten
Wechselverformungskurven liefern Aussagen Uber die mechanische Stabilitat
des Werkstoffes. Je hoher die Temperatur ist, desto ausgepragter ist der Ein-
fluss der Versuchsdauer auf das Wechselverformungsverhalten. In der Litera-
tur finden sich Untersuchungen zum Einfluss der Priiftemperatur auf das LCF-

Verhalten hochfester Al-Legierungen z.B. in [53, 97-102].

[97] hat das Schwingfestigkeitsverhalten der Al-Legierung 7055 im Zustand
T7751 im Temperaturbereich zwischen 27 °C und 190 °C untersucht. Abbil-
dung 2.13 stellt exemplarisch die Spannungsamplitude in Abhdngigkeit der
Lastspielzahl bei RT sowie bei 190 °C dar. Die ausgehartete Al-Legierung zeigt
bei allen untersuchten Temperaturen ein zyklisch entfestigendes Wechselver-
formungsverhalten. Dabei wurde eine lokalisierte Verformung in den Berei-
chen nahe der Korngrenzen beobachtet. Der Autor fiihrt die niedrigere LCF-
Lebensdauer bei erhéhter Temperatur (100 °C und 190 °C) auf Oxidbildung in

interkristallinen Mikrorissen und Versprodung zuriick.

[100] untersuchte den Einfluss der Temperatur auf das LCF- und Bruchverhal-
ten der Al-Legierung 2524 im Zustand T31. Die LCF-Lebensdauer ist in Abhan-
gigkeit der plastischen Dehnungsamplitude nach dem Ansatz von Manson be-
schreibbar. Der Werkstoff weist bei Raumtemperatur ein stabiles zyklisches
Verhalten auf. Im Gegensatz dazu wechselverfestigt der Werkstoff bei 97 °C zu
Beginn der Versuche. Nach Erreichung einer bestimmten Spannungsamplitude
wechselentfestigt der Werkstoff kontinuierlich bis zum Bruch. Ahnliche Ergeb-

nisse zeigen die Untersuchungen in [101] an der gleichen Al-Cu-Mg-Legierung.
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Das Verformungsverhalten wird mafRgeblich durch die Art, GroRe und Vertei-

lung der Ausscheidungen beeinflusst. Insbesondere durch Uberalterungsvor-

gange kann sich die Ausscheidungsstruktur wahrend zyklischer Versuche an-

dern (s. Abschnitt 2.1).
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Abbildung 2.13 Wechselverformungskurven der Al-Legierung 7055 im Zustand

T7752 in dehnungskontrollierten LCF-Versuchen bei den Temperaturen 27 °C

und 190 °C [97]
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2.3.3 Einfluss der Mitteldehnung und Schadigungsparameter

Erfahrungsgemal fliihren Zugmittelspannungen zu einer Verringerung der Le-
bensdauer [103]. Im Bereich der Dauerfestigkeit wird die Auswirkung der Mit-
telspannung Ublicherweise mit dem Smith-Diagramm oder Haigh-Diagramm
bewertet [4, 80]. Die Dauerfestigkeitsdiagramme kénnen auch fiir die Bean-
spruchung im Bereich der Zeitfestigkeit erweitert werden. Verschiedene Dar-
stellungsarten der Dauerfestigkeitsschaubilder werden in DIN 50 100 genannt.
Die Mittelspannungsempfindlichkeit beschreibt die Abnahme der ertragbaren
Spannungsamplitude beim Vorhandensein einer Mittelspannung [73]. Die Mit-

telspannungsempfindlichkeit M kann z.B. durch die Gleichung:

M = (04 (g=-1)/ Oa (r=0) = 1 (4)

beschrieben werden. Abbildung 2.14 stellt die Mittelspannungsempfindlich-
keit von verschiedenen Eisen- und Aluminiumlegierungen in Abhangigkeit der
Zugfestigkeit dar [83]. Je hoher die Zugfestigkeit ist, desto starker ist die Mit-
telspannungsempfindlichkeit. Es wird beobachtet, dass die Zunahme der Mit-
telspannungsempfindlichkeit mit steigender Zugfestigkeit bei Al-Legierungen

hoéher als bei Stahlen ist.
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Abbildung 2.14 Die Mittelspannungsempfindlichkeit von Eisen- und Aluminium-
Werkstoffen in Abhdngigkeit der Zugfestigkeit nach Sonsino [83]

Im &rtlichen Konzept ist das Versagenskriterium die Bildung eines technischen
Anrisses an der kritischen Stelle oder im Kerbgrund eines Bauteils [83], [73],
[104]. Bei rein wechselnder Beanspruchung kann die Lebensdauer mit dem
Coffin-Manson-Ansatz beschrieben werden [83]. Fir mittellastbehaftete Be-
anspruchungen kénnen hierzu geeignete Schadigungsparameter herangezo-
gen werden [73]. Fir deren Definition gibt es verschiedene Ansétze, die fiir die
Bewertung der Schdadlichkeit unterschiedliche Parameter der auftretenden
Hystereseschleifen verwenden. Die Kerbbeanspruchungen lassen sich z.B. mit
dem Rain-Flow-Zahlverfahren aus der Lastzeitfunktion in einer Lebensdauer-
berechnung in Form von Hysteresen ableiten [83]. Es gibt zurzeit verschiedene
Ansadtze zur Bewertung der gesamten Schadigungen ausgehend von einzelnen
Hysteresen [55]. Am meisten bekannt ist der Schadigungsparameter nach

Smith, Watson und Topper (Pgy7).
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Pyyr =50, €, E (5)

a,t

Andere Schadigungsparameter wurden auf der Basis der Kurzrissbruchmecha-
nik entwickelt, die die Lebensdauer bis zum technischen Anriss anhand
Wachstums kleiner Risse betrachten [104]. Dabei wird die Rissinitiierungspha-
se meist vernachlassigt. Grundlage zur Beschreibung des Risswachstums ist die
Annahme, dass das Wachstum eines Risses im Stadium Il proportional zur
Rissspitzendffnung (CTOD: Crack Tip Opening Displacement) ist [105]. Damit
gilt die folgende Gleichung:

ZT‘\’[ = BACTOD (6)

Die Modellierung der Lebensdauer kann damit auf Basis des Schadigungspa-
rameters nach Heitmann Zp, oder des Schadigungsparameters nach Vormwald
P, erfolgen [106, 107]. Dabei konnen sowohl Mittelspannungseinflisse als
auch Reihenfolgeeffekte beriicksichtigt werden. Der Parameter [108] Z) ist flr
halbkreisférmige Oberflachenrisse, bei einer elastischen Querkontraktion von

0,3 und proportionaler Belastung formuliert als

Aoy, AclAg,
Z,=145 EY +2,4 L

7
Ao \1+3N v

mit dem Elastizitatsmodul £ und dem Ramberg-Osgood Exponenten N. Der
Schadigungsparameter nach Vormwald [104] P, wird auch als Energie-
dichtegroBe aufgefasst und beschreibt das Kurzrissverhalten auf Basis des ef-
fektiven zyklischen J-Integrals AJe unter Einfluss des RissschlieRverhaltens,

des Reihenfolgeeffekts, des Mehrachsigkeitseinflusses sowie der schadigungs-
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bedingten Dauerfestigkeitsminderung. Der Schadigungsparameter nach Vor-

mwald wird mit der Gleichung AJ.; = P,. a definiert, wobei a die Risstiefe ist.

Ao, A
P =124 Az L 100270 20

eff 8
N (8)

Unter Bericksichtigung von RissschlieReffekten konnen die effektiven Span-
nungsschwingbreite bzw. Dehnungsschwingbreite nach Newman [109] be-
stimmt werden. Die Zugfestigkeit R,, und die Kennwerte der stabilisierten zyk-
lischen Spannungs-Dehnungs-Kurve, K und n’, sowie die Werte der Hysterese-
schleife bei halber Anrisslebensdauer ,,.. Guin Emax UNd &, Werden als Einga-
bedaten benétigt. Mit diesen Werten wird die Risséffnungsspannung o, fir
einen kleinen halbkreisformigen Oberflachenriss bei ebenem Spannungszu-

stand im Fall einer Einstufenbeanspruchung errechnet:

o, =0, -[4, + 4, - R] fur r<o, (9)
G, =0, |4, + 4 -R+ 4, -R* + 4, - R®| fiir R20, (10)
mit

4,=0,535-c0s(0,5-7-0,/0,), (11)

A =0344-0 /o, Ay=1—A —A —A,, A, =2-A,+ 4, -1, (12)

sowie
O-F = 0’5 : (O-(’),Z + Rm )/ (13)
oy, =K'0,002" (14)
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Mit dem Wert g, lasst sich dann die Riss6ffnungsdehnung ¢,, aus

Eop =8y + (Gop —0, )/E +2: [(O-up —Ou )/(2 ’ K’)]l/n’ (15)

berechnen.

Die effektive Spannungsschwingbreite 4o, verlangt ein iteratives Losen der

Gleichung

Ao, IE+2-[Ac, 12-K)]" (s, -£,)=0 (16)

Hier wird angenommen, dass die RissschlieRdehnung ¢, gleich der Rissoff-
nungsdehnung ¢,, entspricht. Diese Annahme wurde von Vormwald durch
Messergebnisse bestatigt [73]. Die effektive plastische Dehnungsschwingbrei-

te de, - kann dann aus

Agp,etf =2- [AG% /(2 ’ K’)]l/n/ (17)

bestimmt werden.

Mit Ao und e, 5 ldsst sich schlieBlich P, errechnen und die gesuchte Schadi-

gungsparameter-Waohlerlinie auftragen.

In unterbrochenen Versuchen wurde die Ermidungsrissbildung und -
ausbreitung an ungekerbten Flachproben aus der Legierung AICuMg2 im Zu-
stand T351 unter zweistufiger Schwingbeanspruchung untersucht [110]. Die
Lebensdauer wurde mit drei unterschiedlichen Ansdtzen der Kurzrissbruchme-
chanik [111-113] modelliert. Er ergab sich keine Ubereinstimmung zwischen
den ermittelten und den modellierten Rissausbreitungsgeschwindigkeiten mit-

tels der drei Modelle. Mit dem Modell von Newman konnte der Anstieg der
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Rissgeschwindigkeit in Abhdngigkeit von der Risslange tendenziell beschrieben

werden.

2.3.4 Einfluss der Mehrachsigkeit

Unter proportionaler mehrachsiger Beanspruchung ist die Richtung der
Hauptspannung konstant. Im Fall verformungskontrollierter Beanspruchung
konnen die bekannten Hypothesen der Vergleichsspannung hinsichtlich der
Dehnung verwendet werden. Socie und Marquis stellen detaillierte Informati-
onen Uber die unterschiedlichen Hypothesen und Verfahren zur Beurteilung
des Ermidungsverhaltens im elastisch-plastischen Bereich dar [114]. Die Hy-
pothesen der Vergleichsdehnung (&,) werden durch Hypothesen der kritischen
Schnittebene ergdnzt. Des Weiteren existieren Hypothesen, die auf Forméan-

derungsenergie pro Zyklus basieren.

Zur experimentellen Untersuchung der Mehrachsigkeit stellen Proben in Form
von Rundstdaben mit einer Umlaufkerbe eine praktische Alternative dar. Bei
solcher Probengeometrie liegt ein zweiachsiger Spannungszustand an der

Oberflache im Kerbgrund vor.

Der Einfluss der Kerbwirkung auf die Ermiidungsfestigkeit wird im Bereich der
Dauerfestigkeit durch die Kerbwirkungszahl By beschrieben. Die Kerbwirkungs-
zahl ist das Verhaltnis der Wechselfestigkeit (Rw: 0.p bei R = -1) glatter Proben
zur Wechselfestigkeit (Rgw: 0”4p bei R = -1) von gekerbten Proben (g > 1). Fiir
kerbunempfindliche Werkstoffe liegt die Kerbwirkungszahl bei dem Wert S =
1. Technische Kerbwirkungszahlen sind meist deutlich kleiner als oy und tber-
schreiten kaum den Wert S = 6 [73]. Die Kerbempfindlichkeit 7, eines
Werkstoffes wird durch das Verhéltnis von Kerbwirkungszahl zu Formzahl

beschrieben:
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= (B-1)/ (o -1) (18)

Abbildung 2.15 zeigt den Zusammenhang zwischen der Wechselfestigkeit von
gekerbten und glatten Proben und der quasistatischen Festigkeit fur einige
handelstibliche Al-Legierungen. Es ist zu erkennen, dass sich die Wechselfes-
tigkeit von Al-Werkstoffen nur weniger als die quasistatische Festigkeit durch
legierungstechnische MaRRnahmen oder Warmebehandlungen steigern lasst.
Zudem haben zahlreiche Untersuchungen festgestellt, dass die hochfesten Al-
Werkstoffe sehr kerbempfindlich sind [52]. Dies ist auch in Abb. 2.15 zu sehen.
Die Schwingfestigkeit gekerbter Proben steigt kaum mit steigender quasistati-

scher Festigkeit.
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Abbildung 2.15 Die Abhdngigkeit zwischen der Wechselfestigkeit und der
statischen Festigkeit von Al-Legierungen [52]
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Die Bewertung mehrachsiger Beanspruchungen an Kerben kann mit einer
elastisch-plastischen Finite-Elemente-Berechnung, die allerdings sehr zeitauf-
wendig ist, oder mit analytischen Naherungen erfolgen. Die bekannteste ana-

lytische Naherung basiert auf die Neuber Formel

O'kSk:O',,Enszk:Ozndzk/E (19)

mit der die im Kerbgrund auftretenden Kerbhochstspannungen o, und Kerb-
héchstdehnungen g, sowohl fiir statische als auch zyklische Beanspruchungen
abgeschatzt werden konnen, falls das quasistatische bzw. zyklische Span-
nungs-Dehnungs-Verhalten bekannt ist [73, 83]. Das Spannungs-Dehnungs-
Verhalten wird haufig nach Ramberg und Osgood in Vergleichsdehnungen

bzw. Vergleichsspannungen formuliert:

o o 1/n'
o =%+ %] 20
E K

Die Vergleichsspannung und Vergleichdehnung kénnen in Abhangigkeit der

Hauptspannungen bzw. Hauptdehnungen ausgedriickt werden. Somit wird der
elastisch-plastische Beanspruchungszustand an Kerben ausgehend von den

elastischen Bedingungen definierbar.

Im Schrifttum gibt es Methoden wie Fluchtende Kerbstab-Wd&hlerlinie und
Normierte Kerbstab-Wdohlerlinie zur Ermittlung der Kerbwirkungszahl im Be-
reich der Zeitfestigkeit [73]. Im ortlichen Konzept wird die Ermidungsfestig-
keit ausgehend von an glatten Proben ermittelten Werkstoffkenndaten die
Anrisslebensdauer anhand analytischer Methoden oder Finite-Elemente-
Analyse bestimmt. Zur Ermittlung der Kerbbeanspruchungen berichtet Hoff-

man in [115] Uber das nach ihm und Seeger benannte Naherungsverfahren.
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Das Verfahren ist modulhaft aufgebaut und erlaubt die Abschatzung mehrach-
sig elastisch-plastischer Kerbbeanspruchungen unter proportionaler dufRerer
Belastung ohne vorherige Festlegung auf eine bestimmte versagensmalige-
bende Beanspruchungsgrofe. Alternativ erlaubt die Kerbspannungsformel
nach Glinka die Abschatzung der elastisch-plastischen Kerbbeanspruchungen
auf Basis der Formanderungsenergiedichte [116]. Im ebenen Spannungszu-
stand ist die Annahme der Hypothese zutreffend, dass die Formanderungs-
energiedichte in der elastisch gestiitzten plastischen Zone der Kerbe dem
Wert der rein elastischen Losung gleich bleibt [73]. Damit dhnelt diese Hypo-
these der einfachen Neuber-Formel, wenn die Dissipation des plastischen

Energieanteils vernachlassigt wird.

2.3.5 Technologischer GréBeneinfluss

Das Festigkeits- und Ermiidungsfestigkeitsverhalten hangt maRgeblich von der
Mikrostruktur eines Werkstoffes ab [78]. Die Gefligeausbildung metallischer
Werkstoffe kann z.B. mit einer gezielten Warmebehandlung beeinflusst wer-
den [72]. Dabei spielt die GroRe des Bauteils eine enorme Rolle. Hinsichtlich
der Festigkeit sind der statistische GroReneinfluss, der sich aus der Wahr-
scheinlichkeit der Verteilung von Fehlstellen ergibt, von dem technologischen
GroReneinfluss, der die Auswirkung von unterschiedlichen Gefiligen, die wie-
derum durch unterschiedliche mechanische und thermische Herstellungsver-
fahren an unterschiedlichen Stellen in einem groRen Bauteil entstehen
kénnen, zu unterscheiden [74, 82, 83]. In Abhangigkeit der Bauteildicke
kdnnen die Festigkeitswerte im Allgemeinen ab einem bestimmten Abstand

zum Bauteilrand abnehmen [3, 4, 49, 80]. Mit Abschreckgeschwindigkeiten
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zwischen 400-290 °C/ s liegt dieser Abstand fir Al-Cu-Knetlegierungen bei

etwa 20 mm [52].

Niedrige Abschreckgeschwindigkeiten kénnen zur Bildung anderer Gefiigezu-
stande, die nur mit sehr hohen Auflésungen z.B. mittels Transmissionselektro-
nenmikroskop TEM erfasst werden kénnen, fihren. [117] untersuchte den Ein-
fluss unterschiedlicher Abschreckgeschwindigkeiten auf die Bruchzdhigkeit der
Al-Legierung 6156. Es ergibt sich, dass das Bruchverhalten massiv von der Ab-
schreckgeschwindigkeit anhangt, indem niedrigere Abschreckgeschwindigkei-
ten zu breiteren AFZ sowie zur Entstehung grober Ausscheidungen an den
Korngrenzen flihren. Mittels Computer-Tomographie wurde festgestellt, dass
die Risse interkristallin an Korngrenzen, die um 45° zur Richtung der
Hauptspannung liegen, initiiert wurden. Eine geeignete Modifikation der Le-
gierungszusammensetzung kann die Ausscheidungsbildung in grofRen Bautei-
len in Hinsicht auf besseres Bruchverhalten eventuell verbessern [118]. [119]
kommt zu dhnlichen Ergebnissen. Die Untersuchungen zeigen, dass sich die
Gleichgewichtsphase bei langsamen Abkiihlgeschwindigkeiten in rekristalli-
sierten Kornern oder an Korngrenzen bilden (Abbildung 2.16) und somit die

Rissinitiierung dort begiinstigen kann.
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Abbildung 2.16 TEM-Untersuchungen der ausgehdrteten Legierung 7075
nach Lésungsgliihung und anschliefSend langsamem Abschrecken; (a) Gleich-
gewichtsphase (b) kohdrente Ausscheidungen im Subkorn und die Gleich-

gewichtsphase im rekristallisierten Korn [119]

Es ist festzustellen, dass die interkristalline Rissinitiierung durch Bildung aus-
scheidungsfreier Zonen oder der Gleichgewichtsphase aufgrund einer zu lang-

samen Abschreckung wesentlich begiinstigt wird.

2.4 Mikrorissentstehung und Schadigungsentwicklung

Die Rissbildung findet bei zyklisch belasteten Werkstoffen meist an der Ober-
flaiche oder dicht unter der Oberflache (bei Druckeigenspannungen in der
Oberflache) statt, da dort meist die hochsten Spannungen auftreten und in
Oberflachenkérnern plastische Verformungen leichter moglich sind [4, 72]. Die
Rissbildung an der Oberflache kann durch die Wechselwirkung mit der umge-
benden Atmosphére beeinflusst werden, da z.B. Korrosionsnarben die Rissbil-

dung beschleunigen [74, 76]. Oxidschichten kénnen die Wahrscheinlichkeit zur
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Rissbildung aber auch verringern oder das Wachstum von Rissen verlangsa-

men [120].

Die Ermudungsschadigung erfolgt durch zyklische plastische Deformation ins-
besondere an Stellen von Spannungskonzentrationen [76]. Dort beginnt die
Rissbildung. Diese Spannungskonzentrationen kdnnen z.B. durch Kerbwirkung
oder inhomogene Spannungszustdnde entstehen. Rissausbreitung von inneren
Fehlstellen (Oxide, Karbide) wird nicht als Anrissproblem definiert, da diese als

vorhandene innere Anrisse beriicksichtigt werden [121].

Intrusionen und Extrusionen, die Aufrauhungen (,Mikrokerben”) an der Ober-
flache darstellen, entstehen aus persistenten Gleitbandern, an den sich insbe-
sondere bei LCF-Beanspruchungen typischer Weise Oberflachenanrisse bilden
[78]. Die Entstehung von Anrissen in technischen Werkstoffen ist allerdings
sehr komplex und nicht immer mit In-/Extrusionen verbunden. Auch Korn-
grenzen und Oberflacheneinschliisse flihren zu Spannungskonzentrationen,
die wiederum zu Gleitkonzentrationen fihren kdnnen, an denen sich schlie3-

lich Anrisse bilden kénnen [122].

Die grundlegenden Erkenntnisse zur Schadigungsentwicklung unter zyklischen
Beanspruchungen wurden zum gréRten Teil an Stdhlen und duktilen Kfz-
Metallen erworben. In Abbildung 2.17 ist schematisch der Ablauf der Ermi-
dungsrissbildung und -ausbreitung bis zum endgiltigen Versagen durch Ge-

waltbruch dargestellt.
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Abbildung 2.17 Rissbildung und Rissausbreitung unter zyklischer
Beanspruchung [78]

Die Ubertragung dieser Erkenntnisse und Vorstellungen auf hochfeste Al-
Legierungen ist oft sehr schwierig und kann zu Fehlinterpretationen fiihren. In
der Forschungsarbeit von Weiland et al. wurde die Schadigung der Al-
Legierung 7075 im Zustand T651 untersucht. Sie fanden heraus, dass interme-
tallische Partikel im Laufe der Belastung brechen oder sich aus der Matrix ab-
I6sen und hochstwahrscheinlich zur Rissinitiierung fihren [123]. Dabei nahm
die Anzahl der geschadigten Partikeln mit steigender Lastspielzahl zu. Abbil-
dung 2.18 zeigt ein typisches Beispiel fur eine Anrissbildung an einem gebro-
chenen Partikel. Zum Einfluss der unterschiedlichen Ausscheidungen auf die

Ausbreitung kleiner Risse liegen unterschiedliche Beobachtungen an Al-
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Knetlegierungen vor. Sc kann durch Kornverfeinerung zur Verbesserung der
Zugfestigkeit der Legierung 7010 im Zustand T6 , aber gleichzeitig zur deutli-
chen Verschlechterung der Ermidungsfestigkeit flihren [124]. Die primaren
Ausscheidungen vom Typ AlsSc,Zri, begiinstigen eventuell die Mikrorissbil-
dung und —ausbreitung und fihren so zur Verringerung des zyklischen Schwel-
lenwertes AKy,. Im Gegensatz zur Legierung 7010 lasst sich die Kurzzeitfestig-
keit der Al-Li-Legierung durch Sc-Zusatze aufgrund Bildung homogener und
feiner Ausscheidungen steigern [125].

Matrix Crack
~

Abbildung 2.18 Rissinitiierung an Ausscheidungen in der Legierung 7075 im
Zustand T651 nach 5.000 Zyklen bei 276 MPa und bei Raumtemperatur [123]

[126] untersuchte den Einfluss von Si, Fe, Mn auf das LCF-Verhalten von Al-Si-
Cu-Gusslegierungen. Es wurde mittels REM-Untersuchungen festgestellt, dass
die Ermudungsrisse an intermetallischen Ausscheidung oder Poren direkt un-
terhalb der Probenoberflache initiiert werden. Die LCF-Lebensdauer wird
durch die relativ groRen Ausscheidungen und Dispersionen herab gesetzt. Un-
tersuchungen zur Schadigungsentwicklung unter thermisch-mechanischen Be-
anspruchungen an einer ausgeharteten Al-Legierung 6061 im Zustand T6 [122]
haben demgegeniiber ein anderes Schadigungsverhalten gezeigt. Zunachst

kommt es durch Verschiebungen der Korngrenzen zur Ausbildung eines soge-
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nannten Korngrenzereliefs, das sich mit zunehmender Lastspielzahl deutlicher
ausbildet. AuBerdem kdnnen Partikel von der umgebenden Matrix abgel6st
werden. Danach bilden sich interkristalline Mikrorisse. Diese wachsen teils in-
ter- und teils transkristallin und fihren schlieflich zum Versagen der Proben.

Abbildung 2.19 zeigt ein typisches Beispiel fiir die Ausbildung der genannten

Schadigungsmerkmale.

Abbildung 2.19 Korngrenzenrelief und deformierte Kérner in AA6061 im
Zustand T6 nach 1.000 Zyklen in einem TMF-Versuch mit T, = 200 °C und
A€ 1max = 0,4 % links Ubersicht, rechts Detailansicht [122]

Untersuchungen mit unterschiedlicher Beanspruchungsamplitude an der Al-
Legierung 2024 im Zustand T351 belegen, dass auch Uberlagerte Spannungs-
amplituden, die weit unterhalb der Dauerfestigkeit liegen, zu massiven Scha-
digungen fihren kénnen [127]. Versuche mit zweistufiger Beanspruchung
[128, 129] zeigen, dass eine lineare Schadensakkumulation zu falschen Le-
bensdauervorhersagen fihrt. Treffsichere Lebensdauerberechnung ist nur auf
der Basis einer nichtlinearen beanspruchungsabhangigen Schadigungsentwick-
lung bzw. mit fortgeschrittenen Betriebsfestigkeitsberechnungsverfahren

moglich.
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Voraussetzung flir die rechnerische Simulation des Werkstoffes unter ein-
satzrelevanter Beanspruchung ist ein vertieftes Verstidndnis {ber das
Schadigungsverhalten der Legierung bei unterschiedlichen thermischen und
mechanischen Beanspruchungen. Dieses vertiefte Verstdandnis fir Al-
Schmiedelegierungen und fiir die unterschiedlichen Beanspruchungsbedin-
gungen in Radialverdichterradern fehlt aber noch weitestgehend. Dafir
wird das Schadigungsverhalten der im Rahmen dieser Arbeit untersuchten
Al-Knetlegierung 2618A in isothermen Kurzzeitermidungsversuchen naher

untersucht.

2.5 Lebensdauer und Lebensdauerberechnung

Der rechnerische Nachweis der Lebensdauer von dynamisch beanspruchten
Bauteilen basiert auf die zyklischen Werkstoffkennwerte, die in Ermidungs-
versuchen an Proben unter schwingender Beanspruchung ermittelt werden
[80]. Die wichtigsten Schwingfestigkeitsdiagrammen sind in Abbildung 2.20
dargestellt: (von links nach rechts) Last-Wohlerlinie eines Bauteils, Nennspan-
nungs-Wahler-Linien von Bauteilen mit unterschiedlicher Kerbwirkung, Struk-
turspannungs-Wohler-Linie, Kerbspannungs- und Kerbdehnungs-Wadhler-Linie,
Kitagawa-Diagramm der ungekerbten Probe mit kurzem Riss und Rissfort-

schrittsrate des langen Risses [73, 83].
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Abbildung 2.20 Globale und lokale Konzepte zur Abschdtzung der
Schwingfestigkeit nach Radaj [73]

Konzeptionell werden drei unterschiedliche Vorgehensweisen bei der Ausle-
gung von dynamisch beanspruchten Bauteilen durchgefiihrt. Diese Konzepte,

die in der Literatur ausfihrlich dargestellt werden [73, 77, 82, 83, 130], sind:
e Das Nennspannungskonzept
e Das ortliche Konzept oder Kerbgrundkonzept
e Das Konzept der Bruchmechanik

Am verbreiteten ist der Festigkeitsnachweis nach dem Nennspannungskon-
zept [80]. Dabei wird der inhomogene Beanspruchungszustand eines Bauteils
auf eine Nennspannung reduziert und diese Bauteil- oder Kerbfestigkeiten ge-
genlibergestellt [83]. Bei komplexen Bauteilen konnen auch ortliche Maximal-
spannungen oder Strukturspannungen an der versagenskritischen Stelle be-
trachtet werden [131]. Fir kritische Anwendungen z.B. Gasturbinenbauteile,
Flugzeugkomponente oder Bauteile mit scharfen Kerben scheitern die span-

nungsbasierten Konzepte aber haufig [82].

Im ortlichen Konzept versagt ein Bauteil aufgrund der Entstehung eines tech-

nischen Anrisses an der versagenskritischen Stelle [73, 83]. Die Bewertung er-
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folgt durch Werkstoffdaten in Form von Dehnungswohlerlinien [130]. Die Be-
anspruchungsanalyse erfolgt durch kerbmechanische Ansatze oder in einer
elastisch-plastischen Finite-Elemente-Berechnung unter Beriicksichtigung von
Masing- und Memory-Verhalten. Im ortlichen Konzept (auch Kerbgrundkon-
zept genannt) wird von der Annahme ausgegangen, dass sich der Werkstoff im
Kerbgrund hinsichtlich Verformung und Anriss ahnlich wie eine sich dort be-
findende ungekerbte axialbelastete Vergleichsprobe hinsichtlich Verformung
und Bruch verhalt [79]. Die Werkstoffdaten werden in rein wechselnden deh-
nungskontrollierten Low-Cycle-Fatigue-Versuchen an glatten Proben ermittelt.
Da die Lebensdauer nicht nur von der Dehnungsschwingbreite abhangt, wer-
den Schadigungsparameter zur Lebensdauervorhersage bis zum Anriss heran-
gezogen [132]. Die Schadigungsparameter sind physikalisch begriindete Bean-
spruchungskenngrofRen, die die Ermidungsschadigung anhand charakteristi-
scher KenngroRen der auftretenden Hystereseschleifen beschreiben [73, 83].
Neben zahlreichen Ansatzen ist der Schadigungsparameter Psyr nach Smith,
Watson und Topper am bekanntesten [132]. Dieser Parameter entspricht ei-
ner Arbeit, die dem Werkstoff zugefiihrt wird. In den letzten Jahren wurden
bruchmechanikbasierte Schadigungsparameter z.B. Z, nach Heitmann [108,
133] und P, nach Vormwald [104, 105] zur Schadigungsberechnung entwickelt.
Bei diesen Parametern wird davon ausgegangen, dass die Rissinitiierung nur
einen vernachldssigen Anteil der Lebensdauer einnimmt und die Anrisslebens-
dauer daher im Wesentlich durch das Wachstum kurzer Risse bestimmt wird
[107, 134]. Abbildung 2.21 stellt den schematischen Ablauf zur Lebensdauer-

vorhersage nach dem ortlichen Konzept dar.
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Abbildung 2.21 Daten und Berechnungsmodule fiir Lebensdauervorhersage

nach dem értlichen Konzept nach Kloos in [79]

Nach dem Konzept der Bruchmechanik wird die Lebensdauer rissbehafteter
Bauteile oder Strukturen anhand bruchmechanischer Werkstoffkennwerte ge-
gen das instabile Rissausbreitung abgesichert [73]. Die Bruchmechanik ent-
stand nach Schadensfillen, die sich aufgrund verformungsloser Briiche bei
niedrigen Spannungen ereigneten. Die Gefahr von Sprodbriichen besteht z.B.
bei hochfesten Werkstoffen, bei geschweilften Bauteilen oder bei dickwandi-
gen Bauweisen z.B. bei Druckbehaltern [82]. Neben der Wohlerlinie ist die Er-
mittlung des Rissfortschrittsverhaltens fir die Lebensdauerberechnung not-
wendig, die in der Regel auf Basis der linear-elastischen Bruchmechanik (LEB)
durchgefiihrt wird. Grundlagen und Empfehlungen zur Vorgehensweise bei
der artigen Lebensdauerberechnung finden sich in der Fachliteratur und Re-

gelwerken [74, 135-138].
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3 Versuchswerkstoffe und Probengeometrien

Im Rahmen dieser Arbeit wurde die Al-Legierung 2618A (AlCu2Mg1,5Ni) un-
tersucht, die standardmaRig fiir Radialverdichterrader von Abgasturboladern
eingesetzt wird. Insgesamt standen zwei Werkstoffchargen zur Verfligung. Zur
Ermittlung der Werkstoffdaten wurden Schmiedrolinge (Jnax 182 mm, Hohe:
70,8 mm) aus der Al-Legierung 2618A (AlCu2Mg1,5Ni) im Zustand T6 von der
Firma Otto Fuchs, Meinerzhagen, geliefert. Aus diesen Rohlingen wurden zy-
lindrische Proben sowie Kerbproben gefertigt. Diese Werkstoffcharge wird als
Schwerpunktwerkstoff bezeichnet. Zusatzlich wurde eine grofle Ronde mit ei-
nem Durchmesser von 530 mm und einer Hohe von 200 mm ebenfalls im Zu-
stand T6 von der Firma Atlas Copco bereitgestellt. Diese Ronde diente der Er-

mittlung des GroReneinflusses.

3.1 Schwerpunktwerkstoff

Von dem Schwerpunktwerkstoff standen 40 Schmiedrohlinge fiir die experi-
mentellen Untersuchungen zur Verfiigung, die von der Firma Otto Fuchs, Mei-
nerzhagen, im fertig warmebehandelten Zustand geliefert wurden. Die Rohlin-
ge weisen einen AuBendurchmesser von ca. 182 mm auf (Abbildung 3.1). Aus
derartigen Rohlingen werden relativ kleine Verdichterrader gefertigt. Tabelle
3.1 gibt die funkenemissionsspektroskopisch ermittelte chemische Zusam-

mensetzung der untersuchten Legierung wieder.
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Tabelle 3.1 Chemische Zusammensetzung des Schwerpunkt-werkstoffes
(FEMX)

Si Ti Fe Ni Cu Mg Al

0,25 0,05 1,06 1,08 2,29 1,52 Rest

Die chemische Zusammensetzung liegt im fur die Legierung 2618A zuldssigen
Bereich nach DIN EN 573-3. Die Schmiedrohlinge sind nach Zustand T6 ausge-

héartet. Die Warmebehandlung umfasste die folgenden Schritte:
e Losungsgliihen bei 530 £ 5 °C bei einer Haltezeit von 8 bis12 Stunden
e Abkihlung in kochendem Wasser

e \Warmauslagerung bei 200 + 5 °C bei einer Haltezeit von 16 bis 24

Stunden

70.8
70.3

6.5
S

Abbildung 3.1 Schwerpunktwerkstoff als Schmiedrohlinge der Fa. Otto Fuchs
Chnax 182mm
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Abbildung 3.2 stellt einen Querschliff durch den Schmiedrohling, der aufgrund
der RohlinggréRe aus zwei Teilen besteht, dar. Darauf kann man teilweise eine
durch die Umformung entstandene zeilenférmige Ausrichtung der intermetal-
lischen Teilchen innerhalb des Querschnitts und insbesondere auf dem unte-

ren Teil erkennen.

Diese Ausrichtung hat allerdings keine Auswirkung auf die mechanischen Ei-
genschaften, wie anhand von Zugversuchen mit Proben aus unterschiedlichen
Entnahmestellen nachgewiesen werden konnte. Auch die Hartemessung
stimmt mit dem Ergebnis der Zugversuche Uberein. Abbildung 3.3 zeigt den
Harteverlauf auf einem Querschliff des Schmiedrohlings. Die Harte beider
Messungen liegt im Durchschnitt bei 130 HB mit einer Standardabweichung
von 2,5 HB. Die gemessene Harte stimmt mit der in der Literatur angegeben

typischen Harte Gberein [51].

TITTTTTIYFITY TP YYAeYIvOD o
"0z 1E

Abbildung 3.2 Querschliff durch den Schmiedrohling zeigt eine zeilenférmige
Anordnung der Primdrphase (Faserverlauf) im Schwerpunktwerkstoff;
Schmiedrohling der Fa Otto Fuchs
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Abbildung 3.3 Hérteverlauf auf dem Querschliff im Schmiedrohling zeigt eine

Hdrte von etwa 130 HB im Durchschnitt

Abbildung 3.4 a zeigt das Geflige der untersuchten Legierung im Anlieferungs-
zustand anhand einer lichtmikroskopischen Aufnahme. Das Geflige wurde me-
tallographisch hinsichtlich dem Korndurchmesser und der KorngréfRe nach
ASTM E112 analysiert. Das Ergebnis dieser GroRBenanalyse ist in Abbildung 3.4
b wiedergegeben. Das Bild rechts zeigt die Haufigkeit der verschiedenen Korn-
durchmesser. Dabei wies das Geflige einen mittleren Korndurchmesser von 46
pum, der einer ASTM-KorngréRe von 6,2 entspricht, und eine mittlere Kornfla-
che von 2082 pm? auf. Mehrere Untersuchungen der Mikrostruktur der Al-
Legierung 2618A haben gezeigt, dass die intermetallische Phase AlgFeNi wah-
rend der Losungsglihung stabil bleibt [23, 24, 139, 140].
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Kaorngral enverteilung

42105488421
18,8421 33,4737
35,473748,1083
45,105352,7389
82,7380.77,3685
77,3585.92,0000

920000105, 5316

106 5316121 2632

121 26321358348

135 8345150,5284

Abbildung 3.4 a) Lichtmikroskopische Untersuchungen und b) Korngrofsenver-
teilung des Schwerpunktwerkstoffes (. 182mm-Schmiedtohlinge aus der Al-
Legierung 2618A-T6)

Novy et al haben festgestellt, dass die am Lichtmikroskop beobachteten in-
termetallischen Phasen zu 99% aus der AlgFeNi-Phase bestanden [23]. Dies
wurde durch die vorliegenden Gefligeuntersuchungen bestatigt (Abbildung
3.5 a). Zur Ildentifizierung der intermetallischen Ausscheidungen wurden ras-
terelektronenmikroskopische Untersuchungen durchgefiihrt. Rechts in Abbil-
dung 3.5 ist eine rasterelektronenmikroskopische Aufnahme wiedergegeben,
in der die groberen Ausscheidungen erkennbar sind. Darliber hinaus gibt es
aber noch feinste Ausscheidungen, die ebenfalls zur Festigkeitssteigerung bei-
tragen, allerdings erst bei noch héheren VergréoBerungen sichtbar sind [23].
Hierzu sind z.B. transmissionselektronenmikroskopische Untersuchungen er-

forderlich (vgl. Abbildung 2.5).

57



Versuchswerkstoffe und Probengeometrien

Matrix AICuMg Al,CuMg

Abbildung 3.5 Gefiige des Schwerpunktwerkstoffs ( Al-Legierung 2618A-T6) im

Anlieferungszustand a) am Lichtmirkoskop und b) am REM

3.2 Probengeometrien und Herstellung

Aus diesen Schmiedrohlingen wurden glatte sowie Kerbproben hergestellt.
Aus einem Rohling wurden 14 Proben gefertigt. Der Rohling wurde zuerst
senkrecht zur Radachse in drei Scheiben zersidgt. Aus der Scheibe mit dem
Maximaldurchmesser lassen sich 8 Proben entnehmen, wahrend sich aus der
Mitte der anderen Scheiben aufgrund der kleineren Abmessungen nur jeweils
drei Proben herstellen lassen. Die einzelnen Proben wurden mit Nummern

und Buchstaben entsprechend der Entnahmestelle eindeutig gekennzeichnet.

Flr samtliche Versuche, falls es nicht anderes erwahnt ist, werden zylindrische
Vollproben aus dem Schmiedrohling durch spannende Bearbeitung angefer-
tigt. AnschlieBend werden die Proben feingedreht. Der zylindrische Probenteil
weist eine Durchmesser von 7 mm und eine Lange von 17 mm auf. Die Pro-
bengeometrie ist in Abbildung 3.6 dargestellt. Die Oberflachenrauheit wurde
mit Hilfe des konvokalen Lichtmikroskops gemessen und ausgewertet. Als

Rauheitskennwerte wurden R, = 0,3 um und R; = 0,85 um bestimmt.
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Abbildung 3.6 Probengeometrie fiir isotherme LCF-Versuche sowie Warmzug-
versuche und Kriechversuche

Zur Untersuchung des Kurzzeitermldungsverhaltens unter mehrachsiger Be-
anspruchung wurden Rundestdbe mit Umlaufkerbe verwendet. Die Geometrie
der Kerbproben ist in Abbildung 3.7 zu sehen. Die Qualitat der Proberoberfla-

che der Kerbprobe entspricht den bereits erwahnten Qualitatsmerkmalen der
Vollproben.

90" Formzahl a,=1,8
e e mm e R S S T DI }. 212
R1 o 0,5 x45°
i 575
- 115 -

Abbildung 3.7 Kerbprobe fiir isotherme LCF-Versuche

Im Rahmen der Voruntersuchungen wurden zusatzlich kraftkontrollierte Woh-

lerversuche an Kurzproben mit einem Durchmesser von 5,8 mm durchgefiihrt.
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Aus dem Schmiederohling wurden Axial-, Radial-, und Tangential- Proben ge-
fertigt. Ziel dieser Voruntersuchung war, den Einfluss der Probennahme auf
die Schwingfestigkeit der Al-Legierung 2618 zu untersuchen. Um den festge-
stellten Faserverlauf (vgl. Abbildung 3.2) méglichst abbilden zu kénnen, waren
relativ kurze Proben zweckdienend. Die Axial- und Radialproben wurden aus
einem Schmiederohling hergestellt. Abbildung 3.8 zeigt links die Entnahme-
der Axial und Radialproben aus dem Schmiederohling und rechts die Geomet-
rie der Kurzproben. Dariiber hinaus wurden die Tangentialproben aus Restst-

cken der Schmiederohlinge angefertigt.

2581071
61220010

a) b)

Abbildung 3.8 Entnahme und Geometrie der Kurzprobe zur Untersuchung
der Abhdingigkeit der Ermiidungsfestigkeit vom Faserverlauf mittels
Wéhlerversuche bei 20 °C

3.3 Probenpraparation zur Schadigungsuntersuchung

Fir Untersuchungen zur Schadigungsentwicklung unter LCF-Beanspruchung

wurden die Messstrecken der Proben poliert. Dies gewahrleistete eine ausrei-
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chende Oberflachenqualitat, um die Proben an einem REM und lichtmikrosko-

pisch zu untersuchen. Der Ablauf der Préparation ist in Tabelle 3.2 ersichtlich.

Der Praparationsfortschritt wurde kontinuierlich mit einem Lichtmikroskop
kontrolliert, da aus der Matrix geloste Ausscheidungen die Oberflache be-
schadigten konnten. Ferner musste die nach jedem Préparationsschritt erfor-

derliche Reinigung der Probe Uberprift werden.

Die Oberflachenrauheit der polierten Proben wurde mit Hilfe des konfokalen
Lichtmikroskops ermittelt. Abbildung 3.9 zeigt eine 3D-Aufnahme der Proben-
oberflache. Der Rauheitskennwert R, lag bei den polierten Proben bei

0,08 um.
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Tabelle 3.2 Probenprdparation zur Schddigungsuntersuchung

Praparati- |Abrasivstoff |Support Proben- |Dauer |[Kihl-/
ons-stufe drehzahl [min] Schmiermittel
[U/min]
1 SiC (P320) Papier 2000 2 Destilliertes
Wasser (DW)
2 SiC (P600) Papier 2000 2 DW
3 SiC (P1000) |Papier 2000 2 DW
4 Diamant Chemiefaser |2000 5 Dialub
(dks =6 um) | TexMet 2500
5 Diamant Chemiefaser |2000 5 Dialub
(dgs =3 pm) |TexMet 2500
7 Diamant Chemiefaser |2000 10 Dialub
(dgs=0,25 TexMet 1500
um)
8 0.P.S,, Si,O; |Weiches 2000 15 DW
(dis =0,05 Synthetiktuch
um)
9 - Weiches 2000 5 DW

Synthetiktuch
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767 ym

Abbildung 3.9 Qualitit der Probenoberfléche nach dem Polieren
R,=0,08 um, R; =0,25 um

3.4 Werkstoff zum GréBeneinfluss

Zur Untersuchung, in wie weit die mechanischen Eigenschaften bei dem un-
tersuchten Schwerpunktwerkstoff von der BauteilgrofRe abhangig sind, wur-
den zusatzliche Untersuchungen an Proben, die aus einem deutlich groReren
Schmiederohling entnommen wurden, durchgefihrt. Der zusatzlich bereitge-
stellte Rohling hatte eine zylindrische Form mit einem Durchmesser von 530
mm und einer Hohe von 200 mm. Er war aus dem gleichen Werkstoff 2618A
gefertigt und wurde im T6 warmebehandelten Zustand von der Firma Atlas-

Copco Energas, Koln, zur Verfligung gestellt.

Die vom Hersteller angegebene chemische Zusammensetzung ist in Tabelle
3.3 aufgefiihrt. Trotz der etwas niedrigeren Gehalte an Legierungselementen
ist der Werkstoff dieser Ronde hinsichtlich der chemischen Zusammensetzung
als gleichwertig mit dem Schwerpunktwerkstoff in den kleineren Ronden zu

betrachten.
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Tabelle 3.3 Chemische Analyse der grofien Ronde von Atlas Copco

Si Ti Fe Ni Cu Mg Al

0,18 0,05 1,00 1,00 2,00 1,40 Rest

Aus dem Schmiederohling wurde zunachst mittig ein Streifen von 16 mm Di-
cke herausge-sagt. Aus diesem wurden dann gemaR Abbildung 3.9 die jeweili-
gen Probenrohlinge entnommen. In dieser Arbeit wurden nur Axialproben un-
tersucht. Dabei wurden die Bereiche AuRen, Ubergang und Kern unterschie-
den. Die einzelnen Proben wurden mit Nummern und Buchstaben entspre-
chend der Entnahmestelle gekennzeichnet. Der AulRenbereich erstreckt sich
von 0 bis 96 mm, der Ubergangsbereich von 96 bis 192 mm und der Kernbe-
reich von 192 bis 256 mm. Die Angaben der Lage der Proben beziehen sich

immer auf den Abstand vom Rand.

Die Harte wurde mittels Brinellhdrtemessung an drei Proben aus dem AuRen-,
Ubergangs- und Kernbereich ermittelt. Es wurden jeweils 11 Messungen pro
Bereich und daraus der Mittelwert gebildet. Die Messungen erfolgten gemal
HB10 mit einer Last von 62,5 kg und einem Kugeldurchmesser von 26 mm. In
Abbildung 3.10 werden die Entnahmestellen der Proben und die genauen Stel-
len der Hartemessung nochmals dargestellt. In Tabelle 3.4 sind die ermittelten
Hartewerte eingetragen. Wie erwartet nimmt die Harte vom Rand zum Kern

hin ab.

Nach der Hartemessung wurden jeweils zwei metallographische Schliffen aus
jedem Bereich angefertigt und das vorliegende Geflige am Lichtmikroskop un-

tersucht und dokumentiert sowie die KorngroRRenverteilung bestimmt.
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Abbildung 3.10 Probenentnahme zur Untersuchung des Gréf3eneinflusses a)
Proben fiir LCF-Versuche: Aufien (Griin), Ubergang (Gelb), Kern (Rot), b) Héir-

temessung an den Problingen

Die Untersuchungen zeigen, dass sich die drei Bereiche im Geflige deutlich un-
terscheiden. Der AuRRenbereich besteht nur aus etwa gleich groRen Kornern
mit einer ASTM — KorngréBe von 2,45. Der Ubergangs- und Kernbereich hin-
gegen bestehen aus Kornern und Subkdrnern mit unterschiedlichen GroéRen.
Abbildung 3.11 zeigt lichtmikroskopische Aufnahme des Gefliges aus den ge-
nannten Bereichen. Im Ubergangs- und Kernbereich betrigt die ASTM - Korn-
groRe der Korner 0 und die der Subkorner 9,2 und 8,2. Die Kérner im AulRen-
bereich sind mit einer Fliche von ca. 27.884 um’ bzw. einem mittleren
Durchmesser von etwa 167 um am kleinsten. Im Ubergangsbereich finden sich
mit ca. 170136 um? Fliache bzw. 378 um Durchmesser die groRten Kérner. Die
GroRe der Kérner im Kern liegt mit einer Flache von ca. 77016 um? bzw. einem
Durchmesser von etwa 201 um zwischen diesen Werten. Die mittlere Kornfla-

che der Subkorner im Kern ist mit ca. 500 um ungefdhr doppelt so groB, wie
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die der Subkérner im Ubergangsbereich mit ca. 263 pum. Daraus ergeben sich
mittlere Korndurchmesser der Subkérner von etwa 16 um im Ubergangsbe-
reich und 22 um im Kernbereich. Die Anteile der Kérner bzw. Subkdérner be-
tragen im Ubergangsbereich etwa 85 % bzw. 15 %. Im Kernbereich finden sich

jeweils etwa 50 % Korner und Subkérner.

BT

Abbildung 3.11 Gefiigeaufnahme am Lichtmikroskop der grofsen Ronde zeigen
ein vollsténdig rekristallisiertes Gefiige AufSen a), und ldngsgestreckte Kérner
mit Teilrekristalisation im Ubergang-Bereich b) sowie im Kern-Bereich c); Atz-

mittel: Keller

Die einzelnen Kennzahlen der Gefligebewertung sind in Tabelle 3.4 gegen-
Ubergestellt. Die Kérner im Aufenbereich zeigen nur eine geringe Langs-
streckung. Demgegeniiber weisen die Kérner im Ubergangs- und Kern-
bereich eine stark ausgepragte Langsstreckung auf. Die Langsstreckung der

Koérner wird durch die Umformung ausgelost [141]. Ein homogenes Gefiige
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hingegen, wie im AuBenbereich (Abbildung 3.11 a), entsteht in der Regel

durch Rekristallisation [3].

Tabelle 3.4 Gefiige-Charakterisierung der grofien Ronde

AuRen Ubergang Kern

Harte 130,6 HB [123,1 HB 120,8 HB
Phasenanteile Kérner 100 % 85% 50 %

Subkérner |- 15% 50 %
ASTM — KorngrolRe Kdérner 2,45 0 0

Subkoérner |- 9,2 8,2
Mittlere Kornfliche  |Kérner 27884um” [170136um°> | 77015um’

Subkérner |- 262um’ 499um’
Mittlerer Koérner 167 um 378um 201pm
Korndurchmesser

Subkdrner 16 um 22um
Anzahl Kérner Kérner 36/ mm?® |6/ mm?’ 131/ mm?
pro Flache

Subkérner 3969 /mm* 2011/ mm’

Erganzend wurden an den Schliffen noch Mikrohartemessungen an den Kor-

nern und den Subkdrnern durchgefiihrt. Dabei zeigte sich, dass die beiden

Kornarten etwa die gleiche Mikrohdrte besitzen. Tabelle 3.5 zeigt die Harte-

werte mit der zugehdrigen Standardabweichung. Die abgebildeten Hartewerte
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wurden aus dem arithmetischen Mittel aus jeweils 11 Werten ermittelt. Der
Maximal- und Minimalwert der Messungen wurde beim Mitteln nicht beriick-
sichtigt. Es ist eine fast lineare Abnahme der Harte vom Rand zum Kern zu er-
kennen (Abbildung 3.12). Die Héarte direkt am Rand betragt 130,6 HB10, fallt
im Ubergang auf 123 HB10 und nimmt bis auf 121 HB10 im Kern ab. Die hohe
Harte am Rand und die geringere Harte im Kern des Bauteils sind maRgeblich
durch die Warmaushartung bedingt, die am Aulenbereich den hochsten Ef-

fekt erzielt hat.

Die Mikrohartemessung wurde durchgefihrt, um herauszufinden, ob es einen
Harteunterschied zwischen Kornern, Subkérnern und deren Ausscheidungen
gibt. Die Mikrohartemessung zeigt fast die gleichen Hartedifferenzen zwischen
AuBen und Kern wie die Makrohartemessung. Die Kérner der beiden AuRen-
proben haben absolut die gleiche Harte (siehe Tabelle 3.6). Auch die Harte-
werte der Kérner aus dem Kernbereich sind nahezu identisch. Es zeigt sich also
kein Harteunterschied zwischen Kérner und Subkdrner und deren Ausschei-
dungen. Abbildung 3.13 zeigt beispielhaft detaillierte Aufnahmen des hetero-

genen Gefliges im Kernbereich.

Tabelle 3.5 Hdrtewerte [HB10]

Bereich AuRen Ubergang Kern
Arithmetisches Mittel 130,6 123 121
Standardabweichung 2,3 2,1 1,4
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AuBen Ubergang Kern

Harte [HB10]
S

0 50 100 150 200 300
Abstand vom Rand [mm]

Abbildung 3.12 Hdrteverlauf in Abhdngigkeit vom Abstand vom Rand in der

grofien Ronde

Abbildung 3.13 Detailaufnahme des heterogenen Gefliges aus dem Kernbe-

reich mit Iéngsgestreckten Kérnern (links) und Subkérnern (rechts)

Um dies zu Uberprifen wurden die Ausscheidungen mit Hilfe einer EDX-
Analyse am REM untersucht. Abbildung 3.14 stellt die detektierten intermetal-
lischen Ausscheidungen im Bereich der Subkdrner dar. Dabei konnte keine Un-
terschiede zur im Schwerpunktwerkstoff beobachteten Ausscheidungsstruktur

erfasst werden.
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Tabelle 3.6 Mikrohdrte [HV 0,05]

Bereich AuBen 1|AuRen [Kern1 Kern 2
2
Korner |Subkorner |[Korner |Subkorner
Arithmetisches |134,5 134,5 |123,4 123,5 123,8 123,5
Mittel
AlFeNi (ternar) 5% Matrix: AICuMg

Mg,Si

AL,CuMg oder Al,Cu,Mg,

Abbildung 3.14 EDX-Anaylse des Kernbereichs
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4 Versuchseinrichtung und Versuchsdurchfiihrung

4.1 Hartemessung

Die hohen Festigkeiten der ausgeharteten Al-Cu-Mg-Legierungen beruhen auf
koharenten Ausscheidungen, die durch die Losungsgliihung, Abschrecken und
einer anschlieBenden der Warmauslagerung erzeugt werden (vgl. Abschnitt
2.1). Allerdings konnen die Betriebstemperaturen die Auslagerungstemperatur
an kritischen Stellen im Bauteil Uberschreiten. Da die kohdrenten Ausschei-
dungen thermodynamisch nicht stabil sind und die die Ausbildung stabiler
Gleichgewichtsphasen anstreben (vgl. Abbildung 2.1), kann eine Verdnderung
der Mikrostruktur wahrend des Betriebes bzw. des Versuchs auftreten, die

auch die mechanischen Eigenschaften verdndert.

Zur Quantifizierung dieses Effektes wurden Proben mit den Abmessungen
70x20x15 mm? bei den Temperaturen 150 °C, 200 °C und 250 °C fiir unter-

schiedliche Zeiten ausgelagert. Danach wurde die Brinell-Harte gemessen.

Die Makrohartemessung wurde an einer Maschine der Otto-Wolpert-Werke
vom Typ Dia Testor 2n durchgefiihrt. Die Makroharte wurde nach dem Brinell-
Verfahren HB 2,5/62,5 ermittelt. Die Lasteinwirkzeit betrug 30 s. Die Mikro-
hartemessung wurde an einem Gerat der Firma Shimadzu des Typs HMV-2000
mit eigener Auswertungssoftware durchgefiihrt. Die Mikroharte wurde durch
Vickershartemessung (HV 0,05) an vier Proben, aus denen auch die Schliffe
gefertigt wurden, ermittelt (vgl. Tabelle 3.6). Gemessen wurde an zwei Au-
Renproben und an zwei Kernproben. Bei den Kernproben wurde die Harte der
Kérner und der Subkdrner ermittelt. Pro AulRenprobe wurden jeweils zehn

Messungen durchgefiihrt. Pro Kernprobe wurden jeweils zehn Messungen in
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den Koérnern und zehn Messungen in den Subkdrnern durchgefiihrt. Die bei-
den Extremwerte wurden gestrichen und aus den Ubrigen acht Werten das
arithmetische Mittel ausgerechnet. Die Mikrohartemessung war erforderlich,
um eventuelle Harteunterschiede zwischen Kérnern und Subkdrnern heraus-

zufinden.

4.2 Mikrostrukturelle Untersuchungen

Fir die mikrostrukturellen Untersuchungen wurden verschiedene Lichtmikro-
skope mit diverser Auswertungssoftware und ein Rasterelektronenmikroskop
(REM) vom Typ LEO EVO 50 mit der Software SmartSEM 5.0 von Zeiss

verwendet.

Im Rahmen der Voruntersuchungen wurde die ortliche Verteilung des Gefliges
am Schwerpunktwerkstoff mehrfach an Schliffen aus unterschiedlichen Ent-
nahmestellen untersucht. Das Geflige wurde am Lichtmikroskop untersucht
und dokumentiert. Anschliefend wurde die KorngrofRenverteilung bestimmt.
Dies geschah mit Hilfe eines Auswertprogrammes, bei dem die einzelnen
Korngrenzen markiert wurden. Als Ergebnis gab das Programm die ASTM-
KorngrolRe, die mittlere Kornflache, den mittleren Korndurchmesser und die
Anzahl der Kérner pro Flache aus. Zusatzlich wurde ein Querschliff zur Ermitt-
lung des Faserverlaufs im Schmiederohling hergestellt. Dabei wurde wieder-
kehrend das gleiche Gefiige festgestellt. Die Ergebnisse dieser Untersuchun-

gen sind im Abschnitt 3.1 dargestellt.

Zur Untersuchung der Gefligezustdande in der groRen Ronde wurden insgesamt
sechs Schliffe angefertigt. Jeweils zwei aus dem AuRen-, Ubergangs- und
Kernbereich. Die Schliffe wurden aus den gleichen Bereichen angefertigt, an

denen auch die Hartemessung durchgefiihrt wurde. Die GroRRe der Schliffe be-
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trug 20 mm x 10 mm. An den Schliffen des AuRenbereichs wurde eine Flache
von 2 % pro Schliff ausgewertet. An den Schliffen des Ubergangs- und Kernbe-
reichs wurde eine Flache von 1 % pro Schliff ausgewertet. Da das Geflige aus
Kérnern mit Subkérnern besteht, musste dies bei verschiedenen VergréoBerun-
gen bei den Kérnern (5-fach) und Subkornern (500-fach) durchgefiihrt werden.
Die Bestimmung des Phasenanteils der Kérner und Subkérner war nicht mit
diesem Auswertprogramm moglich, da sich der Groenunterschied die Sub-
kérner bei 50—facher VergroRBerung nicht erkennen lieR und bei 500-facher
VergroRerung die Korner nur teilweise und nicht in ihrem gesamten Ausmald
erfassen lieR. Deshalb wurden pro Bereich und Schliff sieben stichprobenarti-
ge Aufnahmen bei 200-facher VergroRerung durchgefiihrt. Diese Vergrofie-
rung ermoglichte es, die Kérner und die Subkorner gleichermaRen zu erken-
nen. Diese sieben stichprobenartigen Aufnahmen wurden dann als reprasen-
tativ fur die Mikrostruktur der gesamten Probe angenommen und arithme-

tisch gemittelt

Mit dem beschriebenen REM wurden auch die EDX-Analysen der einzelnen
Bereiche durchgefiihrt. Diese Analysen umfassten sowohl Punktanalysen als
auch Linien- und Flachenanalysen (Mapping). Die EDX-Analysen wurden an
den Schliffen durchgefiihrt, an denen auch die KorngréRenanalyse durchge-

flhrt wurde.

4.3 Isotherme quasistatische Verformungsversuche

Fir eine Finite-Elemente-Simulation werden Werkstoffparameter benétigt, die
Ublicherweise aus Zug-, Druck-, Kriech-, Relaxations-, und Ermidungsversu-
chen gewonnen werden. Zur Bestimmung dieser Datensatze wurden Versuche

bei einer konstanten Temperatur im Bereich von 20 °C bis 200 °C durchge-
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flihrt. Bei jeder Temperatur wurden jeweils drei Zugversuche, Druckversuche,
Relaxationsversuche und Kriechversuche gefahren. Die Proben wurden bei
allen Versuchsfihrungen kraftfrei auf die Pruftemperatur erwarmt und an-
schlieBend zwei Minuten ebenfalls kraftfrei gehalten, um eine homogene

Temperatur in der Mess-Strecke zu gewahrleisten.

Die Zugversuche, die zur Bestimmung der mechanischen Kennwerte der Knet-
legierung dienten, wurden bei fiinf Temperaturen 20 °C, 80 °C, 150 °C, 180 °C
und 200 °C durchgefiihrt. Ebenfalls wurden Druckversuche bei vier Tempera-
turen 20 °C, 80 °C, 150 °C und 180 °C durchgefiihrt. Die Kriech- und Relaxati-

onsversuche erfolgten bei drei Temperaturen: 150 °C, 180 °C und 200 °C.

Alle diese Versuche wurden an einer elektromechanischen Priifmaschine der
Bauart Zwick mit einer maximalen Nennlast von 100 kN durchgefiihrt. Das
Prufsystem verfiigt Glber einen analogen P-Regler. Die Proben wurden hydrau-
lisch an den Probenenden eingespannt. Die Kraftmessung erfolgte liber eine
handelsiibliche 50 kN Kraftmessdose. Die Beheizung der Proben im Bereich
der Messstrecke erfolgte induktiv mit einem 5 kW Hochfrequenzgenerator,
wobei die Kiihlung durch Warmeleitung in den gekihlten Fassungen erfolgte.
Die Temperatur wurde in der Mitte der Messstrecke mit einem NiCr-Ni-
Bandthermoelement gemessen. Vor den Versuchen wurde die Temperatur
innerhalb der Mess-Strecke auf eine maximale Abweichung von 2 % der Ver-
suchstemperatur kalibriert. Die Temperaturregelung erfolgte tber einen digi-

talen PID-Regler (JUMO Dicon 1000).

Die Ldngendnderung der Messstrecke der Proben wurde direkt an der Probe
mit Hilfe eines kapazitiven Hochtemperaturdehnungsmesssensors aufgenom-

men. Der kapazitive, gekihlte Ansatzwegaufnehmer (Ly = 15 mm) ist auf einen
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Messbereich von wenigen Prozent begrenzt. Aus diesem Grund wurde zusatz-
lich ein induktives Messsystem eingesetzt, das den Querhauptverfahrweg auf-
zeichnet. Die Dehnrate lag bei den Zug- und Druck-Versuchen bei 10 s™. Zur
Bestimmung des E-Moduls bei Raumtemperatur wurden genormte Proben mit
der gleichen Dehnrate in Zugversuchen sowie in Druckversuchen belastet,

wobei Dehnungsmessstreifen zur Dehnungsmessung eingesetzt wurden.

4.4 Isotherme Ermiidungsversuche (LCF)

Im Rahmen der Grundcharakterisierung wurden Kurzzeitermidungsversuche,
auch als Low-Cycle-Fatigue (LCF) bezeichnet, an glatten Proben bei vier Tem-
peraturen 20 °C, 80 °C, 150 °C und 180 °C fir R, = -1 durchgefiihrt. Die Versu-
che erfolgten totaldehnungskontrolliert bei konstanter Temperatur. Die Ver-
suchsfrequenz der LCF-Versuche betrug 1 Hz. Zusatzlich wurde der Einfluss
einer Mitteldehnung an glatten Proben bei T = 80 °C und T = 180 °C fir die
Dehnungsverhaltnisse R; = 0 und R.= 0,33 untersucht. Zu jedem Dehnungs-
verhaltnis wurden 5 Totaldehnungsamplituden zwischen 0,3 % und 1,2 % un-
tersucht, wobei jede Amplitude einmal wiederholt wurde. Der Einfluss der
Mehrachsigkeit wurde an Kerbproben in nenndehnungskontrollierten LCF-
Versuchen bei T =80 °Cund T = 180 °C jeweils fiir die Dehnungsverhaltnisse R,
= -1 und R¢= 0 untersucht. Erganzend wurden stichprobenartig der GréRenein-
fluss und der Einfluss einer Uberalterung auf das zyklische Werkstoffverhalten

bei ausgewahlten Totaldehnungsamplituden geprift.

Die Versuche wurden auf einer servohydraulischen Priifmaschine der Bauart
Schenck, die eine maximale Prifkraft von 100 kN verfligt, durchgefiihrt. Die
Vorgabe der Sollwerte fiir die mechanische Belastung und der Temperatur er-

folgt tber einen PC. Die Sollwerte werden dann anschlieend Uber einen DA-
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Wandler an die Maschine weitergegeben. Uber entsprechende Messverstér-
ker und einem AD-Wandler erfolgt die Rickfiihrung der MessgroRBen an den
PC. Neben der Sollwertvorgabe ist auch die Messdatenerfassung rechnerge-

steuert.

Die Kraftmessung erfolgte mit einer Kraftmessdose, die in den Versuchsaufbau
integriert ist. Die Erwdarmung der Probe auf die Versuchstemperatur erfolgte
induktiv durch einen Hochfrequenzgenerator mit einer maximalen Leistung
von 5 kW, wobei die Kithlung durch Warmeleitung in den gekihlten Fassungen
erfolgte. Vor Beginn der Versuche wurde eine Temperaturkalibrierung durch-
gefiihrt. Die Temperaturabweichungen waren weniger als 2 % der Versuchs-
temperatur innerhalb der Probenmessstrecke. Zusatzlich stand eine servohyd-
raulische Priifmaschine gleicher Bauart zur Verfligung, an der die Proben mit-
tels eines Widerstandsofens erwarmt wurden. Mit dieser Priifmaschine wur-
den die Versuche bei 80°C gefahren. Zur Messung der Dehnung wurde ein ka-
pazitiver Hochtemperaturdehnungsaufnehmer iber Keramikschneiden an der
Messstrecke befestigt. Die Probe wurde bei Raumtemperatur eingespannt und
anschlielend kraftfrei auf die gewlinschte Temperatur erwarmt. Um in der
Messstrecke ein stabiles Temperaturprofil zu gewahrleisten, wurde die Probe
nach dem Erreichen der Temperatur 2 Minuten kraftfrei gehalten. Daraufhin

wurden die totaldehnungskontrollierten Versuche gestartet.

Das Versuchsende wurde mit dem makroskopischen Anriss bzw. dem Bruch
der Probe oder durch das Erreichen der Grenzlastspielzahl von Ng = 10° festge-
legt. Als Versagenskriterium fiir die Proben wurde stets der makroskopische
Anriss ermittelt. Dieser wurde versuchstechnisch anhand eines Kraftabfalls
von 10 % gegenlber dem extrapolierten Verlauf der Maximalspannung be-

stimmt (DIN EN 3988 (Entwurf)) [142].
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Bei der Auswertung wurden zur Ermittlung der zyklischen Konstanten die
Spannungsamplitude o, und die plastischen Dehnungsamplitude ¢, , aus den

Hystereseschleifen bei halber Anrisslastspielzahl (N = Na/2) herangezogen.
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5 Isotherme quasistatische Verformungsversuche

Zweck dieser Versuche war die Erzeugung der notwendigen Versuchsdaten zur
Erstellung von Werkstoffverformungsmodellen. Das mechanische Verhalten
der Legierung 2618A wurde anhand Zug-, Druck-, Kriech- und Relaxationsver-
suchen bei konstanter Temperatur ermittelt. Die Proben wurden bei Raum-
temperatur sowie 80, 150, 180, und 200 °C untersucht. Die Ergebnisse ausge-

wahlter Versuche werden im Folgenden dargestellt.

5.1 Zugversuche

In der Regel wird das elastisch-plastische Verhalten von Werkstoffen mittels
Spannungs-Dehnungs-Kurven beschrieben. Der betriebsrelevante Tempera-
turbereich liegt zwischen Raumtemperatur und 200 °C. Die Zugversuche wur-
den mit einer konstanter Dehnrate von 10™ s* bei 5 Temperaturen (20, 80,
150, 180, 200 °C) durchgefiihrt. Abbildung 5.1 zeigt typische Verfestigungskur-

ven der Legierung 2618A im Zustand T6 aus den Warmzugversuchen.
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400+

,

300 4
N
[T=ac]

100

Spannung in MPa

0 T T T T T T T T T
0 2 4 6 8 10 12 14 16 18 20

Dehnung in %

Abbildung 5.1 Spannungs-Dehnungs-Kurven der Legierung bei 80, 150, 180,
und 200°C
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Die Festigkeitskennwerte sinken deutlich mit zunehmender Temperatur. Bei
Raumtemperatur wurden Zugfestigkeiten R, zwischen 424 und 440 MPa und
0,2%-Dehngrenzen Rpg, zwischen 365 und 390 MPa gemessen. Der ermittelte
Mittelwert des E-Moduls betragt 74 GPa. Bei 80 °C weist der Werkstoff kaum
Anderungen in der Festigkeit im Vergleich zur Raumtemperatur, aber eine
leichte Abnahme des E-Moduls auf 72 GPa auf. Ab einer Versuchstemperatur
von 150 °C, mit Rpp, = 346 MPa und R, = 346 MPa, nimmt die Festigkeit stark
ab. Fir T = 180 °C wurden Zugfestigkeiten von 336 bis 343 MPa und 0,2%
Dehngrenzen von 320 bis 325 MPa ermittelt. Bei 200 °C wurde eine deutliche
Streuung der Festigkeitswerte festgestellt, die moglicherweise auf ein unter-
schiedliches Uberalterungsverhalten der Proben zuriickzufiihren ist. Tabelle
5.1 zeigt als charakteristisches Beispiel das Ergebnis einer Versuchsreihe bei

unterschiedlichen Temperaturen.

Tabelle 5.1 Festigkeitskennwerten der Warmzugversuche

Temperatur Rm Rpo,2 A, E-Modul
[°C] [MPa] [MPa] [%] [GPa]
M S M s M s M
RT 440 |5 383 |8 8 1 73
80 438 18 368 |11 8 2 72
150 374 11 346 |7 12 2 70
180 339 |3 323 |2 14 1 69
200 314 11 299 11 12 3 68

M: Mittelwert, s: Standardabweichung
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Die Festigkeitskennwerte liegen in dem vom Hersteller angegebenen Bereich
[19]. Allerdings wiesen die Proben eine gewisse Streuung der Festigkeits-
kennwerte auf. Als MaR fiir die Streuung wurde die Standardabweichung, un-
ter Annahme einer Normalverteilung, in den Tabellen angegeben. Die Abhan-
gigkeit des E-Modul von der Priiftemperatur stimmt im Durchschnitt mit den
Literaturwerten Gberein [49]. Ebenfalls wies der Werkstoff die gleiche Tempe-
raturabhangigkeit in den Druckversuchen auf. Abbildung 5.2 vergleicht die
Abhangigkeit der ermittelten Zugfestigkeit und 0,2-Dehngrenze von der Prif-
temperatur mit Literaturdatensammlung fir die Legierung 2618A im Zustand
T6. Wie erwartet nehmen die Festigkeitskennwerte mit zunehmender Tempe-
ratur zundchst durch eine erhohte thermische Aktivierung der Versetzungs-
bewegung ab [3]. Allerdings sind die ermittelten Festigkeitskennwerte im Be-
reich hoher Temperaturen niedriger als die Literaturwerte [49]. Bei Versuchs-
temperaturen oberhalb der Warmauslagerungstemperatur vermindert sich
die Festigkeit der Legierung deutlich starker. Dies ist auf die die einsetzende
Uberalterung sowie auf eine erleichterte Versetzungsbewegung aufgrund ein-

setzender Diffusionsvorgange zurtlickzufiihren.
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Abbildung 5.2 Abhéngigkeit der ermittelten Festigkeitskennwerte von der

Priiftemperatur im Vergleich zu den Literaturwerten [49]

5.2 Druckversuche

Zum Vergleich wurde das quasistatische Verhalten unter Druckbeanspruchung
mit Hilfe von Druckversuchen ermittelt. Die Druckversuche werden T>20 °C bis
zu einer definierten Stauchung (Abbildung 3.6) durchgefiihrt. Die Rundproben
wurden bei 3 Temperaturen (80, 150, 180 °C) untersucht. Die Grenzstauchung
betrug bei 80 °C 1 % und bei 150 sowie 180 °C 1,5 %. AuRerdem wurden
Druckversuche zur Bestimmung des E-Moduls bei Raumtemperatur nach DIN-
50106 bis zum Versagen durchgefiihrt. Die Durchfiihrung der Druckversuche
bei Raumtemperatur erfolgte entsprechend DIN-50106 an drei zylindrischen
Proben mit einem Durchmesser von 5 mm und einer Lange von 10 mm. Abbil-
dung 5.3 zeigt beispielhaft die Druckverfestigungskurven der drei untersuch-

ten zylindrischen Proben Fiir T= 20 °C. Die Versuchsergebnisse zeigten eine
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sehr gute Ubereinstimmung. Der ermittelte E-Modul war geringfiigig hther als

unter Zugbeanspruchung.

Spannung in MPa

600
/’r -
500 -
4004
300
2001 Druckversuche bei RT
Dehnrate = 10" s
1004 DIN-Proben (4= 5. 1,210 mm)
E-Modul = 765 GPa
0 T T T T T
0 1 2 3 4 5

Stauchung in % (DMS)

Abbildung 5.3 Druckversuche bei Raumtemperatur (20°C) nach DIN-50106
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Abbildung 5.4 Druckverfestigungskurve bei 80°C (bis 1 % Stauchung), 150 und

180°C ( bis 1,5%)

Abbildung 5.4 zeigt die Druckverfestigungskurven bei 80, 150, und 180 °C. Es

wurden jeweils 3 Versuche bei jeder Temperatur untersucht. Dabei wird die

Steigung der elastischen Gerade mit zunehmender Temperatur flacher. Eben-

falls nehmen die Festigkeitskennwerte mit steigender Temperatur ab.

83



Isotherme quasistatische Verformungsversuche

5.3 Kurzzeit-Kriechversuche

Zur Erstellung der Werkstoffmodelle wurden Kurzzeitkriechversuche bei 150,
180, und 200 °C durchgefiihrt. Die Proben wurden bei festgelegten Spannun-
gen relativ zu den 0,2% Dehngrenzen bei den jeweiligen Temperaturen ge-
prift. In kraftkontrollierten Versuchen wurden die Proben mit 3 Nennspan-
nungen (Rpo2, 1,025 . Ryo, und 1,05 . Ryo2) beaufschlagt. Tabelle 5.2 stellt den
Versuchsplan dar. Die jeweilige Priifnennspannung wurde innerhalb von 5 Se-
kunden aufgebracht. Die Dehnung der Probe wurde mittels eines kapazitiven
Hochtemperaturaufnehmers erfasst. Die Prifzeit wurde auf 30 Minuten limi-

tiert. Die Kriechkurven sind in Abbildungen 5.4 und 5.5 aufgefiihrt.

Tabelle 5.2 Versuchsplan zur Untersuchung des Kurzzeitkriechens

Temperatur [°C] Geprifte Nennspannungen [MPa]

150 352 361 370
180 326 336 344
200 296 303 311

Bei 150 °C hat die Spannung 352 MPa innerhalb von 30 Minuten nicht zum
Bruch der Probe gefiihrt. Eine Spannungserhéhung um 9 MPa hat innerhalb
der Versuchsdauer zum Bruch gefiihrt. Wahrend der Bruch fiir die Spannung
361 MPa bei zwei Proben nach 22 und 30 Minuten geschehen ist, versagte die
dritte Probe nach 7 Minuten. Fir die Spannung 370 MPa wiesen die Proben
eine geringere Streuung in der Bruchzeit von 5,5 bis 12,5 Minuten auf. Trotz
der Streuung ist erkennbar, dass die Kriechkurven jeweils vergleichbare Stei-

gungen aufweisen.
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Abbildung 5.5 Kriechkurven bei 150 °C aus Kurzzeit-Kriechversuchen
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Abbildung 5.6 zeigt die Kriechkurven fir T = 180 °C und T = 200 °C. Bei der

Priftemperatur 200 °C wurde die geringste Streuung der Messergebnisse be-

obachtet. Fiir T= 180 °C war eine dhnliche Kriechrate fiir die Spannungen 336

und 344 MPa ersichtlich, die hoher als die Kriechrate fiir 326 MPa war. Fir

diese Spannung 326 MPa war der Kurvenverlauf nahezu linear in der doppel-
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logarithmischen Auftragung bzw. wurde kein tertidrer Bereich ermittelt. Im
Allgemeinen haben die Versuche gezeigt, dass die gepriiften Nennspannungen
teilweise zu hoch gewahlt wurden, da sie meistens innerhalb kurzer Zeit oder

mit groRer Streuung, wie die Diagramme zeigen, zum Versagen gefiihrt haben.

Die Ergebnisse der durchgefiihrten Kurzzeit-Kriechversuche und der Kurzzeit-
Ralaxationsversuche korrelieren mit dem Festigkeitsabfall aus den Zugversu-
chen, wobei die Diffusionsvorgange bei erhohter Temperatur das zeitabhangi-
ge Werkstoffverhalten besonders bei 180 °C und 200 °C auspragen. Bei diesen
Temperaturen wurde auch eine verstarkte Spannungsrelaxation bei gleicher

Totaldehnung beobachtet, wie Abbildung 5.7 veranschaulicht.

5.4 Kurzzeit-Spannungsrelaxationsversuche

Zur Erstellung der Werkstoffmodelle wurde auch das Spannungsrelaxations-
verhalten der Legierung in totaldehnungskontrollierten Versuchen ermittelt.
Die Relaxationsversuche sollen bei der Modellierung der Mittelspannungsre-
laxation helfen. Diese Vorgange lassen sich nicht unmittelbar aus den Kriech-
versuchen ableiten. Im Gegensatz zum Kriechversuch nimmt die Spannung im
Relaxationsversuch unter einer konstant geregelten Totaldehnung ab. Dafir
wurden die Proben bei den Temperaturen 150, 180, und 200 °C auf die Deh-
nungswerte mit der Dehnrate 10 s gebracht und anschlieRend 30 Minuten
bei konstanter Totaldehnung gehalten. Die untersuchten Totaldehnungen sind

in Tabelle 5.3 aufgefiihrt.
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Tabelle 5.3 Versuchsplan zur Untersuchung der Spannungsrelaxation

Temperatur [°C] Gepriifte Totaldehnung [%]

150 0,65 0,8 1
180 0,5 0,65 1
200 0,5 0,65 1

Abbildungen 5.7 und 5.8 zeigen das Relaxationsverhalten der Legierung bei
den gewahlten Totaldehnungen fir die Temperaturen 150, 180 und 200 °C.
Die sich dabei einstellenden Spannungen sind in den Diagrammen als Funktion
der Versuchszeit aufgetragen. Die Versuche zeigen deutlich eine Abhangigkeit
der Spannungsrelaxation von der Versuchstemperatur. ErwartungsgemaR ist
die Spannungsabnahme bei 180 und 200 °C ausgepragter als bei T = 150 °C,
wie es in Abbildung 5.8 zu erkennen ist. Bei ;= 0,65% nimmt die Spannung fur
T =150 °C von 348 MPa auf etw. 305 MPa in 30 Minuten, wahrend fur T = 180
°C von 320 MPa auf etw. 260 MPa und fiir T = 200 °C von 300 MPa auf etwa
235 MPa. Bei &, = 1 % war die Spannungsabnahme fiir T= 150 °C von 352 MPa
auf etwa 304 MPa nahezu identisch wie bei €,= 0,65 %. Des Weiteren wies der
Werkstoff zu VersuchsbeginnbetragsmaRig dhnliche Spannungen fiir T = 180
°Cund T = 200 °C auf, deren Abnahme im Durchschnitt fiir T = 200 °C groRer
war. Dabei hangt die Spannungsabnahme bei 200 °C weniger von der Belas-

tungshohe ab.
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Abbildung 5.7 Verldufe der induzierten Spannungen in Kurzzeit-
Relaxationsversuchen bei ¢ .= 0,5% fiir T= 180 und 200 °C
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Abbildung 5.8 Verldufe der induzierten Spannungen in Kurzzeit-
Relaxationsversuchen bei = 0,65% (links) und bei .= 1% (rechts)
fiir T= 150, 180, und 200 °C

Die Ergebnisse der durchgefiihrten Kurzzeit-Kriechversuche und der Kurzzeit-
Ralaxationsversuche korrelieren mit dem Festigkeitsabfall aus den Zugversu-
chen, wobei die Diffusionsvorgange bei erhohter Temperatur das zeitabhangi-

ge Werkstoffverhalten besonders bei 180 °C und 200 °C pragen. Bei diesen

88



Kriechverhalten in Langzeitversuchen

Temperaturen wurde auch eine verstarkte Spannungsrelaxation bei gleicher

Totaldehnung beobachtet, wie Abbildung 5.8 veranschaulicht.

5.5 Kriechverhalten in Langzeitversuchen

Im Bereich erhohter Temperatur wurde das mechanische Werkstoffverhalten
bei konstanter Temperatur und Nennspannung auch in Langzeitkriechversu-
chen untersucht. Dabei wurden 150 °C und 180 °C als Versuchtemperatur in

den Kriechversuchen realisiert.

5.5.1 Kriechverhalten bei 150 °C

Die Kriechversuche bei T = 150°C wurden bei drei Nennspannungen 305, 290,
270 MPa mit jeweils zwei Proben durchgefiihrt. Abbildung 5.9 zeigt die ermit-
telten Kriechkurven fir T = 150 °C als Auftragung der Totaldehnung Gber der
Zeit. Die Versuchszeit war auf 1000 Stunden begrenzt. Bei dieser Temperatur
besitzt der Werkstoff eine 0,2-Dehngrenze von 346 MPa. Die Proben wurden

innerhalb von 5 Sekunden mit der Nennspannung beaufschlagt.

Nach dem Erreichen der Anfangsdehnung verlangern sich die Proben mit einer
konstanten Geschwindigkeit. Ein primares Kriechen wird nicht beobachtet. Die
Proben zeigen im Bereich des sekundaren Kriechens dhnliche Kriechgeschwin-
digkeiten. Bei allen Versuchen wird die tertidre Kriechphase erreicht, in der die
Werkstoffschadigung so grofl wird, dass die Kriechgeschwindigkeit Gberpro-
portional ansteigt. In dieser Phase tritt Gblicher Weise Porenbildung auf. Mit
zunehmender Nennspannung setzt das tertidre Kriechen friiher ein. Proben,
die eine totale Kriechdehnung von etwa 1% erreichen, Versagen auch durch
Buch. Die Versuche wiesen eine gewisse Streuung, insbesondere im Ubergang

zum tertidren Kriechen auf, die moglicherweise auf unterschiedliches Kriech-
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porenbildungsverhalten zuriickzufiihren ist. Bei 305 MPa erfolgte der Bruch
nach 150 bzw. 450 Stunden. Die Versuche bei 290 MPa wiesen deckungsglei-
che Verlaufe auf. Bei 270 MPa wurde wiederum eine deutlich groRere Streu-

ung im Kriechverhalten der Proben beobachtet.

.
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—— 270 MPa
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inach 1000 h
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0,2 e
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Abbildung 5.9 Kriechkurven bei 305 MPa, 290 MPa und 270 MPa, bei T= 150 °C

Aus den Kriechkurven wurden die Zeitdehngrenzlinien fiir 0,1%, 0,2%, 0,5%
und 1% Kriechdehnung in Abhéngigkeit der angelegten Nennspannung ermit-
telt. Abbildung 5.10 stellt die Zeitdehngrenzlinien zusammen. In der einfach

logarithmischen Auftragung ergeben sich nahezu lineare Zusammenhange.

90



Kriechverhalten in Langzeitversuchen

320

g IR A NAAUANY

®©
o
=
£ 2804
2
= A B0
E 260
= 4
aQ
2 —4—0,1 % Kriechen
c —o8—0,2 % Kriechen
2 240+ —v—0,5 % Kriechen
o 1 % Kriechen
220 — — ———r
107 10° 10° 10°

Zeit in min

Abbildung 5.10 Zeitdehngrenzlinien bei T = 150 °C

Abbildung 5.11 zeigt beispielhaft die Bruchflache einer in einem Kriechversuch
bei einer Nennspannung von 305 MPa gebrochenen Probe. Darauf sind die
typischen Kriechschadigungen zu erkennen [3, 4]. Infolge der Zugspannung
bilden sich Poren besonders um die intermetallischen Ausscheidungen sowohl
an den Korngrenzen als auch im Korn. Die Porenbildung fihrt lokal zu Span-
nungsiiberhéhungen und damit zum beschleunigten Wachstum der Poren.

Beim endgiiltigen Versagen schniiren die Proben deutlich ein.
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Abbildung 5.11 Typische transkristalline a) und interkristalline Porenbildung
b) im Kriechversuch bei 305 MPa, T = 150 °C

5.5.2 Kriechverhalten bei 180 °C

Abbildung 5.12 zeigt die ermittelten Kriechkurven bei T = 180 °C. Auch bei die-
ser Temperatur wurden die Proben innerhalb von 5 Sekunden mit der Nenn-
spannung beaufschlagt. Unmittelbar nach Aufbringen der Belastung wurde
keine nennenswerte Anderung der Kriechgeschwindigkeit beobachtet. Damit
weisen die Kurven auch bei T = 180°C kein priméres Kriechen auf. Es sind aber
sekunddres und tertidres Kriechen anhand deutlich unterschiedlicher Kriech-
geschwindigkeiten zu erkennen. Die Verlaufe der Kriechkurve der beiden bei

gleicher Nennspannung beanspruchten Proben stimmen relativ gut Gberein.
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Abbildung 5.12 Kriechkurven bei T = 180 °C und 300, 240, 220 bzw. 200 MPa
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Abbildung 5.13 Zeitdehngrenzlinien bei T = 180 °C der Legierung 2618A
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Abbildung 5.13 zeigt die aus den Kriechkurven ermittelten Zeitdehngrenzlinien

far unterschiedliche Kriechdehnungen bei T = 180 °C.

Abbildung 5.14 zeigt beispielhaft eine typische Bruchflache. Darauf sind die
bekannten Kriechschadigungen zu erkennen. Scheinbar wird das tertidre Krie-
chen nicht nur durch den Verlust von innerer Querschnittsflache infolge der

Porenbildung sondern auch durch die Entfestigung des Werkstoffes ein-

geleitet.

Abbildung 5.14 Kriechschddigung anhand der Porenbildung bei 220 MPa,
T =180 °C, links Ubersicht, rechts Detailansicht

Im Langzeitkriechversuch wurde die Dehnung auch bei konstanter Temperatur
und Nennspannung in Abhangigkeit der Versuchszeit ermittelt. Bei der Belas-
tung der Probe ergab sich zunachst eine Anfangsdehnung, die sich aus einem
elastischen Teil und einem plastischen Anteil zusammensetzt. Der Werkstoff
weist keinen Ubergangsbereich auf, in dem Verfestigung iiberwiegt. In allen
Versuchen wurde keine Anderung der Kriechgeschwindigkeit zu Beginn er-
fasst. Im untersuchten Spannungsbereich wurde weder fir T = 150 °C noch fur

T = 180 °C ein ausgepragter primarer Kriechbereich beobachtet. Die fiir diese
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Kriechphase typischen Vorgange laufen offensichtlich bereits beim Aufbringen
der Kriechbeanspruchung ab. Sekundéares und tertidres Kriechen sind aber an
den Anderungen der Kriechraten deutlich zu unterscheiden (vgl. Abbildung 5.9
und 5.12). Im stationdren Kriechbereich weist der Werkstoff eine geringfugige
Dehnung etwa um 0,1% nach etwa 1000 h auf. Danach tritt der tertidre
Kriechbereich mit stets zunehmenden Kriechraten ein. Dies ist auf die Veran-
derung der Ausscheidungsbildung und die zunehmend aktivierte Versetzungs-

bewegung infolge der Diffusion zurtickzufiihren.

TEM-Untersuchungen der Mikrostruktur der Legierung Al-4,72Cu-0,45Mg-
0,54Ag-0,17Zr haben gezeigt, dass die ausscheidungsfreien Zonen an Korn-
grenzen bereits nach 20 h bei 165 °C anwachsen [34]. Bei dieser Temperatur
erfolgt die Vergroberung der Ausscheidung anhand aktivierter Diffusionsvor-
gange schon wahrend des Kriechversuchs, wodurch die Kriechfestigkeit konti-
nuierlich herabgesetzt wird. Bei T = 180 °C fangt der tertidre Bereich deutlich
friher als bei T = 150 °C an. Die Erhohung der Temperatur fiihrt zur Vergrobe-
rung der Ausscheidungen [2-4] sowie zu groReren ausscheidungsfreien Zonen
an den Korngrenzen [34] (vgl. Abbildung 2.7). Diese ausscheidungsfreien Zo-
nen besitzen eine deutlich niedrigere Warmfestigkeit und somit begiinstigen
die Porenbildung an den Korngrenzen. Der sekundare Kriechbereich ist bei

den untersuchten Nennspannungen bei T = 180 °C daher relativ kurz.

Untersuchungen zum Kriechverhalten der Al-Cu-Mg-Legierungen bei héheren
Temperaturen haben gezeigt, dass die Uberalterung und die damit verbunde-
ne Teilchenvergréberng zur Erhéhung der Dichte mobiler Versetzungen und
somit zur rapiden Zunahme der Kriechrate (Tertidres Kriechen) fiihren [143].
Dadurch ist auch die Standzeitfestigkeit bei T = 180 °C deutlich niedriger als
bei 150 °C (vgl. Abbildung 5.10 mit 5.13). Die durch die Temperaturbelastung
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hervorgerufene Festigkeitsabnahme wurde auch durch die Hartemessungen

an warmauslagerten Proben im nachsten Kapitel bestatigt.
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6 Warmauslagerungsversuche

Die hohen Festigkeitseigenschaften der ausgeharteten Al-Cu-Mg-Legierungen
beruhen auf die kohdrenten Ausscheidungen, die durch die Losungsgliihung,
Abschrecken und einer anschlieBenden der Warmauslagerung erzeugt werden
(vgl. Abschnitt 2.1). Allerdings konnen die Betriebstemperaturen die Auslage-
rungstemperatur an kritischen Stellen im Bauteil Gberschreiten. Da die koha-
renten Ausscheidungen thermodynamisch nicht stabil sind und die die Ausbil-
dung stabiler Gleichgewichtsphasen anstreben, kann eine Verdnderung der
Mikrostruktur wahrend des Betriebes bzw. des Versuchs auftreten, die auch
die mechanischen Eigenschaften verdndert. Deshalb wurden Proben fir un-
terschiedliche Zeiten bei den Temperaturen 150, 200 und 250 °C ausgelagert.
AnschlieBRend wurden die Harte und die quasistatische Festigkeit sowie das

LCF-Verhalten der Legierung stichprobenartig untersucht.

6.1.1 Harteuntersuchungen

Zur Harteuntersuchung wurden Proben mit den Abmessungen 70x20x15 mm?
bei den Temperaturen 150 °C, 200 °C und 250 °C firr unterschiedliche Zeiten
ausgelagert. Danach wurde die Brinell-Harte gemessen. Abbildung 6.1 stellt
die dabei ermittelten Hartewerte in Abhangigkeit der Auslagerungszeit und -
temperatur dar. Dargestellt sind die ermittelten Mittelwerte, wobei die ge-

messenen Max- bzw. Min-Werte davon um max +2 HB abweichen.
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Abbildung 6.1 Verdnderung der Hérte der Legierung 2618A-T6 nach

unterschiedlichen Warmauslagerungstemperaturen und -zeiten

Bei 150 °C steigt die Harte tendenziell zunachst leicht an und fallt dann gering-
flgig innerhalb von 1.000 Stunden ab. Bei 200 °C war nach 100 Stunden noch
kein Harteabfall zu beobachten. Nach 200 Stunden hat die Harte um 8 HB und
nach 1.000 Stunden um etwa 13 HB abgenommen. Oberhalb der Temperatur
der Warmauslagerung wird eine rasche Uberalterung festgestellt. Bei 250 °C

ist die Harte bereits nach 300 Stunden um etwa 30 HB abgesunken.

6.1.2 Zugversuche an iiberalterten Proben

Zusatzlich zu den Hartemessungen wurden einige Stichversuche durchgefihrt,
um den Einfluss der Uberalterung auf die mechanischen Kennwerte der Legie-
rung genauer zu untersuchen. Dazu wurden Standardproben bei 250 °C fur
300 Stunden und bei 200 °C fir 250 Stunden ausgelagert. Das mechanische
Verhalten der Gberalterten Proben wurde anhand von 2 Zugversuchen bei 200

°C sowie 5 LCF-Versuchen bei 180 °C untersucht. Die Temperaturen wurde so
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gewahlt, um die Ergebnisse mit den am Ausgangszustand durchgefiihrten Zug-

und LCF-Versuchen vergleichen zu kénnen.

In Abbildung 6.2 wurden die beiden an den ausgelagerten Proben durchge-
flhrten Zugversuche zuséatzlich zu den bereits vorliegenden Verfestigungskur-
ven eingetragen. Wie erwartet nehmen die Festigkeitskennwerte deutlich ab

und die Verformbarkeit nimmt zu.
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Abbildung 6.2 Verinderung des Festigkeitsverhaltens: in Zugversuchen
bei 200 °C an bei 200 und 250 °C ausgelagerten Proben

6.1.3 Isotherme Kurzzeitermiidung (LCF) an iiberalterten Proben

Das zyklische Werkstoffverhalten wird in totaldehnungskontrollierten LCF-
Versuchen untersucht. Die Proben wurden bei 200 °C fiir 250 Stunden und 250
°C fiir 300 Stunden ausgelagert. Die LCF-Versuche erfolgten bei T = 180 °C und
einer Totaldehnungsamplitude von 0,5 % und einer Priiffrequenz von 1 Hz. Die

Versuchsbedingungen der LCF-Untersuchungen wurden so gewahlt, dass ein
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direkter Vergleich mit dem im Zustand T6 ermittelten Wechselverformungs-

verhalten der Legierung moglich war.

Abbildung 6.3 zeigt die Wechselverformungskurven der untersuchten Zustan-
de. ErwartungsgemaR nehmen mit zunehmender Auslagerungstemperatur die
induzierten Spannungen ab und die plastischen Dehnungsamplituden zu. Mit
steigender Auslagerungstemperatur wird zunehmend auch ein eher neutrales
Wechselverformungsverhalten beobachtet. Die an den ausgelagerten Proben
ermittelten Lebensdauern liegen im Bereich der Streuung der Proben des Aus-
gangszustandes. Auffallig ist lediglich die relativ kurze Lebensdauer der mit , E“
bezeichneten Proben. Diese Proben wurden dem oberen Teil des Rohlings (vgl.
Abbildung 3.2) entnommen. Dort liegen die intermetallischen Teilchen quer
zur Probenachse. Khafri et al haben die Kurzzeitermiidung der Al-Legierung
2618-T61 untersucht [66]. Dabei wurde festgestellt, dass die Ermudungsrisse
sich bevorzugt an der intermetallischen Phase AlgFeNi bildeten. Da die
AlgFeNi-Partikel Verformungsdiskontinuitat im Gefuige darstellen, kommt es zu
ortlich héheren Beanspruchungen durch die lokalisierte Verformung. Die Au-
toren kamen zur der Schlussfolgerung, dass das endgiiltige Versagen das Er-
gebnis der Risskoaleszenz der an den AlgFeNi-Partiklen bereits entstandenen
Risse war. Dies lasst schlussfolgern, dass die zeilenférmige Anordnung der
AlgFeNi-Partikeln quer zur Probenachse der E-Probe (vgl. Abbildung 3.2 oben)
die Anrissbildung und die Rissausbreitung beglinstigen und zu dem beobach-

teten friheren Versagen fiihren.
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Abbildung 6.3 Wechselverformungsverhalten der (iberalterten Proben im

Vergleich zum Anlieferungszustand bei T = 180 °C und ¢, = 0,5%
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7 lIsotherme Ermiidungsversuche

Im Rahmen dieser Arbeit wurden totaldehnungskontrollierte Ermidungsver-
suche zur Ermittlung des zyklischen Verhaltens der Legierung 2618A im Zu-
stand T6 fiir den Temperaturbereich von 20 bis 80 °C sowie den Bereich von
150 bis 180 °C durchgefiihrt. Dabei wies der Werkstoff eindeutig unterschied-
liches Wechselverformungsverhalten sowie unterschiedliches Schadigungs-

verhalten in den zwei untersuchten Temperaturbereichen auf.

7.1 Ermiidungsverhalten bei Raumtemperatur

Zur Ermittlung des zyklischen Werkstoffverhaltens wurden zunéchst Ermi-
dungsversuche mit reiner Wechselbeanspruchung bei Raumtemperatur
durchgefiihrt. Das plastische Wechselverformungsverhalten der Legierung
wurde anhand dehnungskontrollierter Ermidungsversuche (LCF) mit einer
Priffrequenz von 5 bzw. 1 Hz im Lebensdauerbereich 10* bis 10° Lastspiele
ermittelt. Im Rahmen der Voruntersuchungen wurde die Abhangigkeit der
Schwingfestigkeit von der Probennahme aus dem Versuchsschmiederohling an
kurzen Proben untersucht. Dafur wurden kraftkontrollierte Wéhlerversuche

mit einer Priffrequenz von 50 Hz durchgefiihrt.

7.1.1 Einfluss der Probennahme auf das Lebensdauerverhalten

Im Schmiederohling wurde ein Faserverlauf bzw. eine bevorzugte Orientierung
der intermetallischen Phase AlsFeNi festgestellt. In umfangreichen Vorunter-
suchungen wurde die Abhéngigkeit der Werkstoffkennwerte mittels Zugversu-
chen und Hartemessungen an aus unterschiedlichen Stellen entnommenen
Proben untersucht. Dabei stimmten die ermittelten Werkstoffkennwerte an

allen Proben Uberein. Dementsprechend wurde hier das zyklische Verhalten
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7.1.2 Wechselverformungsverhalten

Das Kurzzeitermldungsverhalten (Low Cycle Fatigue, LCF) wurde in totaldeh-
nungskontrollierte Versuchen mit einem Dehnungsverhaltnis R = -1 an glatten
Proben ermittelt. Die Totaldehnungsamplitude wurde zwischen 0,3 und 1,2 %
variiert. Die Versuche wurden mit einer Priffrequenz von 5 Hz durchgefiihrt.
Abbildung 7.2 stellt die Nennspannungs-Totaldehnungs-Verlaufe dar, die bei
der halben Anrisslastspielzahl fir verschiedene Totaldehnungsamplituden

aufgenommen wurden.
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Abbildung 7.2 Spannungs-Dehnungs-Hystereseschleifen bei N=N,/2 fiir

Raumtemperatur

Entsprechend der Steigerung der Totaldehnungsamplitude nehmen die sich

einstellenden Nennspannungen zu. Bei €, = 0,3 % tritt makroskopisch nahezu
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an radial, axial und tangential entnommenen Proben bei Raumtemperatur be-

stimmt. Abbildung 7.1 fasst das Ergebnis dieser Wéhlerversuche zusammen.
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Abbildung 7.1 Einfluss der Probennahme auf die Schwingfestigkeit bei 20 °C,
R=-1,f=50Hz

Links sind die Daten in einer Wéhlerauftragung mit Literaturangaben [49] ver-
glichen. Die vorliegende Charge zeigt hierbei eine etwas hdhere Lebensdauer.
Zum Vergleich der drei Probenvarianten wurden bei einer Spannungsamplitu-
de von 250 MPa bis zu sieben Einzelproben geprift. Die Lebensdauer wurde
statistisch nach dem Arcsin\P-Verfahren [144] ausgewertet. Im rechten Teil
von Abbildung 7.1 ist diese Auswertung in Form der Auftragung der Bruch-
wahrscheinlichkeit in Abhangigkeit der Bruchlastspielzahl wiedergegeben. Die
Lebensdauer der Radialproben liegt im Streufeld deren der Tangentialproben,
die aus unterschiedlichen Schmiederohlingen stammen. Die axial enthomme-
nen Proben weisen insgesamt eine niedrigere Lebensdauer als die radial und

tangential entnommenen Proben auf.
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keine plastische Verformung auf. Dadurch ist die ermittelte Lebensdauer ver-
gleichbar mit der aus einem kraftkontrollierten Wéhlerversuch bei etwa 230
MPa. Mit zunehmender Totaldehnungsamplitude nimmt der plastische Deh-
nungsanteil zu. Bei €, = 1,2 % betrug der plastische Verformungsanteil mit 0,6
% etwa die Halfte der Gesamtverformung. Die Form der Hysteresisschleife
verandert sich wahrend der Versuche praktisch nicht. Lediglich gegen Ende
der Versuche nimmt die induzierte Zugspannung wegen der Entstehung mak-
roskopischer Riss ab. Diese Abnahme wurde zur Detektion des technischen
Anrisses herangezogen. Die Anrisslastspielzahl Ny war erreicht, wenn die Zug-
spannung 10 % gegeniliber dem extrapolierten Verlauf abgenommen hatte.
Dies gelang allerdings nur bei g, = 0,3 %. Bei htheren Totaldehnungsamplitu-
den versagen die Proben durch Gewaltbruch bevor eine 10%ige Abnahme der
Maximalspannung erreicht war. Trotzdem wurden diese Versagenslastpielzah-

len auch als Anrisslastspielzahlen gewertet.

Abbildung 7.3 zeigt als Wechselverformungskurven links die Spannungs-
amplitude und die Mittelspannung Uber der Lastspielzahl. Rechts ist die plasti-
sche Dehnungsamplitude in Abhéangigkeit der Lastspielzahl aufgetragen.
Exemplarisch wird jeweils ein Versuch bei sechs Totaldehnungsamplituden
(0,3, 0,4, 0,5, 0,6, 0,8 und 1,2 %) dargestellt. Es ist zu erkennen, dass der
Werkstoff ein stabiles zyklisches Verhalten aufweist. Wahrend der Versuche
bleiben die Spannungen sowie die plastischen Dehnungsamplituden nahezu
konstant. Die Spannungsamplitude betrug 250 MPa bei &, = 0,3 %. Mit zu-
nehmender Dehnungsamplitude steigen die induzierten Spannungen bis zu
403 MPa bei &,; = 0,8 %. Ebenfalls nimmt die plastische Dehnungsamplitude

von 0,0079 % bei ¢,; = 0,3 % bis auf 0,3 % bei &,,= 0,8 % zu. Die Spannungs-
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amplitude betrug fir .= 0,4 %, &= 0,5%, und &= 0,6 % jeweils 321 MPa,
362 MPa und 392 MPa.
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Abbildung 7.3 Wechselverformungskurven bei T = 20 °C

Durch die Auftragung der bei N = N,/2 vorliegenden Spannungsamplitude tber
der Totaldehnungsamplitude erhdlt man die zyklische Spannungs-Dehnungs-
Kurve (Gleichung 3 nach Ramberg und Osgood). In Abbildung 7.4 ist dieses Di-
agramm wiedergegeben. Die Parameter fir das zyklische Verfestigungsverhal-
ten ergeben sich zu K =719 MPa und n‘ = 0,1. Diese werden durch die Regres-

sion in der Ramberg-Osgood-Gleichung ermittelt.
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Abbildung 7.4 Zyklische Spannungs-Dehnungs-Kurve bei T = 20 °C

7.1.3 Lebensdauerverhalten

Es wurden Anrisslebensdauern von 265 und 438 Zyklen bei &,; = 0,8 % und
22500 bis 32500 Zyklen bei &,; = 0,3 % ermittelt. Bei noch héheren Totaldeh-
nungsamplituden verringert sich die Lebensdauer starker im Vergleich zu den
kleineren Totaldehnungsamplituden. Bei &,:= 1,2 % z.B. versagt die Probe be-

reits nach 70 Lastspielen.

In Abbildung 7.4 sind die ermittelten Lebensdauern in Form einer Totaldeh-
nungswohlerlinie zusammengefasst. Zusatzlich aufgetragen sind die elasti-
schen g, und plastische Dehnungsamplituden ¢,,, die bei der halben Bruch-
lastspielzahl aus der Hystereseschleife ermittelt wurden. Auf der Abszisse ist
die Anrisslastspielzahl aufgetragen. Der Zusammenhang zwischen g, und Nj
sowie zwischen g,, und N, kann jeweils in guter Ndherung mit einer linearen

Beziehung in einer doppellogarithmischen Auftragung beschrieben werden.
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Aus diesen zwei Geraden leitet sich der Vierparameteransatz der ertragbaren

Dehnungsamplituden nach Coffin-Morrow-Manson ab (Gleichung 2).

Die durch die Regression ermittelten Konstanten sind im Diagramm angege-
ben. o, ist der Schwingfestigkeitskoeffizient, b der Schwingfestigkeitsexpo-
nent, E der Elastizitdtsmodul, ¢, der zyklische Duktilitatskoeffizient und c der

zyklische Duktilitdtsexponent.
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Abbildung 7.5 Totaldehnungswéhlerlinie und elastische sowie plastische
Dehnungsamplitude bei N,/2

7.1.4 Schadigungsverhalten

Bei Raumtemperatur versagten die LCF-Proben fir die Totaldehnungsamplitu-
den, die groBer als &,;= 0,3 % sind, durch Gewaltbruch. Deshalb waren keine
aussagekraftige Rasterelektronenmikroskopische Untersuchungen mehr mog-
lich. Dafir lieferte die Untersuchung der Bruchflachen der Kurzproben, die in

kraftkontrollierten Wohlerversuchen geprift wurden, wichtige Information.
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Abbildungen 7.6 und 7.7 zeigen jeweils Aufnahmen der Bruchflache einer axial
entnommenen Probe und der Bruchflache einer radial entnommenen Probe.
Beide Kurzproben wurden in kraftkontrollierten Wohlerversuchen mit einer
Nennspannungsamplitude von 250 MPa untersucht. Die Bruchflache beider

Proben weist einen relativ kleinen Ermidungsbruchanteil auf.

An der Bruchflache (jeweils Abbildung 7.6 c und 7.7 c ist eine typische Anriss-
linse, die eine Oberflachenrisslange von 1300 bzw. 1800 um und eine Risstiefe
von 400 bis 600 um aufweist, zu beobachten. Die Bilder links zeigen eine ver-
groRerte Aufnahme des Rissausgangs, woran man teilweise interkristallinen

Mikrorissverlauf an der freigelegten Korngrenze erkennen kann (jeweils Abbil-

dung 7.6 aund 7.7 a.

Abbildung 7.6 Bruchfliche einer Axialprobe ¢,=250 MPa bei T= 20°C mit

teilweise interkristalliner Rissinitiierung a), Anrisslinse b) und c)

Die Axialproben weisen geringfligig kirzere Lebensdauer als die Radialproben
in den Wohlerversuchen auf (vgl. Abbildung 7.1 b). Die Bruchflachenanalyse
zeigt jedoch keine Unterschiede. Es ist zu erwarten, dass der Ermidungs-
bruchanteil sich bei hoheren Belastungen bzw. Totaldehnungsamplituden
deutlich verringert. Demzufolge war der Gewaltbruch mafgeblich fir das Ver-

sagen der LCF-Proben.
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Abbildung 7.7 Bruchfldche einer Radialprobe c,=250 MPa bei T= 20 °C mit

teilweise interkristalliner Rissinitiierung a), Anrisslinse b) und c)

7.2 Isotherme Kurzzeitermiidung (LCF) bei 80 °C

Im Bereich der Radbohrung von Turbolader-Verdichterradern konnen Tempe-
raturen im Bereich von 80 bis 100 °C herrschen. Die Nabenbohrung stellt eine
versagenskritische Stelle dar. Die Schadigung entsteht dort aufgrund hoher
mechanischer Beanspruchung in Verbindung mit den Start-Stopp-Zyklen. Da
die Nabenbohrung konstruktiv eine Kerbe darstellt, kann das dort auftreten-
den Wechselverformungs- und Lebensdauerverhalten naherungsweise durch

totaldehnungskontrollierte Versuche beschrieben werden.

7.2.1 Wechselverformungsverhalten

In Abbildung 7.8 sind die Verlaufe der plastischen Dehnungsamplitude (rechts)
und der Spannungsamplitude bzw. Mittelspannung (links) Gber der Lastspiel-
zahl wiedergegeben. Reprasentativ wird jeweils einer der durchgefiihrten Ver-

suche bei den untersuchten Totaldehnungsamplituden dargestellt.
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Abbildung 7.8 Wechselverformungskurven bei T = 80°C

Auch bei T = 80°C weist der Werkstoff ein stabiles zyklisches Wechselver-
formungsverhalten auf. Der Anstieg der Werte in den ersten 2-4 Zyklen ist ver-
suchstechnisch bedingt und ergibt sich aus der Forderung eines stabilen Sys-
temverhaltens. In diesen Zyklen werden Abweichungen zwischen Ist- und
Sollwert der Totaldehnungsamplitude kompensiert. Nach dieser Phase verlau-
fen sowohl die Spannungen als auch die plastischen Dehnungsamplituden in
den Diagrammen nahezu horizontal. Es ist zu erkennen, dass nur bei der
kleinsten Totaldehnungsamplitude 0,3% die Spannungsamplitude nach der
Anrissbildung kontinuierlich abnimmt. Alle anderen Versuche versagen dhnlich
wie bei T = 20 °C durch Gewaltbruch. Die induzierten Spannungsamplituden
nehmen mit steigender Totaldehnungsamplitude von Werten bei &= 0,3 %
bzw. 0,4% von 228 MPa bzw. 274 MPa (ber 345 MPa, 370 MPa und 396 MPa
bei &:=0,6%,0,7 % und 0,8 % auf 411 MPa bei &,;:=1,2 % zu.
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Bei Totaldehnungsamplituden héher als 0,7 % haben bei Versuchen mit 5 Hz
die auftretenden plastischen Verformungen zu kontinuierlichen Temperatur-
schwankungen in der Mess-Strecke der Proben gefiihrt. Um eine Erwarmung
der Probe durch die zyklische Beanspruchung auszuschlieBen, wurde die
Priffrequenz von 5 auf 1 Hz herabgesetzt. Dabei war die in der Messstrecke
erfasste Temperatur konstant. Diese Priffrequenz wurde fiir alle weiteren

Versuche beibehalten.
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Abbildung 7.9 Zyklische Spannungs-Dehnungs-Kurve im Vergleich zu einer

monotonen Verfestigungskurve bei T = 80 °C

In Abbildung 7.9 ist das zyklische Spannungs-Dehnungs-Diagramm fiir
T = 80°C dargestellt. Zusatzlich angegeben sind der zyklische Festigkeits-
Koeffizient K’ und der zyklischer Verfestigungs-Exponent n’, die sich durch die
Anpassung der ermittelten Spannungsamplituden und der plastischen Deh-

nungsamplituden an die Ramberg-Osgood-Gleichung ergeben haben.
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7.2.2 Lebensdauerverhalten

Die Ergebnisse der LCF-Versuche sind in Abbildung 7.10 in Form einer Total-
dehnungswohlerlinie dargestellt. Die sechs Belastungshorizonte sind mit min-
destens zwei Proben belegt. Die Versuche zeigten eine sehr gute Reproduzier-
barkeit sowohl in der ermittelten Anrisslebensdauer als auch in den Wechsel-
verformungskurven. Der Zusammenhang zwischen der Anrisslebensdauer und
den bei halber Anrisslastspielzahl ermittelten elastischen und plastischen
Dehnungsamplituden kann in guter Naherung mit der Coffin-Morrow-Manson
Beziehung beschrieben werden. Die vier Parameter wurden durch Regression
der zwei Geraden in der doppellogarithmischen Auftragung ermittelt und sind

im Diagramm angegeben.

Zum Vergleich ist die Totaldehnungswohlerlinie fir T= 20 °C im Diagramm mit
eingetragen. Die Legierung weist bei 80 °C tendenziell hohere LCF-
Lebensdauern als bei 20 °C auf. Durch den etwas niedrigeren E-Modul, der
auch in Zugversuchen beobachtet wurde, stellen sich niedrigere Spannungen
bei 80 °C und zugleich kleinere plastische Dehnungen bei gleicher Totaldeh-
nungsamplituden ein und somit ist die LCF-Lebensdauer bei 80 °C leicht hoher

als die bei 20 °C ermittelte Lebensdauer.
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Abbildung 7.10 Total-Dehnungswdhlerlinie und elastische sowie plastische
Dehnungsamplitude bei N,/2 bei T = 80 °C

7.2.3 Schadigungsverhalten

Rasterelektronenmikroskopische Untersuchungen Uber die Entstehung und
Entwicklung der Schadigungsmerkmale wurden hauptsachlich an polierten
LCF-Proben durchgefiihrt. Dabei wurden die Probenoberflache nach bestimm-
ten Lastspielzahlen in unterbrochenen Versuchen untersucht. Bis zum Pro-
benbruch wurden mehrere Untersuchungen vorgenommen. Zuséatzlich wurde
die Bruchflache der polierten sowie nicht polierten Proben am Rasterelektro-

nenmikroskop untersucht.

Abbildung 7.11 zeigt eine polierte Probe vor der Belastung. Selten wurden in-
termetallische Partikeln der Art AlgFeNi aus dem Geflige abgel6st. Dies wurde
sowohl an unbelasteten Proben als auch an Schliffen beobachtet. Diese lokale
Ablosung der intermetallischen Partikeln ist auf die mechanische Bearbeitung

der Probenoberflache zurlickzufiihren.

115



Isotherme Ermidungsversuche

—t

BT 1500 Signe A n ERGED Diane. 15 dan 2005 iwk " o i
Mage 32X WO =208 mm Time 53833 "t F——  Mag- 300KX  WO=100mm B2 i

Abbildung 7.11 Rasterelektronenmikroskopische Aufnahme der

Probenoberfldche

Bei 80 °C wurden die polierten Proben mit einer Totaldehnungsamplitude von
0,4 % und einem Lastverhaltnis R;= -1 beaufschlagt. Dafiir wurden insgesamt
zwei Proben, die im Folgenden als Versuch 1 und Versuch 2 bezeichnet wer-
den, nach definierten Lastspielzahlen untersucht. Im Versuch 1 war nach 100
und nach 1.000 Zyklen keine nennenswerte Veranderung zum Ausgangszu-
stand an der Oberflache der Probe zu beobachten. Erst nach 5.000 Zyklen wa-
ren erste Korngrenzen zu sehen. Nach den 10.000 Zyklen hatte sich das Bild,
wie es in der Abbildung 7.12 zu sehen ist, nicht wesentlich verdndert. Bei dem
Versuch, die Probe mit weiteren 10.000 Zyklen zu belasten, ist sie bei dem

17.000 Zyklus zu Bruch gegangen.

Die dazugehorige Bruchfldche ist in der Abbildung 7.13 dokumentiert. Bei den
vergroRerten Aufnahmen sind deutlich die freigelegten Kérner zu sehen. Es
sind aber auch Ermidungsmerkmale zu beobachten, was auf einen Misch-
bruch hindeutet. Da jedoch die Rissentstehung und -ausbreitung nicht doku-
mentiert werden konnte, wurde der Versuch mit den gleichen Randbedingun-

gen wiederholt.
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Abbildung 7.12 REM-Untersuchung der Schddigung im Versuch 1 bei 80 °C
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Abbildung 7.13 Bruchfldche (Versuchl) zeigt einen Mischbruch nach 17.400
Zyklen

Auch im Versuch 2 waren nach 100 Zyklen keine Veranderungen der Proben-
auBenoberfliche gegeniiber dem Ausgangszustand festzustellen. Nach dem
1.000. Zyklus wurden bereits erste Korngrenzen unter dem REM zu beobach-
ten. Mit steigender Zyklenzahl traten die Korngrenzen an der Oberflache zu-

nehmend starker hervor.

Die erste eindeutige Schadigung war jedoch erst nach 15.000 Zyklen in Form
eines mikroskopischen Anrisses mit einer Lange von etwa 25 um zu erkennen

(Abbildung 7.14).

Auffallig hierbei war, dass sich der Riss an einer ,Anhaufung” von Ausschei-
dungen gebildet hat. Es ist zu erkennen, dass an den Stellen, an denen vorher
Ausscheidungen lagen, Deformationsspuren und winzige Partikelreste zu fin-

den sind (Abbildung 7.14 b).

Im weiteren Verlauf des Versuches breitet sich der Riss sehr schnell aus. Wie
man auf der nachsten Abbildung sehen kann, ist der Riss bereits nach weite-
ren 1.000 Zyklen auf 530 pm gewachsen (Abbildung 7.15). Dabei hat sich der

Riss interkristallin, d.h. entlang der Korngrenzen, und senkrecht zur Belas-
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tungsrichtung ausgebreitet. Die Detailaufnahmen in der Abbildung 7.15 b, ¢
und d veranschaulichen, dass die Rissbildung und der Rissfortschritt aus-
schlieRlich interkristallin stattfanden. In der Mitte der Risslange sind sehr klei-
ne Partikelreste im Bereich nahe dem Riss bzw. den Korngrenzen wieder zuer-
kennen (Abbildung 7.15 c), wo hochstwahrscheinlich der Riss initiiert wurde
(vgl. Abbildung 7.14 b). Der Rissfortschritt erfolgte ebenfalls interkristallin so-
wohl an partikelfreien Korngrenzen (Abbildung 7.15 b) als auch an mit inter-
metallischen Partikeln belegten Korngrenzen (Abbildung 7.15 d). Andere gro-

Rere Risse waren auf dieser Seite der Probe nicht zu beobachten.

Nach dem 18.000. Zyklus wuchs der Riss um 100 um innerhalb von 1000 Zyk-
len auf 630 um (Abbildung 7.16). Auch hier waren sonst keine vergleichbar
grofRen Risse zu erkennen. Jedoch breitete sich der Riss nun auch transkristal-

lin aus, wie es auf der Detailaufnahme (Abbildung 7.16 a) ersichtlich ist.
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Abbildung 7.14 REM-Untersuchung der Schddigung im Versuch2 zeigt nach
15.000 Zyklen hervorgehobene Korngrenzen a) und einen Mikroriss etwa
25umb)
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Abbildung 7.15 REM-Untersuchung im Versuch 2: Interkristalline Rissausbrei-
tung und Schddigung nach 16.000 Zyklen mit einer Rissldnge von 530 um
(Riss A)
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Abbildung 7.16 REM-Untersuchung im Versuch 2: a) Risswachstum auf 630 um
(Riss A), b) erste kristalline Rissausbreitung nach 18.000 Zyklen (95% Nyg)
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Da keine weiteren 1.000 Zyklen zu erwarten waren, wurde ein Zugversuch
durchgefiihrt, um eine unbeschadigte Bruchflache freizulegen, die aussage-
kraftige Information Uber die Rissinitiierung und das Wachstum im Inneren
der Probe ermoglicht. Dies erfolgte an einer Universalprifmaschine mit der
Dehnrate 10 s™. Abbildung 7.17 zeigt ausgewahlte rasterelektronenmikro-

skopische Aufnahmen der Bruchflache.

Anhand dieser Bruchflache ist zu sehen, dass der Bruch von zwei Stellen aus-
ging (Abbildung 7.17 a). Dies sieht man an den linsenférmigen Stellen A und B
(Abbildung 7.17 b) auf der Bruchflache. Die Entwicklung des Risses an der Stel-
le A (Abbildung 7.17 c) wurde durch die beschriebenen Untersuchungen zur
Schadigungsentwicklung dokumentiert. Die Anrisslinse hat hier eine Ldnge von
etwa 700 pm und eine Tiefe von 300 pum. An der Stelle B hat die Anrisslinse
eine Ldnge von 1300 um und eine Tiefe von 660 um. Somit kann man sagen,

dass in diesem Versuch nicht nur ein, sondern zwei Hauptrisse gebildet haben.

Die Abbildung 7.17 c zeigt vergroRerte Aufnahmen der Stelle A. Hier sind ne-
ben den freigelegten Kérnern auch glatte, abgescherte Flachen deutlich zu er-
kennen. Das bedeutet, dass der Riss in der Probe nicht nur interkristallin, wie

es auf der Oberflache der Fall war, verlaufen ist, sondern auch transkristallin.
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Abbildung 7.17 REM-Untersuchung der Bruchfldche (Versuch 2): a) Mehrfach-
rissbildung mit zwei Anrissen B b) und A c) und interkristallinen Mikrorissen
nahe der Bruchstelle d)
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7.3 lIsotherme Kurzzeitermiidung (LCF) bei 150 °C

7.3.1 Wechselverformungsverhalten

Bei T = 150 °C wurde zunachst das Wechselverformungsverhalten bei Totalde-
hnungsamplituden im Bereich zwischen 0,3 und 1,2 % mit einer Priffrequenz
von 1 Hz und einem Lastverhaltnis R, = -1 gepruft. Abbildung 7.18 zeigt einige

dabei aufgenommene Nennspannungs-Totaldehnungs-Verlaufe.
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Abbildung 7.18 Hystereseschleifen fiir verschiedene Totaldehnungsamplituden

nach unterschiedlichen Lastspielzahlen bei T= 150°C

Anhand der Veranderungen der Hysteresisschleifen, die sich wahrend der zyk-
lischen Versuche einstellen, ist zu erkennen, dass das Wechselverformungs-
verhalten gegeniliber demjenigen im Temperaturbereich zwischen 20 und 80

°C deutlich veréndert ist.
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Fur &= 0,3 % ist die Werkstoffverformung bei einer induzierten Spannungs-
amplitude von etwa 205 MPa makroskopisch noch rein elastisch. In diesem
Versuch wurde die Grenzlastspielzahl von 10° Zyklen ohne erkennbare Schadi-
gung an der Probe erreicht. Fir &= 0,4 % weist der Werkstoff im ersten Zyk-
lus kaum plastische Verformung auf. Mit zunehmender Lastspielzahl werden
die Schleifen breiter und die induzierten Spannungen nehmen ab. Ein dhnli-
ches Verhalten wird auch fiir die Totaldehnungsamplitude &,;= 0,7 %, fir die
die Hysterese im 2., 600. und 1.000. Zyklen dargestellt sind, beobachtet. Bei
Totaldehnungsamplituden oberhalb von 1 % verdandern sich die Spannungs-
Dehnungs-Verldufe dagegen wahrend des Versuches nur wenig, wie das Bei-

spiel fir &= 1,2 % rechts unten in Abbildung 7.18 belegt.

In Abbildung 7.19 sind die wahrend der zyklischen Beanspruchung sich entwi-
ckelnden Spannungsamplituden bzw. Mittelspannungen als Funktion der Last-
spielzahl aufgetragen. Fir &,: = 0,3 % ergibt sich eine wahrend des Versuches
nahezu konstante Spannungsamplitude von 205 MPa. Fiir &= 0,4 % wurde
eine Spannungsamplitude von 250 MPa in den ersten Zyklen erreicht, die ab
der halben Anrisslastspielzahl leicht abfallt und zum Versuchsende auf einen
Wert von etwa 222 MPa abnimmt. Gleichzeitig entwickeln es sich negative
Mittelspannungen. Dabei nimmt die plastische Dehnung durchgehend zu, wie
es in Abbildung 7.20 zu sehen ist. Auch fiir die Totaldehnungsamplituden &, =
0,5 % und &= 0,7 % weist der Werkstoff ein vergleichbares zyklisches Entfes-
tigungsverhalten auf. Die Spannungsamplitude betragt fir &,:= 0,5 % im zwei-
ten Zyklus 311 MPa, nimmt ab dem 100 Zyklus kontinuierlich ab und erreicht
zum Versuchsende bei Ny = 5.000 Zyklen noch etwa 265 MPa. Fiir ¢,:=0,7 %
beginnt der Versuch mit einer Spannungsamplitude von 360 MPa, die ab dem

200 Zyklus kontinuierlich sinkt und bei N5 noch einen Wert von 307 MPa er-
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reicht. Aus dem Vergleich der Abbildungen 7.19 und 7.20 ist erkennbar, dass
die Abnahme der Spannungsamplitude stets mit einer Zunahme der plasti-

schen Dehnungsamplitude verbunden ist.
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Abbildung 7.19 Verldufe der Spannungsamplitude bzw. Mittelspannung in
Abhdngigkeit der Lastspielzahl bei T = 150 °C

Bei den beiden hoheren Totaldehnungsamplituden &;=1 % und &:= 1,2 %
wurden nahezu gleiche Spannungsamplituden von etwa 380 MPa erreicht, die
im Laufe des zyklischen Versuchs nahezu konstant bleiben. Damit bauen sich
in diesen Versuchen Spannungen auf, die hoher sind als die bei dieser Tempe-
ratur ermittelte Zugfestigkeit. Dies ist auf die in den LCF-Versuchen deutlich
hohere Verformungsgeschwindigkeit zurlick zu fihren. Es zeigt sich zudem,
dass in diesen Versuchen die plastischen Dehnungsamplituden ebenfalls nahe-

zu konstant sind.
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Abbildung 7.20 Verldufe der plastischen Dehnungsamplituden in Abhéngigkeit
der Lastspielzahl bei T= 150 °C
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Abbildung 7.21 Zyklische Spannungs-Dehnungs-Kurve im Vergleich zu einer

monotonen Verfestigungskurve fiir T = 150 °C

In Abbildung 7.21 ist das zyklische Spannungs-Dehnungs-Diagramm sowie die
Verfestigungskurve aus einem Zugversuch, der mit einer Dehnrate von 10™ s
durchgefiihrt wurde, dargestellt. Wiederum wurden die Werte fir den ange-

gebenen zyklischen Verfestigungs-Exponent n' sowie den zyklischen Festig-
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keits-Koeffizient K durch die mathematische Anpassung an die Versuchser-

gebnisse ermittelt.

7.3.2 Lebensdauerverhalten

Fur die Temperatur 150 °C wurden Anrisslebensdauern von 200 Zyklen bei &,

= 1,2 % bis 29.000 Zyklen bei &= 0,4 % ermittelt. Fir die Totaldehnungs-

amplitude &= 0,3 % wurde die Grenzlastspielzahl von 10° zyklen erreicht. In

Abbildung 7.22 ist die Totaldehnungswohlerlinie sowie die elastische und die

plastische Dehnungsamplitude bei NA/2 in Abh&ngigkeit von N, dargestellt.

Zusatzlich ist die bei T = 20 °C ermittelte Totaldehnungswohlerlinie eingetra-

gen. Im untersuchten Lebensdauerbereich weist der Werkstoff bei T = 150 °C

eine etwas hohere LCF-Lebensdauer auf.

6=718

AICu2Mg1.5Ni T6
T=150°C, f=1Hz

R =374 MPa, R ;=346 MPa
E=70 GPa

Dehnungsamplitude in %

Abbildung 7.22 Totaldehnungswéhlerlinie und elastische sowie plastische

b =-0,1046
¢=0,0853
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Dehnungsamplitude bei N,/2 fiir T = 150 °C
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7.4 Isotherme Kurzzeitermiidung (LCF) bei 180 °C

Die Temperatur T = 180 °C liegt im Bereich der Warmauslagerungstemperatur
fur diese Legierung. Bei dieser Temperatur wurde das Wechselverformungs-
und das LCF-Lebensdauerverhalten fiir Totaldehnungsamplituden zwischen &,
=0,3 % und 1,2 % mit einer Priffrequenz von 1 Hz und einem Lastverhéltnis

von Rg= -1 untersucht.

7.4.1 Wechselverformungsverhalten

Abbildung 7.23 zeigt die Spannungs-Dehnungs-Verlaufe fiir ausgewahlte

Totaldehnungsamplituden und Lastspielzahlen.
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Abbildung 7.23 Die Hystereseschleifen fiir verschiedene Totaldehnungs-

amplituden nach unterschiedlichen Lastspielzahlen bei T = 180 °C
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Auch bei T= 180 °C weist der Werkstoff fiir &,;= 0,3 % im ersten Zyklus makro-
skopisch rein elastische Verformung auf. Wahrend des Versuchs entwickelt
sich aber im Gegensatz zu T = 150 °C eine ausgepragte plastische Dehnungs-
amplitude obwohl die Probe die Grenzlastspielzahl Ng = 10° erreicht. Bei allen
anderen untersuchten Totaldehnungsamplituden treten bereits ab dem ersten
Zyklus elastisch-plastische Verformungen auf, die insbesondere bei mittleren
Totaldehnungsamplituden mit steigender Lastspielzahl groer werden. Bei
hohen Totaldehnungsamplituden wie z.B. fiir &= 1,2 % (unten rechts in Ab-
bildung 7.23) sind die Verdnderungen der Hysteresisschleifen wahrend des
Versuches deutlich geringer. Die gilt sowohl fiir die Abnahme der induzierten

Spannungen als auch fiir die Zunahme der plastischen Dehnungsamplitude.

In Abbildung 7.24 sind die sich entwickelnden Spannungsamplituden bzw. Mit-
telspannungen in Abhangigkeit der Lastspielzahl aufgetragen. Das zyklisch ent-
festigende Verhalten der Legierung fiir T = 180 °C ist anhand der kontinuierlich

sinkenden Spannungsamplitude deutlich zu erkennen.

Im Versuch mit &= 0,3 %, der die Grenzlastspielzahl erreicht hat, betrug die
Spannungsamplitude nach dem Versuchsstart etwa 200 MPa. Dieser Wert
blieb bis etwa 50.000 Zyklen konstant. Dann setzte ein leichter Abfall der
Spannungsamplitude ein. Bei der Grenzlastspielzahl, bei der der Versuch ab-
gebrochen wurde, hat die Spannungsamplitude um etwa 15 MPa abgenom-
men. Diese Abnahme von o, ab dem 50.000. Zyklus ist mit einem deutlichen
Anstieg der plastischen Dehnungsamplitude verbunden, wie Abbildung 7.25
zeigt. Die Totaldehnungsamplitude &,; = 0,4 % erzeugt zundchst eine Span-
nungsamplitude von 260 MPa, die im Laufe des Versuchs zunachst konstant

bleibt, dann kontinuierlich abnimmt und schlieRlich einen Wert von 209 MPa
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kurz vor dem Versagen der Probe erreicht. Fir &= 0,5 % nimmt die Span-
nungsamplitude ab dem 300 Zyklus von 304 MPa kontinuierlich auf etwa 211
MPa bei Np=4.000 Zyklen bzw. auf 230 MPa bei No= 3.382 Zyklen ab. Bei noch
hoheren Totaldehnungsamplituden nehmen die Spannungsamplituden konti-
nuierlich ab, z.B. bei &= 0,7 % von 348 MPa im zweiten Zyklus auf 273 MPa
nach 900 Zyklen. Ahnliche Spannungsamplituden wurden nach dem Versuchs-
start fir ;.= 1 % und &= 1,2 % in Hohe von 368 bis 373 MPa induziert, die
dann innerhalb der relativ kurzen Versuche (ca. 200 Zyklen fiir &,;= 1,2 % und
400 Zyklen firr &= 1 %) kontinuierlich abnahmen. Bei den meisten Versuchen
haben sich negative Mittelspannungen mit relativ kleinen Betrdagen eingestellt,

die wahrend der Versuche relativ konstant blieben.
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Abbildung 7.24 Verléufe der Spannungsamplitude bzw. Mittelspannung in
Abhdngigkeit der Lastspielzahl bei T = 180 °C
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Abbildung 7.25 Verlédufe der plastischen Dehnungsamplituden in Abhédngigkeit
der Lastspielzahl bei T = 180 °C

In Abbildung 7.25 sind die Entwicklung plastischen Dehnungsamplituden als
Funktion der Lastspielzahl bei T = 180 °C wiedergegeben. Es zeigt sich, dass die
plastische Dehnungsamplitude umso starker zunimmt, je langer der betref-

fende Versuch dauert.

In Abbildung 7.26 sind die bei halber Anrisslastspielzahl ermittelten Span-
nungsamplituden Uber der Totaldehnungsamplitude aufgetragen. Als zykli-
scher Verfestigungsexponent wurde n' = 0,1717 und als zyklischer Festigkeits-

koeffizient K‘ = 814 MPa ermittelt.
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Abbildung 7.26 Zyklische Spannungs-Dehnungs-Kurve im Vergleich zu einer

monotonen Verfestigungskurve fiir T = 180 °C

7.4.2 Lebensdauerverhalten

Die Ergebnisse der LCF-Versuche sind in Abbildung 7.27 in einem Totaldeh-
nungswohlerdiagram fir T = 180 °C dargestellt. Die Anrisslastspielzahlen lie-
gen zwischen 214 Zyklen fir die Totaldehnungsamplitude & = 1,2 % und
12.004 Zyklen fir &= 0,4 %. Zusatzlich eingetragen sind die elastischen und
plastischen Dehnungsamplituden bei Na/2 und die daraus ermittelten zykli-
schen Konstanten. Bei & = 0,3 % erreicht die Probe die Grenzspielzahl und
wird deshalb bei der Erstellung der Anriss-Wohlerlinie nicht beriicksichtigt.
Der Vergleich der Totaldehnungswohlerlinie fir T = 180 °C mit der ebenfalls
eingetragenen Totaldehnungswohlerlinie fir T = 20 °C zeigt wiederum, dass
bei mittleren Totaldehnungsamplituden die Lebensdauer bei T = 180 °C etwas

hoher ist als bei Raumtemperatur.
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Abbildung 7.27 Totaldehnungswdhlerlinie und elastische sowie plastische
Dehnungsamplitude bei N,/2 fiir T = 180 °C

7.4.3 Schadigungsverhalten

Auch bei T = 180 °C wurde die Entwicklung der Ermiidungsschadigung genauer

analysiert, mit dem Ziel die zum Versagen fiihrenden Schadigungsmechanis-

men zu identifizieren und quantitativ zu beschreiben. Wie bei T = 80 °C wurde

die Oberflache polierter Proben nach bestimmten Schwingspielzahlen hin-

sichtlich mikrostruktureller Veranderungen und moglichen Schadigungen un-

tersucht. Die Beanspruchung erfolgte mit einer Totaldehnungsamplitude von

&= 0,4 % und einem Lastverhdltnis von R.= -1. Jeweils nach 100, 1.000 und

5.000 Zyklen wurde die Probe aus der Versuchseinrichtung ausgebaut und am

Raster-elektronenmikroskop untersucht. Danach erfolgte die Untersuchung

nach Intervallen von 2.000 bzw. 1.000 Zyklen bis zum Bruch. Abbildung 7.28
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veranschaulicht die Schadigungsentwicklung anhand ausgewdhlter REM-

Aufnahmen.

Eur W SionelA=SET Dua:15.1m2009 ik
Meg= 100KX  WD= 110mm Time 830.08

b) Nach 5000 Zyklen (35% Ng)

10um ENT= 500KV SignaAnSEl Dato 12002000 ik
Msg= 250KX  WD=130mm Tene :13:38:08

Nach 1000 Zyklen (7% Ng)

a)

100um EHT = 15004/ Signal & = SE1 Dote:18Jmn 2008 ik
Mag= 250X WO = 110 men Time 11,0268
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d) Nach 10000 Zyklen (70% Ng)

c) Nach 7000 Zyklen (50% Ng)
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Mag= TR WO = 10,0 mm Time 16,4847 Wag= 150X WD 11 8mm Time 85325

e) Nach 13000 Zyklen (90% Ng) f) Nach 14000 Zyklen (98% Ng)

Abbildung 7.28 REM-Untersuchung: Schédigungsentwicklung an der Proben-
oberfléche bei ¢5:= 0,4 % und T = 180 °C
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Nach 100 Zyklen ist auch bei 180°C kein Unterschied zum Ausgangszustand zu
erkennen. Nach dem 1.000. Zyklus (Abb. 7.28 a) waren Korngrenzen und eini-

ge etwa 45° zur Belastungsrichtung orientierte Gleitbander zu sehen.

Nach 5.000 Zyklen, etwa 35 % der Lebensdauer, haben sich die Gleitbander
und sichtbare plastizierte Korngrenzen drastisch vermehrt (Abbildung 7.28 b).
Auch die Dichte der Gleitbander war wesentlich groRer. Erste Mikrorisse von

etwa 50 um Lange haben sich entlang von Gleitbandern entwickelt.

Die Untersuchungen zeigen, dass Ermidungsschadigung bei 180°C wesentlich
friher beginnt als bei 80 °C und gleicher Dehnungsamplitude. Nach 6.000 Zyk-
len werden Mikrorisse auch entlang von Korngrenzen gefunden. Es finden sich
Mikrorisse, die teilweise Uber einige Kérner reichen und offensichtlich durch

die Vereinigung mehrerer kleinerer Mikrorisse entstanden sind.

Nach weiteren 1.000 Zyklen etwa 50% der Lebensdauer war ein kleiner Riss
mit einer Ldnge von etwa 270 um zu beobachten (Abb. 7.28 c), der hochst-
wahrscheinlich an einer Anhdufung von Partikeln interkristallin initiiert wurde,
da der Riss dort am weitesten geoffnet ist. Zusatzlich ist ersichtlich, dass sich
einige Partikel von der Matrix abgelost haben. Der Riss verlauft Gberwiegend
entlang von Korngrenzen. Es werden aber auch vorhandene Schadigungen wie

z.B. Mikroanrisse entlang von Gleitbdndern in den Risspfad eingebunden.

Abbildung 7.28 d zeigt den nach 10.000 Zyklen entstandenen Hauptriss. Die
Risse wachsen lberwiegend interkristallin. Der Hauptriss hat eine Lange von
etwa 410 um an der Oberflache erreicht. Zuséatzlich wurde eine Vielzahl von
Nebenrissen von 50 bis 100 um beobachtet, die in der GroRe zunehmen und

typischerweise einen zick-zack-formigen Verlauf aufweisen, der dadurch
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entsteht, dass immer wieder auch Gleitbdander in den Risspfad eingebunden

werden.

Nach 11.000 Zyklen hat sich die Lange des Hauptrisses auf etwa 530 um ver-
grofRert. Zusatzlich waren Nebenrisse mit einer Oberflachenlange von 50 bis
120 pum zu beobachten. Nach 13.000 (Abb. 7.28 e) Zyklen war eine deutliche

Veranderung des Risszustandes zu sehen.

In diesem Stadium hat der Hauptriss eine Ldnge von etwa 820 um erreicht.
Der Riss ist im unbelasteten Zustand offen, was auf eine massive plastische
Verformung an der Rissspitze im Probeninneren hindeutet. Des Weiteren ist
eine Vielzahl von Sekundarrissen entstanden. Nach 14.000 Zyklen (Abb. 7.28 f)
betrug die Ldnge des Hauptrisses etwa 2.400 um. Abbildung 7.29 zeigt De-
tailaugnahmen des Hauptrisses. Der Hauptriss hat seine Lange innerhalb der
1.000 Belastungszyklen seit der letzten Beobachtung mehr als verdreifacht.
Dies hat auch zur Absinkung der Maximalspannung um mehr als 10 % gefihrt.
Damit hat die Probe die Definition des technischen Anrisses bereits Gberschrit-
ten. Daneben weist die Probeoberfliche massive Schadigungen durch eine
Vielzahl von Sekundarrissen auf (Abb. 7.29 a, b), die teilweise sogar zum Her-

ausfallen von kleinen Kornerteilen gefiihrt haben (Abb. 7.29 d).

Nach weiteren 320 Zyklen ist die Probe gebrochen. In Abbildung 7.30 sind
Aufnahmen von der dabei entstandenen Bruchflache zu sehen. Die Bruchfla-
che weist keine typische Anrisslinse auf. Auf dem Bild oben ist die Ermidungs-
bruchflache markiert. Das Risswachstum entlang der Oberflaiche war offen-
sichtlich deutlich starker als das Risswachstum ins Probeninnere. Auf der
Bruchflache finden sich sowohl transkristalline als auch interkristalline Riss-

pfade. Die Detailaufnahme in Abbildung 7.30 zeigt hierfir ein Beispiel.
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Dasa -3 Fab 2000
Tims £82:18

Abbildung 7.29 Zustand der Schédigung nach 14.000 Zyklen bei ¢,:= 0,4 % und
T =180 °C a), interkristalline Rissinitiierung c), zick-zack-férmiger Rissfortschritt
(b, d)
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EHT = 15.00 kv Signal A = SE1
Mag= 150X WD = 27.0mm

Abbildung 7.30 REM-Untersuchung der Bruchflédche nach 14.320 Zyklen bei
gt= 0,4 % und T = 180 °C mit interkristalliner Rissinitiierung und Rissfortschritt
nahe der Oberfliche

7.5 Diskussion

Im Rahmen der durchgefiihrten Untersuchungen wurden Daten und Werk-
stoffkennwerten zur Beschreibung des isothermen LCF-Verhaltens der Legie-
rung 2618A im Zustand T6 im Temperaturbereich von 20 °C bis 180 °C ermit-
telt. Der Einfluss der Temperatur auf die Schwingfestigkeit aushartbarer Al-
Legierungen wird in der FKM-Richtlinie auf Basis bezogener Warmfestigkeit
beschrieben [80]. Somit sinkt die Wechselfestigkeit mit zunehmender Tempe-
ratur. Untersuchungen der Schwingfestigkeit der Al-Legierung 2618A in kraft-
kontrollierten Wohlerversuchen zeigten, dass die Schwingfestigkeit der Legie-
rung im Temperaturbereich von 20 bis 100 °C nahezu gleich bleibt [40]. Bei
erhohter Temperatur nimmt die Schwingfestigkeit der Legierung deutlich ab

(vgl. Abbildung 2.12). Die LCF-Lebensdauer steigt hingegen flr eine gegebene
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Totaldehnungsamplitude mit zunehmender Temperatur von 20 °C tber 80 °C
bis 150 °C an. Fiir die beobachteten Befunde ist das Zusammenwirken von zyk-
lischer Beanspruchung und dem temperaturabhidngigen Werkstoffverhalten
von zentraler Bedeutung. Der Anstieg der LCF-Lebensdauer ist auf die mit der
Temperatur abnehmenden induzierten Spannungen (vgl. Abbildung 7.8, 7.19
und 7.24), insbesondere der induzierten Maximalspannungen, die fiir die Er-
miidungsschadigung primar verantwortlich sind, zurlickzufiihren. Dieser Effekt
ist einerseits auf die mit der Temperatur sinkende Dehngrenze und anderer-
seits, insbesondere bei niedrigen Totaldehnungsamplituden, auf den mit der
Temperatur abnehmenden E-Modul zuriick zu fihren (vgl. Tabelle 5.1). Bei
héheren Totaldehnungsamplituden kommt noch die mit der Temperatur zu-
nehmende leichtere plastische Verformbarkeit hinzu, die ebenfalls zu niedri-
geren induzierten Spannungen fihrt. Abbildung 7.31 zeigt den Einfluss der
Temperatur auf die LCF-Lebensdauer der Al-Legierung 2618A im Zustand T6.

Das Maximum der Lebensdauer liegt bei etwa 150 °C.
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Abbildung 7.31 Einfluss der Temperatur auf die LCF-Lebensdauer der Legierung
2618A
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In diesem Temperaturbereich (von 150 bis 200 °C) wird die Ausscheidungshar-
tung der Legierung durchgefiihrt und dort ist offensichtlich die Wechselwir-
kung zwischen der Versetzungsbewegung und den intermetallischen Aus-
scheidungen glinstiger als bei T= 80 °C. Untersuchungen zum Einfluss der Hal-
tezeit im Temperaturbereich von RT bis 110 °C haben gezeigt, dass die mecha-
nischen Eigenschaften der Al-Legierung 2618-T6 dabei nahezu gleich bleiben
[145, 146]. Starink et al haben den Einfluss der Verformung bei RT auf die

Aushéartung von Al-Cu-Mg-Legierungen untersucht [146].

Die Autoren ziehen aus der Untersuchung die Schlussfolgerung, dass keine
wesentliche zusatzliche Aushartung durch Verformung erzeugt wird und daher
eine Wechselwirkung zwischen Ausscheidungen und Versetzungen in diesem
Temperaturbereich eher unwahrscheinlich ist. Im Gegensatz fuhrt bei T = 150
°C eine Erhohung der Versetzungsdichte durch Verformung zu einer héheren
Harte [15]. Der verfestigende Effekt der Ausscheidungshartung kann bei 150
°C offensichtlich noch verbessert werden, wie der tendenzielle Anstieg der
Harte nach 100 Stunden Auslagerungszeit bei T = 150 °C (vgl. Abbildung 6.1)

nahelegt.

Die Festigkeitssteigerung dieser aushartbaren Legierung beruht auf die Wech-
selwirkung von Ausscheidungen und Versetzungen (vgl. Abschnitt 2.1). Die
primdre Hartezunahme nach der Losungsgliihung entsteht bei der Al-Cu-Mg-
Legierung durch die Wechselwirkung von Fremdatomen (sogenannte Cu-Mg-
coclusters) und Versetzungen [15]. In unteralterten Werkstoffzustanden
nimmt die zur Uberwindung einer kohdrenten Ausscheidung nétige
Schubspannung zu (vgl. Abbildung 2.2). Daraus kann man schlieBen, dass die
Ausscheidungen wahrend des LCF-Versuchs bei 150 °C koharent sind und dank

ihrer GrolRe von den Versetzungen geschnitten werden. Demnach weist die
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Legierung bei 150 °C die hochste Lebensdauer auf. Eine weitere Erhéhung der
Temperatur fiihrt dann zu einer geringfligigen Abnahme der LCF-Lebensdauer,
obgleich die Grenzlastspielzahl bei T = 180 °C fiir eine Totaldehnungsamplitu-
de von 0,3% erreicht wurde. Untersuchungen zum LCF-Verhalten der ausge-
harteten Al-Legierung 7055-T7752 haben gezeigt, dass die LCF-Lebensdauer
bei 190 °C niedriger als bei RT ist [97]. Dabei wurde eine lokalisierte Verfor-
mung in den Bereichen nahe der Korngrenzen beobachtet. Der Autor fihrt die
niedrigere LCF-Lebensdauer bei erhéhter Temperatur (100 °C und 190 °C) auf

Oxidbildung in interkristallinen Mikrorissen und Versprodung zuriick.

TEM-Untersuchungen der Al-Legierung 2618A haben gezeigt, dass ausschei-
dungsfreie Zonen infolge der Aushartung auf Zustand T6 an den Korngrenzen
entstehen kénnen (Abbildung 7.32) [16]. Weitere Auslagerung einer ausgehar-
teten Al-Cu-Mg-Legierung fiir 20 h bei 200 °C fiihrte zum Anwachsen der aus-
scheidungsfreien Zone und somit zur Uberalterung des Gefiiges und Schwi-
chung der korngrenzennahen Bereiche (vgl. Abbildung 2.7). Daraus ergibt sich,
dass die Auslagerung bei hoheren Temperaturen die interkristalline Rissbil-
dung beglnstigt. Die Untersuchung der Schadigungsentwicklung bei 180 °C
hat gezeigt, dass sich die Ermidungsrisse bevorzugt interkristallin bilden und
ausbreiten (vgl. Abbildung 7.28 und 7.29). Zusatzlich kénnen Uberalterungs-
vorgange bei der Al-Legierung 2618A die plastische Verformbarkeit erhéhen,
was aus den Wechselverformungsverhalten ersichtlich ist. Somit wird die Bil-

dung von Gleitbandern und anschlieBend transkristallinen Rissen beginstigt.

Bei niedrigen Versuchstemperaturen weist der Werkstoff ein zyklisch neutra-
les Wechselverformungsverhalten auf. Ab 150 °C tritt insbesondere bei niedri-
gen und mittleren Totaldehnungsamplituden eine zyklische Entfestigung auf.

Die Versuchsergebnisse zeigen also, dass sich zwei Temperaturbereiche hin-
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sichtlich des LCF-Lebensdauerverhaltens abgrenzen, wobei die hochste LCF-
Lebensdauer bei 150 °C erreicht wird. Daraus kann man den Schluss ziehen,
dass die Schwingfestigkeit dieser aushartbaren Al-Legierung im Gegensatz zu
ihrer Festigkeit keine stetige Abnahme in Abhdngigkeit der Temperatur auf-
weist. Deshalb war die Untersuchung der Schadigungsentwicklung in LCF-
Versuchen von grofRer Bedeutung, um unmittelbare Erkenntnisse von Einfls-
sen auf Rissbildung und Risswachstum zu gewinnen. Die Schadigungsentwick-
lung wurde daher bei zwei Temperaturen, die fiir das jeweilige Wechselver-
formungsverhalten stehen (T = 80 °C und T = 180 °C), im Detail an polierten
Proben im Rasterelektronenmikroskop untersucht. Die Analyse der Schéadi-
gungsentwicklung bestatigte jedoch die unterschiedlichen zyklischen Verhal-

ten fir die zwei Temperaturbereiche.

Abbildung 7.32 TEM-Untersuchung der Al-Legierung 2618 im Zustand T6 zeigt

ausscheidungsfreie Zonen an den Korngrenzen [16]

Es ist zu erwarten, dass sich bei duktilen Werkstoffzustanden wahrend der

Schwingbeanspruchung in den oberflaichennahen Ko&rnern Verformungs-
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merkmale ausbilden (vgl. Abschnitt 2.4) [72]. Es entstehen Ermiidungsgleit-
bander, deren Dichte innerhalb der Kérner mit der Lastspielzahl zunimmt [4].
Im Gegensatz zum bekannten Phdanomen der Rissentstehung unter Schwing-
beanspruchung waren bei 80 °C keine risseinleitende Verformungen, die als
Intrusionen und Extrusionen genannt werden, an der Probenoberflache fest-
zustellen, obwohl die Beanspruchungen deutlich oberhalb der Elastizitdtsgren-

ze des Werkstoffs liegen.

Bei 80 °C wurde die Rissinitiierung ausschlieBlich an Korngrenzen beobachtet
(vgl. Abbildung 7.12 und 7.15). In korngrenzennahen Bereichen zeigten sich
nach wenigen Lastspielen Spuren lokal starker Plastizierung (vgl. Abbildung
7.12). In diesen Bereichen bildeten sich spater dann die ersten Mikrorisse (vgl.
Abbildung 7.15). Interkristalline Rissbildung wurde bei aushartbaren Al-
Legierungen im hoheren Temperaturbereich (T > 180 °C) beobachtet [97]. Die-
se interkristalline Rissbildung ist ein typisches Merkmal fiir Kriechschadigung
[3]. Untersuchungen zum Kriechverhalten einer Al-Cu-Mg-Legierung im Tem-
peraturbereich von 100 bis 130 °C ergaben, dass das Kriechen in diesem Tem-
peraturbereich vernachldssigbar ist [26]. Am REM erscheinen diese korngren-
zennahen Bereiche jedoch wie Extrusionen bzw. Gleitbdnder. Daher sind als
mirkoplastizierte Bereiche zu betrachten (Abbildung 7.33). Hierfiir wurden
ausscheidungsfreie Bereiche an den Korngrenzen in der Al-Legierung 2618 im
Zustand T6 beobachtet (Abbildung 7.32). Daraus kann man den Schluss ziehen,
dass der Grund fir die beobachtete Rissbildung bei 80 °C sogenannte ,precipi-
tation free zones”, d.h. ausscheidungsfreie bzw. ausscheidungsarme Bereiche
nahe der Korngrenzen sein konnten, in denen die Ausscheidungshartung deut-
lich schwéacher ausgebildet ist [21]. Diese Bereiche sind zwar besser plastisch

verformbar, haben aber auch eine deutlich kleinere zyklische Beanspruchbar-
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keit. Ferner befinden sich intermetallische Ausscheidungen (S-Phase) an den
Korngrenzen, die deutlich harter als die ausscheidungsfreien Bereiche sind [2].
Untersuchungen zum Schadigungsverhalten einer oxidpartikelverstarkten Al-
Knetlegierung unter thermisch-mechanischen Beanspruchungen haben ge-
zeigt, dass sich Mikrorisse infolge der Grenzflachenablosung zwischen den
harten Oxidpartikeln und den duktilen Al-Mg-Si-Matrix ausbilden [122]. Es
lasst sich ableiten, dass es unter zyklischen Beanspruchungen infolge der Stei-
figkeitssprung zwischen den harten Ausscheidungen (S-Phase) und den dukti-
len ausscheidungsfreien Bereichen zur Grenzflachenablésung und somit zur
Bildung von Mikrorissen kommt. Somit sind die Korngrenzen die Schwachstel-
le in der Mikrostruktur der Al-Legierung 2618A. Dort an den Korngrenzen
wurde die Werkstofftrennung und somit die Initiierung der Mikrorisse einge-

leitet.

Mag= S00KX WD =105mm Time :13:20:30

3pm EHT = 15.00 kv Signal A= SE1 Date :29 Jan 2009 jWkL

Abbildung 7.33 REM-Untersuchung: Mikroplastizierte korngrenzennahe

Bereiche bei 80 °C in der ausscheidungsfreien Zone

Entgegen der Ergebnisse von [123] waren die groRen, mutmaRlich intermetal-

lischen Ausscheidungen vom Typ AlFeNi an der Rissinitiierung nicht beteiligt.
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Allerdings wurden teilweise zertrimmerte Teilchen am Ort des Rissentstehens
gefunden (vgl. Abbildung 7.15c), was als Ergebnis der starken plastischen Ver-
formung und nicht als unmittelbare Ursache fir die Rissbildung zu betrachten

ist.

Zum Verhalten der Mikrorisse ist zu bemerken, dass die Mikrorisse in einzel-
nen Kdrnern eingeleitet werden und eine anfangliche GréRe von etwa 20 um
aufweisen. Es scheint, dass der Riss zumindest an der Oberflaiche durch die
benachbarte Korngrenze aufgehalten wird. Die GroRRe der beobachteten Risse
betrug etwa 20 um bis max. 50 um. Nur einige Risse breiten sich nach schein-
barem Stillstand in den benachbarten Korngrenzen weiter aus. Auch beim
Wachstum der initiierten Mikrorisse dominieren die schwachen Korngrenzen
sowohl an der Oberflache als auch im Probeninneren (vgl. Abbildung 7.15).
MaRgebend fur den beobachteten Stillstand und das Risswachstum war die
Orientierung der benachbarten Korngrenzen. Trifft die Rissspitze auf eine quer
zur angelegten Spannung orientierte Korngrenze, schreitet sich der Riss fort.
Daher tritt bei der Rissausbreitung von Beginn an Stadium Il ein. Die Rissaus-
breitung erfolgt daher im Bereich des Kurzrisses liberwiegend interkristallin
bis zu einer RissgroRe von etwa 630 um quer zur angelegten Spannung. In der
Kurzrissbruchmechanik gilt die Annahme, dass der typische Kurzriss ein halb-
kreisformiger Oberflachenriss mit etwa 0,5 mm Risstiefe ,a“ und etwa 1 mm
Risslange an der Oberflache ,2c” ist [73]. Bei dieser hochfesten Al-Legierung
findet das endgultige Versagen bei niedrigen Temperaturen statt, wenn die
Risszdhigkeit ereicht wird und bevor ein erkennbarer Abfall der Spannung er-

folgt.
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10pm ENT-1500W  SignslAxSEI D 4 Fab 2008 EHT- 1600/ SignalA=SEN Date 17 Fob 2008
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Abbildung 7.34 Interkristalline Rissinitiierung an Korngrenzen (links) und aus-

breitungsunféhige Mikrorisse nahe dem Bruch (rechts) bei 80 °C

Die Bruchflache weist typischer Weise einen halbkreisformigen Anriss mit ein-
zelnen freigelegten Kornern auf (vgl. Abbildung 7.17). Die Risslange der beo-
bachteten Kurzrisse (A und B) liegt mit jeweils etwa 700 um und 1300 um na-
he dem theoretischen Bereich des Kurzrisses von 1 mm. Die mikroskopische
Auswertung der Bruchflache zeigt weiters, dass einzelne Korner bei der Riss-
ausbreitung Stadium Il ersichtlich sind. Wie Abbildung 7.17 c im eingekreisten
Bereich zeigt, dass frei gelegte Korngrenzen im Ubergangsbereich zwischen
den Schwingstreifen und der Restbruchflache deutlich zu erkennen sind. Die
an der Probenoberflache beobachteten interkristallinen Risse wiesen eine
GrofRe von etwa 50 um (vgl. Abbildung 7.17 d) auf. Die frei gelegten Korner
liegen im Volumen mit einem Abstand von etwa 100 um zur Probenoberfla-
che. Daraus lasst sich schlussfolgern, dass diese interkristalline Werkstofftren-
nung kein Oberflachenriss ist. Also es kann bei 80 °C zur Bildung von interkris-
tallinen Mikrorissen im Probeninneren kommen. Wegen der teilweise bescha-
digten Bruchflachen kdénnen hier keine weiteren Aussagen liber den weiteren

Rissverlauf im Probeninneren getroffen werden.
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Auch bei 180 °C werden die korngrenzennahen Bereiche lokal stark plastiziert,
zusatzlich treten wegen der mit der Temperatur allgemein zunehmenden
leichteren plastischen Verformbarkeit jedoch auch ausgepragt Gleitbander
innerhalb der Korner auf (vgl. Abbildung 7.28). Es ist festzustellen, dass die
Erscheinung der Intrusionen und Extrusionen von der Temperatur abhangt,
weil bei 80 °C keine Gleitbdnder beobachtet wurden. Die Mikrorisse entstehen
sowohl an Korngrenzen als auch an den Gleitbandern, deren Lange bei etwa
50 um nach 35% Ng betrug. Beobachtungen des Mikro- bzw. Kurzrisswachs-
tums haben gezeigt, dass sich der Riss mit der Risslange bei Anndherung an
mikrostrukturelle Hindernisse wie Korngrenzen oder Einschliisse verzogert [4,
73]. Der Ubergang vom Mikroriss zum Kurzriss wesentlich hangt von der Mik-
rostruktur ab [73]. Dahingegen haben die Untersuchungen der Schadigungs-
entwicklung bei 180 °C gezeigt, dass Mikrorisse Uber die zuvor lokal plastizier-

te Korngrenze zusammenwachsen (Abbildung 7.35).

2y EMT=1800W  SgnalA=SEl Date 1502008 jwk
! Migs SHKX  WD=1Z0mm Time 114113

Abbildung 7.35 REM-Untersuchung: Mikrorisse breiten sich bei 180 °C nach
etwa 40% Np liber die Gleitbdnder und Korngrenze aus, die zuvor lokal plasti-

ziert wurde.
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Die interkristallinen Mikrorisse sind jedoch wachstumsfahiger als die transkris-
tallinen Mikrorisse. Daher wird auch bei 180 °C liberwiegend interkristallines
Risswachstum beobachtet. Aghaie-Khafri et al haben das Schadigungsverhal-
ten der Al-Legierung 2618 unter LCF-Beanspruchungen bei 200 °C untersucht
[66]. Die Autoren haben anhand REM-Untersuchungen den Schluss gezogen,
dass die Rissbildung im Wesentlichen durch die intermetallische Phase von
Typ AlFeNi hervorgerufen wird. Wie die aktuellen REM-Untersuchungen bei
180 °C zeigen, spielt die AlFeNi-Phase bei der Rissbildung nur eine unterge-
ordnete Rolle. Mit zunehmender Beanspruchungsdauer erhdht sich zwar der
transkristalline Rissanteil, die Kurzrisse an den Korngrenzen sind dann aber
bereits deutlicher weiter fortgeschritten und erreichen Liange von 500 um.
Glnstig orientierte Gleitbandern werden aber oft in den Risspfad eingebaut
(vgl. Abbildung 7.29). Dadurch konnen relativ lange Oberflachenrisse entste-

hen, die teilweise einen zick-zack-formigen Verlauf aufweisen.

Diese Beobachtung ist deswegen von Bedeutung, weil es sich nicht um mogli-
che Mikrorissverzweigungen handelt, die sich infolge der Mehrfachgleitung an
den Gleitbdandern bilden [147]. Dies ist nicht der Fall. Hingegen zeigt sich, dass
diese Mikrorisse eigentlich ein Vorstadium des Ermiidungsrisses darstellen.
Offensichtlich kann der Riss sich besser aufgrund der Vorschadigung an der
Oberflache an Korngrenzen und Gleitbdndern ausbreiten, die schlussendlich
als Mikrokerben und Mikrotrennungen zu betrachten gelten. Dementspre-
chend kommt es letztendlich zu keiner ausgeprdgten Anrisslinse auf der
Bruchflache, da sich der Riss bevorzugt an der Oberflache als in die Tiefe fort-
schreitet. Dieses Verhalten wurde auch in [138] beobachtet. Dort wurden
Verhaltnisse der halben Oberflachenrisslange zur Risstiefe von 0,9 bis 0,7 fir

hochfeste Aluminium-Legierungen gefunden.
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Des Weiteren ist festzustellen, dass der Lebensdaueranteil der Risswachs-
tumsphase im Vergleich zu der gesamten Lebensdauer deutlich ausgepragter
bei T= 180 °C als bei 80 °C ist. Abbildung 7.36 zeigt die betrachtete Oberfla-
cherisslange in Abhdngigkeit der Lastspielzahl fir die untersuchten Tempera-

turen 80 °C und 180 °C.

N
[

® LCFbei80°C
B | CFbei 180 °C
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Oberflachenrisslange (2c) in mm
o
o

o
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Abbildung 7.36 Oberfldchenrissldnge als Funktion der bezogenen
Lastspielzahl bei ;.= 0,4% fiir T = 80 und 180 °C

Die Rissinitiierungsphase dauert bei T = 180 °C ungefahr 33% der Lebensdauer
und bei T = 80 °C bis zu 80 % der Lebensdauer. Das anschliefende stabile Mik-
ro- und Makrorisswachstums erfolgt bei 180 °C deutlich langsamer im Ver-
gleich zu 80 °C. Offensichtlich ist der duktilere Werkstoffzustand bei 180 °C
zwar empfindlicher gegeniiber der Rissinitiierung, die groReren Plastizierun-
gen vor der Rissspitze fihren dann aber zu einem deutlich langsameren Riss-

wachstum.
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8 Einfluss der Mitteldehnung

Im Bauteil kénnen Mittellasten z.B. aufgrund von Vorspannungen oder durch
die Betriebsbeanspruchung vorliegen. Im Rahmen dieser Arbeit wurde der Ein-
fluss einer Mitteldehnung auf die Ermudungsfestigkeit in totaldehnungskon-
trollierten LCF-Versuchen an glatten Proben untersucht. Es wurden insgesamt
zwei Lastverhaltnisse R;= 0 und R; = 0,33 realisiert. Die Priffrequenz betrug 1
Hz fir alle Versuchsbedingungen. In den bei einem Lastverhéltnis von R.= -1
durchgefiihrten LCF-Versuchen (vgl. Abschnitt 7) wurden zwei unterschiedli-
che zyklische Verhalten beobachtet, wobei der Werkstoff ein zyklische neutra-
les Verhalten bei T = 20 und 80 °C und ein zyklisch entfestigendes Verhalten
bei T =150 °Cund T = 180 °C aufwies. Fiir die Untersuchungen zum Mitteldeh-
nungseinfluss wurden daher jeweils eine Temperatur aus den beiden Berei-

chen und zwar T =80 °C und T = 180 °C gewahlt.

8.1 Einfluss der Mitteldehnung bei 80 °C

8.1.1 Wechselverformungsverhalten

In den Abbildungen 8.1 und 8.2 sind einige exemplarische Hysteresisschleifen
far die Dehnungsverhaltnisse R, = 0 und R; = 0,33 bei der Priftemperatur T =
80°C dargestellt. Fir jede Belastung wurde — soweit moglich — jeweils der Kur-

venverlauf bei N = 10, 100, Na/2 und kurz vor N, aufgetragen.
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Abbildung 8.1 Spannungs-Dehnungs-Hysteresisschleifen nach
unterschiedlichen Lastspielzahlen fiir R,= 0 bei T = 80 °C

Bei einer Totaldehnungsamplitude von 0,3 % ist die Werkstoffreaktion makro-
skopisch nahezu rein elastisch. Bei hoheren Totaldehnungsamplituden treten
Hysteresen auf, deren Form sich aber wahrend der Versuche kaum &ndert.
Sowohl die plastische Dehnungsschwingbreite als auch die Steigung der elasti-
schen Gerade bleiben gleich. Lediglich die Lage der Spannungsspitzenwerte
verandert sich leicht im Laufe der Versuche besonders bei kleinen Totaldeh-

nungsamplituden.

Bei beiden Dehnungsverhaltnissen sind die Mittelspannungsrelaxationseffekte
je nach Beanspruchungsamplitude und Lastspielzahl unterschiedlich stark aus-

gepragt. Mit zunehmender Totaldehnungsamplitude nimmt die Relaxation ab.
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Fir die Totaldehnungsamplitude €,:= 0,3 % bei R, = 0 wird die induzierte Ma-
ximalspannung bis Na/2 von 338 MPa auf 291 MPa abgebaut. Bis zum Anriss
relaxiert die Spannung dann nur noch auf 283 N/mm?. Bei gréReren plasti-
schen Dehnungsamplituden bauen sich im Verlauf eines Versuches die Mit-

telspannungen in Richtung o,,= 0 ab.
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Abbildung 8.2 Spannungs-Totaldehnungs-Hystersisschleifen nach
unterschiedlichen Lastspielzahlen bei R.= 0,33 fiir T= 80 °C

Abbildung 8.3 zeigt die Verlaufe der induzierten Spannungsamplituden und
Mittelspannungen in den Versuchen bei R, = 0 und R; = 0,33 fiir die Tempera-
tur T = 80 °C. Bei beiden Dehnungsverhéltnissen zeigt der Werkstoff ein zyk-
lisch neutrales Verhalten. Die Spannungsamplitude bleibt nach den ersten Zyk-

len relativ konstant.
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Abbildung 8.3 Entwicklung der Spannungsamplitude und der
Mittelspannung in Abhéngigkeit der Lastspielzahl bei R. = 0 (links)
und R.= 0,33 (rechts) fiir T= 80 °C

Die Mittelspannungsrelaxation resultiert aus dem Abbau der Maximalspan-
nung Oma UNd einer betragsmaRig gleichen Zunahme der Minimalspannung
Omin. Bei hoheren Totaldehnungsamplituden werden vergleichbare Span-
nungsamplituden erzeugt, z.B. betrug die Spannungsamplitude etwa 400 MPa
fir €, = 1,2 % bei beiden Dehnungsverhdltnissen. Fiir die Totaldehnungs-
amplituden 0,6 und 0,7 % lagen die induzierten Spannungsamplituden im glei-
chen Streubereich von 356 MPa bis 378 MPa bei beiden Lastverhaltnissen. Bei
einer Totaldehnungsamplitude von g,; = 0,8 % stellt sich eine Spannungs-
amplitude zwischen 365 MPa und 388 MPa ein. Ein Einfluss der Mitteldehnung
auf die Mittelspannung tritt nur bei Totaldehnungsamplituden auf, die kleiner
oder gleich 0,5 % sind. Hier ergeben sich bei R; = 0,33 hohere Mittelspannun-
gen im Vergleich zu R, = 0. Bei einer Dehnungsamplitude von €,:= 0,3 % z.B.
stellen sich fur beide Dehnungsverhaltnisse zwar zunachst etwa gleiche Mit-
telspannungen ein (o, = 120 MPa), die Relaxation ist aber im Versuch bei R; =

0 starker. Bei R, = 0 betragt die Mittelspannung bei N,/2 etwa 68 MPa und bei

154



Einfluss der Mitteldehnung bei 80 C

Re = 0,33 etwa 95 MPa. Diese hoheren Mittelspannungen bei kleineren Deh-

nungsamplituden kénnen zu einem schnelleren Versagen fiihren.
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Abbildung 8.4 Entwicklung der plastischen Dehnungsamplituden in
Abhdingigkeit der Lastspielzahl bei R.= 0 (links) und R.= 0,33 (rechts) fiir
T=80 °C

Die plastische Dehnungsamplitude g,, entwickelt sich bei beiden Dehnungs-
verhaltnissen nahe gleich. Abbildung 8.4 zeigt dies anhand der Verldufe der
plastischen Dehnungsamplitude in Abhdngigkeit der Lastspielzahl. Die plasti-
sche Dehnungsamplitude steigt mit zunehmender Totaldehnungsamplitude
an. Fur kleine Totaldehnungsamplituden weist der Werkstoff bei R;= 0,33 zu
Beginn der Versuche geringfligig hohere plastische Dehnungsamplituden auf
als bei R;= 0. Im weiteren Verlauf stellen sich da bei gleichen Totaldehnungs-

amplituden nahe zu gleiche plastische Dehnungsamplituden ein.

Das zyklische Verformungsverhalten mit Ausnahme der Mittelspannungsre-
laxation entwickelt sich unabhangig vom Lastverhaltnis. Dies gilt auch fir die

bei halber Anrisslastspielzahl induzierten Spannungsamplituden. Das zyklische
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Spannungs-Totaldehnungs-Verhalten lasst sich in hinreichend guter Naherung

mit der bei R; = -1 ermittelten Kurve beschreiben (Abbildung 8.5).
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Abbildung 8.5 Zyklische Spannungs-Totaldehnungs-Kurve fiir die untersuchten
Lastverhdltnisse bei T = 80 °C

8.1.2 Lebensdauerverhalten

Abbildung 8.6 zeigt die Lebensdauer fir R;= 0 und R;= 0,33 bei T = 80 °C im
Vergleich zu demjenigen bei R.= -1. Bei groReren Totaldehnungsamplituden
liegen die Lebensdauern fiir alle untersuchten Lastverhdltnisse in einem
Streubereich. Bei kleinen Totaldehnungsamplituden dagegen nimmt die Le-
bensdauer mit zunehmendem Lastverhéltnis ab. Am groRten nahm die Le-
bensdauer fir €,: = 0,3 % von etw. 60.000 bzw. 33.000 Zyklen bei R;= -1 auf
etw. 15.000 Zyklen bei R.= 0,33 ab. Auch fir €, =0,4 % ist die Lebensdauer
von 19.000 bzw. 32.000 auf etw. 7.000 Zyklen gesunken.
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Abbildung 8.6 Anrisslebensdauer bei unterschiedlichen

Lastverhdiltnissen bei T = 80 °C

8.2 Einfluss der Mitteldehnung bei 180 °C

8.2.1 Wechselverformungsverhalten

Abbildungen 8.7 und 8.8 zeigen exemplarische Spannungs-Dehnungs-
Hysteresisschleifen bei jeweils R;= 0 und R; = 0,33. Beispielhaft werden hier
vier Versuche bei vier unterschiedlichen Totaldehnungsamplituden, &, = 0,3
%, 0,5 %, 1,0 % und 1,2 %, und jeweils fur die Lastspielzahlen N = 10, 100, N,/2

und N, dargestellt.

Besonders auffallig ist, dass sich die Maximalspannungen sowie die Minimal-
spannungen im Verlauf des Versuches stark abbauen. Dieses zyklische Entfes-
tigungsverhalten wurde auch bei einem Lastverhaltnis von R;= -1 fir T = 180
°C beobachtet. Auch die Form der Hysteresisschleifen verandert sich dabei. Sie

werden mit fortschreitender Zyklenzahl breiter, was gleichbedeutend mit ei-
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ner Zunahme der plastischen Dehnungsamplitude g, ist. Zusatzlich wurde
insbesondere bei kleineren Totaldehnungsamplituden und héheren Lastspiel-
zahlen eine Asymmetrie in den Hysteresisschleifen beobachtet. Die Abnahme
der Maximalspannung ist deutlich starker als die Abnahme der Minimalspan-
nung. Dies weist auf entstandene kleine Risse hin, woraus geschlossen werden
kann, dass sich die Risse ziemlich friih bilden und relativ langsam wachsen. Die
Oberflachenuntersuchungen zur Schadigungsentwicklung haben dies auch
nachgewiesen. Dariiber hinaus ist die Werkstoffreaktion im Gegensatz zu T=
RT und 80 °C bei einer Totaldehnungsamplitude von €,; = 0,3 % nicht mehr
rein elastisch. Die Mittelspannungsrelaxation bei kleinen Dehnungsamplituden

€.1<0,5% ist im Vergleich zu derjenigen bei 80°C deutlich starker ausgepragt.
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Abbildung 8.7 Spannungs-Dehnungs-Hystereseschleifen bei R,=0 fiir T= 180 °C
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Abbildung 8.8 Spannungs-Dehnungs-Hysteresisschleifen bei R, = 0,33 fiir
T=180°C

Abbildung 8.9 zeigt die Verldufe der Spannungsamplituden und die der Mit-
telspannungen fiir unterschiedliche Totaldehnungsamplituden fir T= 180 °C.
Wie bereits aus den Hysteresisschleifen ersichtlich, entfestigt der Werkstoff
zyklisch. Die Spannungsamplituden sind nicht mehr konstant, sondern neh-
men schon nach den ersten 10 Zyklen kontinuierlich ab. Die maximalen Druck-
und Zugspannungen nehmen kontinuierlich ab, wobei diese Abnahme mit sin-
kender Totaldehnungsamplitude geringer wird. Durch mikrostrukturelle Ver-
dnderungen im Werkstoff werden Bewegungen von Versetzungen erleichtert

und es sind kleinere Spannungen erforderlich, um gleiche Totaldehnungen zu
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erreichen. Die Spannungsamplituden sind fiir gleiche Totaldehnungsamplitu-

den bei beiden Lastverhéltnissen vergleichbar.

Hinsichtlich der Mittelspannungsentwicklung, erkennt man das gleiche Muster
wie bei 80°C. Bei grofRen Totaldehnungsamplituden (g, > 0,5 %) stellen sich
praktisch keine Mittelspannungen ein. Bei kleinen Totaldehnungsamplituden
(€4:< 0,5 %) ist die Mittelspannungsrelaxation bei R, = 0,33 geringer als bei R. =
0, obwohl sich am Anfang etwa gleiche Mittelspannungen einstellen. Bei einer
Totaldehnungsamplitude von 0,3% ergeben sich sogar bei R, = 0 ab dem 4.000.
Zyklus Druckmittelspannungen, was zu einer deutlichen Steigerung der Le-

bensdauer fiihrt.
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Abbildung 8.9 Entwicklung der Spannungsamplitude und der Mittelspannung
in Abhdngigkeit der Lastspielzahl bei R, = 0 (links) und R, = 0,33 (rechts) fiir
T=180 °C

Das zyklisch entfestigende Verhalten zeigt sich auch bei der Betrachtung der
plastischen Dehnungsamplitude in Abbildung 8.10. Insbesondere bei kleinen
Totaldehnungsamplituden ist die Zunahme stark ausgepragt. Neben den auf-

tretenden Uberalterungseffekten diirfte auch das Offnen der sich relativ frith
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bildenden Risse zu einer Erhohung der plastischen Dehnungsamplitude

fUhren. Dies konnte ebenfalls anhand der Oberflaichenuntersuchung gezeigt

werden.
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Abbildung 8.10 Entwicklung der plastischen Dehnungsamplituden in Abhén-
gigkeit der Lastspielzahl bei R, = 0 (links) und R, = 0,33 (rechts) fiir T= 180 °C

Es wurde bereits erwdhnt, dass die induzierten Spannungsamplituden fir R, =
0 und R;= 0,33 vergleichbar waren und in etwa denjenigen bei R = -1 entspra-
chen. In Abbildung 8.11 sind die bei halber Anrisslastspielzahl fur unterschied-
lichen Lastverhaltnissen ermittelten Spannungsamplituden als Funktion der
Totaldehnungsamplitude dargestellt. Fir alle untersuchten Lastverhaltnisse
kann die zyklische Spannungs-Dehnungs-Kurve mit den bereits fiir R= -1 ermit-

telten Werten fiir K’ und n’ beschrieben werden.
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Abbildung 8.11 Zyklische Spannungs-Dehnungskurve fiir die untersuchten
Lastverhdltnisse bei T= 180°C

8.2.2 Lebensdauerverhalten

Abbildung 8.12 stellt das Lebensdauerverhalten fiir R;= 0 und R;= 0,33 im

Vergleich zu dem Lastverhaltnis Re= -1 dar.
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Abbildung 8.12 Anrisslebensdauer bei unterschiedlichen Lastverhdltnissen bei
T=180°C
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Aufgetragen ist die jeweilige Totaldehnungsamplitude liber der Anrisslebens-
dauer. Tendenziell sinkt die Anrisslebensdauer mit zunehmender Mitteldeh-
nung. Die Erh6hung der Mitteldehnung fiihrt zwar zu kleinen Lebensdauern im
Vergleich zur Lebensdauer beim Lastverhaltnis von R.= -1, aber die gemesse-
nen Lebensdauern liegen fir hohere Totaldehnungsamplituden (g,; > 0,5 %)
bei R;= 0 und R,= 0,33 teilweise in einem Streubereich. Also sind keine signifi-
kante Unterschiede fiir €, > 0,5 % zwischen R;= 0 und R;= 0,33. Somit ist der
Einfluss der Mitteldehnung auf die Lebensdauer bei hdoheren Totaldehnungs-
amplituden gering. Im Gegensatz dazu ist der Einfluss des Dehnungsverhalt-
nisses fiir kleinere Totaldehnungsamplituden bei €,;= 0,3 % durch die Lebens-
dauerabnahme zu erkennen. Die Legierung weist bei 180 °C etwa die 3-fache
LCF-Lebensdauer bei R; = -1 als bei R, = 0,33 auf. Diese Tendenz ist im Einklang
mit dem Wechselverformungsverhalten, da sich - wie im vorangehenden Ab-
schnitt beschrieben - die induzierten Zugmittelspannungen sowohl bei R;= 0

als auch bei R.= 0,33 deutlich abbauen.
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8.3 Diskussion

Der Einfluss des Lastverhaltnisses (R.= -1, R;= 0 und R.= 0,33) auf das LCF-
Lebensdauerverhalten der Al-Legierung 2618A héngt bei T = 80 °C deutlich von
der Hohe der Totaldehnungsamplitude ab. Bei groReren Totaldehnungs-
amplituden liegen die Lebensdauern fir alle untersuchten Lastverhéltnisse in
einem Streubereich. Bei kleinen Totaldehnungsamplituden dagegen sinkt die

Lebensdauer mit zunehmendem Lastverhéltnis ab.

Untersuchung zum Einfluss der Mitteldehnung auf die LCF-Lebensdauer einer
Al-Legierung ergab, dass die LCF-Lebensdauer beim Vorhandensein einer Mit-
teldehnung abnimmt [148]. Hierfiir konnte die Lebensdauer mit dem Schéadi-
gungsparameter nach Smith-Watson-Topper (Gleichung 5) mit guter Naherung
beschrieben werden. Offensichtlich sind die sich entwickelnden Mittelspan-
nungen fur das Lebensdauerverhalten verantwortlich. Die genauere Betrach-
tung der Hohe der Mittelspannung fir die zwei unterschiedlichen Lastverhalt-
nisse R;= 0 und R.;= 0,33 zeigt, dass sich fir R;= 0,33 hohere Mittelspan-
nungswerte einstellen (vgl. Abbildung 8.3). Zum Beispiel flr eine Totaldeh-
nungsamplitude von 0,3% betragt bei R, = 0 die Mittelspannung bei NA/2 etwa
68 MPa und bei R, = 0,33 etwa 95 MPa, obgleich sich die gleiche Mittelspan-
nung 120 MPa am Versuchsbeginn bei beiden Dehnungsverhaltnissen ein-
stellt. Daraus ergibt sich, dass die induzierten Zugmittelspannungen einen ent-

scheidenden Einfluss auf das Lebensdauerverhalten bei 80 °C haben.

Auch bei T= 180 °C haben die induzierten Zugmittelspannungen ebenfalls ei-
nen Einfluss auf das Lebensdauerverhalten. Abbildung 8.13 veranschaulicht,
wie das Verformungsverhalten bei einer gegebenen Totaldehnungsamplitude

zur Induzierung unterschiedlicher positiven Mittelspannungen bei unter-
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schiedlichen Lastverhéltnisse fiihrt. Dabei werden die Situationen fiir R,= -1
mit R;= 0,33 verglichen. Im Diagramm sind jeweils die ersten beiden Zyklen

dargestellt.

Bei rein wechselnder Beanspruchung werden bei allen dargestellten Totaldeh-
nungsamplituden nur vernachlassigbar kleine Mittelspannungen induziert. Bei
R = 0,33 dagegen hangt die zu Beginn eines Versuches entstehende Mit-
telspannung stark von der Totaldehnungsamplitude ab. Bei der kleinsten To-
taldehnungsamplitude ist diese am gréften. Mit steigender Totaldehnungs-
amplitude nehmen die induzierten Zugmittelspannungen stark ab, wobei die

plastischen Dehnungsamplituden zunehmen.

400 - R=-1 R=0,33
300
200

100

-100 4

-200

-300- &
1'/"* ——¢_ =0,7%
-400- =0 7%

/ -
e —eo—¢g =0,5%
at

A
' EF 7 ,
7 & e, =0.3%
y;

Spannung in MPa

T
-1,0 -0,5 0,0 0,5 1,0 1,5 2,0 25
Dehnung in %

Abbildung 8.13 Abhdngigkeit der Mittelspannung vom Lastverhdltnis bei

gleicher Totaldehnungsamplitude exemplarisch bei 180 °C

Da die Legierung sich bei niedrigen Temperaturen im Zugversuch mehr verfes-
tigt als bei héheren Temperaturen (vgl. Abbildung 5.1), ist dieser Effekt bei 80

°C starker ausgepragt als bei 180 °C, so dass die bei 80 °C induzierten Zugmit-
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telspannungen insbesondere bei kleinen Totaldehnungsamplituden relativ
hoch sind. Untersuchungen an mit Mikrorissen behafteten Stahlproben haben
bereits gezeigt, dass ein Zugmittelspannung zur Herabsetzung der Schwellen-
spannung kurzer Risse fuihrt [149]. Auch eine Steigerung der mechanischen
Beanspruchung in TMF-Versuchen resultiert in Beschleunigung der Schadi-
gungsentwicklung an der Al-Knetlegierung 6061 [122]. Demzufolge fiihren ho-
here Zugmittelspannungen frihzeitig zur Rissbildung. Daher fihrt der Anstieg
des Dehnungsverhaltnisses bei 80 °C und kleinen Totaldehnungsamplituden

zur Herabsetzung der LCF-Lebensdauer.

Die Ergebnisse der Schadigungsuntersuchungen an glatten Proben bei R;= -1
deuten darauf hin, dass die Gleitbanderbildung infolge plastischer Verformung
bei T= 180 °C zur Beschleunigung der Werkstoffschadigung und somit zur Riss-
bildung in den Oberflachenkérnern an Gleitbdandern fihren (vergleiche Ab-
schnitt 7.5). Daraus folgt, dass die Rissinitiierung und das Risswachstum bei T=
180 °C sowohl von der Mittelspannung als auch von den plastischen Verfor-
mungen abhangig sind. Hohere Mittelspannungen und zunehmende plastische
Dehnungsamplituden fordern beide Prozesse. Bei hohen Totaldehnungs-
amplituden gleichen sich die positive Wirkung kleinerer Mittelspannungen
und die negative Wirkung groRerer Plastizierungen weitgehend aus. Bei den
kleineren Totaldehnungsamplituden Uberwiegt offensichtlich der lebensdau-
erverkiirzende Einfluss hoherer Mittelspannungen, so dass der Einfluss des

Dehnungsverhaltnisses bei kleinen Totaldehnungsamplituden wirksam ist.

Im Gegensatz zu T= 180 °C korreliert die LCF-Lebensdauer bei 80 °C durch zu-
nehmendes Lastverhéltnisses offensichtlich mit der Dehnungsamplitude. Mit
zunehmendem Lastverhaltnis nehmen die Mittelspannungen insbesondere bei

kleinen Dehnungsamplituden zu. Gleichzeitig sinkt der Schwellenwert kurzer
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Risse mit zunehmender Mittelspannung ab. Zusatzlich ist die Einwirkdauer der
Mittelspannung bei niedrigen Temperaturen langer, da die Mittelspannungs-
relaxation wesentlich langsamer als bei hohen Temperaturen ablauft. Die Er-
gebnisse der LCF-Versuche bei 180 °C zeigten, dass es zur schnelleren Mit-
telspannungsrelaxation bei 180 °C kommt (vgl. Abbildung 8.9). Die Schadi-
gungsuntersuchungen an glatten Proben bei R.= -1 haben gezeigt, dass der
Anteil der Risswachstumsphase im Vergleich zur gesamten Lebensdauer bei 80
°C relativ klein ist (vgl. Abbildung 7.36). Dies bedeutet, dass eine hohere Mit-
telspannung bei gleichbleibender Dehnungsamplitude frither zur Rissbildung
und somit zu einer kurzen Lebensdauer fiihrt, da ein hinreichend groRer Riss

bei T= 80 °C mit groRRer Rissausbreitungsrate zum Bruch fihrt.

Dieser Einfluss der Mittelspannung sollte mit Hilfe eines geeigneten Schéadi-
gungsparameters beschrieben werden kénnen. Untersuchungen zum ther-
misch-mechanischen Ermiidungsverhalten von Al-Legierungen haben bereits
gezeigt, dass das Lebensdauerverhalten mit Hilfe des Schadigungsparameters
nach Smith, Watson und Topper gut beschrieben werden kann [55]. Abbildung
8.14 zeigt die Auswertung der bei unterschiedlichen Mittellasten ermittelten
Lebensdauern mit Hilfe des Schadigungsparameters nach Smith, Watson und
Topper (Pswr.). Dieser berticksichtigt Mittelspannungen implizit durch das Pro-

dukt aus Maximalspannung und Totaldehnungsamplitude.
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Abbildung 8.14 Schédigungsparameter-Wéhlerlinie nach Swith-Watson-Topper
fiir T=80 °C

Bei der Ermittlung des Schadigungsparameters werden die bei der halben An-
risslastspielzahl vorliegenden Kennwerte verwendet. Somit wird die Relaxati-
on der Mittelspannung nicht vollstandig bericksichtigt. Trotzdem weisen die
Daten deutlich kleinere Abweichungen von der Ausgleichsgeraden im Ver-
gleich zu der Streuung bei den Totaldehnungswohlerlinien auf. Aus diesem
Grund kann die Beschreibung der Anrisslebensdauer fiir unterschiedliche Mit-
teldehnungen mit dem Schadigungsparameter nach Smith-Watson-Topper als
befriedigend betrachtet werden. Zuséatzlich kann daraus folgen, dass die Mit-
telspannung fiir das Entstehen bzw. die Ausbreitung der Risse verantwortlich

ist.

Analog zur Vorgehensweise bei T = 80 °C sollte demzufolge das Schadigungs-
verhalten mit Hilfe des Schadigungsparameters nach Smith-Watson-Topper

beschreibbar sein. Wiederum werden die zur Berechnung von Pyt bendtigten
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GroRen den Hysteresisschleifen bei Na/2 entnommen. Abbildung 8.15 stellt

die Schadigungswahlerlinie fir T= 180 °C dar.
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Abbildung 8.15 Schédigungsparameter-Wéhlerlinie nach Swith-Watson-Topper
fiir 180 °C

Auch bei T = 180 °C erweist sich der Smith-Watson-Topper Parameter als gute
Anndherung zur Beschreibung des Mittelspannungseinflusses. Bei groRen To-
taldehnungsamplituden sind wenige AusreifRer zu beobachten. Insgesamt fin-
den sich die Ergebnisse fiir die untersuchten Lastverhaltnisse innerhalb eines
akzeptablen Streubands. Vergleicht man die Regressionskonstante der Schadi-
gungsparameter fiir 80 °C und 180 °C, stellt man fest, dass die beiden Schadi-
gungslinien nahezu den gleichen Anfangswert besitzen, die Steigungen der
Schadigungswaohlerlinien aber mit -0,15 fiir 180 °C und -0,136 fiir 80 °C leicht
unterschiedlich sind. Diese Unterschiede sind aber nicht sehr grof3, so dass,
wie Abbildung 8.16 belegt, bei einer Auftragung von Versuchsergebnissen bei
unterschiedlichen Temperaturen, die meisten Punkte innerhalb eines Streu-

bandes liegen, das um den Faktor +/- 2 um die Ausgleichskurve der Ergebnisse
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der Versuche bei 80 °C liegt. Der Schadigungsparameter nach Smith-Watson-
Topper kann also in begrenztem Umfang auch direkt den Einfluss unterschied-

licher Temperaturen beschreiben.

Wie Abbildung 8.16 belegt, ist das Lebensdauerverhalten fiir die Temperatu-
ren 20, 80 und 150 °C mit einer Ausgleichgerade zusammenzufassen. Hinge-
gen wird die Schadigung bei 180 °C vom Smith-Watson-Topper wenig unter-
schatzt. Die gute Beschreibung der Schadigung durch den energiebasierten
SWT-Parameter lasst die Schlussfolgerung zu, dass die induzierte Spannung
und die damit assoziierte Dehnungsenergiedichte bestimmende GroRen fir
die Schadigung sind. Dies weist darauf hin, dass bessere Ergebnisse zur Be-
schreibung des Lebensdauerverhaltens mit energiebasierten Parametern er-

zielt werden kénnen.
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Abbildung 8.16 Beschreibung des Temperatureinflusses mit dem

Schddigungsparameter nach Swith-Watson-Topper
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Da der Risswachstum einen wesentlichen Anteil der Lebensdauer bei 180 °C
darstellt, wird es versucht, das Lebensdauerverhalten mit Hilfe des Schadi-
gungsparameters nach Vormwald zu beschreiben, der auf Wachstum kleiner
Risse beruht [104]. Die Berechnung beruht auf einer von Newman [109] ange-
gebenen Naherungsformel, die die Berechnung flir eine stabilisierte Schwing-
beanspruchung mit konstanter Amplitude erlaubt. Dazu werden die im Ab-
schnitt 2.3.3 angefiihrten Gleichungen von 8 bis 17 angewandt. Zur Berech-
nung von P, wurde die Risséffnungsspannung o,, jeweils bei Na/2 ermittelt
und die Ubrigen bendtigten GroRen von der Hystereseschleife abgelesen. In
Abbildung 8.17 ist der ermittelte Schadigungsparameter P, fiir die untersuch-
ten Dehnungsverhaltnisse bei 180 °C dargestellt. Die Lebensdauer bei R, = -1
kann in guter Naherung mit einer Gerade beschrieben werden, wahrend die
Lebensdauer bei héheren Dehnungsverhaltnissen einen relativ groBen Streu-
band aufweist. Das Ergebnis der LCF-Untersuchungen bei 180 °C und R;= 0
und R; = 0,33 zeigte, dass die induzierte Mittelspannung die LCF-Lebensdauer
beeinflusst. Da die Riss6ffnungsspannung hierflr bei N,/2 ermittelt wurde,
konnte der Einfluss der Mittelspannungsrelaxation dabei nicht miterfasst wer-
den. Daher kann eine rechnergestiitzte Berechnung die Einfliisse der Reihen-

folge bzw. der Mittelspannungsrelaxation eventuell besser beschreiben.
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Abbildung 8.17 Schédigungsparameter-Wéhlerlinie P, nach Vormwald
fiir 180 °C
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9 Einfluss der Mehrachsigkeit

Die bisherigen Ergebnisse wurden an glatten Proben ermittelt, also unter ei-
nem einachsigen Spannungszustand. In diesem Abschnitt wird der Einfluss der
Mehrachsigkeit der Beanspruchung im Bereich der Zeitfestigkeit mit Hilfe von
Kerbproben in LCF-Versuchen untersucht. Hierzu wurden nenntotaldehnungs-
kontrollierte Versuche an Rundproben mit einer Umlaufkerbe bei den Tempe-
raturen 80 °C und 180 °C mit einer Priffrequenz von 1 Hz bei zwei Dehnungs-
verhaltnissen, R, = -1 und R, = 0 durchgefiihrt. Die Dehnungsmessung erfolgte
mittels eines Hochtemperaturdehnungsaufnehmers mit einer Messstrecke
von 15 mm, der symmetrisch Uber der Kerbe auf die Probe aufgesetzt wurde.
Die elastische Kerbformzahl oy der verwendeten Proben betrug 1,8 nach von
Misses. In Bauteilen stellen die konstruktiven Kerben vornehmlich die héchst-
beanspruchten Bereiche und daher die anrissgefahrdete Stelle dar. Im Rah-
men dieser Arbeit wurde neben dem Wechselverformungs- und dem Lebens-
dauerverhalten auch die Schadigungsentwicklung in unterbrochen LCF-
Versuche bei den Temperaturen 80 °C und 180 °C jeweils fir R,=-1 und R; =0

an polierten Proben mit Hilfe eines Rasterelektronenmikroskops untersucht.
9.1 Isotherme nenndehnungskontrollierte LCF-Versuche mit Kerbproben

bei 80 °C

9.1.1 Wechselverformungskurven bei R;=-1undR;=0

Abbildung 9.1 zeigt die Verldufe der Nennspannungsamplituden und der
Nennmittelspannungen der Kerbproben als Funktion der Lastspielzahl bei ei-

nem Lastverhéltnis R, = -1.
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Abbildung 9.1 Verldufe der Nennspannungsamplitude und der
Nennmittelspannung der Kerbproben bei T = 80 °C und R, = -1

Die Versuche wurden bei den Nenntotaldehnungsamplituden 0,14 %, 0,16 %,
0,18 %, 0,20 % und 0,24 % durchgefiihrt. Bei allen Versuchen ist die Nenn-
spannungsamplitude nahezu konstant bis zum Auftreten makroskopischer Ris-
se. Sobald makroskopische Rissoffnung auftritt, werden mit der Lastspielzahl
zunehmend Drucknennmittelspannungen beobachtet. Bei hoheren Nennto-
taldehnungsamplituden versagen die Proben spontan ohne vorher erkennbare

Makrorissoffnung.

Bei jeder Nenndehnungsamplitude wurden zwei Versuche durchgefiihrt. Die
Versuche weisen betragsmaRig vergleichbare Spannungswerte auf, die im Be-
reich hdherer Beanspruchungen eine gewisse Streuung besitzen. Die induzier-
te Nennspannungsamplitude lag fir eine Nenntotaldehnungsamplitude von
0,14% bei etwa 200 MPa. Mit steigender Nenntotaldehnungsamplitude neh-

men die induzierten Nennspannungsamplituden stark zu und erreichen etwa
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378 MPa bei 0,24 %. Die Nennmittelspannungen liegen meist im Bereich von -
25 bis +10 MPa. Tendenziell werden mit steigender Nenntotaldehnungs-

amplitude hohere Druckmittelspannungen aufgebaut.

Bei R, = 0 wurden die Nenntotaldehnungsamplituden 0,10 %, 0,14 %, 0,16 %,
0,18 %, und 0,20 % untersucht. Abbildung 9.2 zeigt die dabei gemessenen Ver-
ldufe der Nennspannungsamplituden und der Nennmittelspannungen in Ab-
hangigkeit der Lastspielzahl. Auch bei diesem Lastverhaltnis bleiben sowohl
die Nennspannungsamplituden als auch die Nennmittelspannungen bei hin-
reichend kleinen Nenntotaldehnungsamplituden nahezu konstant, bis makro-
skopische Anrisse auftreten. Sobald diese vorliegen, nehmen die Nennspan-
nungsamplitude und die Nennmittelspannung kontinuierlich bis zum Versagen

der Kerbprobe ab.
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Abbildung 9.2 Verléufe der Nennspannungsamplitude und der

Nennmittelspannung der Kerbproben fiir R,= 0

175



Einfluss der Mehrachsigkeit

In der makrorissfreien Lebensdauerphase werden bei allen untersuchten
Nenntotaldehnungsamplituden positive Nennmittelspannungen induziert, die
mit steigender Nenntotaldehnungsamplitude gréRere Werte annehmen. Bei
gleichen Nenntotaldehnungsamplituden werden bei R.=0 &hnliche groRe

Nennspannungsamplituden induziert wie in den Versuchen mit R; = -1.

Bei hoheren Nenntotaldehnungsamplituden relaxieren die zu Beginn der Ver-
suche aufgebauten Nennmittelspannungen. Dabei ist die Mittelspannungsre-
laxation bei 0,20 % Nenntotaldehnungsamplitude ausgepragter als bei 0,18 %.
Bei 0,20 % nimmt die Nennmittelspannung von anfanglich etwa 188 MPa um
44MPa bis zum Bruch der Probe nach 320 Zyklen ab. Bei 0,18 % Nenntotalde-
hnungsamplitude relaxiert die Nennmittelspannung von anfanglich etwa 205
MPa um 30 MPa nach 300 Zyklen und dann weiter auf etwa 160 MPa kurz vor

Probenbruch.

9.1.2 Lebensdauerverhalten der Kerbproben bei T= 80 °C

Abbildung 9.3 stellt die bei den untersuchten Nenndehnungsamplituden er-
mittelten Anrisslebensdauern fiir die beiden Lastverhaltnisse R, =-1und R, =0
gegenliber. Es zeigt sich, dass der Einfluss der Mitteldehnung auf das Lebens-
dauerverhalten der Kerbproben fiir T = 80 °C mit steigender Nenndehnungs-
amplitude zwar abnimmt, im Lebensdauerbereich N, > 10% bei identischen
Nenntotaldehnungsamplituden positive Mitteldehnungen aber immer zu kiir-
zeren Lebensdauern fuhren. Auch hinsichtlich des AusmaRes der Lebensdau-
erreduzierung reagieren die Kerbproben deutlich empfindlicher auf einer Er-

hoéhung der Mitteldehnung als die glatten Proben.

Beide Effekte fordern die Rissinitiierung und anfanglich Rissausbreitung. Im

Bereich kleiner Nenntotaldehnungsamplituden bleiben die bei R, = 0 induzier-
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ten Zugmittelspannungen und somit héheren Maximalspannungen auch lan-
ger erhalten, was den negativen Einfluss einer positiven Mitteldehnung noch
verstarkt. Bei Ny~ 90 Zyklen deutet sich ein Ubergang des Lebensdauerverhal-
tens an. In diesem Lebensdauerverlauf (N, < 100) ist - analog zum Lebensdau-
erverhalten glatter Proben - ein deutlich flacherer Verlauf der Kerbwohlerli-
nien zu erwarten [4]. Demzufolge ist kein signifikanter Einfluss der Mitteldeh-
nung bei beiden Lastverhaltnissen im Lebensdauerbereich N, < 100 zu erwar-

ten.

© 0,5

(=) — o

T o4l T=80°C e
c® o R=0 |
W 0,34

(]

k]

2

S 0,21

IS

©

7]

(o))

c

>

-E 0,1

o ]

=

©

=

o

c

c

(]

zZ T T

T
10° 10° 10 10°
Anrisslastspielzahl N,

-
o

Abbildung 9.3 Vergleich der Anrisslebensdauer der Kerbproben fiir

unterschiedliche Lastverhdltnisse R, bei T = 80 °C

9.1.3 Schadigungsverhalten der Kerbprobe bei 80 °C

Die Schadigungsentwicklung in der Legierung 2618A im Zustand T6 wurde in
unterbrochenen LCF-Versuchen an polierten Kerbproben beispielhaft bei einer

Nenndehnungsamplitude von 0,14 % fiir R, = -1 und R, = 0 mittels rasterelekt-
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ronmikroskopischer Untersuchungen analysiert. Abbildung 9.4 zeigt die Pro-
benoberflache im Kerbgrund nach dem Polieren. Dabei ist zu erkennen, dass
sich auch nach dem mechanischen Polieren nur wenige Teilchen von der
Werkstoffmatrix herauslésen und nur kleine Mikrokratzer zuriickbleiben. Bei
den erkennbaren Ausscheidungen handelt es sich offensichtlich um die inter-
metallische Ausscheidung Mg,Si. Ansonsten gibt es keine nennenswerten
Schadigungen der Probenoberflache. Die Oberflachenqualitdt entspricht der-

jenigen der glatten, polierten Proben (vgl. Abbildung 7.11).

Bei R.= -1 werden nach 500 Zyklen (10% N,) ausgehend von einer schadi-
gungsfreien Oberflache lokale Plastizierungen an wenigen Korngrenzen gefun-
den, wie Abbildung 9.5 beispielhaft zeigt. Teilweise sind dort interkristalline

Materialtrennungen von weniger als 10 um Lange erkennbar.

Date 228002008 iwk 20pm D150 SigrlA=SE Duin 22An2008  iwk ]
Mags 30 WD = 18.5mm Tive 134048 — Megs TOOKX WD 13Smm Tome 1432114 -

Abbildung 9.4 Oberflidchenqualitéit der Kerbprobe vor den Untersuchungen,

links Ubersicht, rechts Detailansicht
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£y

ENT:1600KV  SignalA=SEY Cate 13May 2000 ik
Mags 120KX  WDe135am va 110721

Abbildung 9.5 REM-Untersuchung der Kerboberfliche (links) mit ungleich-
mdgiger, lokaler Plastizierung der Korngrenzen (rechts) nach 500 Zyklen

bei s’ =0,14 %, R.=-1, T=80°C
Nach 1.250 Zyklen, was etwa 25% der Anrisslebensdauer entspricht, wird eine
Zunahme der Plastizierung der Korngrenzen und einige interkristalline Mikro-
risse, die Langen zwischen 50 und 20um aufweisen, beobachtet. Dabei war

auffallig, dass sich mehr Ausscheidungen aus der Probeoberfldche herauslésen

konnten, wie Abbildung 9.6 zeigt.

EHT 15,00k i A = 5E1 My 2009

Do 14 iwk TR 1500 SqosAs SET Omectabay 2000wk
Mag- 100KX 0= 138mm Time 133837 f

Maye JEOKX W= 13Emm Time 3:2700

Abbildung 9.6 REM-Untersuchung der Kerboberfléiche (links) mit etwa
20 um langer Mikroriss (rechts) nach 1.250 Zyklen (25% N,)
bei s, ,=0,14 %, R.=-1, T=80 °C
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Die Ubersichtaufnahme in Abbildung 9.7 zeigt die Schadigungsmerkmale nach
2.500 Zyklen bzw. etwa 50 % der Anrisslebensdauer. Die Mikrorisse sind inter-
kristallin weiter gewachsen. Die maximalen Risslangen an der Oberflache lie-
gen bei etwa 50 pum. Zudem weisen mehr Korngrenzen Spuren von plastischen
Verformungsvorgangen auf und sind dadurch hervorgehoben. Diese wurden in
der Aufnahme am Rasterelektronenmikroskop als Abschattungen beobachtet.
Die Flecken in den Abbildungen sind beim Reinigen der Proben im Ultraschall-
bad entstanden. Offensichtlich reagiert das Material mit der Flissigkeit lokal

unterschiedlich, was ebenfalls auf lokale Materialtrennungen hinweist.

Gignel A m SE1 Dos 27 Mny 2008wk |

€ o A nGEY Dome 27My 2009 ik |
Mag: TDOKX W= 138mm Time 13:36:02 "

" EHT 1500k S €
F———  Maye 350KX WD 138mm Time 134248 "

Abbildung 9.7 Interkristalline Mikrorisse von etwa 50 um nach 2.500 Zyklen
(50% N,) bei gfu =0,14 %, R.=-1, T = 80 °C, links Ubersicht, rechts Detailansicht

Diese Beobachtungen wurden nach 3.750 Zyklen bestatigt. Abbildung 9.8
zeigt, wie sich Mikrorisse liberwiegend im Bereich zuvor plastizierter Kron-
grenzen ausbreiten. Insgesamt wurden mehrere Mikrorisse mit Langen von 80

bis 120 um gefunden.
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Dntn =3 Jum 2000 wk | 3 T = 1500 Signwi A = SE1 Detn =3 Jum 2000 wk |

=
Time 132843 S — = Time 134781 S

Abbildung 9.8 Mikrorisse von 80 bis 120 um lang nach 3.750 Zyklen (80% N,)
bei SZ,, =0,14 %, R.=-1, T = 80 °C, links Ubersicht, rechts Detailansicht

Die beobachteten kleinen Risse wachsen in den folgenden Zyklen interkristal-
lin im Kerbgrund weiter. Abbildung 9.9 zeigt ein typisches Beispiel fiir die Lage
und die Lange der bis dahin entstandenen Kurzrisse nach 4.250 Zyklen. Nach
wie vor wachsen die Risse interkristallin und teilweise parallel zueinander.
Durch die Vereinigung mehrerer kleiner Risse entstehen Risse von bis zu 850
pm Lange. Zwischen unterschiedlichen Kurzrissen liegende Koérner bzw. Kor-

nerreste sind teilweise regelrecht aus der Probenoberflache herausgeschoben.

Nach weiteren 500 Zyklen, d.h. nach insgesamt 4.750 Zyklen haben sich meh-
rere, teilweise parallel verlaufende Mikrorisse zu einem Kurzriss vereinigt. Wie
Abbildung 9.10 belegt, kam es zur Bildung solcher Kurzrisse an mehreren Stel-
len im Kerbgrund. Der Rissfortschritt erfolgt bevorzugt in den zuvor geschadig-
ten Bereichen an Korngrenzen. Ferner breitet sich der Riss mit einer hohen

Geschwindigkeit aus und fiihrt in ungefahr 250 Zyklen zum Bruch.
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EMTRIS0ORY  SigowA s SEY O 210 Jun 2000

jwicl EHT #1500 KV Signel A= SET
Mag - 200% WO = 11 Smm Time 133487 f

Jun 2000 dwk |
Mag: 1B0KX  WD=il&mm Time 134238 f

Abbildung 9.9 Vereinigung mehrerer kleiner Risse im Kerbgrund nach 4.250
Zyklen (90% N,) bei " = 0,14 %, R.= -1, T = 80 °C, links Ubersicht, rechts

i

Detailansicht

EHT = 15008V s Oste 24002000 jwk ] 10y EHT-1600KY  Signal A SE1 Datu 24 Jun 2008 wk
Mage 100

Tima 11,0834 N H

WO = 140 T 110502

Abbildung 9.10 Makroskopischer Anriss im Kerbgrund durch das
Zusammenwachsen kleiner Risse nach 4.750 Zyklen (100% N,) bei
a:, =0,14 %, R,=-1, T = 80 °C, links Ubersicht, rechts Detailansicht

Die Schadigungsentwicklung bei einem Lastverhaltnis von R;= 0 wurde eben-
falls fiir eine Totaldehnungsamplitude von 0,14 % untersucht. Ahnlich wie R, =
-1 wurden zunéachst Bereiche an Korngrenzen lokal plastiziert. In diesen Be-
reich bilden sich spater bevorzugt Mikrorisse, die dann typischerweise inter-

kristallin weiter wachsen. Die Anzahl der beobachteten Mikrorisse war insge-

182



Isotherme nenndehnungskontrollierte LCF-Versuche mit Kerbproben bei 80 C

samt deutlich geringer als bei R;= -1. Auch bildete sich kein als Makroriss zu
bezeichnender Anriss. Vielmehr versagten die Proben, nachdem sich einzelne
kleine Risse zu einem Riss mit einer Ldnge an der Oberflache von ungefahr
1.000 um spontan vereinigten. Im Folgenden werden beispielhaft Bilder von
der Untersuchung einer Kerbprobe, die nach 1.150 Zyklen versagt ist, wieder-
gegeben. Abbildung 9.11 links zeigt die Kerbprobe nach 120 Zyklen. Dabei
wurden einige Mikrorisse an Korngrenzen mit Ldngen von etwa 5 um beo-
bachtet. Eine Ausnahme bildet der in Abbildung 9.11 rechts dar-
gestellte Riss, der bereits eine Liange von 50 pum an der Oberflache

aufwies.

Datn 15 Moy 20060

T

Abbildung 9.11 REM-Untersuchung: Interkristalliner Mikrorissbildung im
Kerbgrund (links) mit etwa 50 um Ldnge (rechts) nach 120 Zyklen (10% N,)
bei s ,=0,14 %, R.=0, T=80°C

Mit steigender Zyklenzahl wachsen die einzelnen Mikrorisse weiter. Die Anzahl
der geschadigten Korngrenzen und der Mikrorisse ist deutlich kleiner als bei
Re=-1. Nach 500 Zyklen sind die Mikrorisse zwischen 50 und 250 um lang. Ab-

bildung 9.12 zeigt beispielhaft einen Riss mit der Lange 250 um.
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Daea 20 Ape 2000
Time 18:14:10

Abbildung 9.12 Interkristalline Risse im Kerbgrund (links) mit bis
zu einer Gréfse von 250 um (rechts) nach 500 Zyklen (43% N,) bei
¢ ,=0,14% R,=0,T=80°C

10Gm EHT 1500 K Sigrel A ® SE1 Do & Jum 2009 Do & Jum 2009

jwicl
F—— g 300z WO = 14 S mm Time 43783 f Time 53031

Abbildung 9.13 Mikrorisssituation nach 750 Zyklen (65% N,) (links)

mit Risswachstum um etwa 50 um (rechts) bei ¢, = 0,14 %, R.= 0,

!

T=80°C

Auffallig war auRerdem, dass durch die plastische Wechselverformung in ein-
zelnen Féllen intermetallische Ausscheidungen aus der Probeoberflache her-
ausbrechen und Kavitaten hinterlassen. Diese befanden sich Gberwiegend an
Korngrenzen, an denen sich bereits ein Riss gebildet hat. Daher ist die Schadi-
gungswirkung dieser Kavitdten nicht hoch einzuschatzen. Die Anzahl der ge-

schadigten Korngrenzen insgesamt war relativ gering. Fur die Schadigungs-
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entwicklung sind daher das Wachstum und das Zusammenwachsen vorhande-
ner Risse wichtig. Abbildung 9.14 zeigt ein Beispiel fur die Situation nach 1.000
Zyklen, nach denen sich durch Wachstum in Umfangsrichtung bzw. Vereini-
gung von mehreren Mikrorissen ein groRerer Riss mit einer Ldnge von etwa
1.000 um gebildet hat, von dem wahrscheinlich das Versagen der Probe nach

insgesamt 1.150 Zyklen ausging.

FHT = 15.00 v Sigrai & = SE1
Meg= 100X WO =116 mm Time 142608

Abbildung 9.14 Versagensrelevanter Riss mit Risskoaleszenz nach 1.000 Zyklen
(87% Na) bei ¢, = 0,14 %, R.=0, T=80 °C

9.2 lIsotherme nenndehnungskontrollierte LCF-Versuche mit Kerbproben

bei 180 °C

Bei 180 °C wurde der Einfluss der Mehrachsigkeit auf das LCF-Verhalten eben-
falls in nenntotaldehnungskontrollierten LCF-Versuchen bei zwei Dehnungs-
verhaltnissen, R, = -1 und R; = 0, ermittelt. Die LCF-Versuche wurden bei 180
°C auch an Kerbproben mit einer Priiffrequenz von 1 Hz durchgefiihrt. AufRer-
dem wurde die Schadigungsentwicklung in unterbrochen LCF-Versuchen an
polierten Kerbproben bei einer Nenntotaldehnungsamplitude von 0,14 % und

fiir R;= -1 sowie R, = 0 rasterelektronmikroskopisch untersucht.
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9.2.1 Wechselverformungskurven bei R;=-1 und R;= 0, T= 180 °C

Abbildung 9.15 zeigt die Verldaufe der induzierten Nennspannungsamplituden
sowie der Nennmittelspannungen bei T = 180 °C fur R, = -1. Hierfiir wurde die
Nenntotaldehnungsamplitude zwischen 0,12 % und 0,24 % variiert. Fir jede
Nenndehnungsamplitude wurde der Versuch einmal wiederholt. Dabei waren
die Spannungswerte gut reproduzierbar. Bei allen Versuchen ergab sich zu Be-

ginn der Lebensdauer zunachst eine konstante Nennspannungsamplitude.
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Abbildung 9.15 Verlédufe der Spannungsamplitude und Mittelspannung der
Kerbproben T = 180 °C bei R= -1

Bei den Nenntotaldehnungsamplituden 0,12 %, 0,14 %, und 0,16 % nimmt
dann die Nennspannungsamplitude mit steigender Zyklenzahl ab. Fir hohere
Nenntotaldehnungsamplituden versagten die Kerbproben durch Gewaltbruch,
ohne dass zuvor die Spannungsamplituden abnahmen. Die Nennspannungs-
amplituden betrugen etwa 205 MPa fiir 0,14 %, 225 MPa fiir 0,16 % und 294

MPa fir 0,20 %. Die Nennmittelspannungen lagen Gberwiegend im Druckbe-
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reich mit Werten zwischen 8 und -20 MPa. Bei Versuchen, bei denen die
Nennspannungsamplituden abnahmen, wurde in der Regel eine parallel dazu
verlaufende betragsmaRige Zunahme der Druckmittelspannungen beobachtet.
Dies lasst den Schluss zu, dass die Abnahme der Nennspannungsamplitude
und der Anstieg der induzierten Druckmittelspannungen durch das Wachstum

makroskopischer Risse verursacht werden.

Abbildung 9.16 zeigt die Verlaufe der Nennspannungsamplituden sowie der
Mittelspannungen bei T = 180 °C fiir R;= 0. Eine Abnahme der Nennspan-
nungsamplitude gegen Ende der Versuche ist bei allen Nenntotaldehnungs-
amplituden zu erkennen. Eine Ausnahme bilden lediglich die Versuche mit der
Nenntotaldehnungsamplitude 0,24 %, bei denen die Probe ohne vorherige
Abnahme der Nennspannungsamplitude versagte. Die Nennspannungs-
amplituden bei diesem Lastverhaltnis wiesen einen geringfligigen Unterschied

zu denjenigen bei R, = -1 auf.

Am hochsten war der Unterschied der Nennspannungsamplitude fur die
Nenntotaldehnungsamplitude von 0,12 %. Bei dieser wurden zu Beginn der
Versuche Nennspannungsamplituden von etwa 181 MPa bei R;= -1 und 168
MPa bei R; = 0 gemessen. Auch fiir €,," = 0,14 % wurden mit etwa 209 MPa bei
Re=-1 und etwa 199 MPa bei R; = 0 fiir R;= 0 etwas kleinere Nennspannungs-
amplituden beobachtet. Fir alle untersuchten Nenntotaldehnungsamplituden
stellen sich zu Beginn der jeweiligen Versuche Zugmittelspannungen ein, die
mit zunehmender Nenntotaldehnungsamplitude héhere Werte annehmen.
Dabei ist eine kontinuierliche Abnahme innerhalb der Anrisslebensdauer zu
beobachten. Diese Mittelspannungen nehmen dann durchweg mit steigender

Lastspielzahl ab. Hierbei sind zwei Phasen zu unterscheiden: Zunachst erfolgt
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die Abnahme auf Grund der hohen Temperatur durch Relaxation und zwar
umso starker, je grofRer die Nenntotaldehnungsamplituden und damit die in-
duzierten Maximalspannungen sind. Bei hinreichend hohen Zyklenzahlen er-

folgt zusatzlich ein Abbau der Zugmittelspannungen, wenn makroskopische

Risse wachsen.
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Abbildung 9.16 Verldufe der Nennspannungsamplitude und

Nennmittelspannung der Kerbproben bei R,= 0 und T = 180 °C

9.2.2 Lebensdauerverhalten der Kerbproben bei T= 180 °C

In Abbildung 9.17 sind die Anrisslebensdauern der Kerbproben bei T = 180 °C
fir die untersuchten Lastverhaltnisse R;= -1 und R, = 0 gegenlibergestellt. Da-
bei wurden Anrisslebensdauern von 146 bzw. 154 Zyklen fiir &,," = 0,24 % bis
6.000 bzw. 10.000 Zyklen fiir &,," = 0,12 % bei R, = -1 und von 57 bzw. 147 Zyk-
len fiir €,," = 0,24 % bis 3.500 bzw. 7.250 Zyklen fiir &,," = 0,12 % bei R;= 0 er-
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mittelt. Die Anrisslebensdauern streuten bei den einzelnen Nenntotaldeh-
nungsamplituden maximal um den Faktor zwei. Die eingetragenen Regressi-
onsgeraden zeigen, dass bei T = 180 °C eine Erhéhung der Nennmitteldehnung
stets zu einer Abnahme der Anrisslebensdauer der Kerbproben fihrt. Im Ge-
gensatz zu dem Verhalten bei T = 80 °C ist dies bei T= 180 °C unabhéangig von

der Beanspruchungshdhe.
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Abbildung 9.17 Vergleich der Anrisslebensdauer der Kerbproben fiir

unterschiedliche Lastverhdltnisse R.bei T = 180 °C

9.2.3 Schadigungsverhalten

Analog zu den bereits im Abschnitt 9.1.3 vorgestellten Untersuchungen wurde
die Schadigungsentwicklung an Kerbproben bei T =180 °C beispielhaft bei ei-
ner Nenntotaldehnungsamplitude von 0,14 % mit bei den Lastverhdltnissen
Re= -1 und R;= 0 untersucht. Die Untersuchungen erfolgten wiederum in un-

terbrochenen isothermen LCF-Versuchen, wobei die Probenoberflachen nach
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unterschiedlichen Lastspielzahlen im Rasterelektronenmikroskop untersucht

wurden.

2t EHT 1500 kY Signel A s SE

Ome 13Mey 2009 ik |
— Mag: LIOKX W= 138mm Time 4 1:38:31 f

Time :11:28:07

Abbildung 9.18 Interkristalline Mikrorisse (links), Gleitbdnder (rechts) sowie
herausldsen einzelner Ausscheidungen nach 300 Zyklen

(10% N,) bei &, = 0,14%, R,=-1,T= 180°C

Ausgehend von einer schadigungsfreien Oberflache treten bei R;=-1und T =
180 °C die ersten Schadigungen bereits nach 300 Zyklen auf. Abbildung 9.18

zeigt beispielhaft die auftretenden Schadigungs-merkmale.

Wiederum sind korngrenzenahe Bereiche die schwachsten Stellen im Geflge.
Dort bilden sich erste Verformungsspuren und interkristalline Mikrorisse mit
Ldngen von etwa 10 pm. Gleichzeitig kdnnen intermetallische Ausscheidungen
vereinzelt aus der Matrix herausgelost werden, die eine zerkliftete Oberflache
hinterlassen. AuBRerdem finden sich wenige Gleitbdnder innerhalb einzelner

Korner.

Nach 750 Zyklen hat die Anzahl der Gleitbander deutlich zugenommen. Ver-
einzelt haben sich an ihnen auch einige Mikrorisse gebildet, wie Abbildung

9.19 rechts zeigt. Die interkristallinen Mikrorisse haben sich innerhalb der auf-
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gebrachten 450 Zyklen auf Langen von 40 bis 140 um verlangert (Abbildung
9.19 links).

Time :13:4820

Abbildung 9.19 Oberfldchenstruktur nach 750 Zyklen (25% N,) mit
interkristallinen Mikrorissen (links) sowie Gleitbdndern (rechts) bei

¢, =0,14 % R.=-1,T=180°C

EHT m 15,00 v ignal A w661 7 My 2000

EHT=IS00KY  SgnalAs SE1 oo 27 May 2008k | &
(Y Mag~ TSOKE D= 138 mm i

Mags Z00KX  WEB=1d0mm Time :14:24:48

Abbildung 9.20 Mikrorisswachstum an Korngrenzen (links) sowie an Gleitbdn-
dern (rechts) nach 1500 Zyklen (50% N,) bei &, = 0,14 %,
R.,=-1, T=180°C

Nach weiteren 750 Zyklen (vgl. Abbildung 9.20) weisen bereits mehr als die

Halfte der Koérner z.T. sehr ausgepragte Gleitbander auf. Es haben sich gréRere
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Mikrorisse gebildet, die sowohl entlang von Korngrenzen als auch entlang von

Gleitbandern verlaufen.

Damit hat zwar der Anteil an transkristallinem Rissverlauf zugenommen, die
meisten Mikrorisse verlaufen aber nach wie vor entlang von Korngrenzen.
Durch das Zusammenwachsen von interkristallinen und transkristallinen Mik-

rorissen werden Gesamtrisslangen von 100 bis 200 um erreicht.

Nach weiteren 750 Zyklen, also insgesamt 2.250 Zyklen, hat sich die Anzahl
der vorhandenen Mikrorisse noch deutlich erhéht. An vielen Stellen sind dabei
die bereits bei den glatten Proben beobachteten zick-zack-formigen Risspfade
entstanden, die durch das Einbinden von Korngrenzenanrissen und Rissen ent-
lang von Gleitbandern in den Risspfad entstehen. Hierbei werden Gesamtriss-
langen von bis zu 400 um erreicht. Abbildung 9.21 zeigt rechts in einer héhe-
ren VergréRBerung Details zum Rissverlauf und links in einer Ubersichtsauf-

nahme die Gesamtsituation im Kerbgrund nach 2.250 Zyklen.

100m EMT=1800KY  Sigesl A= BE1 Data 3 Jun 2008 iwk{ | 20um EMT= 15008 SigniA=SE1 Dato 3 Jun 2008 =T
wag= 200X WD 14 5 m Tune 144818 o | Mig= 680X o 11 S mm Tene 150038 ”

Abbildung 9.21 Oberfldchenschédigung im Kerbgrund nach 2.250
Zyklen (80% N,) bei ¢ = 0,14 %, R.= -1, T = 180°C, links Ubersicht,

rechts Detailansicht
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Nach insgesamt 2.700 Zyklen (Abbildung 9.22) zeigt sich eine stark geschadigte
Oberflache, an der sich wegen der starken Verformung die Kornstruktur des
Werkstoffes sehr deutlich abbildet. Vereinzelt wurden kleine Kérner bzw. Kor-
nerreste aus der Oberflache herausgelost. Es hat sich eine Vielzahl von Rissen
gebildet, die teilweise durch das Zusammenwachsen mehrerer kleiner Risse

entstanden sind und eine Gesamtléange von etwa 400 bis 1.200 um aufweisen.

Abbildung 9.22 Riss 1,2mm nach 2700 Zyklen (95% N,) bei ¢" , =0,14 %, R,= -1,

N

T=180 °C

Das Zusammenwachsen der vorhandenen Mirkorisse setzt sich mit steigender
Lastspielzahl fort. Nach 2.850 Zyklen haben sich so viele Mikrorisse zusam-
mengeschlossen, dass ein Riss entstanden ist, der praktisch den gesamten
Umfang der Probe im Kerbgrund umfasste und nach weiteren 150 Zyklen den
Bruch der Probe ausldste. Abbildung 9.23 zeigt links einen Ausschnitt aus die-
sem umlaufenden Anriss nach 2.850 Zyklen und rechts eine Aufnahme der
Bruchflache der nach 3.000 Zyklen gebrochenen Probe. Der teilweise zick-
zack-formige Rissverlauf an der Oberflache bildet sich in treppenstufendhnli-
chen Strukturen am Probenrand ab, die etwa 100 um tief reichen. Es ist zu

vermuten, dass dies auch die Tiefen sind, bis zu der die entstandenen Risse
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individuell gewachsen sind, bevor sie sich mit benachbarten Rissen vereinigt

haben und dann als Gesamtriss weiter ins Innere der Probe gewachsen sind.

W SguiAsSE wk 100m BHT-1BEOKY  SgwlA=GE1 Ut 1 Duc 2008 w
H [ T WO = 140 mm Tima :11:5130 — Mog= 188X WO 55 mm Tina 1361%1 u

Abbildung 9.23 Im Kerbgrund umlaufender Oberfldchenanriss nach 2.850

Zyklen bei ¢" = 0,14 %, R.=-1, T = 180 °C (links) und Ausschnitt aus der

N

Bruchflédche (rechts)

Auch fiir R; = 0 wurde die Schadigungsentwicklung exemplarisch bei der Nenn-
totaldehnungsamplitude 0,14% untersucht. Da mit einer kiirzeren Lebensdau-
er zu rechnen war, wurde die Oberflache der Kerbprobe in kiirzeren Interval-
len am Rasterelektronenmikroskop untersucht. Bereits nach dem ersten Last-
intervall von 120 Zyklen wurden die ersten Mikrorisse gefunden, die aus-
schlieRlich an Korngrenzen entstanden sind und eine Ldnge von 5 bis 10 um
aufweisen. Abbildung 9.24 zeigt beispielhaft einige dieser interkristallinen

Mikrorisse.
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Abbildung 9.24 Interkristalline Mikrorisse nach 120 Zyklen (10% N,)
bei s, =0,14 %, R.= 0, T = 180 °C, links Ubersicht, rechts Detailansicht

Auch die Wechselwirkungen zwischen den interkristallinen und den transkris-
tallinen Rissen erfolgt bei beiden Lastverhaltnissen dhnlich. Durch die abwech-
selnde Einbindung von Mikrorissen an Korngrenzen und Gleitbdndern in den
Risspfad entstehen zick-zack-formige Verldufe von langern Mikrorissen. Nach
900 Lastzyklen erstreckten sich die meisten Mikrorisse lber ein oder zwei
Koérner. Mit weiter zunehmender Zyklenzahl vereinigten sich diese Mikrorisse
weiter und es entstehen langere treppenahnliche Verldufe. Abbildung 9.26

zeigt beispielhaft einen derartigen Riss nach 1090 Zyklen.

2000

Daza =3 Jun 2000 iwk | n Data 4 Jun 2000
Time 18:15:80 i Time 81840

Abbildung 9.25 Mikrorisse im Kerbgrund nach 900 Zyklen(70% N,),
bei g:t =0,14 %, R, =0, T = 180°C, links Ubersicht, rechts Detailansicht
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Zu diesem Zeitpunkt wurden Mikrorisse mit Risslangen von 150 bis 250 um,
die sich Uber mehrere Kérnern erstrecken, gefunden. Gleichzeitig hat sich die
Anzahl ausgepragter Gleitbdander sowie transkristalliner Mikrorisse an derarti-
gen Gleitbandern weiter erhoht. Der Probenbruch erfolgte nach weniger als
200 Zyklen nach diesem Beobachtungszeitpunkt. Offensichtlich fiihrte ein Zu-
sammenwachsen mehrer kleinerer Mikrorisse zu einem hinreichend langen
und tiefen Riss, der den Bruch der Kerbprobe verursachte. Neben einer quali-
tativen Vorstellung zur Entwicklung der Ermidungsschadigung in der Form
von Mikrorissen haben die Oberflaichenuntersuchungen gezeigt, dass bei T =

180 °C die Bildung ausgepragter Gleitbander allein von der Lastspielzahl ab-

hangt.

Oy DTS00k SigwAs ST Ome7an2000 Gk |
Mag - 980X WO = 130mm Time 10:88-18 f

DI 1500k Sigw AR SET Ome7an2000 Gk |
Mag- 220% WO = 14 0 mm Time 10:82-11 f

Abbildung 9.26 Risse im Kerbgrund nach 1090 Zyklen (85% N,)
bei &' =0,14 %, R.= 0, T = 180°C, links Ubersicht, rechts Detailansicht

alt

9.3 Diskussion

In Abbildung 9.27 ist das Lebensdauerverhalten der Kerbproben aus der Al-
Knetlegierung 2618A bei allen untersuchten Nenntotaldehnungen in Abhan-

gigkeit der Temperatur sowie des Lastverhaltnisses zusammengefasst.
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Wie bei den glatten Proben sinkt die Lebensdauer mit zunehmendem Lastver-
haltnis ab (vgl. Abbildung 8.6). Der Lebensdauerabfall ist jedoch bei 80 °C aus-
gepragter, da hohere Maximalspannungen sowie Mittelspannungen insbeson-
dere bei kleineren Nenndehnungsamplituden aufgrund des steileren Anstiegs
der Verfestigungskurve bei 80 °C im Kerbgrund induziert werden. Demzufolge
unterscheiden sich die induzierten Mittelspannungen (vgl. Abbildung 8.13).
Wahrend fir R, = -1 geringfligige Druckmittelspannungen auftreten (vgl. Ab-
bildung 9.1), werden bei R, = 0 deutliche Zugmittelspannungen induziert (vgl.
Abbildung 9.2). Bei 80 °C und hohen Beanspruchungen relaxieren die bei un-
terschiedlichen Lastverhaltnissen unterschiedlichen induzierten Mittelspan-
nungen schnell. Aus diesem Grund liegt die Lebensdauer bei groRen Nennto-
taldehnungsamplituden im gleichen Streubereich. Bei niedrigeren Beanspru-
chungen hingegen bleiben Unterschiede der induzierten Mittelspannungen
erhalten, so dass sich die Lebensdauern unterscheiden. Daraus ldsst sich die
Schlussfolgerung ableiten, dass der ungiinstige Einfluss des Lastverhéltnisses
am stdrksten bei 80 °C insbesondere im Bereich kleiner Nenntotaldehnungs-

amplituden ist.

Im Unterschied zu T= 80 °C fiihrt bei T= 180 °C die bei R; = 0 im Vergleich zu R,
= -1 vorgegebene positive Nennmitteldehnung zu einer leichten Verringerung
der Lebensdauer bei allen untersuchten Nenntotaldehnungsamplituden, wie
Abbildung 9.17 zeigt. Diese Verringerung der Lebensdauer bei samtlichen To-
taldehnungsamplituden aufgrund Erhéhung des Lastverhéltnisses wurde bei
180 °C auch an den glatten Proben beobachtet (vgl. Abbildung 8.12). Daher
dirfte das Lebensdauerverhalten bei dieser Temperatur im Wesentlichen von
den im Kerbgrund lokal induzierten wahren Spannungen bestimmt sein. Die

Maximalkerbspannungen wurden fir 180 °C und R, = 0 nach Neuber (Glei-
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chung 19 und 20) rechnerisch ermittelt. Dabei betragt die Kerbspannung z.B.

fir £/ = 0,24 %, R.= 0 etwa 410 MPa und ¢/, = 0,12 %, R.= 0 etwa 345 MPa,

wahrend fir ¢/ = 0,24 %, R.= -1 etwa 355 MPa und ¢/ = 0,12 %, R.= -1 etwa
255 MPa. Bei R,= -1 liegt die Kerbspannung nur bei hochsten Nenntotaldeh-
nungsamplituden im Bereich der ermittelten Zugfestigkeit (vgl. Tabelle 5.1).
Bei R.= 0 liberschreiten die Kerbspannungen hingegen die in den Kurzzeit-
kriechversuchen untersuchte Spannung (344 MPa) deutlich, die innerhalb sehr
kurzer Zeit (80 Sekunden) zum Kriechbruch fihrte (vgl. Abbildung 5.6 links).
Bei hohen Nenntotaldehnungsamplituden ist der Werkstoff fiir einen Teil der
Zykluszeit der hohen Zugspannung ausgesetzt (vgl. Abbildung 8.7 Hysterese
bei €,+= 1,2%). Daraus kann man die Schlussfolgerung ziehen, dass das Krie-
chen bei 180 °C und R, = 0 zur Schadigung der Kerbprobe insbesondere bei
hohen Nenntotaldehnungsamplituden beitragt. Demzufolge fiihrt das hohere
Lastverhaltnis zusatzlich zur Kriechschadigung und somit zur Verringerung der
Lebensdauer der Kerbproben. Bei 180 °C relaxieren die Mittelspannungen bei
allen untersuchten Beanspruchungen wahrend des LCF-Versuchs (vgl. Abbil-
dung 9.16). Also ist der Einfluss des Lastverhéltnisses bei 180 °C und niedrigen
Nenntotaldehnungsamplituden niedriger als bei 80 °C. Die Kriechschadigungs-
komponente ist aber bei hdheren Mitteldehnungen etwas stdrker, was
schlussendlich zur Verschiebung der Ausgleichgeraden fiir R; = 0 zu etwas klei-

neren Lebensdauern fiihrt.
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Abbildung 9.27 Vergleich der Anrisslebensdauer der Kerbproben fiir

unterschiedliche Temperaturen und Lastverhdltnisse

Obwohl an den glatten Proben hohere Anrisslebensdauer bei T = 180 °C als bei
T = 80 °C ermittelt wurden (vgl. Abbildung 7.31), waren die Anrisslebensdauer
der Kerbproben bei 180 °C geringer. Durch den Vergleich der Schadigungsun-
tersuchungen ist festzustellen, dass der gesamte Kerbgrund bei 180 °C nach
einer bestimmten Lastspielzahl sowohl mit interkristallinen als auch mit trans-
kristallinen Rissen behaftet ist (vgl. Abbildung 9.22). Das Versagenskriterium
wird in diesen nenndehnungskontrollierten Versuchen an Kerbproben er-
reicht, wenn die Nennmaximalspannung um 10 % abfallt. Der Spannungsabfall
ist in der Auftragung der Nennspannungsamplitude tiber der Schwingspielzahl
z.B. in Abbildung 9.17 ersichtlich. Die Risswachstumsphase macht einen gro-
Ren Anteil der Lebensdauer bei 180 °C aus (vgl. Abbildung 7.36). Dadurch bil-

det sich der technische Riss relativ friiher im Vergleich zum Schadigungsvor-
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gang bei 80 °C. Somit kénnen sich die Risse nach relativ weniger Lastspielzahl
als bei 80 °C vereinigen und zum Anriss fihren, wodurch der 10%-ige Span-

nungsabfall friher erreicht wird.

Weiter ist zu bericksichtigen, dass die plastische Verformung an den glatten
Proben in der gesamten Messldnge erfolgt, so dass die gemessene Dehnung
der auftretenden Dehnung im Werkstoff entspricht. Bei den gekerbten Proben
hingegen findet die Plastizierung lokal im Kerbgrund statt. Dort treten grol3e
plastische Verformung im Randbereich auf, wahrend der Restquerschnitt der
Probe makroskopisch elastisch beansprucht wird [5]. Die Untersuchungen ha-
ben gezeigt, dass das Lebensdauerverhalten sowohl bei 80 °C als auch bei 180
°C vom Schadigungsparameter Psyr mit guter Naherung beschrieben werden
kann (vgl. Abbildungen 8.14 und 8.15). Fiir beide Darstellungen lasst sich das
Lebensdauerverhalten glatter Proben mit einer Ausgleichsgerade zusammen-

fassen.

Nach dem ortlichen Konzept (vgl. Abbildung 2.21) kann die Lebensdauervor-
hersage der Kerbprobe unter der Annahme erfolgen, dass sich der Werkstoff
im Kerbgrund hinsichtlich Verformung und Anriss dhnlich wie eine dort ge-
dachte ungekerbte axialbelastete Vergleichsprobe verhalt [73]. Die Neuber-
Gleichung (Gleichung 19) hat sich in einem groRen Formzahlbereich als gute
Ndherung zur Ermittlung der Kerbbeanspruchung erwiesen [73, 83, 130]. Fir
einen vorgegebenen Nennspannungswert bestimmt sich die Hook’sche Span-
nung auf der elastischen Geraden mit der geltenden Formzahl als Produkt
[83]. Die Nennspannung wird fir die untersuchten Nenntotaldehnungs-
amplituden aus dem Verhaltnis der im jeweiligen LCF-Versuch gemessenen
Normalkraft zur Querschnittflaiche im Kerbgrund berechnet. Um die ortliche

Beanspruchung zu berechnen (zwei Unbekannte: Kerbspannung und Kerbdeh-
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nung), wird eine weitere Gleichung bendétigt. Dies ist die Ramberg-Osgood-
Gleichung (Gleichung 20) der zyklischen Spannungs-Dehnungs-Kurve, deren
Konstanten fiir die untersuchten Temperaturen bereits ermittelt wurden (vgl.
Abbildung 7.9 und 7.26). Die im Kerbgrund wirkende Spannungsamplitude und
die zugehorige elastisch-plastische Gesamt-Dehnungsamplitude ergibt sich
von der Nennspannung ausgehend als Schnittpunkt der Neuber-Hyperbel mit

der zyklischen Spannungs-Dehnungs-Kurve [83].

Zur Ermittlung der Anrisslebensdauer im Kerbgrund wurde die an den glatten
Proben ermittelte Schadigungsparameter-Wohlerlinie Psyr (vgl. Abbildungen
8.14 und 8.15) herangezogen. In Abbildung 9.28 ist das gerechnete Anrissle-
bensdauerverhalten der Kerbproben bei allen untersuchten Nenntotaldeh-
nungen in Abhdngigkeit der Temperatur und des Lastverhaltnisses exempla-
risch dargestellt. Die Lebensdauervorhersage kann das ermittelte Lebensdau-
erverhalten der Kerbproben teilweise beschreiben. Das Diagramm zeigt die im
Versuch ermittelte Tendenz (Abbildung 9.27), dass die Lebensdauer der Kerb-
proben mit zunehmendem Lastverhdltnis, insbesondere bei kleinen Nennto-
taldehnungsamplituden, abnimmt. Dabei ist auch festzustellen, dass der Ein-
fluss des Lastverhéltnisses bei 80 °C ausgepragter als bei 180°C ist, da die Be-
rechnung die niedrigsten Lebensdauern fir 80 °C und R, = 0 vorhersagt. Im
Gegensatz zum Versuch ist kein groRer Unterschied in der Wirkung des Last-
verhaltnisses zwischen 80 °C und 180 °C zu erkennen. Bei beiden Temperatu-
ren ist ein steileres Abfallen der Lebensdauer fiir R, = 0 als fiir R, = -1 in Abbil-
dung 9.28 zu erkennen. Ein Vergleich der gerechneten Anrisslebensdauer mit
der im Versuch ermittelten Anrisslebensdauer der Kerbproben zeigt, dass die

Anrisslebensdauer nach dem Ansatz von Neuber lberwiegend unterschatzt
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wird. In Abbildung 9.29 ist die gerechnete Anrisslebensdauer im Verhaltnis zur

im Versuch ermittelten Anrisslebensdauer dargestellt.
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Abbildung 9.28 Vorhersage des Lebensdauerverhaltens der Kerbproben
(schwarze Symbole) iiber das Lebensdauerverhalten der glatten Proben mit
dem Ansatz von Neuber und Psyrim Vergleich zu den ermittelten Anrisslebens-

dauern (griine Symbole)

Die Vorhersage ergibt jedoch eine recht gute Ubereinstimmung mit den Ver-
suchsergebnissen fir 180 °C und R, = -1. Der Grund dafiir liegt darin, dass die
gerechnete Kerbspannung aufgrund des steileren Anstiegs der Verfestigungs-
kurve bei 80 °C (vgl. Abbildung 7.9) Gberbewertet wird. Ebenfalls bei 180 °C
wurde die Kerbspannung fir R, = 0 Giberschéatzt. Infolge dessen wurden kirze-
re Lebensdauern fiir 180 °C, R, = 0 sowie fiir 80 °C vorhergesagt. Uber FEM-

Modellierung der Kerbbeanspruchung sollte eine bessere Treffsicherheit er-

zielt werden kénnen.
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Abbildung 9.29 Das Verhiiltnis der gerechneten Anrisslebensdauern der

Kerbproben zum Mittelwert der im Versuch ermittelten Anrisslebensdauern

Im Bereich der Kurzzeitermiidung (LCF) muss neben der Spannungshéhe und
den davon abhdngigen plastischen Dehnung im Kerbgrund der Rissforschritt
bericksichtigt werden. Allerdings ist eine allgemeingliltige Beschreibung des
Rissfortschritts in Kerben unter mehrachsigen Beanspruchungen schwierig
[104, 105]. Der Rissfortschritt im Kerbgrund wird bis zu einem halbkreisférmi-
gen Anriss nach Vormwald mittels AlJ-Integral unter Einfluss des Rissschlieens
(P-Konzept) fir eine Lochscheibe befriedigend beschrieben. Hingegen ergibt
das einfache P,-Konzept fiir gekerbte Rundproben aus der Al-Legierung 7075
gerechnete Schwingspielzahlen, die kleiner als die im Wohlerversuch ermittel-

ten Lebensdauer sind [128, 129].

Grundsatzlich unterscheidet sich die Schadigungsentwicklung bei glatten und

gekerbten Proben nicht. Im Allgemeinen kénnen die klassischen Rissbildungs-
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und Fortschrittsstadien die Schadigungsentwicklung dieser hochfesten Al-
Legierung nur teilweise beschreiben. Die mikrostrukturellen Untersuchungen
zeigten, dass der Riss sowohl bei der Rissbildung als auch beim Rissforschritt
die schwachste Stelle im Geflige sucht (vgl. Abschnitte 7.2.3 und 7.4.3).
Grundsatzlich stellen die Korngrenzen hier kein Hindernis weder fiir die Mikro-

rissbildung noch fiir das Kurzrisswachstum bei der Al-Legierung 2618A dar.

Zusammenfassend kann gesagt werden, dass sich auch bei den Kerbproben
zundchst lokale Verformungsmerkmale an den Korngrenzen bilden. An derart
geschadigten Korngrenzen bilden sich dann auch erste mikroskopische Risse,
die dann Uberwiegend entlang der Korngrenzen wachsen. Die mehrachsige
gradientenbehaftete Beanspruchung im Kerbgrund beschleunigt lediglich den
Schadigungsprozess im Vergleich zur homogenen Beanspruchung glatter Pro-
ben und fordert die Rissausbreitung in Umfangsrichtung im Vergleich zum Tie-

fenwachstum.

Im Bereich niedriger Temperatur (T= 80 °C) erfolgt die Mikrorissbildung und
somit die Schadigung ausschlieBlich an Korngrenzen (vgl. Abbildungen 9.5 -
9.14). Im Allgemeinen wurde sie durch die Schadigungsversuche bestatigt,
dass die Korngrenzen die Schwachstelle darstellen. Dabei weist der Werkstoff
keinerlei Gleitbander unter der zyklischen Beanspruchung auf. Gleichwohl
liegt fiir viele Kurzrissfortschrittsmodelle die Annahme zugrunde, dass das
Forschrittsverhalten kurzer Risse von den mikrostrukturellen Hindernissen wie
z.B. Korngrenzen abhéangt, so dass die mikrostrukturelle Kurzrissrate in wech-
selnder Grofle auftritt [104, 105]. Im Gegensatz zu den homogen beanspruch-
ten glatten Proben bilden sich aber haufiger Mikrorisse aufgrund der Bean-
spruchungskonzentration im Kerbgrund, die sich aufgrund des steilen Span-

nungsabfalls in Radialrichtung ins Probeninnere nicht ausbreiten kénnen.
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Die bereits an glatten Proben bei 180 °C beobachteten Schadigungsmerkmale
(vgl. Abschnitt 7.4.3) wurden auch an den Kerbproben beobachtet. Offensicht-
lich erfolgt die Schadigung unter isothermen LCF-Beanspruchungen bei T=
180°C zunédchst in der Rissinitiierungsphase Uber zwei Mechanismen: die
Mikrorissbildung an Gleitbandern und die Mikrorissbildung an Korngrenzen
(vgl. Abbildung 9.20). Die interkristallinen Risse dominieren jedoch die Rissbil-
dung. Da die Korngrenzen den wirksamsten Beitrag zur Reduzierung der
Grenzflachenenergie beim Ausscheidungsprozess liefern, finden dort bevor-
zugt Keimbildung und Wachstum statt. An den Korngrenzen entstehen
dadurch ausscheidungsfreie Zonen (AFZ) (vgl. Abbildung 7.32) [32, 34, 43]. Die
Schadigungsuntersuchungen an den Kerbproben haben gezeigt, dass die korn-
grenzennahen ausscheidungsarmen Bereiche lokalisierte Verformungen am
Anfang der LCF-Lebensdauer erfahren (vgl. Abbildung 9.18). Die lokalisierte
Verformung fiihrt demzufolge unter wiederholter Beanspruchung zur Werk-
stofftrennung und zu interkristalliner Mikrorissbildung. Weiter ist zu bertck-
sichtigen, dass transkristalline Mikrorisse sich bei hoher Temperatur an ausge-
pragten Gleitbandern bilden (vgl. Abbildung 9.20). Die in den Gleitbdndern
vorhandenen Mikrorisse erleichtern die Rissausbreitung an der Oberflache
(vgl. Abbildung 9.25). Beobachtet man die Bildung der Gleitbdnder in Abhan-
gigkeit der Lastspielzahl, so stellt man fest, dass sich gleiche Entwicklung der
Gleitbénder flr beide untersuchten Dehnungsverhdltnisse ergab. Abbildung
9.30 vergleicht die Gleitbander beispielhaft nach 300 Zyklen bei

¢ ,=0,14%,R,=-1undR,=0.
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Abbildung 9.30 REM-Untersuchung der Probenoberfldche im Kerbgrund:
Bildung der Gleitbédnder bei 180 °C héngt hauptsdchlich von der Schwingspiel-
zahl ab; nach 300 Zyklen bei ., = 0,14 %, R.= -1 (links) und nach 300 Zyklen bei

&,,=0,14 %, R.= 0 (rechts)

Somit hangt die Entstehung der transkristallinen Mikrorisse hauptsachlich von
der Schwingspielzahl ab. Unter Einfluss héheren Dehnungsverhaltnisses bilden
sich die interkristallinen Risse relativ friiher, wahrend die Gleitbander auf-
grund der geringen Schwingspielzahl keine wesentliche Werkstoffschadigung
verursachen. Des Weiteren liegt die Kerbspannung deutlich oberhalb der
Spannung, die innerhalb von Sekunden zur Kriechschadigung fuhrt (vgl. Abbil-
dung 5.6 links). Demzufolge fuhrt die hohe Kerbspannung bei R, = 0 zusatzlich
zur Schadigung der Korngrenzen. Somit fihrt das héhere Lastverhaltnis bei
180 °C zwar zur Beschleunigung der Schadigung, aber nur in Bezug auf einen
Mechanismus. Dies fiihrt dazu, dass der Mitteldehnungseinfluss bei 180 °C ge-

ringer als bei 80 °C ist.

Die beobachtete Risslange an den Kerbproben wird im Vergleich zu den Mik-
roriss- (bis 100 um) und Kurzriss- (bis 1 mm) beziehungsweise Langrissberei-

chen nach Radaj [73] in Abbildung 9.31 dargestellt. Bei einem Lastverhaltnis
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von R; = -1 wachsen die Mikrorisse sowohl bei 80 °C als auch bei 180 °C zu-
nachst aufgrund der Schubspannung an der Oberflache bevorzugt in Umfangs-
richtung in die zuvor geschadigten Bereiche hinein. Offensichtlich ist die Riss-
tiefe aber noch relativ gering, da einerseits die Risse in die Umfangsrichtung,
wo vorhandene Schaddigung und auch andere Risse die Rissausbreitung ermog-
lichen, bevorzugt und unerschwert wachsen kénnen und andererseits, da die
Beanspruchungserhdhung im Probeninneren abgebaut wird. Die Untersu-
chung der Bruchfliche bestdtigte dieses Rissausbreitungsverhalten im

Kerbgrund (vgl. Abbildungen 9.10 und 9.23).

\ I
3000+ m—80°C, R=-1
—0—80°C,R=0
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Abbildung 9.31 Risswachstum im Kerbgrund in Abhdngigkeit der auf die
Anrisslastspielzahl bezogenen Lastspielzahl im Vergleich zu den Kurzriss-

bzw. Langrissbereichen nach Radaj

Bei R; = 0 bildet sich dagegen eine Art Kurzrissnetzwerk, in dem die Kurzrisse
nahezu quer zur Umfangsspannung zusammenwachsen (vgl. Abbildungen 9.14
und 9.26). Dies ist einerseits auf die durch die Kerbe hervorgerufene lokale

Beanspruchungserhohung und andererseits auf die mehrachsige Beanspru-
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chung zuriick zu fiihren. Offensichtlich wird das Zusammenwachsen der be-
nachbarten Risse von der Umfangsspannung hervorgerufen. Dadurch erfahrt
die Kerbprobe eine sprunghafte Zunahme der RissgréfRe und moglicherweise
einen beschleunigten Ubergang zum Langrisswachstum. Die Anzahl der ge-
schadigten Korngrenzen bei R, = 0 war dennoch insgesamt relativ gering (vgl.
Abbildungen 9.14 und 9.26). Offensichtlich kann ein Riss bis zu einer Korngro-

e zundchst als Anfangsriss betrachtet werden.

Es ist festzustellen, dass das Wachsen kiirzerer Risse einen Verhaltenswechsel
ab einer bestimmten RissgroRe etwa 300 um aufweist. Dabei vereinigen sich
die kurzen Risse; zum einen aufgrund der Uberlappung der plastischen Zonen
an der jeweiligen Rissspitze, und zum anderen hervorgerufen durch die Um-
fangsspannung. Dies erfolgte, wenn der Kurzriss eine GrofRe von ungefdhr 5-
mal der KorngroRRe (etwa 300 um) erreicht und einen Abstand von etwa 100
pum zum nachsten benachbarten Riss aufweist. Abbildung 9.32 veranschaulicht

das Kurzrisswachstum im Kerbgrund in Abhangigkeit des Lastverhéltnisses.

Bei Lebensdauermodellierung mittels Kurzrissfortschritt wird in der Regel von
einem einzelnen Riss mit einer GroRe von etwa 50 um ausgegangen [104,
105]. Bei der Schadigungsentwicklung der Al-Knetlegierung 2618A spielen hin-
gegen das Wachstum und das Zusammenwachsen vorhandener Risse eine we-
sentliche Rolle. Daher scheint die Lebensdauerbetrachtung mittels Rissfort-
schritt eines einzigen Risses bis zu einem erwarteten Halbkreisriss fir das Ver-
sagen im Kerbgrund eher nicht treffsicher, da das Zusammenwachsen kurzer
Risse die Lebensdauer wesentlich beeinflusst. Offensichtlich werden die
Mikrorissbildung und Risswachstum bis zu einer GréRe von etwa 300 um von

der Beanspruchungshdhe sowie von der Temperatur bestimmt. Entscheidend
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fiir einen Verhaltenswechsel, wo der Rissforschritt von der Umfangsspannung

beeinflusst wird, ist offenbar die Hohe der Mittelspannung.

100w EHT = 15,00 kv Signal A = SE1 Om
[} Mag= 100X WO = 11 6 mm Time 142508

ENTH1500K  SiomiA O 24 wn2008  ywk |
Mag- 100X WA= 15Bmm Time 110683 o

Abbildung 9.32 Richtung des Rissfortschritts in Abhdngigkeit des Lastverhilt-
nisses im Kerbgrund exemplarisch bei 80 °C, &/ = 0,14 %: Rissfortschritt in

Umfangsrichtung bei R.=-1 (100% N,) (links) und Risskoaleszens bei R.= 0 nach
1.000 Zyklen (87% N,) (rechts)

Auffallig war auBerdem, dass durch die plastische Wechselverformung in ein-
zelnen Féllen intermetallische Ausscheidungen aus der Probeoberflache her-
ausbrechen und Kavitdten hinterlassen, wie z.B. in Abbildungen 9.18 rechts
und 9.20 links ersichtlich ist. Diese befanden sich Gberwiegend an Korngren-
zen, an denen sich bereits ein Riss gebildet hat. Daher ist die Schadigungswir-
kung dieser Kavitaten nicht hoch einzuschatzen. Die Beobachtung, dass das
Herauslésen der intermetallischen Ausscheidungen bei T = 180 °C 6fter als bei
80 °C vorkommt, kann durch das unterschiedliche thermische Dehnungsver-
halten der beiden Phasen erkldrt werden. Dies wurde auch fiir einen Alumini-
um-Keramik-Verbundwerkstoff (6061/Al,03) im Rahmen einer Untersuchung
der thermischen Ermiidung beobachtet, wodurch eine Steigerung der Ver-

suchstemperatur zur Beschleunigung der durch lokalisierte Verformung an
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den Phasengrenzen hervorgerufenen Schadigung fiihrte [122]. Mit erhohter
Temperatur steigt auch der Steifigkeitsunterschied zwischen Matrix und Aus-
scheidungen und somit fallen intermetallische Phasen an der Oberflache leich-
ter heraus. Es ldsst sich ableiten, dass die intermetallische Phase von Typ
AlgFeNi die Lebensdauer negativ beeinflussen kann, da sie den Rissfortschritt
fordert. Daher empfiehlt sich, eine Legierungsvariante ohne Fe- bzw. Ni-
Zuséatze zu untersuchen, fiir die ein besseres LCF-Verhalten erwartet werden

kann.
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10 GroReneinfluss

Die Abgasturbolader werden fiir Motoren von unterschiedlichsten GréRen
hergestellt. Das Spektrum variiert von PKW-Motoren bis zu groRe Schiffsmoto-
ren. Fir unterschiedlich groBe Motoren sind auch unterschiedlich groRe Tur-
bolader mit unterschiedlich groBen Verdichterradern erforderlich. Hierzu
werden auch Rohlinge mit unterschiedlichen Geometrien und Durchmessern
zur Herstellung der Radialverdichterrader benétigt. Wahrend der Herstellung
der Schmiederohlinge kdnnen lokale Gefligeunterschiede in folge der
Warmumformung sowie der Warmebehandlung auftreten. Insbesondere bei
groRen Schmiedrohlingen kann die sich ausbildende Mikrostruktur auch lokal
sehr unterschiedlich sein. Im Rahmen dieser Arbeit wurde deshalb erganzend
zu den Untersuchungen an der im Abschnitt 3.4 beschriebenen Schmiederon-
de mit etwa 182 mm Durchmesser und 71 mm Héhe ein weiterer Schmiede-
rohling untersucht, der etwa 530 mm Durchmesser und 200 mm Hoéhe auf-
wies. Die Gefligeuntersuchungen haben gezeigt, dass in dieser Schmiederonde
das Gefuige sich in KorngroRRe, Kornart und Gefiligeanteile an unterschiedlichen
Stellen unterscheidet. Fiir Proben mit unterschiedlichen Entnahmeorten wur-
den daher die Harte und die quasistatischen Festigkeitskennwerte sowie das
isotherme LCF-Verhalten bei T = 80 °C und 180 °C mit jeweils zwei Totaldeh-

nungsamplituden ermittelt.

10.1 Zugversuche

Die quasistatischen Werkstoffkennwerte der Proben bei T = 80°C aus den un-
terschiedlichen Bereichen (vgl. Abbildung 3.10) sind in Tabelle 10.1 dargestellt.

Fir jeden Bereich wurden 3 Zugversuche durchgefiihrt. Die angegebenen
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Werte stellen die Mittelwerte aus den drei Versuchen dar. Die einzelnen
Kennwerte weisen jedoch eine geringe Streuung auf. Alle ermittelten Kenn-
werte werden in Abhangigkeit der Probenlage in Abbildung 10.1 graphisch
dargestellt. Die Zugverfestigungskurven verlaufen fiir alle drei Bereiche zu-
nachst mit etwa gleicher Steigung, d.h. in allen drei Bereichen liegt der gleiche
E-Modul vor. Es liegt ein stetiger Ubergang vom elastischen in den plastischen
Bereich vor. Die Dehngrenze der Proben aus dem Aulenbereich ist mit 351
MPa deutlich héher als diejenige der Proben aus dem Ubergangs- und dem
Kernbereich mit jeweils etwa 331 MPa. Auch die Zugfestigkeit der Proben aus
dem AuRenbereich ist mit 412 MPa deutlich hoher als diejenige der Proben
des Ubergangs- (385 MPa) und des Kernbereichs (382 MPa). Die Bruchdeh-
nung ist im AuRenbereich mit etwa 13 % etwas héher als im Ubergangs- (etwa
12 %) und im Kernbereich (etwa 11 %). Tendenziell weisen die Proben aus
dem Ubergangsbereich leicht héhere Kennwerte als Proben aus dem Kernbe-

reich auf.

Tabelle 10.1 Mechanische Kennwerte bei T= 80 °C fiir die Bereiche nach
Abbildung 3.10

Bereich Rm [MPa] Rp02 [MPa] E [GPa] A, [%]
AuRen 411 351 77 13
Ubergang 385 331 77 12
Kern 382 330 77 11

Die Ergebnisse fiir Versuche bei T= 180 °C an Proben aus den unterschiedli-

chen Bereichen sind in Tabelle 10.2 zusammengestellt. Die Zugfestigkeit und
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die Dehngrenze nehmen mit zunehmendem Abstand vom Rand ab. Die Werte
der Bruchdehnung sind nahezu identisch. Auch bei 180 °C liegt ein stetiger
Ubergang vom elastischen in den plastischen Bereich vor. Die 0,2 %-
Dehngrenze des AuBenbereichs ist mit etwa 300 MPa deutlich hdher als die
des Ubergangs- und AuRenbereichs mit etwa 277 MPa. Auch die Zugfestigkeit
des AuRenbereichs ist mit 304 MPa deutlich héher als die des Ubergangs- (287
MPa) und des Kernbereichs (282 MPa).

Der Vergleich zeigt, dass die Zugfestigkeit, dem jeweiligen Bereich entspre-
chend, bei 180 °C gegeniiber 80 °C um etwa 100 MPa verringert ist. Auch die
Dehngrenze ist bei 180°C um 50 bis 60 MPa kleiner. Die ermittelten E-Moduli
sinken bei 180 °C um etwa 10 GPa. Die Bruchdehnung hingegen steigt bei 180

°C gegeniber 80 °C geringfligig an, insbesondere im Kernbereich.

Tabelle 10.2 Mechanische Kennwerte bei T = 180°C fiir die Bereiche nach
Abbildung 3.10

Bereich Rm [MPa] Re02 [MPa] E [GPa] A [%]
AuRen 304 299 68 15
Ubergang 287 276 66 15
Kern 282 267 68 16

In Abbildung 10.1 sind die mit einem kapazitiven Aufsetz-Dehnungs-
messsystem ermittelten Anfangsbereiche der Zugverfestigungskurven bei
80 °C und bei 180 °C dargestellt. Der elastische Bereich verlduft bei 80 °C auf-
grund des etwas hoheren E-Moduls mit einer etwas héheren Steigung als bei

180 °C. Der Beginn des Ubergangs vom elastischen in den plastischen Bereich
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beginnt bei 180 °C deutlich friiher als bei 80 °C. Es ist hier deutlich zu erken-
nen, dass bei 80 °C eine deutlich starke Verfestigung stattfindet als bei 180 °C,
wo auch eine niedrigere Zugfestigkeit erreicht wird. Aus den hier nicht darge-
stellten Messungen mit einem induktiven Dehnungsmesssystem ist erkennbar,
dass bei 180 °C die Proben schon bei etwa 4 % der Totaldehnung mit der Ein-
schniirung und damit viel friiher als bei 80 °C beginnen. Dort fangt die Ein-

schniirung friihestens bei etwa 12 % Totaldehnung an.
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Abbildung 10.1 Zugverfestigungskurve von Proben aus dem AufSen-, Uber-
gangs- und Kern-Bereich bei T = 80 °C (links) und bei T = 180 °C (rechts)

In Abbildung 10.2 sind die Zugfestigkeit und die 0,2 %-Dehngrenze in Abhan-
gigkeit vom Abstand vom Rand aufgetragen. Im Vorfeld der Versuche wurde
die Ronde, aus der die Proben entnommen wurden in die drei Bereiche Au-
Ren, Ubergang und Kern unterteilt. Diese Unterteilung wurde willkiirlich fest-
gelegt (vgl. Abschnitt 3.4). Die GroRe des AuRenbereichs erstreckt sich von 0 —
96 mm Abstand vom Rand, die des Ubergangs von 97 — 192 mm und die des
Kernbereichs von 193 — 257 mm, also bis zur Mitte des Bauteils. Diese Berei-

che sind hier mit unterschiedlichen Graustufen unterlegt.
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Die Zugfestigkeit bei 80 °C ist im Aulenbereich mit etwa 411 MPa am hdchs-
ten. Sie fillt auf Werte von etwa 385 MPa in Ubergang und Kern. Das gleiche
Verhalten zeigt auch die 0,2 %-Dehngrenze. Sie betragt im AuRenbereich etwa
352 MPa und fillt im Ubergangs- und Kernbereich auf etwa 330 MPa ab. Der
Vergleich von Ry, und Ryg, im Bereich von 0 — 25 mm weist eine Differenz von
etwa 65 MPa auf. Ab 40 mm Abstand vom Rand bis 255 mm betrégt die Diffe-
renz bei allen gemessenen Werten nur noch etwa 50 MPa. Das gleiche Verhal-

ten zeigten auch die Zugverfestigungskurven.

Bei 180°C ist auch die Zugfestigkeit mit etwa 310 MPa am AufRenbereich am
hochsten. Im Gegensatz zu 80 °C fallt sie nahezu linear bis auf etwa 280 MPa
im Kernbereich ab. Ubergang und Kern unterscheiden sich hier hinsichtlich der
vorliegenden Festigkeit. Die 0,2 %-Dehngrenze zeigt bei 180 °C das gleiche
Verhalten wie die Zugfestigkeit. Sie nimmt ebenfalls nahezu linear von 303
MPa bis auf etwa 270 MPa mit dem Abstand vom Rand ab. Die Differenz zwi-
schen Ry, und Rpp, nimmt vom Auflen- zum Kernbereich stetig zu. Sie betragt
im AuRenbereich bei 25 mm Abstand vom Rand nur 7 MPa und steigt bis zum

Kernbereich auf eine Differenz von 14 MPa an.
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Abbildung 10.2 Zugfestigkeit und 0,2 %-Dehngrenze in Abhdngigkeit vom

Entnahmeabstand vom Rand

Der Vergleich der beiden Temperaturen zeigt, dass bei 80 °C die Zugfestigkeit
und die 0,2 %- Dehngrenze deutlich héhere Werte besitzen als beil80 °C. Bei
80 °C ist die Differenz von R, und Rpg allgemein héher als bei 180 °C. Sie ist
bei 80 °C im AuRenbereich gréRer als im Ubergangs- und Kernbereich. Bei 180
°C ist die Differenz hingegen im AuBenbereich sehr gering und steigt vom
Ubergangs- zum Kernbereich an. Bei 80 °C bildet sich ein Plateau, bei dem R,
und Ry, im Ubergangsbereich konstant bleiben. Bei 180 °C hingegen werden

die Werte erst im Kernbereich konstant

10.2 Isotherme Kurzzeitermiidung (LCF) bei 80 °C

Das isotherme LCF-Verhalten wurde an Proben aus dem AuBenbereich sowie
dem Kernbereich bei T = 80 °C fiir zwei Totaldehnungsamplituden €, = 0,5 %

und g, = 0,8 % an jeweils zwei Proben untersucht. Die Versuche wurden to-
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taldehnungsgeregelt mit einer Frequenz von 1 Hz und R;= -1 durchgefihrt.
Aus dem Ubergangsbereich wurden stichprobenartig zwei Proben bei ¢, = 0,5

% und R, = -1 untersucht.

10.2.1Wechselverformungsverhalten

Abbildung 10.3 zeigt als Wechselverformungskurven die logarithmisch Gber
die Lastspielzahl N aufgetragene Spannungsamplitude o, und Mittelspannung
Gm. Alle Bereiche (AuRen, Kern und Ubergang) zeigen bei 80 °C und beiden
Totaldehnungsamplituden ein neutrales bis leicht entfestigendes Wechselver-
formungsverhalten. Der Wert der Spannungsamplitude der Proben aus dem
Aullenbereichs bei €, = 0,5 % bleibt konstant bei etwa 330 MPa. Bei den Ubri-
gen Proben nimmt die Spannungsamplitude geringfligig ab bis zum Auftreten
eines makroskopischen Anrisses. Dort fallen die Spannungsamplituden stark
ab. Die Spannungsamplitude der AuBenprobe bei g, = 0,8 % fallt kontinuier-
lich von 360 MPa bei 10 Zyklen auf 335 MPa bei 270 Zyklen ab. Die Span-
nungsamplitude der Proben aus dem Kernbereich bei €, = 0,5 % fallt ebenfalls
von 315 MPa bei 10 Zyklen auf 295 MPa bei 700 Zyklen ab. Die Proben aus
dem Kernbereich bei 0,8 % zeigen ebenso einen Abfall der Spannungsamplitu-
de von 338 MPa bei 10 Zyklen auf 328 MPa bei 240 Zyklen. Die Proben aus
dem Ubergangsbereich zeigen bei ¢,; = 0,5 % Totaldehnungsamplitude ein
dhnliches Verhalten wie die Proben aus dem Kernbereich. Nur die Spannungs-
amplitude ist hier gegeniiber dem Kern um etwa 10 MPa erhoéht. Generell
nimmt mit ansteigender Totaldehnungsamplitude die Spannungsamplitude zu.
Die Mittelspannungen bleiben bei allen Proben konstant zwischen 0 und —25
MPa. Erst bei Auftreten makroskopischer Anrisse beginnen sie stark in den ne-

gativen Bereich zu fallen.
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Abbildung 10.3 Verldufe der Spannungsamplituden und Mittelspannungen fiir
die unterschiedlichen Bereiche und verschiedene Totaldehnungsamplituden bei
T=80"°C

Ein Vergleich der Proben aus den drei Bereichen fiir eine Totaldehnungs-
amplitude von 0,5 % zeigt, dass vom AuRen- iiber den Ubergangs- zum Kern-
bereich die Spannungsamplituden abnehmen. Der gleiche Sachverhalt ist auch
bei einer Totaldehnungsamplitude von 0,8 % zu beobachten, wobei der Unter-
schied bei g, = 0,5 % bei niedriger Zyklenzahl geringer ist und zu héheren Zyk-
lenzahlen zunimmt. Bei €, = 0,8 % ist der Unterschied der Spannungsamplitu-
de fur den AuBen- und Kernbereich bei niedrigen Zyklenzahlen héher und
nimmt bei hoheren Zyklenzahlen ab. Bei €, = 0,5 % ist auffallig, dass die Span-
nungsamplitude fiir Proben aus dem Ubergangsbereich im Vergleich zu Pro-
ben aus dem Kernbereich nur leicht erhéht ist (etwa 10 MPa), Der AuRenbe-
reich hingegen weist einen Unterschied in der Spannungsamplitude zum
Ubergangsbereich von etwa 20 MPa auf. Diese Differenz zwischen AuRen- und

Kernbereich ist bei €,; = 0,8 % etwas kleiner. Auch ldsst sich festhalten, dass
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die Lebensdauer von Proben aus dem AulRenbereich groRer ist als fiir Proben
aus dem Kernbereich. Proben aus dem Ubergangsbereich liegen hinsichtlich
der Lebensdauer dazwischen. Dies ist bei beiden Totaldehnungsamplituden
der Fall. Auch bei der Lebensdauer ist die Differenz bei der Totaldehnungs-

amplitude €,: = 0,5 % grolRer als bei €, =0,8 %.

Abbildung 10.4 zeigt die logarithmisch Uber der Lastspielzahl aufgetragenen
plastischen Dehnungsamplituden fiir Proben aus den drei Bereichen bei ¢, =
0,5 % und 0,8 %. Die plastische Dehnungsamplitude ist bei 0,8% Totaldeh-
nungsamplitude erwartungsgemaR deutlich hoher als bei 0,5 % (0,3 % zu 0,05
- 0,09 %). Die plastische Dehnungsamplitude bleibt bei 0,8% bei Proben aus
dem Auflen- und dem Kernbereich bis zum Anriss relativ konstant bei etwa
0,3%. Proben aus dem Kernbereich weisen eine leicht erhéhte plastische Deh-
nungsamplitude im Vergleich zu Proben aus dem AuRenbereich auf (etwa 0,02
%). Bei €51 = 0,5 % hingegen steigt €, , mit der Lastspielzahl bis zum makrosko-
pischen Anriss bei allen drei Bereichen leicht linear an. Proben aus dem Au-
Renbereich zeigen plastische Dehnungsamplituden von 0,05 % bei 10 Zyklen
bis 0,06 % bei 1.200 Zyklen. Die plastische Dehnungsamplitude steigt bei Pro-
ben aus dem Ubergangsbereich von anfinglich 0,07 % bei 10 Zyklen auf 0,08 %
bei 1.450 Zyklen. Die Dehnungsamplituden der Proben des Kernbereichs stei-
gen von 0,08 % bei 10 Zyklen auf 0,09 % bei 600 Zyklen an. Der Anstieg von g, ,
ist also sehr gering und kann deshalb vernachldssigt werden. Auch bei 0,5 %
Totaldehnungsamplitude fallt die plastische Dehnungsamplitude von Proben
aus dem Kernbereich iiber Proben aus dem Ubergangsbereich zu Proben aus

dem AuRenbereich.
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Abbildung 10.4 Verldufe der plastischen Dehnungsamplituden fiir Proben aus
den unterschiedlichen Bereichen und verschiedene Totaldehnungsamplituden
bei T= 80 °C

Abbildung 10.5 zeigt die 6,-¢,, -Hysteresen bei Totaldehnungsamplituden von
0,5 % und 0,8 % fur Proben aus den drei unterschiedlichen Bereichen bei T =
80°C und einer Zyklenzahl von N = 70. Die Nennspannung bei €, = 0,5 % ist flr
Proben aus dem Kern- und dem Ubergangsbereich gegeniiber Proben aus dem
AuRenbereich ein wenig erniedrigt. Entsprechend der Abnahme der Spannung
nimmt die plastische Dehnungsamplitude etwas zu. Bei g,: =0,8 % ist auch die
Nennspannung der Probe aus dem Kernbereich gegeniiber der Probe aus dem
Aullenbereich geringfiigig niedriger. Auch hier nimmt die plastische Deh-
nungsamplitude entsprechend der Abnahme der Spannung ein wenig zu. Der
Vergleich zwischen den beiden untersuchten Totaldehnungsamplituden zeigt,

dass die Nennspannung bei €,; = 0,8 % gegeniber ¢,; = 0,5 % erwartungsge-
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mak leicht erhéht ist. Die plastische Dehnungsamplitude ist bei €,; = 0,8 %

hingegen deutlich groRer.
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Abbildung 10.5 Spannungs-Dehnungs-Hysteresisschleifen bei verschiedenen
Totaldehnungsamplituden fiir Proben aus den verschiedenen Bereichen bei
T=80°C

10.2.2Lebensdauerverhalten

In Abbildung 10.6 ist die Totaldehnungsamplitude in Abhdngigkeit der Anriss-
lastspielzahl bei T = 80 °C aufgetragen. Es sind die Werte des Schwerpunkt-
werkstoffs bei mehreren Totaldehnungsamplituden und die Werte der drei
Bereiche der groRen Ronde bei €,: = 0,5 % und 0,8 % dargestellt. Die Anriss-
lastspielzahlen sind bei dem Schwerpunktwerkstoff bei beiden Totaldeh-
nungsamplituden hoéher als bei der grolen Ronde. Die Anrisslastspielzahlen
nehmen bei der groBen Ronde vom Kern- iiber den Ubergangs- zum AuRenbe-

reich hin zu, erreichen aber nicht die Anrisslastspielzahl des Schwerpunkt-
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werkstoffs. Nur der AuBenbereich kommt in die Ndhe der Anrisslastspielzah-
len des Schwerpunktwerkstoffs, erreicht sie aber nicht ganz. Die Differenz der
Anrisslastspielzahl zwischen grofRer Ronde und Schwerpunktwerkstoff bei €, =
0,8 % ist nahezu vernachlassigbar, insbesondere im AuRenbereich. Hingegen
differieren bei €,; = 0,5 % sowohl die Anrisslastspielzahlen von AuRen-, Uber-
gangs- und Kernbereich starker untereinander, ebenso die Werte zwischen

groRer Ronde und Schwerpunktwerkstoff.
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Abbildung 10.6 Anrisslebensdauer der Proben aus dem Aufen-, Ubergangs-,
und Kernbereich der grofsen Ronde im Vergleich zum Lebensdauerverhalten

von Proben aus dem Schwerpunktwerkstoff fiir T = 80 °C

10.2.3Schadigungsverhalten

Die Versuche zur Schadigungsentwicklung erfolgten an insgesamt vier Proben.
Es wurden zwei Proben aus dem AuRenbereich und 2 Proben aus dem Kernbe-

reich verwendet. Die Versuche fiir die Schadigungsentwicklung wurden bei g,
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=0,5 % und bei T =80 °C und 180 °C durchgefiihrt. Die wurden so lange gefah-

ren bis die Probe komplett durchtrennt war.

Abbildung 10.7 a zeigt eine polierte Probenoberflache vor dem Versuch. Sie ist
bis auf einzelne kleine Ausbriiche der intermetallischen Ausscheidungen - oft
an Korngrenzen - unbeschadigt. Die Ausbriiche werden durch Mg,Si-
Ausscheidungen verursacht, die durch das Polieren teilweise aus der Matrix
gelost werden. Abbildung 10.7 b zeigt die Oberflache nach 700 Zyklen bzw.
etwa 25% der Lebensdauer. Bereichweise sind deutliche Verformungsspuren
an Korngrenzen zu erkennen. Durch die zyklische Belastung sind auch AlFeNi-
Ausscheidungen teilweise gebrochen oder angerissen. Abbildung 10.7 c zeigt
eine Aufnahme der Probe nach 1.100 Zyklen (etwa 39% der Lebensdauer). Die
Plastizierung an den Korngrenzen hat weiter zugenommen, teilweise sind bis
zu 100 um lange Bereiche erfasst. Auch die Anzahl der Korngrenzen mit plasti-
schen Verformungsspuren hat zugenommen. Es zeigen sich erste interkristalli-
ne Mikrorisse, die typischerweise etwa 45° zur Hauptnormalspannung orien-
tiert sind. Die Mikrorisse sind bis zu 100 um lang und liegen alle entlang von
Korngrenzen. Nach einer Belastungsdauer von 1.950 Zyklen (Abbildung 10.7
d), die 68% der Lebensdauer entspricht, zeigen sich vereinzelt kurze Gleitban-
der im Innern von Kornern. Die Korngrenzenanrisse sind auf Risslangen von bis
zu 290 um gewachsen. An Stellen, an denen Korngrenzenanrisse auf Gleitban-
der treffen, die glinstig orientiert sind, folgen die kurzen Risse auch den Gleit-
bandern und wachsen interkristallin weiter. Dies ist aber eher selten zu finden,
da sich insgesamt nur wenige Gleitbander bilden. Typischerweise wachsen die
Kurzrisse entlang von Korngrenzen, die etwa unter 45° zur Hauptnormalspan-
nung orientiert sind. Dies ist aus Abbildung 10.7 e) ersichtlich, in der die Pro-

benoberflache nach 2.100 Zyklen bzw. etwa 74% der Lebensdauer ist zu sehen
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ist. Nach 2.450 Zyklen bzw. 86% der Lebensdauer (Abbildung 10.7 f) haben
sich die Anzahl und Lange der Gleitbdndern nicht mehr verandert. Die Kurzris-

se folgen immer noch den Korngrenzen und zeigen Langen von bis zu 500 um.

—— B - man g [

a) 0 Zyklen b) 700 Zyklen (25 % N,) c) 1.100 Zyklen (39 % N,)

it Omctnmmin  (wk] | T
2omm e 131148 i

d) 1.950 Zyklen (68 % Na) €) 2.100 Zyklen (74 % N,)  f) 2.450 Zyklen (86 % N,)

Pt

= 3 . ]
g) 2.650 Zyklen (93 % N,) h) 2.850 Zyklen (100 % N,) i) angerissene Probe: gedtzt
Abbildung 10.7 REM-Untersuchung der Schddigungsentwicklung an

einer Probe aus dem Aufienbereich bei 80°C, &,:= 0,5 %

Nach 2.650 Zyklen bzw. etwa 93% der Lebensdauer haben sich bereits einzel-

ne Kurzrisse untereinander verbunden. Dadurch sind Gesamtrisslangen von
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bis zu 636 um (Abbildung 10.7 g) entstanden. Bei 2.850 Zyklen hat die Probe
durch Bruch ausgehend von einem Anriss, der sich an einer anderen Stelle ge-
bildet hatte, versagt (Abbildung 10.7 h). Es ist deutlich zu sehen, dass der hier
verfolgte Riss nur interkristallin verlaufen ist und die wenigen Gleitbander, die
sich in seiner Nahe gebildet haben, keinen Einfluss auf die Rissausbreitung

hatten.

Abbildung 10.8 zeigt eine Aufnahme der Stelle, von der der beschriebene An-
riss ausgegangen ist, nach einer Atzung. Hier wird nochmals deutlich, dass der
Riss interkristallin entstanden ist und sich praktisch ausschlieRlich entlang der
Korngrenzen, die in diesem Fall nahezu 45° zur Hauptspannung orientiert sind,

gewachsen ist.

100um EHT = 15.00 KV ignal A = SE1 Date :8 Jul 2009 iwk |
— Mag= 200X WD = 9.0 mm Time :15:23:36 v

Abbildung 10.8 Rissinitiierungsstelle nach der Atzung der Probe aus dem
Auflenbereich fiir T = 80 °C

Abbildung 10.9 zeigt die Risslange aller bei der Schadigungsentwicklung beo-
bachteten Risse in Abhangigkeit von der auf die Bruchlastspielzahl bezogenen

Lastspielzahl. Es konnten bei dieser Probe vier Risse bis zum Bruch beobachtet
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werden. Riss 1 und 2 haben nach einem Lebensdaueranteil von etwa 39 % be-
reits Langen von ber 100 um erreicht. Nach etwa 53 % der Lebensdauer wur-
den weitere Kurzrisse mit Gesamtlangen von liber 250 um entdeckt und wei-
terverfolgt. Einer dieser Kurzrisse, der als Hauptriss bezeichnet ist, hat schlieR-
lich das Versagen der Probe ausgelost. Die neu gefundenen Kurzrisse wachsen
bei weiterer Beanspruchung schneller als die zuerst beobachteten Risse. In der
Darstellung ist zu erkennen, dass das Risswachstum nicht immer kontinuierlich
erfolgt. Die teilweise starken Zunahmen von Beobachtungszeitpunkt zu Be-
obachtungszeitpunkt ist Folge des Zusammenwachsens von mikroskopisch
kleinen Rissen. Durch dieses Zusammenwachsen kénnen die Gesamtrisslangen

auch sprunghaft ansteigen.
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Abbildung 10.9 Risslinge an der Oberfidche einer Probe aus dem
Aufsenbereich in Abhdngigkeit der Lebensdauer fiir T = 80 °C

Nach dem Bruch der Proben wurde die Rissanzahl auf der Probenoberfldche

bestimmt. Die Risse auf einer Probenhilfte, die sich im Bereich der Messstre-
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cke befanden, wurden mit Hilfe von REM-Aufnahmen gezahlt. Die Probe aus
dem AuBenbereich weist ca. 100 Risse auf. Ebenfalls wurde die Anzahl der
plastizierten Korngrenzen nach dem Bruch der Probe festgestellt. Die prozen-
tuale Angabe bezieht sich auf den Anteil der plastizierten Korngrenzen im
Verhaltnis zu den unplastizierten Korngrenzen. Bei den beiden AuRenproben
liegt der Anteil bei ca. 70%. AuBerdem wiesen etwa 20% der Korner Gleitban-

der auf, die jedoch zu keiner erkennbaren Materialtrennung fiihrten.

Vergleichbare Untersuchungen zur Schadigungsentwicklung wurden auch an
einer Probe aus dem Kernbereich bei den gleichen Randbedingungen durchge-
fuhrt. Abbildung 10.10 zeigt eine Auswahl von dabei entstandenen Oberfla-
chenaufnahmen. Abbildung 10.10 a zeigt die polierte Probenoberflache vor
der Beanspruchung. Die Aufnahme zeigt einzelne Ausbriiche von Ausschei-
dungen. Diese herausgebrochen Einschliisse kdnnen AlFeNi- oder Mg,Si-
Ausscheidungen sein. Zunachst bilden sich wie bei den Proben aus dem Rand-
bereich plastische Verformungsspuren an einzelnen Korngrenzen. Die plasti-
zierten Korngrenzenbereiche werden mit steigender Lastspielzahl Ianger. Nach
350 Zyklen bzw. 16 % der Lebensdauer sind plastizierte Korngrenzenbereiche
von bis zu 80 um Lange zu finden (Abbildung 10.10 b). Auch die Anzahl der

plastizierten Korngrenzen nimmt mit der Lastspielzahl zu.

Nach 500 Zyklen (22% der Lebensdauer) sind erste Kurzrisse zu sehen, die eine
Lange von etwa 233 um aufweisen. Sie sind hauptsachlich unter 90° zur
Hauptnormalspannung angeordnet. Sie verlaufen ausnahmslos in Bereichen

mit Subkornern und verlaufen entlang der Subkorngrenzen, also interkristallin.
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Abbildung 10.10 Schédigungsentwicklung an der Oberfidiche einer
Probe aus dem Kernbereich bei 80 °C

Ab einer Lastspielzahl von 1.650 Zyklen (73% der Lebensdauer) werden zusatz-
lich kurze Gleitbander gefunden, die typischerweise in Kérnern vor der Riss-
spitze auftreten. Der Rissfortschritt verlauft nun teilweise transkristallin in
Koérnern entlang der Gleitbdander und hauptsachlich interkristallin entlang der
Korngrenzen der Subkérner und der Kérner. Die Gesamtlange der Kurzrisse ist
auf 655 um angewachsen (Abbildung 10.10 d). Bei 2.250 Zyklen erfolgte der
Bruch der Probe. Die Risslange des verfolgten Anrisses ist bis dahin auf etwa

1000 um angewachsen (Abbildung 10.10 e).
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100pm EHT = 15.00 kv Signal A = SE1 Date :8 Jul 2009 iwk [
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Abbildung 10.11 Rissbildung auf der geditzten Probe aus dem
Kernbereich fiir T= 80 °C

Auch bei dieser Probe wurde eine Atzung durchgefiihrt, die die Korngrenzen
und Gleitbdnder besser hervorhob, um die Aussagen, die anhand der REM-
Aufnahmen an polierten Proben gemacht wurden, zu verifizieren. Abbildung
10.11 gibt eine dabei entstandene Aufnahme wieder. Es zeigte sich, dass der
Riss inmitten von Subkérnern unter 90° zur Hauptnormalspannung entstanden
ist und interkristallin verlauft. Erst mit Auftreffen des Risses auf ein weiteres
Korn verlauft er transkristallin entlang von Gleitbandern (Abbildung 10.11
rechts oben). Dieses Phdnomen wurde bei nahezu allen Rissen beobachtet. Es
bildeten sich lediglich 5 Risse auf einer Probenhalfte. Insgesamt betrug der

interkristalline Rissanteil etwa 80 %.
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Abbildung 10.12 Rissausgangstelle des Hauptrisses der Probe aus dem
Kernbereich fiir T = 80 °C

Der Versuch mit der Probe aus dem Kernbereich wurde beim Auftreten eines
makroskopischen Anrisses gestoppt. Auf einer Probenhélfte wurden etwa 10%
der Korngrenzen plastiziert. Abbildung 10.12 zeigt eine vergroRerte Aufnahme
der Initiierungsstelle des ldngsten Risses (Hauptriss). An der angeatzten Ober-
flache ist ersichtlich, dass der Hauptriss den gleichen GesetzmaRigkeiten folgte
wie die anderen Risse. Nur in der Ursache der Anrissbildung unterscheidet sich
dieser. Um die Bruchfldache zu erhalten, wurde die Probe mit der Maschine
vorsichtig auseinandergezogen. Ungliicklicherweise ist die Probe dann endgiil-
tig an der Stelle gebrochen, an der die Dehnungsaufnehmer Eindricke an der
Probenoberflache hinterlieBen. Die Anrissbildung erfolgte mit hoher Wahr-
scheinlichkeit an einem Materialfehler oder einer Segregation von Ausschei-
dungen, die eine Spannungsiiberhohung erzeugte. Dadurch konnte sich der
Riss frither bilden und dann starker wachsen. Abbildung 10.13 zeigt die Riss-
lange aller bei der Schadigungsentwicklung beobachteten Risse in Abhangig-

keit von der auf die Bruchlastspielzahl bezogenen Lastspielzahl. Bei dieser
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Probe konnten drei Risse vom Beginn der Belastung bis zum Bruch beobachtet
und verfolgt werden. Alle drei Risse wurden ab einem Lebensdaueranteil von
etwa 22% verfolgt. Riss 2 und 3 haben bis dahin Langen von 80 bzw. 72 um

erreicht und sind damit deutlich kiirzer als Riss 1, der schon 233 um lang war.
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Abbildung 10.13 Oberflidchenrisslinge in Abhdngigkeit des Lebensdaueranteils

flir eine probe aus dem Kernbereich bei T = 80 °C

10.3 Isotherme Kurzzeitermiidung (LCF) bei 180 °C

Das isotherme LCF-Verhalten wurde an Proben aus dem AuBenbereich sowie
dem Kernbereich bei T = 180 °C fiir zwei Totaldehnungsamplituden ¢,; = 0,5 %
und g,: = 0,8 % an jeweils zwei Proben untersucht. Die Versuche wurden to-
taldehnungsgeregelt mit einer Frequenz von 1 Hz und R;= -1 durchgeflhrt.
Aus dem Ubergangsbereich wurden stichprobenartig zwei Proben bei g, = 0,5

% und R, = -1 untersucht.
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10.3.1 Wechselverformungsverhalten

Abbildung 10.14 zeigt die Verldufe der induzierten Spannungsamplituden und
Mittelspannungen in Abhangigkeit der Lastspielzahl. Alle untersuchten Proben
zeigen bei beiden Totaldehnungsamplituden ein leicht entfestigendes Wech-
selverformungsverhalten. Die induzierten Spannungsamplituden nehmen vor
dem Auftreten eines makroskopischen Anrisses relativ langsam und danach
relativ stark ab. Eine Ausnahme bilden Proben aus dem AufRenbereich bei g, ;=
0,5 %. Diese beginnen bei etwa 200 Zyklen starker zu entfestigen als alle ande-
ren untersuchten Proben. Die induzierten Spannungsamplituden werden so-
gar kleiner als diejenigen der Probe aus dem Kernbereich. Dadurch ist eventu-
ell die hohe Lebensdauer der Probe aus dem AufRenbereich bei €,,= 0,5 % er-
kldrbar. In Proben aus dem Kernbereich werden bei ¢,; = 0,5 % zu Beginn des
Versuches eine Spannungsamplitude von etwa 280 MPa induziert. Diese fallt
auf etwa 245 MPa bei 1000 Zyklen ab. Dort beginnt, wie im Abschnitt 10.3.3
bei der Beschreibung der Schadigungsentwicklung naher erldutert, die Bildung
des makroskopischen Anrisses. Die Probe aus dem Kernbereich startet bei ¢,
= 0,8 % bei einer Spannungsamplitude von etwa 301 MPa und entfestigt bis
300 Zyklen auf etwa 270 MPa. Die Proben aus dem AulRenbereich entwickeln
anfanglich bei g,; = 0,5 % eine Spannungsamplitude von etwa 300 MPa und
entfestigen bis etwa 200 Zyklen auf 285 MPa. Ab 200 Zyklen beginnen die
Proben dann stdrker zu entfestigen. Die Spannungsamplitude fallt auf 230
MPa bei 2.000 Zyklen. Die Proben aus dem AuBenbereich starten bei g, =
0,8% mit einer Spannungsamplitude von 320 MPa, die dann auf 275 MPa bei
390 Zyklen abnimmt.

Die Mittelspannungen bleiben bei allen Proben wéahrend des Versuches zu-

nachst nahezu konstant zwischen 5 und -5 MPa. Erst mit der Bildung und dem
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Wachstum eines makroskopischen Anrisses bauen sich stark zunehmende
Druckmittelspannungen auf. Ein Vergleich der Proben aus den Aufen- und
Kernbereich bei der Totaldehnungsamplitude 0,5 % zeigt, dass vom Aullen
zum Kern die induzierten Spannungsamplituden abnehmen. Der gleiche Sach-
verhalt ist auch bei einer Totaldehnungsamplitude von 0,8% zu beobachten.
Die Differenz der Spannungsamplitude betragt bei ¢,; = 0,5 % und 0,8 % je-

weils etwa 25 MPa.
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Abbildung 10.14 Verldufe der Spannungsamplituden und Mittelspannungen fiir
Proben aus den unterschiedlichen Bereichen und verschiedene Totaldehnungs-
amplituden bei T = 180 °C

Abbildung 10.15 zeigt die logarithmisch lber die Lastspielzahl aufgetragene
plastische Dehnungsamplitude fur Proben aus dem AuRen- und dem Kernbe-
reich bei 0,5 % und 0,8 % Totaldehnungsamplitude. Die plastische Dehnungs-
amplitude ist bei 0,8 % Totaldehnungsamplitude mit &,, = 0,35 % erwartungs-

gemaR mit Werten zwischen €,,= 0,04 und 0,2 % deutlich héher als bei g, =
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0,5 %. Die plastische Dehnungsamplitude bleibt bei €,.= 0,8 % vom Beginn der

Belastung bis zum makroskopischen Anriss relativ konstant. Proben aus dem

Kern- und AuBenbereich zeigen jeweils etwa gleiche plastische Dehnungs-

amplituden. Bei g,:= 0,5 % hingegen weisen Proben aus dem AufRenbereich zu

Beginn der Versuche etwas niedrigere plastische Dehnungsamplituden auf als

Proben aus dem Kernbereich. Die plastischen Dehnungsamplituden steigen bis

zum Bruch an. Ab etwa 200 Zyklen verlaufen die Kurven deutlich steiler. Dieser

starkere Anstieg der plastischen Dehnungsamplitude ist mit einer Abnahme

der induzierten Spannungsamplitude verbunden. Bei 180°C zeigen Proben aus

dem Kern bis etwa 960 Zyklen eine hohere ¢,,-Werte als Proben aus dem

AuRenbereich.
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Abbildung 10.15 Verldufe der plastischen Dehnungsamplituden fiir Proben aus

den unterschiedlichen Bereichen und verschiedene Totaldehnungsamplituden

bei T= 180 °C
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Ab 960 Zyklen bis zum makroskopischen Anriss weisen Proben aus dem
AuBenbereich eine hohere plastische Dehnungsamplitude auf als Proben aus
dem Kernbereich auf. Der AuRenbereich entfestigt also starker als der Kern-

bereich.

Abbildung 10.16 zeigt die Spannungs-Dehnungs-Hysteresisschleifen bei 0,5 %
und 0,8 % Totaldehnungsamplituden fiir Proben aus dem AuBen- und dem
Kernbereich bei T = 180 °C flr eine Lastspielzahl von N = 100. Bei beiden To-
taldehnungsamplituden werden in den Proben aus dem Kernbereich etwas
kleinere Nennspannungen aber etwas groRere plastische plastischen Dehnun-

gen induziert.
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Abbildung 10.16 Spannungs-Dehnungs-Hysteresisschleifen bei verschiedenen
Totaldehnungsamplituden und fiir Proben aus dem AufSen- und dem
Kernbereich bei T = 180 °C
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10.3.2 Lebensdauerverhalten

In Abbildung 10.17 ist die Totaldehnungsamplitude in Abhdngigkeit der Anriss-
lastspielzahl bei T = 180°C aufgetragen. Es sind die Werte des Schwerpunkt-
werkstoffs bei mehreren Totaldehnungsamplituden und die Werte der drei
Bereiche der groRen Ronde bei ¢,;: = 0,5 % und 0,8 % dargestellt. Die Anriss-
lastspielzahlen sind bei dem Schwerpunktwerkstoff bei beiden Totaldeh-
nungsamplituden deutlich héher als bei der groRen Ronde. Die Anrisslastspiel-
zahlen nehmen bei der groBen Ronde vom Kern-, iiber den Ubergangs- zum
Aullenbereich hin zu, erreichen aber nicht die Anrisslastspielzahl des Schwer-
punktwerkstoffs. Bei dem Schwerpunktwerkstoff ist die Anrisslastspielzahl ge-
geniber der des AulRenbereichs um etwa 1.000 Zyklen héher. Bei g, = 0,8 %
ist die Differenz der Anrisslastspielzahlen zwischen groRer Ronde und Schwer-
punktwerkstoff nicht so groB wie bei €,:= 0,5 %. Bei €,:= 0,5 %. Dafir differie-
ren sowohl die Anrisslastspielzahlen von Kern-, Ubergangs- und AuRenbereich
starker untereinander, ebenso die Werte zwischen groRer Ronde und Schwer-

punktwerkstoff.
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Abbildung 10.17 Anrisslebensdauer der AufSen-, Ubergang-, und
Kernproben im Vergleich zum Schwerpunktwerkstoff fiir T= 180 °C

10.3.3 Schadigungsverhalten

Auch bei der Temperatur T = 180 °C wurde die Schadigungsentwicklung an je-
weils zwei Proben aus dem AuRenbereich und dem Kernbereich in totaldeh-

nungskontrollierten LCF-Versuchen untersucht.

Abbildung 10.18 a zeigt die polierte Probe vor dem Versuch. Wieder sind we-
nige AlFeNi-Ausscheidungen gebrochen und einige Mg,Si-Ausscheidungen
herausgelost. Dieses Herauslosen wurde hdchstwahrscheinlich durch das Po-
lieren erzeugt. Abbildung 10.18 b zeigt eine Ubersichtsaufnahme bei 500 Zyk-
len bzw. einem Lebensdaueranteil von etwa 35%. Es sind sehr viele Gleitban-
der zu erkennen, die ganze einzelne Kérner ausfiillen. Auch gibt es viele Korn-
grenzen mit Spuren plastischer Verformung. Teilweise sind Korngrenzenberei-

che aufgebrochen (Abbildung 10.18 c), so dass erste interkristalline Mikrorisse
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mit Langen von etwa 95 um und einer Orientierung von etwa 45° zur Haupt-
normalspannung gefunden wurden. Nach 1.100 Zyklen (etwa 75% von Ng) hat

die Anzahl und GroRRe der Gleitbander stark zugenommen.

Die Oberflache der Probe ist nun zu etwa 50% von Gleitbandern bedeckt, Auch
die Anzahl der plastizierten Korngrenzen hat zugenommen (Abbildung 10.18
d). Die Kurzrisse sind nicht nur interkristallin gewachsen sondern verlaufen
bereichsweise auch transkristallin entlang von Gleitbandern. Die Risslange be-
tragt hier etwa 300 um (Abbildung 10.18 e und f). Da die Probe bei etwa 63%
der erwarteten Lebensdauer brach, konnte kein Hauptriss, der fur das Versa-
gen der Probe verantwortlich ist, ermittelt und die weitere Schadigungsent-
wicklung verfolgt werden. Es konnte aber nachgewiesen werden, dass auch
bei dieser Probe die Mikrorisse an Korngrenzen entstehen und bevorzugt
wachsen. Nur wenn sie auf giinstig orientierte Gleitbdander treffen, werden
diese auch in den Risspfad eingebunden. Die Probe weist bei 180 °C einen zu
60% vorliegenden interkristallinen und zu 40% vorliegenden transkristallinen
Rissverlauf auf. Damit kann auch bei dieser Probe von einer Schadigungsent-
wicklung ausgegangen werden, die derjenigen des Schwerpunktwerkstoffs fiir
T = 180 °C qualitativ vergleichbar ist. Nach dem Bruch der Probe wurde die
Rissanzahl auf der Probenoberflache bestimmt. Die Risse auf einer Probenhalf-
te, die sich im Bereich der Messstrecke befanden, wurden mit Hilfe von REM-
Aufnahmen gezahlt. Die Probe aus dem AuRenbereich wies bei 180 °C ca. 200
Risse auf einer Probenhalfte auf. Des Weiteren waren etwa 50% der Kérner

mit Gleitbandern durchgezogen.
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a) 0 Zyklen b) 500 Zyklen (35 % Na) c) 500 Zyklen (35 % N,)
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d) 1.100 Zyklen (75 % N,) e) 1.100 Zyklen (75% N,) ) 1.100 Zyklen (75 % Na)

Abbildung 10.18 REM-Untersuchungen der Schédigungsentwicklung an der
Probe aus dem AufSenbereich fiir £,: = 0,5 % und T= 180 °C

Abbildung 10.19 zeigt die Bruchflache der untersuchten Probe aus dem Au-
Benbereich. Auf der linken Seite ist die Dauerbruchflache und auf der rechten
Seite die Gewaltbruchflache zu erkennen. Die genaue Stelle des Rissausgangs
war aufgrund fehlender Bilder des Hauptrisses nicht zu ermitteln. Die Bruch-
flache wurde beim Gewaltbruch teilweise zerdrickt. Dies machte eine genaue
Bestimmung des Rissausgangs unmoglich. Der Hauptriss hat sich aber offen-
sichtlich aus einer Vielzahl kleinerer Kurzrisse durch Zusammenschluss gebil-
det. In der Abbildung sind zwei typische Bereiche der Dauerbruchflache und
der Gewaltbruchflache hervorgehoben. Die Dauerbruchflache ist relativ glatt
und vereinzelt Schwingstreifen zu erkennen. Die Gewaltbruchflache weist den

fir diese Legierung typischen duktilen Wabenbruch auf. Allerdings weist die
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Bruchflache vereinzelt Stellen, die auf intermetallische Partikel oder Seigerun-
gen mit schlechter Haftung zur Matrix hindeuten, wie in Abbildung 10.19

rechts ersichtlich ist, auf, was zur Verringerung der Schwingfestigkeit fuhrt.

Abbildung 10.19 Bruchfléche der untersuchten Probe aus dem Aufsenbereich
bei T= 180 °C

Die Untersuchung der Schadigungsentwicklung an einer Probe aus dem Kern-
bereich erfolgte ebenfalls mit einer Totaldehnungsamplitude von 0,5 %. Abbil-
dung 10.20 a zeigt die polierte Probe vor Versuchsbeginn. Abbildung 10.20 b
wurde nach 100 Zyklen bzw. 12% der Lebensdauer aufgenommen. Die Korn-
grenzen sind teilweise auf Langen von 100 - 180 um plastiziert. Die Anzahl der
Ausbriiche von intermetallischen Ausscheidungen hat im Vergleich zum unbe-
lasteten Zustand etwas zugenommen. Nach 250 Zyklen bzw. einem Lebens-
daueranteil von etwa von 29% (Abbildung 10.20 c) treten erste Risse mit einer
Lange von ca. 145 um auf. Diese Risse verlaufen interkristallin an den Korn-

grenzen zwischen Kérnern und Subkérnern. Die Aufweitung des kleinen Risses
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kann moglicherweise auf lokale Eigenspannungen zwischen den Kérnern und
Subkoérnern zuriickgefiihrt werden. Daneben treten erste Gleitbander in Kor-
nern auf. Sie befinden sich alle am Rand der Kérner nahe den Korngrenzen. In

den Subkoérnern wird keine Gleitbandbildung beobachtet.

Nach 500 Zyklen bzw. etwa 58% der Lebensdauer sind die Risse bis auf etwa
300 um angewachsen (Abbildung 10.20 d). Sie verlaufen nun auch teilweise
transkristallin entlang von Gleitbdndern, die sich in den Kérnern ausgebildet
haben. Auch ist eine leichte Zunahme der Gleitbanddichte zu beobachten. Ab-
bildung 10.20 e bestatigt diese Beobachtung anhand der Aufnahme einer an-
deren Stelle. Nach 600 Zyklen bzw. etwa 70 % der Lebensdauer ist die Risslan-
ge auf ca. 700 um angestiegen (Abbildung 10.20 f). Die Risse laufen hier nicht
mehr nur an einem Gleitband entlang, sondern sie beginnen in andere Gleit-

bander zu wechseln. Die Anzahl der Gleitbander hat weiter zugenommen.

non BT et g ——y = -t
P il Ao —— [ B

a) 0 Zyklen b) 100 Zyklen (12 % Na) c) 250 Zyklen (29 % N,)

e CRTTd
— syt

d) 500 Zyklen (58 % Na) e) 500 Zyklen (58 % Na) f) 600 Zyklen (70 % N,)
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g) 800 Zyklen (93 % N,) h) 800 Zyklen (93 % N,) i) Hauptriss

Abbildung 10.20 Schédigungsentwicklung an der Oberfléche einer Probe aus
dem Kernbereich bei &, = 0,5 % und T = 180 °C

Bei 700 Zyklen (etwa 81 % von Ng) betrdgt die Risslange ca. 750 um. Die An-
zahl der Gleitbander hat nur noch wenig zugenommen (Abbildung 10.20 g).
Auch nach 800 Zyklen bzw. 93 % der Lebensdauer ist die Anzahl der Gleitban-
der praktisch konstant geblieben. Die Lange der Kurzrisse ist auf bis zu 800 um

angewachsen (Abbildung 10.20 h). Bei 860 Zyklen ist die Probe gebrochen.

Nach dem Probenbruch wurde die Probenoberflache angeatzt, um die Korn-
grenzen besser erkennen zu kénnen. In Abbildung 10.21 wurden exemplarisch
zwei Risse ausgewahlt, anhand derer der Rissverlauf ndher untersucht wurde.
Bei beiden ist die Stelle der Rissinitiierung markiert. Beide Risse entstanden an
Korngrenzen zwischen grofReren Kérnern und Subkdrnern. Abbildung 10.21 ¢
und d zeigen eine Ubersicht iiber beide Risse. Es ist zu sehen, dass beide Risse
hauptsachlich interkristallin verlaufen. An Stellen, an denen die Risse auf Kor-
ner getroffen sind, verlaufen sie transkristallin entlang von Gleitbandern. Bei

Riss 1 ist zu sehen, dass er die Gleitbdnder beim Wachstum haufig wechselt.

Bei dem Hauptriss (Abbildung 10.22), an dem die Probe auch gebrochen ist,
erfolgte die Rissentstehung unter anderen GesetzmaRigkeiten als bei allen an-

deren Rissen. Er wurde erst relativ spat (etwa 58 % der Lebensdauer) ent-
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deckt. Er war an einer Fehlstelle entstanden und hatte zu diesem Zeitpunkt im

Gegensatz zu den anderen zu diesem Zeitpunkt existierenden Kurzrissen eine

ca. 4-fach groRere Risslange (ca. 1.240 um). Das Kurzrisswachstumsverhalten

war vergleich zu den Ubrigen mikroskopischen Anrissen. Er verlauft hauptsach-

lich unter 45° zur Hauptnormalspannung entlang von Korngrenzen. Teilweise

bilden sich transkristalline Risspfadanteile entlang von Gleitbandern aus.

20pm BT = 1500k
— Tag= 650%

Date 10 Jul 2008 iwk
Time 10.01:13

Signal A= SE1
WD =105 mm

WD=11.0mm

Time 85307

a) Riss1: Rissbildung an Subkérnern

Vil
100um EHT = 1500 kv
A Mags 250X

WO =105 mm Time 85754

Signal A = SE1 oo 102000 iwk

b) Riss2: Risshildung an Subkérnern

100um EHT = 15000

— Mag= 220X

Signal A = SE1 Ome 10002008 ik
WD =105 mm Time 94632

c) Riss1 geatzt

d) Riss2 geétzt

Abbildung 10.21 Rissbildung an Subkérnern bei einer Probe aus dem

Kernbereich fiir T=180 °C
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Die Risse auf einer Probenhalfte, die sich im Bereich der Messstrecke befan-
den, wurden mit Hilfe von REM-Aufnahmen gezahlt. Insgesamt wurden etwa
100 Risse gezdhlt. Des Weiteren war ersichtlich, dass etwa 40% der Korngren-
zen plastiziert wurden. Im Gegensatz zu 80 °C wurden Gleitbander an etwa
10% der Korner beobachtet. Beim Rissfortschritt liegt ein Verhaltnis von 80%
interkristalliner Rissausbreitung und 20% transkristalliner Rissausbreitung vor.
Hier fand die interkristalline Rissausbreitung im Gegensatz zum AulRenbereich

zwischen Korngrenzen und Subkorngrenzen statt.

" EHI=1S00KY  SronalA= 961 Date 8.4 2009
— Mag= 120X WD= 100 mm Time 142715

Abbildung 10.22 Initiierungsstelle des Hauptrisses: Probe aus dem Kernbereich
fiir T=180 °C

10.4 Diskussion

Die Untersuchungen haben gezeigt, dass die groe Ronde im AuRenbereich
einen Gefligezustand aufweist, der demjenigen des Schwerpunktwerkstoffes
hinsichtlich der Zugfestigkeit und der Harte dhnelt, jedoch etwas groRere Kor-
ner aufweist. Die Hall-Petch-Beziehung 6,= cotk.d™? wird haufig zur Beschrei-
bung der Abhdngigkeit der FlieBgrenze o, von der KorngroBe d verwendet [2].
G, ist hierbei die kritische Spannung des Einkristalls. Sie wird hauptsachlich

durch die innere Reibung (Peierls-Spannung) des Materials bestimmt. Den
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Grad der Abhangigkeit der FlieBspannung von der Korngrof3e stellt der Koeffi-
zient k dar. Im Vergleich zu Stahl haben Aluminium und seine Legierungen ei-
ne deutlich geringere Abhangigkeit der FlieBgrenze von der KorngroRe. In der
geringeren KorngroBenabhangigkeit der FlieBgrenze von Aluminium &duflert
sich das ausgeprdgte Quergleitverhalten infolge seiner hohen Stapelfehler-
energie [52]. Abbildung 10.23 zeigt die Auftragung von Ry, Uber den Rezipro-
kwert aus der Wurzel des Korndurchmessers. Die angegebenen Werte der
KorngréRe beziehen sich auf die Durchmesser der groReren Kérner und nicht

der Subkorner.
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Schwerpunktwerkstoff
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400 e \ >I’
] \ L 180°C
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Abbildung 10.23 Abhdngigkeit der Festigkeit von der KorngréfSe fiir die drei

untersuchten Bereiche der grofen Ronde und den Schwerpunktwerkstoff

Die jeweiligen Werte fiir T = 80°C und 180°C liegen ndherungsweise auf Gera-
den, die zueinander parallel verlaufen. Mit sinkender Korngrof3e steigt erwar-

tungsgemaR der Wert von Ryg,. Die Zunahme von Ryo, mit der KorngréRRe ist
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aufgrund der Parallelitdt der Geraden fiir beide Temperaturen identisch. Dar-
aus kann man schlussfolgern, dass die Abhdngigkeit die Festigkeit von der
KorngrofRe mit der Hall-Petch-Beziehung fiir einen praxisrelevanten Anwen-

dungsbereich sehr gut beschreibbar ist.

Der Einfluss der Mikrostruktur bzw. der Gefligezustéande auf die Ermudungsei-
genschaften ist wesentlich komplizierter. Insgesamt sind die an Proben aus
dem groBen Schmiederohling ermittelten Lebensdauern kleiner als diejenige
von Proben aus den kleineren Schmiederohlingen des Schwerpunktwerkstoffs.
Bei 80 °C liegen die dem AuRenbereich des groRen Schmiederohlings ent-
nommenen Proben mit ihren Lebensdauern zwar noch relativ nah an bzw. im
Streubereich der Totaldehnungswohlerlinie des Schwerpunktwerkstoffs, die
Proben aus dem Ubergangs- und dem Kernbereich erreichen aber nur noch
deutlich kleinere Lebensdauern (vgl. Abbildung 10.6). Der vorliegenden Ergeb-
nisse deuten an, dass die Lebensdauerunterschiede mit abnehmender Bean-
spruchung groRer werden. Bei 180 °C weisen die dem AuRenbereich entnom-
menen Proben des groRen Schmiederohlings ebenfalls niedrigere Lebensdau-
ern auf als die Proben aus den kleineren Rohlingen des Schwerpunktwerkstof-
fes (vgl. Abbildung 10.17). Auch hier deutet sich an, dass die Lebensdauerun-

terschiede mit abnehmender Beanspruchung grofRer werden.

Der Vergleich der Versuche bei 180 °C und 80 °C zeigt unterschiedliche Verlau-
fe der Anrisslastspielzahl in Abhangigkeit vom Abstand zum Rand. Abbildung
10.24 zeigt die Anrisslebensdauer bei einer Totaldehnungsamplitude von 0,5
% flr T =80 °C und 180 °C in Abhdngigkeit vom Abstand zum Rand. Bei 180 °C
liegt die Lebensdauer N, deutlich hdher als bei 80 °C und fallt viel starker ab.
Ein dhnliches Verhalten wurde fiir den Schwerpunktwerkstoff bereits festge-

stellt (vgl. Abbildung 7.31). Hingegen weist das heterogene Gefiige im Uber-
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gangs- sowie Kernbereich niedrigere Lebensdauer auf. Wahrend bei 80 °C die
Lebensdauer N, bis etwa 120 mm nur wenig mit steigendem Abstand vom
Rand abnimmt, ist bei 180 °C die Anrisslastspielzahl schon bei etwa 50 mm
Abstand vom Rand auf etwa 1.000 Zyklen, also deutlich weniger als die Halfte

der Lebensdauer der Proben aus dem AuRRenbereich, abgefallen.

Aussen Ubergang Kern
3000
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180°C
2500
2000 A

=0,5%
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0 - :
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Abstand vom Rand in mm

Abbildung 10.24 Anrisslastspielzahl bei &, = 0,5 % in Abhéngigkeit vom

Entnahmeabstand zum Rand

In Abhédngigkeit der Bauteildicke treten unterschiedliche Abkiihlgeschwindig-
keiten ab einem Abstand zum Rand auf. Bei Abschreckgeschwindigkeiten zwi-
schen 400-290 °C/ s liegt dieser Abstand fur Al-Cu-Knetlegierungen bei etwa
20 mm [52]. Dementsprechend zeigen die Untersuchungsergebnisse, dass die
ermittelten LCF-Lebensdauern bis zu einem Abstand von etwa 25 mm zum

Rand wesentlich hoch liegen (Abbildung 10.24). Dies deutet darauf hin, dass
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die Aushartung in diesem Randbereich deutlich erfolgreich war. Untersuchun-
gen zum Einfluss unterschiedlicher Abschreckgeschwindigkeiten auf die
Bruchzahigkeit der Al-Legierung 6156 haben bereits ergeben, dass die Bruch-
zahigkeit deutlich von der Abschreckgeschwindigkeit anhdngt, da niedrigere
Abschreckgeschwindigkeiten zu breiteren AFZ sowie zur Entstehung grober
Ausscheidungen an den Korngrenzen fiihren [117]. Daher kénnen niedrigere
Abkuhlgeschwindigkeiten zur Bildung groéRerer ausscheidungsfreien, korn-
grenzennahen Bereiche im Inneren der ausscheidungsgeharteten, groRen
Ronde fiihren, die die interkristalline Rissbildung fordern und somit zu niedri-

geren LCF-Lebensdauern fiihren kénnen.

Es ist festzustellen, dass die unterschiedlichen Lebensdauern der Proben aus
unterschiedlichen Entnahmepositionen Folge der lokal vorliegenden Mikro-
struktur des Werkstoffes sind. Die Untersuchungen zeigen, dass sich die drei
Bereiche im Gefiige deutlich unterscheiden. Der AuBenbereich besteht nur
aus etwa gleich groBen Kérnern. Der Ubergangs- und Kernbereich hingegen
bestehen aus Kdrnern und Subkérnern mit unterschiedlichen GréRen (vgl. Ab-

bildung 3.11).

Die Unterschiede in der Korn- und in der Ausscheidungsstruktur sind techno-
logisch bedingt. Sie sind Folge des Herstellungsprozesses des Schmiederoh-
lings und der durchgefithrten Warmebehandlung. Die Kérner im Ubergangs-
und Kernbereich weisen deutlich groRere Kérner mit einem mittleren Korn-
durchmesser von jeweils 378 und 201 um auf, die eine stark ausgepragte
Langsstreckung zeigen, wahrend die Korner im Aullenbereich einen mittleren

Korndurchmesser von 167 um aufweisen (vgl. Abschnitt 3.4).
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Die Langsstreckung der Korner wird typischerweise durch die Umformung
ausgelost [141]. Offensichtlich ist das Vormaterial fiir die Schmiedeteile eine
Stange, die im Strangpressverfahren hergestellt wurde. Ein dquiaxiales Geflige
hingegen, wie im Aulenbereich (vgl. Abbildung 3.11 a) sowie im Schwer-
punktwerkstoff (vgl. Abbildung 3.4 a), entsteht in der Regel durch Rekristallisa-
tion [150]. Die Rekristallisation hangt sowohl von der Rekristallisationstempe-
ratur als auch vom Verformungsgrads ab [4]. Untersuchungen zum Warmum-
formungsverhalten der Al-Knetlegierung 2618 haben bereits gezeigt, dass eine
vollstindige Rekristallisation bei etwa 500 °C stattfinden kann [64]. Ozbek
[139] hat beobachtet, dass die vollstandige Rekristallisation bei 530 °C und
einer Glihdauer von 24 h stattfand. In diesem Temperaturbereich wurde die
Aushéartung der untersuchten Rohlinge durchgefiihrt. Daraus kann man die
Schlussfolgerung ziehen, dass der AuSenbereich wahrend der Aushéartung voll-

rekristallisiert wurde.

Hingegen kam es im Ubergangs- sowie im Kernbereich zur Bildung von Sub-
kérnern innerhalb der langsgestreckten (sog. Pancake) Korner. Ausgangspunkt
der Rekristallisation ist das Verformte Gefiige, in dem sich die Subkdrner bil-
den und auf dessen Kosten sich ausbreiten [2]. Der Anteil der Subkérner liegt
bei 15% im Ubergangsbereich und bei 50% im Kernbereich. Entsprechend wei-
sen die Subkdrner des Kernbereichs die zweifache GroRe der Subkdrner des
Ubergangsbereichs auf. Daraus ldsst sich ableiten, dass der Kernbereich dem
Rekristallisationstemperaturbereich wesentlich ldnger als der Ubergangsbe-
reich ausgesetzt war. Demzufolge weist das Geflige des Kernbereichs kleinere
KorngroRe als das Gefiige des Ubergangsbereichs auf (vgl. Tabelle 3.4). Der
Grund dafir liegt darin, dass es beim Abschrecken infolge der BauteilgroRe zu

einer ldngeren Gliihdauer im Kernbereich als im Ubergangsbereich kam.
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Hinsichtlich der Schadigungsentwicklung weisen die AuBenproben wesentliche
Unterschiede zu den Kernproben auf, die bei der Beurteilung der Anrissle-
bensdauer beriicksichtigt werden miissen. Beim Vergleich der beiden dem
AuRenbereich entnommenen Proben bei 80 °C und 180 °C zeigt sich, dass die
Mikrorissbildung bei etwa der gleichen Lebensdauer beginnt (siehe Abbildung
10.25). Bei 80 °C ein wenig spater (bei 39 % Ng) und bei 180 °C ein wenig fri-
her (35 % Ng). Bei den Proben aus dem Kernbereich zeigt sich ein umgekehrter
Fall. Bei 80 °C bilden sich erste Mikrorisse nach etwa 22 % Ng und bei 180 °C
nach etwa 29 % Ng. Die Proben aus dem AuBenbereich zeigen damit einen
spateren Rissbeginn (gemittelt bei etwa 37 % Ng) als die Kernproben (gemittelt
bei etwa 26 % Ng). Dies ist offensichtlich auf die unterschiedlichen Kornstruk-
turen zurickzufuhren, insbesondere der Anteil der Subkorner, die einen we-
sentlichen Einfluss auf die Rissinitiierung haben. Je mehr Subkorner in der
Matrix vorliegen (im Kern etwa 50 %) umso friiher setzt die mikroskopische
Rissbildung ein. Die Korngrenzen der Subkorner scheinen schwéacher zu sein

als die Korngrenzen der Korner.

Die Mikrorissanzahl der Proben ist auch sehr unterschiedlich. Nach dem Bruch
der Proben wurde die Anzahl auf der Probenoberflache vorhandenen Sekun-
darrisse bestimmt. Die Probe aus dem Randbereich weist nach dem Versuch
bei 80 °C etwa 100 sekundaren Mikrorisse auf. Bei der bei 180 °C gepriiften
Probe werden mit etwa 200 praktisch doppelt so viele mikroskopische Sekun-
darrisse gefunden. Dieser Unterschied der Anzahl ist durch den Temperatur-
unterschied zu erklaren. Ein dhnliches Verhalten wurde beim Schwerpunkt-

werkstoff ebenfalls beobachtet (vgl. Kapitel 7).
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Abbildung 10.25 Kurzrisswachstum in Abhdngigkeit der auf die

Bruchlastspielzahl bezogenen Lastspielzahl

Bei hoheren Temperaturen kénnen sich die Korngrenzen starker plastisch ver-
formen als bei niedrigen Temperaturen. Dadurch kénnen sich die Risse leich-
ter bilden. Die Rissinitiierung wird beglinstigt dadurch, dass sich bei hoherer
Temperatur viel mehr Gleitbander bilden konnten, an denen sich die Risse
leichter ausbreiten konnten (bei 80 °C sind 20 % und bei 180 °C sind 50 % der
Probenoberflache bedeckt von Gleitbdndern). Bei der Probe aus dem Kernbe-
reich haben sich bei 80 °C lediglich 5 Risse auf einer Probenhalfte gebildet. Bei
T = 180 °C hingegen ca.100. Dies hdngt auch wiederum mit der Existenz der
Gleitbander und Schwachung der Korngrenzen durch hohe Temperatur zu-
sammen. Bei 80 °C bilden sich nur sehr wenig Gleitbdnder (1% auf der Pro-
benoberflache) und bei 180 °C mehr Gleitbdnder (10% auf der Probenoberfla-

che). Dadurch war das Risswachstum bei 80 °C fast nur auf interkristalline
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Rissausbreitung beschrankt. Bei 180 °C hingegen waren die Gleitbander zu-
satzliche mogliche Risspfade. Dies bestatigt sich bei einem Vergleich von Pro-
ben aus dem Rand- und dem Kernbereich bei gleichen Temperaturen. Die
Proben aus dem Kernbereich weisen im Verhaltnis zu den Proben aus dem
Randbereich weniger Risse auf. Dies liegt daran, dass sich die Risse bei den
Proben aus dem Kernbereich bevorzugt an den offensichtlich schwacheren

Subkorngrenzen bilden.

Das Risswachstumsverhalten ist bei den verschiedenen Proben sehr unter-
schiedlich. Die Probe aus dem AufRenbereich bei 80 °C weist einen ausnahms-
los interkristallinen Rissverlauf auf. Dieser wird durch wenig existierende
Gleitbander beglinstigt. Die Proben aus dem Aullenbereich bei 180 °C weist
dagegen etwa 60 % interkristallinen und etwa 40 % transkristallinen Rissver-
lauf auf. Offensichtlich erleichtert die héhere Temperatur die transkristalline
Rissausbreitung. Ursache konnte die verstarkte Versetzungsaktivitat sein, die
sich auch in einer verstarkten Gleitbandbildung duRert. Risswachstum inner-
halb der Kérner wird praktisch ausschlieRlich entlang von Gleitbandern beo-

bachtet.

Bei den Proben aus dem Kernbereich ist ein anderes Verhalten vorzufinden.
Bei 80 °C ist der Rissverlauf zu etwa 80 % interkristallin innerhalb der Subkorn-
grenzen und nur 20 % transkristallin innerhalb der groBeren Korner entlang
von Gleitbandern. Offensichtlich sind die Korngrenzen der Subkorner schwa-
cher als die der groReren Korner. Deshalb breitet sich der Riss bevorzugt an
den Korngrenzen der Subkorner aus und weniger entlang der Korngrenzen der
Korner. Die Rissausbreitung an Gleitbdndern innerhalb der Korner ist leichter
moglich als die Rissausbreitung entlang der Korngrenzen. Bei 180 °C liegt

ebenfalls ein Verhéltnis von etwa 80 % interkristalliner Rissausbreitung und
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etwa 20 % transkristalliner Rissausbreitung vor. Hier findet die interkristalline
Rissausbreitung aber entlang von Korngrenzen gréRerer Kérner und Subkorn-
grenzen statt. Die Rekristallisation in einem Ubersattigten Mischkristall ist eine
besondere Erscheinungsform der Rekristallisation [2]. TEM-Untersuchungen
der ausscheidungsgeharteten Al-Legierung 7075 [119] haben gezeigt, dass sich
die Gleichgewichtsphase bei langsamen Abkihlgeschwindigkeiten an Korn-
grenzen bilden und somit die Rissinitiierung dort beglinstigen kann (vgl. Abbil-
dung 2.16). Die Schadigungsuntersuchung zeigte, dass die Rissinitiierung bei
180 °C hauptsachlich an Korngrenzen zwischen Kérnern und Subkornern statt-
fand (vgl. Abbildung 10.21). Offensichtlich kam es zur Bildung der Gleichge-
wichtsphase infolge der langsamen Abkiihlgeschwindigkeit in der groBen Ron-
de an den Korngrenzen zwischen Subkornern und Kérnern, so dass die Rissini-

tiilerung dort beglinstigt wurde.

Der Vergleich zwischen Proben aus dem Kern- und dem AuBenbereich zeigt,
dass sich bei 180 °C bei den Proben aus dem AuRenbereich mit etwa 40 %
deutlich mehr Anteile an transkristallinem Rissverlauf, liberwiegend entlang
von Gleitbandern, finden. Bei Proben aus dem Kernbereich werden dagegen
nur etwa 20 % transkristalline Rissverlaufsanteile gefunden. Dies liegt wahr-
scheinlich daran, dass transkristallines Risswachstum nur innerhalb der groRe-
ren Kérner und nicht in den Subkérner auftritt. Subkorner finden sich jedoch
nur im Ubergangs- und im Kernbereich, wodurch der Anteil an gréReren Kor-
nern insbesondere im Kernbereich deutlich kleiner ist. In Proben aus dem
Kernbereich sind nur die Halfte der Kérner gréRBere Korner. Alleine dadurch

reduziert sich Wahrscheinlichkeit transkrislliner Rissausbildung deutlich.

Die Ergebnisse aus der Auftragung der Risslange in Abhdngigkeit der Lebens-

dauer haben gezeigt, dass mikroskopische Risse im Proben aus dem AufRenbe-
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reich im Vergleich zum Schwerpunktwerkstoff friiher initiiert wurden. Dies
kann auf die Hohe der Totaldehnungsamplitude bzw. die Héhe der plastischen
Dehnung zuriickgefiihrt werden. Eine plastische Verformung wird (blicher-
weise noch nicht als schadigend betrachtet. Bei dem hier untersuchten Werk-
stoff flihrt eine plastische Wechselverformung aber zu lokalisierten Plastizie-
rungen an Korngrenzen. Diese lokalisierte Plastizierung kann aber bereits als
Vorstufe der Rissinitiierung und damit als erste Werkstoffschadigung betrach-
tet werden. Schadigungsuntersuchungen an der Probe aus dem AuRenbereich
bei T= 180 °C machen es deutlich, dass die Risse nach nur 500 Zyklen bzw.
nach 25 % der erwarteten Lebensdauer eine Lange von 100 um erreichen
kénnen, wahrend beim Schwerpunktwerkstoff die gleiche Rissldnge erst nach
6.000 Zyklen, d.h. bei der etwas kleineren Totaldehnungsamplitude nach etwa
40 % der Anrisslebensdauer beobachtet wurde. Daher hdngt die Initiierungs-
phase mikroskopischer Risse nicht nur von der Temperatur sondern auch von

der Hohe der plastischen Verformung ab.

Hinsichtlich der Rissinitiierungsstelle kann festgehalten werden, dass Korn-
grenzen bei samtlichen untersuchten Randbedingungen der Ort fir die Riss-
bildung waren. Im Schwerpunktwerkstoff betrug der mittlere Korndurchmes-
ser 46 um. Hingegen wurde ein mittlerer Korndurchmesser von etwa 167 um
im Auflenbereich der groRen Ronde ermittelt. Also werden die Rissinitiierung
bzw. die auftretenden Risslangen auch von den unterschiedlichen Korngrofien
beeinflusst. Abbildung 10.26 stellt das Schema der Rissbildung und Wachstum

dar.
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Mikro- bzw. Kurzrisswachstum Versagen
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Abbildung 10.26 Schema der Oberfldchenrissbildung in Abhéngigkeit der

Lebensdauerphasen

Die gesamte Lebensdauer kann in drei Phasen unterteilt werden. Eine rissfreie
Rissinitiierungsphase, in der die mikrostrukturellen Veranderungen schlieBlich
zur Materialtrennung in der GréRenordung von etwa 20 um fihren. Danach
wachsen die Mikrorisse zu kleinen Rissen, die sich eventuell mit anderen be-
nachbarten Rissen vereinigen kénnen. Die Kurzrisswachstumsphase endete
mit der Bildung eines makroskopischen Risses, der im Rahmen dieser Untersu-
chungen an der Oberfldche eine Lange von Uber einem Millimeter aufwies. In
der dann folgenden Makrorisswachstumsphase wachsen die Risse in den Pro-

ben relativ schnell und es kommt zum Versagen der Probe durch Gewaltbruch.
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11 Zusammenfassung und Ausblick

Im Schmiederohling wurde ein Faserverlauf bzw. eine bevorzugte Orientierung
der intermetallischen Phase AlgFeNi festgestellt. Proben aus unterschiedlichen
Entnahmestellen haben die gleichen Kennwerte im Zugversuch sowie bei den

Hartemessungen gezeigt.

Die Festigkeitskennwerte sinken deutlich mit zunehmender Temperatur. Bei
Raumtemperatur wurden Zugfestigkeiten zwischen 424 und 440 MPa und
0,2%Dehngrenzen zwischen 365 und 390 MPa gemessen. Der ermittelte Mit-
telwert des E-Moduls betrdgt 74 GPa bei Raumtemperatur. Bei 80 °C weist der
Werkstoff kaum Anderungen in der Festigkeit im Vergleich zur Raumtempera-
tur, aber eine leichte Abnahme des E-Moduls auf 72 GPa auf. Ab einer Ver-
suchstemperatur von 150 °C nimmt die Festigkeit stark ab. Dabei war die Zug-
festigkeit im Durchschnitt 374 MPa und die 0,2%Dehngrenze 346 MPa. Fir T=
180 °C wurden Zugfestigkeiten von 336 bis 343 MPa und 0,2%Dehngrenzen
von 320 bis 325 MPa ermittelt. Bei 200 °C wurde eine deutliche Streuung der
Festigkeitswerte festgestellt, die moglicherweise auf ein unterschiedliches
Uberalterungsverhalten der Proben zuriickzufiihren ist. Die Ergebnisse der
durchgefiihrten Kurzzeit-Kriechversuche und der Kurzzeit-Ralaxationsversuche
korrelieren mit dem Festigkeitsabfall aus den Zugversuchen, wobei die Diffusi-
onsvorgange bei erhdhter Temperatur das zeitabhangige Werkstoffverhalten
besonders bei 180 °C und 200 °C auspragen. Bei diesen Temperaturen
wurde auch eine verstarkte Spannungsrelaxation bei gleicher Totaldehnung

beobachtet.

Im Rahmen der durchgefiihrten Untersuchungen wurden Daten und Werk-

stoffkennwerten zur Beschreibung des isothermen LCF-Verhaltens der Legie-
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rung 2618A im Zustand T6 im Temperaturbereich von 20 °C bis 180 °C ermit-
telt. Das LCF-Lebensdauerverhalten kann durch den Ansatz von Manson-Coffin
beschrieben werden. Die LCF-Lebensdauer steigt fiir eine gegebene Totaldeh-
nungsamplitude mit zunehmender Temperatur von 20 °C tber 80 °C bis 150 °C
an. Das Maximum der Lebensdauer liegt bei etwa 150 °C. In diesem Tempera-
turbereich wird die Ausscheidungshartung der Legierung durchgefiihrt und
dort ist offensichtlich die Wechselwirkung zwischen der Versetzungsbewegung

und den intermetallischen Ausscheidungen optimal.

Der Werkstoff weist zwei unterschiedliche Wechselverformungsverhaltene
auf: ein neutrales Wechselverformungsverhalten in dem Temperaturbereich
von 20 °C bis 80 °C und ein entfestigendes Verhalten im Temperaturbereich
von 150 °C bis 180 °C. Die Schadigungsentwicklung wurde bei zwei Tempera-
turen, die fur das jeweilige Wechselverformungsverhalten stehen (T = 80 °C
und T = 180 °C), im Detail an polierten Proben im Rasterelektronenmikroskop
untersucht. Der Mitteldehnungseinfluss bei T= 80 °C ist nur bei kleinen Deh-
nungsamplituden €, < 0,5% zu verzeichnen. Dabei stellen sich bei héheren
Dehnungsverhaltnissen kleinere Lebensdauern ein, da hier die Mittelspannun-
gen wesentlich hoher sind und dadurch die Mikrorissausbreitung beginstigt
wird. Auch bei T= 180 °C haben die induzierten Zugmittelspannung einen ent-
scheidenden Einfluss auf das Lebensdauerverhalten. Bei der kleinsten Total-
dehnungsamplitude ist dieser Effekt am groten. Mit steigender Totaldeh-
nungsamplitude nehmen die induzierten Zugmittelspannungen stark ab, wo-
bei die plastischen Dehnungsamplituden zunehmen. Zur Bewertung des Ein-
flusses unterschiedlicher Beanspruchungen auf das Lebensdauerverhalten
kann sowohl bei 80 °C, als auch bei 180 °C der Schadigungsparameter nach

Smith, Watson und Topper herangezogen werden.
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Zum besseren Verstandnis des Einfluss der Temperaturbelastung wurde das
LCF-Verhalten stichprobenartig an Uberalterten Proben untersucht. Erwar-
tungsgemall nehmen mit zunehmender Auslagerungstemperatur die induzier-
ten Spannungen ab und die plastischen Dehnungsamplituden zu. Mit steigen-
der Auslagerungstemperatur wird zunehmend auch ein quasi-neutrales Wech-
selverformungsverhalten beobachtet. Die an den ausgelagerten Proben ermit-
telten Lebensdauern liegen im Bereich der Streuung der Proben des Aus-

gangszustandes.

Anhand der Oberflachenuntersuchung konnte gezeigt werden, dass sich bei 80
°C der Riss an der Oberflache interkristallin entlang der Korngrenzen ausbrei-
tet und schnell nach dem Anriss zum Versagen fiihrt. Offensichtlich wird die
interkristalline Rissbildung als Folge der Mikroplastizierung in den ausschei-
dungsfreien Zonen nahe den Korngrenzen. Die Bruchflache lieferte jedoch ei-
nen Mischbruch. Das bedeutet, dass die Rissausbreitung im Werkstoff inter-

und transkristallin verlauft.

Bei 180 °C jedoch wurde ein anderes Verhalten festgestellt. Die Schadigung
setzte im Vergleich zu 80 °C viel friiher in der Lebensdauer ein. Zusatzlich
konnten auch Gleitbander beobachtet werden. Da diese wie Kerben an der
Oberflache wirken, konnten sich die Risse auch transkristallin entlang der
Gleitbander ausbreiten. Der Rissfortschritt erfolgt mittels Zusammenwachsen
dieser zuvor gebildeten Schwachstellen lGberwiegend an der Oberflache. Auf-
grund der Entfestigung fuhrte dies aber nicht gleich zum Probenbruch, son-

dern hatte sogar hohere Lebensdauern zur Folge.

Die Steigerung des Lastverhaltnisses flihrt zur Beschleunigung die Schadigung

an den Korngrenzen, wahrend die Schadigung an den Gleitbandern hauptsach-
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lich von der Schwingspielzahl abhdangen. Dadurch wird der Einfluss des Last-
verhéltnisses bei 80 °C ausgepragter insbesondere bei kleinen Totaldehnungs-
amplituden als bei 180 °C. Offensichtlich sind die sich entwickelnden Mit-
telspannungen fiir das Lebensdauerverhalten verantwortlich. Die genauere
Betrachtung der Hohe der Mittelspannung fir die zwei unterschiedlichen
Lastverhaltnisse R;= 0 und R;= 0,33 zeigt, dass sich fiir R;= 0,33 héhere Mit-

telspannungswerte einstellen.

In der Auftragung der Lebensdauer gekerbter Proben iiber der Nenndeh-
nungsamplitude findet man diesen Zusammenhang als durchgezogene Linie
eingetragen. Im Bereich niedriger Temperatur weist der lineare Zusammen-
hang einen steileren Abfall der Anrisslebensdauer bei hoherem Lastverhaltnis
auf, wahrend sich die Neigung der Korrelationsgerade bei hoher Temperatur
kaum adndert. Es zeigt sich, dass der Einfluss der Mitteldehnung auf das Le-
bensdauerverhalten der Kerbproben fiir T= 80 °C mit steigender Nenndeh-
nungsamplitude zwar abnimmt, im Lebensdauerbereich N, > 10 bei identi-
schen Nenntotaldehnungsamplituden positive Mitteldehnungen immer zu
kiirzeren Lebensdauern fiihren. Analog zu den Ergebnissen an glatten Proben
lasst sich der Einfluss unterschiedlicher Nennmitteldehnungen auf das Le-
bensdauerverhalten der Kerbproben eventuell mit den induzierten Spannun-
gen erkldren, die zur Risskoalezens und eventuell zur friiheren Uberschreitung

des Schwellenwerts.

Grundsatzlich unterscheidet sich die Schadigungsentwicklung bei glatten und
gekerbten Proben nicht. Auch bei den Kerbproben bilden sich zunachst lokale
Verformungsmerkmale an den Korngrenzen. An derart geschadigten Korn-
grenzen bilden sich dann auch erste mikroskopische Risse, die dann Gberwie-

gend entlang der Korngrenzen wachsen. Die mehrachsige gradientenbehaftete
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Beanspruchung im Kerbgrund beschleunigt lediglich den Schadigungsprozess
im Vergleich zur homogenen Beanspruchung glatter Proben und férdert die
Rissausbreitung in Umfangsrichtung im Vergleich zum Tiefenwachstum. Die
interkristallinen Risse dominieren die Rissbildung. Die in den ausgepragten
Gleitbandern vorhandenen Mikrorisse erleichtern die Rissausbreitung an der
Oberflache. Fiir T = 180 °C fuhrt eine Mitteldehnung unabhangig von der Hohe
der Nenndehnungsamplitude zu einer leichteren Verringerung der Anrissle-
bensdauer der Kerbproben. Auch bei dieser Temperatur dirfte das Lebens-
dauerverhalten im Wesentlichen von den im Kerbgrund lokal induzierten
wahren Spannungen bestimmt sein. Im Allgemeinen wurde es durch die Scha-
digungsversuche bestatigt, dass die hoheren Mittelspannungen zur Beschleu-
nigung des Risswachstums als Folge Vereinigung benachbarter kleiner Risse

fihren.

Zur Untersuchung des GréReneinflusses wurden Proben aus einem Schmiede-
rohling mit einem Durchmesser von 530 mm und einer Hohe von 200 mm un-
tersucht. Es wurde der Unterschied des Werkstoffes zwischen AuRen, Uber-
gang und Kern untersucht. Es existieren unterschiedliche Gefligezustande im
Bauteil. Die KorngroRe in den drei Bereichen ist unterschiedlich. Es existieren
Subkérner im Bauteil. Am Rand treten keine Subkérner auf. Im Ubergangsbe-
reich liegt der Subkornanteil bei 15% und im Kern liegt der Subkornanteil bei
50%. Die Zugfestigkeit nimmt vom AuRenbereich zum Kernbereich ein wenig
ab. Sie fillt vom AuRenbereich von R, = 411 MPa iiber den Ubergangsbereich
mit R, = 385 MPa auf R,, = 382 MPa im Kernbereich ab. Die Abhangigkeit die
Festigkeit von der KorngréRe ist mit der Hall-Petch-Beziehung fiir einen praxis-
relevanten Anwendungsbereich sehr gut beschreibbar. Die LCF-Lebensdauer

nimmt vom AuRenbereich zum Kernbereich auf ungefdhr die Halfte ab. Die
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Abnahme der Lebensdauer ist somit abhangig von der Anzahl der Subkdrner.
Je hoher der Subkornanteil, umso geringer die LCF-Lebensdauer. Die LCF-
Lebensdauer des hier untersuchten Schmiederohlings ist bei allen untersuch-
ten Dehnraten und Temperaturen geringer als die des Schwerpunktwerkstof-
fes. Hinsichtlich der Schadigungsentwicklung weisen die AulRenproben we-
sentliche Unterschiede zu den Kernproben auf. Die Proben aus dem AuRenbe-
reich zeigen damit einen spateren Rissbeginn als die Kernproben. In den Kern-
proben entstehen die Mikrorisse bevorzugt an Korngrenzen der Subkorner. Je
mehr Subkérner in der Matrix vorliegen umso friher setzt die mikroskopische
Rissbildung ein. Die Korngrenzen der Subk&rner scheinen schwacher zu sein

als die Korngrenzen der Korner.

Die gesamte Lebensdauer kann in drei Phasen unterteilt werden. Eine rissfreie
Rissinitiierungsphase, in der die mikrostrukturellen Veranderungen schlieRlich
zur Materialtrennung in der GréRenordung von etwa 20 um fiihren. Danach
wachsen die Mikrorisse zu kleinen Rissen mit einer GroRe von etwa 350 um,
die sich eventuell mit anderen benachbarten Rissen vereinigen kdnnen. In die-
ser Kurzrisswachstumsphase fiihrt eine Zugmittelspannung zur Beschleuni-
gung des Kurzrissfortschritts. Die Kurzrisswachstumsphase endete mit der Bil-
dung eines makroskopischen Risses, der im Rahmen dieser Untersuchungen
an der Oberflache eine Lange von lber einem Millimeter aufwies. Allerdings
spielt die Beanspruchungshdhe eine maRgebliche Rolle beim Ubergang zum
Langrisswachstum. In der dann folgenden Makrorisswachstumsphase wachsen
die Risse in den Proben relativ schnell ohne nennenswerten Einfluss der mik-
rostrukturellen Hindernisse und es kommt zum Versagen der Probe durch

Gewaltbruch.
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Es ist festzustellen, dass die Korngrenze die schwachste Stelle hinsichtlich der
Schadigung darstellt. Daher empfiehlt sich, den Einfluss der Kaltverformung
nach dem Abschrecken sowie der Aushartung in einem breiten Temperaturbe-
reich (z.B. zwischen 150 °C und 180 °C) auf das LCF-Verhalten der Legierung zu
untersuchen. Ferner ist festzustellen, dass die intermetallischen Partikel von
Typ AlFeNi einen negativen Einfluss auf die LCF-Lebensdauer der Al-
Knetlegierung 2618 haben kénnen. Daher empfiehlt sich, eine Legierungsvari-
ante ohne Fe bzw. Ni Zusatze zu untersuchen, da ein besseres Lebensdauer-
verhalten dieser Legierung ohne die intermetallischen Partikel erwartet wer-

den kann.
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