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1 Einleitung

1.1 Motivation

Der immer groBere werdende Druck auf die Fahrzeug- und Luftfahrtin-
dustrie durch knapper werdende Ressourcen und damit steigender Ener-
giekosten, fihren zu dem Wunsch nach leichten und kostengiinstigen
Werkstoffen. Die Forderung nach moglichst hohen spezifischen Eigen-
schaften, wie beispielsweise spezifischer Steifigkeit und Festigkeit, lasst
sich durch die Entwicklung neuer Verbundwerkstoffe erreichen. Wahrend
beispielsweise in der Luft- und Raumfahrttechnik Leichtbaupotenziale
auch bei relativ hohen Kosten ausgenutzt werden, besteht die Forderung
in anderen Sektoren nach moglichst geringen zusatzlichen Kosten. Im Son-
derforschungsbereich SFB/Transregio 10 (,Integration von Umformen,
trennen und Flgen fir die flexible Fertigung von leichten Tragwerkstruk-
turen”) wurde deshalb das Ziel der kostenglinstigen Fertigung und Bear-
beitung von unidirektional verstarkten Leichtmetalllegierungen durch
Verbundstrangpressen verfolgt. Fokus der werkstoffkundlichen Untersu-
chungen bildeten dabei metallisch oder keramisch verstarkte aushartbare
Aluminiumlegierungen. Betrachtet man solche Verbundwerkstoffe fir
leichte Strukturbauteile dann wird schnell klar, dass die Ubertragung von
duleren Kraften von der Matrix auf die Verstarkungselemente eine zent-
rale Rolle einnimmt. Damit riickt die Grenzflache des Verbundwerkstoffes,
welche die Ubertragung jener Krifte erst ermoglicht, in den Fokus der
Betrachtung. Ist die Grenzflache schwach, oder bereits prozessinduziert
vorgeschadigt, so kommt es zu einem friihzeitigen Versagen des Verbun-
des ohne dessen volles Potenzial ausschopfen zu kdnnen. Gleichzeitig ist
die Grenzflache nicht nur mechanischer Beanspruchung ausgesetzt, son-
dern erfahrt durch den Kontakt mit der Umgebung, beispielsweise an
Flgestellen oder bei Rissbildung, eine korrosive Beanspruchung. Durch die
Kombination unterschiedlicher Materialen steigt das Korrosionsrisiko da-
mit meist nicht unerheblich. Eine genaue Kenntnis der an der Grenzflache
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auftretenden Phanomene unter mechanischer, als auch korrosiver, Last ist
deshalb unerlasslich zur beanspruchungsgerechten Auslegung von Bautei-
len aus Verbundwerkstoffen. Durch die Herstellung unidirektional ver-
starkter Profile mittels Verbundstrangpressen kann jedoch der optimale
Grenzflachenzustand, welcher im Wesentlichen durch die Prozesstempe-
ratur und die Driicke wahrend der Umformung bestimmt wird, nicht im-
mer erreicht werden. Gleichzeitig konnen Grenzflachenfehler nicht immer
ausgeschlossen werden. Dies fuhrt zum Bedarf eines nachtraglichen
Grenzflachendesigns, welches es erlaubt die Grenzflache nachtraglich zu
starken. Neben der genauen Charakterisierung der Schadigungsmecha-
nismen im Verbund, muss dementsprechend zur Bewertung der Grenzfla-
cheneigenschaften eine zuverldssige Quantifizierung mittels geeigneter
experimenteller Methoden sichergestellt werden um beispielsweise die
Modellierung solcher Verbunde mittels FE-Methode zu verbessern.

1.2 Zielsetzung

Die Zielsetzung dieser Arbeit bestand in der Analyse der Grenzflachenbe-
einflussung durch Warmebehandlungen, der Entwicklung und Bewertung
eingesetzter Grenzflachencharakterisierungsmethoden, sowie der Charak-
terisierung von Schadigungsmechanismen an der Grenzflache wahrend
mechanischer und korrosiver Beanspruchung. Hierzu werden zwei Werk-
stoffsysteme mit einer EN AW6082-Matrixlegierung untersucht. Zum ei-
nen wird ein Verbundwerkstoff mit metallischer Vollverstarkung in Form
eines 1.4310 Federstahldrahtes betrachtet, zum anderen wird eine hybri-
de Verstarkung auf Basis von vorinfiltrierten Keramikfasern betrachtet.
Anhand von Warmebehandlungsversuchen, welche sich an gangigen
Warmebehandlungsmethoden zur Aushartung der verwendeten Alumini-
umlegierung orientieren, wird die Mdglichkeit der nachtraglichen Beein-
flussung der Grenzflache analysiert und mit dem Ausgangszustand vergli-
chen. Die Frage nach einer zuverldssigen Charakterisierung wird anhand
dem Abgleich von Push-Out-Versuchen und Pull-Out-Versuchen mit unter-
schiedlichen Randbedingungen und anhand der simulativen Abbildung
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beider Versuchstechniken am Verbund mit metallischer Verstarkung un-
tersucht. Verbunde mit hybrider Verstarkung mit unidirektional ausgerich-
teten Keramikfasern, erfordern aufgrund des unterschiedlichen Ver-
suchsmalistabs und dem Auftreten mehrerer Grenzflachen andere Cha-
rakterisierungsmethoden. Hierzu sollen neue Methoden entwickelt und
bewertet werden. Die Degradations- und Schadigungsphanomene sollen
in beiden Werkstoffsystemen anhand makroskopischer Zugversuche ana-
lysiert und anhand der erreichbaren mechanischen Eigenschaften disku-
tiert werden und in Zusammenhang mit den Grenzflacheneigenschaften
gebracht werden. Im Falle der metallischen Vollverstarkung wird zudem
das Augenmerk auf die Degradation durch korrosive Belastungen gerich-
tet, da hier von einem deutlich gesteigerten Korrosionspotential aufgrund
von Kontaktkorrosionserscheinungen an der Grenzflache ausgegangen
wird. Dies soll sowohl unter statischer, als auch unter zyklischer Beanspru-
chung erfolgen.



2 Kenntnisstand

2.1 Verbundwerkstoffe

Unter Verbundwerkstoffen versteht man die Kombination unterschiedli-
cher, fest verbundener Materialien. Dabei wird durch die gezielte Auswahl
der Komponenten eine Eigenschaftskombination erreicht, welche die Ei-
genschaften des Grundwerkstoffes Ubertreffen [Rau77] [Chal2]. Fir
Strukturwerkstoffe steht dabei die Optimierung der mechanischen Eigen-
schaften (z.B. Erhohung der spezifischen Festigkeit und Steifigkeit) im
Vordergrund [Ash04] [Hor08] [R6s08]. Ublicherweise werden die Ver-
bundwerkstoffe nach Art ihrer Matrix klassifiziert. Neben Metallen (Metal
Matrix Composites: MMC) werden auch Keramiken (Ceramic Matrix Com-
posites: CMC) und Polymere (Polymer Matrix Composites: PMC) als Mat-
rixwerkstoffe eingesetzt [Cha87] [Chal2] [Hul96] [ROs12]. Bei der Wahl
des Verstarkungselementes ist neben der Auswahl eines geeigneten
Werkstoffes auch die Art, Anzahl und Lage im Verbundwerkstoff entschei-
dend. Man unterscheidet zwischen Kurzfaser-, Teilchen- und Durchdrin-
gungsverbundwerkstoffen mit nahezu quasi-isotropen mechanischen Ei-
genschaften und gerichteten Faser-, sowie Schichtverbundwerkstoffen mit
stark anisotropen Eigenschaften [Rau77] [St688] [Och93] [R6s12].

2.1.1 Metallmatrix-Verbundwerkstoffe fiir Leichtbauanwendungen

Betrachtet man Metallmatrix-Verbundwerkstoffe fir Leichtbauanwen-
dungen, so werden Uberwiegend die Leichtmetalle Aluminium, Magnesi-
um und Titan als Matrixwerkstoff eingesetzt [R6s12] [Cha06]. Aluminium
sticht dabei durch eine geringe Dichte sowie gute Korrosions- und Bear-
beitungseigenschaften hervor und ist dementsprechend der meist ver-
wendete Matrixwerkstoff [Bob10]. Durch geeignete Verstarkungselemen-
te konnen die Eigenschaften von MMCs (z.B. Elastizitatsmodul, thermi-
scher Expansionskoeffizient oder VerschleiRbestandigkeit) deutlich variiert
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werden [Sur03]. Besonders fiir den Leichtbau relevant ist dabei die Mog-
lichkeit, die massenspezifischen Eigenschaften, wie das Verhaltnis von E-
Modul oder Streckgrenze zu Dichte (E/p; Ryo,2/p) zu erhéhen, um auf diese
Weise das Leichtbaupotenzial des Werkstoffes zu steigern [Ash04]. Hierzu
miussen besonders steife und hochfeste Verstarkungselemente mit gleich-
zeitig geringer Dichte verwendet werden, was beispielsweise nichtmetalli-
sche anorganische Verstarkungselemente (SiC, B,C, Al,O3;, C-Fasern) be-
sonders auszeichnet [Cou00]. Trotzdem werden aber auch metallische
Verstarkungselemente eingesetzt, um das Leichtbaupotenzial zu steigern.
Der groRe Vorteil gegenliber anorganischen Verstarkungselementen be-
steht dabei in der guten Verflgbarkeit, der leichteren Verarbeitungsmog-
lichkeit und in den geringerer Herstellungskosten. So kommt [Wei05c] im
Auswahlprozess fur verbundstranggepresste Aluminiummatrixverbund-
werkstoffe zum Schluss, dass Federstahldraht hinsichtlich der mechani-
schen Eigenschaften und der zu erwarteten Grenzflachendiffusion, aber
auch hinsichtlich der Materialverfigbarkeit — und Kosten eine geeignete
Alternative zu keramischen Verstarkungselementen darstellt. [Man06]
untersuchte die mechanischen Eigenschaften einer mit Kurzfasern aus
Stahl verstarkten Al-2Mg Matrix und wies deutliche Steifigkeits- und Fes-
tigkeitssteigerungen bei nur wenig verringerter Duktilitat nach. Ein weite-
rer Vorteil von Stahl bzw. Edelstahl als Verstarkungselement findet sich in
der guten Benetzbarkeit mit Aluminiumschmelze [Noo08] und eignet sich
demnach ebenfalls zur Herstellung von Aluminiummatrixverbunden mit-
tels unterschiedlicher GieB- oder Infiltrationsverfahren. Eine Steigerung
der VerschleiRfestigkeit durch Stahldrahtverstarkung von Aluminiumlegie-
rungen konnte [Aga99] belegen.

2.2 Herstellung von MMCs

Zur Herstellung von verstarkten Metallmatrix-Verbundwerkstoffen stehen
unterschiedliche Verfahren zur Verfigung. Es kann dabei zwischen Fest-
phasen-, Flissigphasen-, oder In-situ-Verfahren unterschieden werden
[Kai03] [Kai06] [Deg92] [Kai06] [Chal2][Wan10]. Zu den In-situ-Verfahren
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zahlt z.B. das gerichtete Erstarren von Eutektika in zweiphasigen Werkstof-
fen, welche aber streng genommen keine Verbunde darstellen, da diese
aus einer Phasenumwandlung entstehen. Unter Flissigphasenverfahren
versteht man schmelzmetallurgische Prozesse, wie das Infiltrieren von
Faserpreforms [Car98] [Shill] bzw. Drahtstrukturen [Sen14] oder pordser
Strukturen mittels Squeeze-Casting [Dhal4] [Fen08]. Den Festphasen sind
die pulvermetallurgischen Methoden [Poul2] zuzuordnen, ebenso Mas-
sivumformverfahren, wie z.B. das Strangpressen. Beim Strangpressen
konnen zum einen bereits verstarkte Pressblocke verwendet werden um
homogene kurzfaser- oder partikelfaserverstarkte Verbunde zu erzeugen
[MUl01]. Zum anderen kénnen zur Herstellung unidirektional verstarkter
MMC, Verfahren wie das Verbundstrangpressen mit mehrkernigen BIo-
cken [Osa72] [Gri09], das Conform-Verfahren [Ost07] oder das Verbund-
strangpressen mit Spezialwerkzeugen (vgl. Kapitel 2.2.1) genutzt werden.

2.2.1 Verbundstrangpressen mit Spezialwerkzeugen

Gegenstand dieser Arbeit bilden Profile, welche mittels eines Verbund-
strangpressprozesses mit Spezialwerkzeugen hergestellt wurden, weshalb
im Folgenden das Verfahrensprinzip genauer betrachtet werden soll. Be-
reits in den 70er-Jahren wurde von [Ame74] ein Patent zur Herstellung
von Verbundprofilen (z.B. Verbundstromschienen) mittels Spezialwerk-
zeugen beim Strangpressen eingereicht. Es beruht auf dem Prinzip des
direkten Strangpressens [Ost07] [BauO1], wobei der Verstarkungswerk-
stoff erst wahrend des Strangpressens mittels modifizierter Kammerwerk-
zeuge dem Werkstofffluss zugefiihrt wird. Es ist damit bezlglich der er-
zeugbaren Strukturen und Profilgeometrien deutlich flexibler als bei-
spielsweise das Conform-Verfahren oder das Verpressen von
mehrkernigen Blocken. Zur Herstellung von Leichtmetallprofilen mit end-
los eingebetteten Verstarkungselementen zum Einsatz in leichten Trag-
werksstrukturen wurde dieses Prinzip im Sonderforschungsbereich Trans-
regio 10 aufgegriffen und kontinuierlich weiterentwickelt. So beschreibt
[KleO4a] und [Kla04], das Verfahrensprinzip und den Aufbau modifizierter
Kammerwerkzeuge zur Zufihrung von endlos Verstarkungselementen im
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Strangpressprozess. Das dort beschriebene Verfahren wurde dann sukzes-
sive weiterentwickelt. So konnte nicht nur die Prozesssicherheit, sowie die
gezielte Einbettung der Verstarkungselemente an einer definierten Positi-
on im Profil verbessert werden [Sch08]. Mit Hilfe entwickelter Simulati-
onstools konnte ebenfalls die Werkzeuggeometrie weiter optimiert wer-
den und fuhrte damit zu einer Erweiterung der Profilgeometrie und zur
Erhohung des Verstarkungsgehaltes [Sch07] [Piell] bis zu 13,5 Vol.-%
[Piell] [Piel3]. Der maximale Verstarkungselementanteil im Profilquer-
schnitt ist dabei durch die aufzubringenden Prozesskrafte und die geomet-
rischen Randbedingungen eingeschrankt und betragt theoretisch
31 Vol.-% [Pield]. Eine Erweiterung des Verfahrens bestand in der Ver-
wendung unterschiedlicher Verstarkungselementgeometrien [Wei07b],
sowie in der Verwendung von Aluminiumoxidfasern als Verstarkungsele-
ment. Die prinzipielle Machbarkeit solcher Verbunde konnte [Wei05c] auf
einer Modellpresse nachweisen und wurde von [Pie08] aufgegriffen und
weiterentwickelt, so dass eine kontinuierliche Fertigung solcher Profile
moglich wurde [Piel4] [Dah14]. Das Verfahrensprinzip erlaubt somit die
flexible und kostengiinstige unidirektionale Verstarkung von Leichtmetall-
profilen mit unterschiedlichen Verstarkungselementen. Abbildung 2.1
skizziert das genutzte Verfahrensprinzip nach [KleO4b] [KleO4a]. Der zu
verpressende Werkstoff wird hierbei in Blockform zunachst auf die ge-
winschte Blocktemperatur (meist bis unterhalb der Rekristallisationstem-
peratur) vorgewarmt und in den ebenfalls vorgeheizten Rezipienten ein-
gebracht. Mittels eines hydraulisch verfahrbaren Stempels wird der
Blockwerkstoff in das mehrteilige Werkzeug gepresst und dabei zunachst
Uber das Abdeckelement in zwei oder mehrere Teilstrange aufgeteilt. Der
modulare Aufbau des Werkzeuges ermdoglicht es dann im nachsten Schritt
Uber das Zufiihrelement des Werkzeuges Verstarkungselemente in Draht-,
Seil- oder Bandform Uber eine Umlenkung von etwa 90 °C in den Werk-
stofffluss zuzuflihren.
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Rezipient Dichtscheibe

Zufiihrelement

// SchweilRkammer

Pressblock
\ / Matrize
Verstarkungselement
SN

Zufuhrkanal Verstarktes Profil

Abbildung 2.1

Prinzip des Verbundstrangpressen mit modifizierten Kammerwerkzeugen nach
[KleO4a]

In der darauf folgenden Schweillkammer erfolgt das VerschweiBen der
Teilstrange unter hohem hydrostatischen Druck (50-100 MPa) und bei
erhohter Temperatur (Ublicherweise 400-500°C bei Aluminiumlegierun-
gen), was zu einem Einbetten der Verstarkungselemente in der sogenann-
ten Langspressnaht des Profils fihrt [Klo13]. Der Einzug der Verstarkungs-
elemente resultiert aus den auftretenden Schubspannungen in der
SchweiBkammer zwischen Verstarkungselement und Blockwerkstoff und
bringt damit gewisse Anforderungen an die Verstarkungselementfestigkeit
mit sich. Diese Prozesskrafte konnen durch Anpassung des Pressverhalt-
nisses, Werkzeuggeometrie (z.B. mehrstufige Umformung) und Prozess-
temperatur in Abhangigkeit des Werkstoffsystems angepasst werden,
wobei eine direkte Rickwirkung auf die Einbettung der Verstarkungsele-
mente besteht. Hohe Dricke in der Schweikammer flihren zu einer bes-
seren Einbettung [Klo08] [Pie09]. Hierbei muss darauf geachtet werden,
dass die Prozesskrafte das Verstarkungselement nicht beschadigen, aber
es dennoch zu einer ausreichenden VerschweiRung kommt [Sch12]. Der
Austritt des Profils erfolgt dann Uber die formgebende Matrize. Das vorge-
stellte Verfahren des Verbundstrangpressens mit Spezialwerkzeugen ist
dabei auf unterschiedlichste Werkstoffsysteme anwendbar.



Herstellung von MMCs

Ublicherweise werden zum Verbundstrangpressen aushirtbare Alumini-
umlegierungen der 6xxx-Reihe verwendet. Sie bieten neben einer guten
Strangpressbarkeit zudem die Moglichkeit die Endfestigkeit durch eine
gezielte Warmebehandlung einzustellen. So beschaftigen sich die Arbeiten
von [WeiO6a] [WeiO5b] [WeiO6b] [Wei07b] [Ham09a] mit der mechani-
schen Charakterisierung von verbundstranggepressten Werkstoffen mit
einer EN AW-6060 Matrixlegierung und Arbeiten von [Merl12] [MerQ9]
[Merlla] [Merl4a] [Merl14b] [Merllc] [Merllc] [Merllc] [Reel3] mit
der hoherfesten Aluminiumlegierung EN AW-6082 als Matrixwerkstoff.
[Ham12] untersuchte zusatzlich Verbunde mit Matrixlegierungen aus
EN AW-6056 und EN AW-2099. Ein Vorteil bei der Verwendung von aus-
hartbaren Aluminiumlegierungen als Matrixwerkstoff besteht darin, dass
die hohe Blockvorwarmtemperatur im Bereich Ublicher Lésungsglihtem-
peraturen (zwischen 525°C und 540 °C) gewdhlt werden kann und ein
gewlnschter Warmebehandlungszustand direkt nach dem Prozess einge-
stellt werden kann, indem das Profil am Pressmaul in geeigneter Weise
abgeschreckt wird [KeB01a] [Kel01lb]. Bei Verwendung der hdherfesten
Legierung EN AW-6082 ist zu beachten, dass hier durch die Legierungs-
elemente Chrom und Mangan eine ausgepragte Abschreckempfindlichkeit
vorliegt [Lim93]. Der Temperaturbereich zwischen 400 °C und 290 °C sollte
in diesem Fall zligig durchlaufen werden (10-20 K/s), was je nach Profilge-
ometrie und Wandstarke eine Abschreckung an Wasser erforderlich
macht, um Festigkeits- und Duktilitatseinbullen zu vermeiden [Ost07].
Neben Aluminiumlegierungen kdénnen aber auch Magnesiumlegierungen
verpresst werden. So wurden MgAlZn-Legierungen als geeignete Werk-
stoffe identifiziert. [Merllc] [Reeld] [Merl4a] untersuchten hierzu Ver-
bunde mit einer AZ31-Matrixlegierung.

Die Auswahl und Bewertung unterschiedlicher Verstarkungselementwerk-
stoffen und Geometrien erfolgte bereits durch [Wei05d]. Neben austeniti-
schen Federstahldrahten bzw. Seilen ([WeiO6a] [WeiO5b] [WeiO5b]
[Wei07b] [Mer12] [Merl4b] [WeiO6a] [WeiO6a]) wurden auch Untersu-
chungen zu Verstarkungselementen auf Nickel- und Cobaltbasis ([Wei06a]
[Ham09a] [Ham12]), sowie Aluminiumoxidfasern angestellt [Wei05a]
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[Mer08a]. [Wei05d] kommt zu dem Schluss, dass zur vollen Ausnutzung
des Leichtbaupotenzials nur anorganische Verstarkungselemente in Frage
kommen. Nur hier ist neben der Steigerung der spezifischen Festigkeits-
kennwerte auch eine effektive Steigerung der spezifischen Steifigkeit mog-
lich [Mer08al].

Verbundstrangpressen mit Verbunddrihten

Wie von [Wei05a] und [Mer08a] gezeigt, ist die Verstarkung von Leicht-
bauprofilen mit anorganischen Fasern, wie C-Fasern und Aluminiumoxid-
fasern, eine vielversprechende Methode, um deren spezifischen Eigen-
schaften, insbesondere auch die spezifische Steifigkeit effektiv zu steigern.
Gleichfalls deckten die Untersuchungen von [WeiO5a] die prozessspezifi-
schen Schwierigkeiten bei der Verwendung solcher Fasern beim Verbund-
strangpressen auf. Durch die Verwendung von vorinfiltrierten MMC-
Verbunddrahten auf Basis von C- bzw. Al,0s-Fasern in einer Aluminium-
matrix (Eine detaillierte Beschreibung der Herstellung solcher Verbund-
drahte findet sich z.B. in [Dok99] und [Blu98a]), kann zunachst die
Lastlibertragung der prozessrelevanten Krafte bewerkstelligt werden ohne
eine Schadigung der Einzelfasern erwarten zu missen [WeiO5a] [Piel4].
Jedoch birgt die Zuflihrung solcher hochst biegesteifer und spréder Ele-
mente, das Risiko des Drahtversagens wahrend der Zufiihrung, bedingt
durch enge Biegeradien im Presswerkzeug. Des Weiteren fiihrt die gestei-
gerte Reibung bei erhohten Temperaturen zwischen der Aluminiummatrix
des Verbunddrahtes und dem Werkzeugstahl in den Zufiihrkandlen zu
zusatzlichen Spannungen im Draht, welche ebenfalls ein Drahtversagen
wahrend des Zufuhrprozesses hervorrufen kdnnen [Pie08]. Zwar kann hier
durch Aufspriihen von Bornitrid die Reibung entscheidend verbessert
werden, resultiert aber in einer deutlichen Schwachung der Grenzflache
zwischen Draht und Profilmatrix [Pie08] [Mer08a]. Zur prozesssicheren
Einbettung muss das Werkzeugkonzept an die genannte Problematik an-
gepasst werden. Der Nachweis der kontinuierlichen Fertigung solcher
hybriden Verbundprofile, auf Basis von Aluminiumoxidfaser-Aluminium-
Verbunddrahte auf einer Forschungspresse, wurde von [Piel4] [Dah14]
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geflihrt. Abbildung 2.2 (links) zeigt das Prinzip des hierzu neuentwickelten
Werkzeugkonzeptes.

Zufuhrung
mit Rezipient

/

Abbildung 2.2

Werkzeug zum Verbundstrangpressen von Verbunddrahten: Prinzip (links) und Ver-
gleich der Biegeradien mit herkdmmlicher Zufiihrung (rechts) [Dah14]

Die Zufiuhrung der Verbunddrahte erfolgt in diesem Fall Gber Bohrlocher
im Rezipienten. Hierdurch kénnen die Umlenkradien bei der Zuflihrung
signifikant vergroRert werden, was der Vergleich mit der konventionellen
Zufihrung ohne Rezipienten verdeutlicht (Abbildung 2.2 (rechts)). Die
Reibung in den Zuflihrkanalen kann mittels Gleitlager aus Siliziumkarbid an
kritischen Kontaktpunkten in den Kanalen deutlich reduziert werden. In
der Summe aller MaRnahmen fiihrt dies zu einer relevanten Entlastung
der Verbunddrahte wahrend des Prozesses und ermoglicht somit die pro-
zesssichere Einbettung keramischer Verbunddrahte in Leichtmetallprofile
[Dah14] [Piel4].

2.3 Grenzflachen in MMCs

Die Grenzflache innerhalb von Metallmatrix-Verbundwerkstoffen ist ver-
antwortlich fir die Kraftlibertragung von Matrix in das Verstarkungsele-
ment und hat deshalb entscheidenden Einfluss auf die mechanischen Ei-
genschaften und das Schadigungsverhalten solcher Verbunde [Met74]
[Cha87] [Jin01] [Cly95] [Cha02a]. Sie wird nach [Met74] als Region signifi-
kant veranderter chemischer Zusammensetzung definiert. Sie beeinflusst
nicht nur das Verhalten unter mechanischer Beanspruchung [Cha06], son-
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dern auch das Verhalten bei korrosiver Einwirkung [Bob10] [Rin12], sowie
die Anwendbarkeit unterschiedlicher Fiigetechnologien [EII96].

Die Bindung zwischen Matrix und Verstarkungselement (VE) in MMCs ist
im Vergleich zu Polymer- oder Keramik-Verbunden relativ stark [Cha95].
Dies ist meist erwiinscht, da die Grenzflache oft der limitierende Faktor fir
die Lastlibertragung von der Matrix in die meist hochfesten Verstarkungs-
elemente ist. Ist die Grenzflachenfestigkeit hoch genug, um Krafte bis zum
Verstarkungselementversagen zu Ubertragen, so ist das Schadigungsver-
halten durch ein plétzliches Versagen des Verstarkungselementes charak-
terisiert [Cly91] [Yue95]. Wird ein schadigungstoleranteres Versagensver-
halten angestrebt, so muss das Versagen in die Grenzflache verlagert wer-
den. Das bedeutet die Grenzflachenfestigkeit muss Uber entsprechende
MaRknahmen, wie z.B. Oberflachenbehandlung oder Beschichtung der
Verstarkungselemente eingestellt werden [WeiO6a]. Das Grenzflachende-
sign liefert daher ein wichtiges Werkzeug, um MMCs auf den jeweiligen
Belastungsfall anzupassen und das gewilinschte Schadigungsverhalten
einzustellen. Hierzu muss ein genaues Verstandnis des Aufbaus und der
Eigenschaften der Grenzflaiche vorliegen. Die Grenzflachenfestigkeit in
MMCs wird durch mechanische und chemische Effekte beeinflusst
[Cha01]. Der Ursprung dieser Effekte ist in Abbildung 2.3 libersichtshalber
dargestellt und soll in den folgenden Kapiteln genauer betrachtet werden.
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Mechanische Eigenschaften der Grenzflache

Chemische Bindung Mechanische Bindung ‘
Chemische Reaktionen wahrend Oberflacheneffekte | | Eigenspannungen |
des thermo-mechanischen UnregelmaBigkeiten in Unterschiedliche
Herstellungsprozess und der Oberflache durch Warmeausdehnungskoeffizienten
Weiterbehandlung Herstellung zwischen Matrix und VE
Ausbildung von Reaktionszonen Oberflachenrauhigkeiten Eigenspannungszustand an der
der Verbindungpartner Grenzflache
= -« :
= : v,T T‘* - Radiale
—>1‘ 141/ Druckspannungen
- Reaktionszone / i bl
= 3 Rauheiten | X 5 | b Scherspannungen
= 5 Qu s 5
z | ] e
-> Stoffschluss ->Formschluss < Kraftschluss
Abbildung 2.3

Einfllisse auf die Grenzflachenfestigkeit nach [Cha01]

2.3.1 Mechanische Bindung

Die mechanischen Effekte, welche die Grenzflachenfestigkeit beeinflussen,
lassen sich im Wesentlichen auf zwei Phanomene zurlickfliihren. Zum ei-
nen kdnnen formschlissige Verbindungen auf makroskopischer oder mik-
roskopischer Ebene vorliegen, zum anderen kénnen Klemmbkrafte in radia-
ler Richtung, bedingt durch unterschiedliche thermische Ausdehnungsko-
effizienten zwischen Matrix und Verstarkungselement wirken [ChaO0]
[Cha01]. Erstere entstehen durch Oberflaichenrauheiten des Verstar-
kungselements. Diese konnen entweder direkt aus der Herstellung der
Verstarkungselemente resultieren oder durch eine nachtragliche Oberfla-
chenbehandlung beeinflusst werden. Oberflachenrauheiten bleiben bei
der Herstellung des Verbundes meist erhalten und resultieren in einem
Formschluss auf mikroskopischer Ebene [Cha06]. Je nach Herstellungsver-
fahren kann somit ein mehr oder weniger starker Formschluss eingestellt
werden. Dies gilt insbesondere dann, wenn z.B. bei einem schmelzmetal-
lurgischen Prozess von einem guten Benetzungsverhalten ausgegangen
werden kann. [Wei06a] wies beispielsweise an Verbunddrahten aus mit
Reinaluminium infiltrierten Aluminiumoxidfasern eine formschlissige
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Verbindung auf Nanometerebene durch eine zahnférmig ausgebildete
Grenzflachenmorphologie nach. Durch die Verwendung spezieller Verstar-
kungselementgeometrien kann auch ein makroskopischen Formschluss
erreicht werden, wie z.B. bei der Verwendung von Seilen anstatt von glat-
ten Drahten oder Fasern [WeiO5b] [Weil2a] [Wei07b] [WeiO6a].

Durch die Verwendung von Verstarkungselementen, welche einen deut-
lich kleineren thermischen Ausdehnungskoeffizienten aufweisen als die
metallische Matrix, entstehen bei Herstellungsverfahren, welche unter
hohen Temperaturen erfolgen (alle schmelzmetallurgischen Verfahren,
Warmumformungsverfahren wie das Verbundstrangpressen, HIP-
Verfahren etc.) bei der Abkihlung von Prozess- auf Raumtemperatur,
Druckeigenspannungen auf das Verstarkungselement, sowohl in longitu-
dinaler als auch radialer Richtung. Diese Druckeigenspannungen radial
zum Verstarkungselement fiihren zu einer Erhohung der Grenzflachenfes-
tigkeit zwischen Matrix und Verstarkungselement [Cha95] [Cha01]
[Cha06].

Die Grenzflachenscherfestigkeit wird somit durch einen zusatzlichen Anteil
erhoht, der sich nach T = u - g, berechnet, wobei u der Reibkoeffizient
der Materialpaarung und o, die radiale Druckspannung ist [Chal2]. Bei
keramischen Verstarkungselementen ist dieser Effekt jedoch deutlich
starker ausgepragt als bei metallischen, da der Unterschied der thermi-
schen Ausdehnungskoeffizienten hier erheblich grofRer sein kann. Die Ei-
genspannungen konnen in unmittelbarer Nahe zum Verstarkungselement
bis an die Streckgrenze des Matrixmaterials heranreichen und diese lokal
sogar Uberschreiten, was zu einer Erhéhung der Versetzungsdichte in der
Nahe der Grenzflache fihrt und damit zu einer zusatzlichen Verfestigung
der Grenzflachenregion [Vog86a] [Cha72].

2.3.2 Chemische Bindung

Neben der rein mechanischen Bindung ist in Metallmatrix-Verbunden eine
zusatzliche chemische Bindung in den meisten Fallen erwilinscht. Je nach
Verbundpartner befindet sich das System im thermodynamischen Un-
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gleichgewicht und ist bestrebt durch chemische Reaktionen die Gesamte-
nergie des Systems zu verringern [Cha06]. Die chemische Bindung resul-
tiert dabei entweder durch Losung im festen Zustand und/oder durch die
Bildung von Reaktionsprodukten zwischen Matrix und Verstarkungsele-
ment an der Grenzflache. Dies findet besonders bei erhéhten Temperatu-
ren, welche wahrend des Herstellungsprozesses und/oder eines Warme-
behandlungsschrittes oder aber auch im laufenden Betrieb auftreten kon-
nen, statt. Sind die Diffusionsmoglichkeiten ausreichend grof3, kann es zur
Bildung einer Reaktionszone, die aus mehreren Schichten unterschiedli-
cher Zusammensetzung bestehen kann, kommen [Aga99] [Via02].

Da es sich um diffusionsgesteuerte Vorgange handelt, ist die Dicke einer
solchen Reaktionszone zeit- und temperaturabhangig, wie aus dem fol-
genden Zusammenhang ersichtlich ist [Got98]: Naherungsweise lasst sich
die Dicke x der Reaktionszone durch

x =~+vV2Dt Gleichung 2.1

beschreiben, wobei D ein pseudo-Diffusionskoeffizient mit der Einheit
m2s ™ ist. Dieser kann mit einem Arrhenius-Term beschrieben werden:

-AQ
D=D,-exr Gleichung 2.2
(Do = konst.; AQ: Aktivierungsenergie; k: Boltzmann-Konstante; T: Tempe-
ratur)

Die Dicke der Reaktionsschicht ist proportional zur Wurzel aus der Zeit und
Uber den Diffusionskoeffizienten exponentiell mit der Temperatur ver-
knlpft. [Aga99].

Wahrend eine Reaktionszone von geringer Dicke die Grenzflachenfestig-
keit steigern kann, ist die exzessive Bildung von Reaktionszonen zu ver-
meiden. Langere Haltezeiten bei hohen Temperaturen und damit ausge-
pragten Reaktionszonen kénnen zu einer Schadigung des Verstarkungs-
elements und daraus resultierender Kerbwirkung fihren [Eva03] oder zur
Bildung unerwiinschter sproder Phasen [Bha89] [Tiw87] [Cha06]. [Rah08]
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unterscheidet finf Stadien der Grenzflachenreaktion, in deren Verlauf sich
die urspringliche Struktur der Grenzflaiche immer starker verandert
(Abbildung 2.4).
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Abbildung 2.4
Stadien der Reaktionskinetik an Grenzflachen in MMCs nach [Rah08]

In den Stadien 1 und 2 liegt keine Reaktion zwischen den Verbundpartnern
vor, es kommt zu keiner Bildung einer Reaktionszone. In diesem Zustand
ist die chemische Bindung nur unzureichend ausgepragt und es liegen
Uberwiegend nur adhasive Krafte in der Grenzflache vor. Die Stadien 4 und
5 beschreiben Zustiande mit ausgepragter Reaktionszone, wobei durch die
Bildung sproder Reaktionsprodukte und Reduzierung des Faserdurchmes-
sers von einer deutlichen Reduzierung der Faserfestigkeit auszugehen ist.
Die optimale Grenzflachenausbildung beschreibt demnach Stadium 3, mit
geringfligiger chemischer Reaktion an der Grenzflache [Rah08].

Kommt es zur Bildung von intermetallischen Phasen, so kénnen diese auch
den Eigenspannungszustand im Verbund beeinflussen, sofern ihr thermi-
scher Ausdehnungskoeffizient signifikant von jenen der Matrix und der
Verstarkungselemente abweicht [Tiw87].

Neben Veranderungen in der Grenzflache kann es durch thermische Ein-
flisse auch zu Anderungen im Matrixmaterial kommen. Je nach Tempera-
turbereich muss von Einfllissen auf die Mikrostruktur (z.B. Rekristallisation
bei Aluminiumlegierungen, Anderung der Ausscheidungsverteilung- und
Morphologie oder Anderung der Versetzungsdichte) ausgegangen werden,
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welche die Grenzflache und das Verhalten des Gesamtverbunds beeinflus-
sen konnen.

Chemische Bindung in Aluminium-Stahl-Verbundwerkstoffen

Bei der Betrachtung von Aluminiummatrix-Verbunden mit Verstarkungs-
elementen auf Eisenbasis, zeigt sich, dass die Diffusionsprozesse an der
Grenzflache zur Bildung von intermetallischen Verbindungen fihrt, was
auf eine sehr geringe Loslichkeit von Eisen in Aluminium (0,052 Ma-% bei
RT) zurlickzufihren ist [Man06]. Je nach Herstellungsverfahren ist aller-
dings von Unterschieden auszugehen. Bei schmelzmetallurgischen Verfah-
ren ist von einer hohen Reaktivitat zwischen Aluminium und Eisenwerk-
stoff auszugehen und je nach Abkihldauer unterscheidet sich der Anteil
der gebildeten intermetallischen Phasen [Bol98] [Col93] [Del93]. Zahlrei-
che Untersuchungen belegen die Bildung von FeAl; bzw. Fe,Als-Phasen an
der Grenzflache [Boul0] [Man07] [Col93] [Dur96] [Via02]. In siliziumhalti-
gen Aluminiumlegierungen kénnen allerdings ebenfalls ternare Al-Fe-Si-
Verbindungen entstehen [Fra06] [Dez07]. Bei der Einbettung von rostfrei-
em NiCr-Stahl in eine Aluminiummatrix konnte zudem die Diffusion von
Nickel und Chrom in die Aluminiummatrix beobachtet werden [Col93]
[Bha89].

Je nach Temperatureinwirkung kann von unterschiedlicher Dicke der Re-
aktionszone ausgegangen werden. Bei schmelzmetallurgischen Prozessen
bilden sich deutlich ausgepragte Reaktionsschichten mit Grenzschichtdi-
cken von tber 3 um, welche von [Bha89] als optimale Schichtdicke bezlig-
lich der Verbundfestigkeit an heiR-isostatisch gepressten Aluminium-Stahl-
Verbunden postuliert wurde. Diese wird in schmelzmetallurgischen Pro-
zessen allerdings meist tberschritten [Col93] [BoulO0].

Werden Aluminiummatrixverbundwerkstoffe mittels Warmumformung
hergestellt, so ist die Reaktion an der Grenzflache weit weniger ausge-
pragt. Das Wachstum von Reaktionsschichten wird hier kaum beobachtet
[WeiO6a] [Pat74]. Dennoch sind die Temperaturen hoch genug um Diffusi-
onsprozesse zwischen Matrix und Verstarkungselement zu ermaoglichen.
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So beobachtete [WeiO6a] die Diffusion von Fe, Ni und Cr in einem ver-
bundstranggepressten System aus einer EN AW-6060-Matrix mit 1.4310
Federstahldrahtelementen mit Diffusionswegen bis zu 250 nm. Eine parti-
kelféormige Bildung intermetallischer Phasen an der Grenzflache wurde
ebenfalls beobachtet, wobei es sich mutmalllich um (Fe,Als)Cr-
Verbindungen handelt. Bereits [Pat74] wies solche Verbindungen an ei-
nem heiB-isostatisch gepressten Reinaluminium/Stahl (NS-355) Verbund
nach, mit einer ausgepragten Reaktionsschichtbildung allerdings erst nach
langerer Auslagerung bei Temperaturen Uliber 500°C. Eine intensive Bil-
dung dieser Phase fiihrt dabei, aufgrund deren Sprédigkeit, zu einem Ab-
fall der Verbundfestigkeit [Pat74] [Til76]. Beim heil3-isostatischen Pressen
mit langerer Presszeit (2h) eines Verbunds aus Aluminium und rostfreiem
Stahl konnte [Fil98] zudem komplexere Al;3Cr,NiFe;,-Verbindungen nach-
weisen.

Da die Bildungsenthalpien von Eisen-Aluminiden sehr nahe beieinander
liegen (z.B. von FeAl (14,3 kJ/mol) [Aga99] und Fe,Als (17 kJ/mol) [Spr11]),
ist die Bildung verschiedener Phasen wahrscheinlich [Aga99]. Das jeweilige
Werkstoffsystem hat dabei einen groRRen Einfluss auf die Zusammenset-
zung als auch fir die Wachstumskinetik [Del93] [Fra06] [Sprl11]. So hat
Silizium einen bedeutenden Einfluss auf die Bildung und das Wachstum
bindrer Al-Fe- und ternarer Al-Fe-Si-Verbindungen [Spr11]. Reinaluminium
bildet dickere Reaktionszonen als Aluminiumlegierungen [Pel00] [Fra06].
Lokale Ungleichgewichte und konkurrierende Reaktionen beeinflussen
zusatzlich, welche Verbindungen in welchem Umfang gebildet werden
[Bha89] [Fra06].

Chemische Bindung in Aluminium-Aluminiumoxid-Verbundwerkstoffen

Aluminiumoxid ist einer der am haufigsten verwendeten Verstarkungs-
werkstoffe flir Aluminiummatrixverbunde. Er bietet eine gute Grenzfla-
chenkompatibilitat aufgrund seiner inerten Oberflache, weist jedoch
schlechte Benetzungseigenschaften durch die reine Aluminiumschmelze
auf. Die Benetzungseigenschaften kodnnen jedoch durch verschiedene
Legierungszusatze, wie z.B. Magnesium oder Lanthan, sowie durch unter-
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schiedliche Beschichtungen der Faser verbessert werden [San09] [Sha04].
Durch die Legierungselemente der Aluminiummatrix wird die Ausbildung
der Grenzflache deutlich beeinflusst. So entsteht bei magnesiumhaltigen
Legierungen eine magnesiumreiche Grenzschicht, bestehend aus MgAl,0,
(Spinell) und/oder MgO, wobei die Auspragung der Reaktionsschicht stark
vom Magnesiumgehalt der Matrixlegierung abhangig ist. [Ber94] konnte
an einer EN AW-6061-Legierung hier die bevorzugte Bildung von MgAl,O,
an der Grenzflache unter Auflosung von Al,Os;, nach Halten bei Losungs-
glihtemperatur zwischen 30 min und 2h, nachweisen. [Dok00] vermutete
das die Anreichung von MgO an der Grenzflaiche eines Al,05/AIMg0.7-
Verbundes zu einem herabsetzen der Grenzflachenfestigkeit fiihrt. Das
Zulegieren von Strontium kann die Bildung von MgAl,O, verhindern unter
Ausbildung einer amorphen Grenzflachenphase. Das Zulegieren von Lan-
than fahrt zur Bildung von La,0; an der Grenzflache [Sha04]. Cu-haltige
Aluminiumlegierungen zeigen die Ausbildung einer Cu-reichen Phase an
der Grenzflache, welche vermutlich auf die Bildung von CuAl,0, bzw. CuAl,
zurtickgefihrt wurde [Lev78]. Bei gleichzeitiger Anwesenheit von Mg wird
die Reaktion allerdings deutlich vermindert [Lev78]. [Wei05a] stellte an
Verbunddrdahten aus Reinaluminium und Al,Oz-Fasern einen gezahnten
Grenzflachensaum aus Al,O; fest. Intermedidare Phasen wurden in dieser
Arbeit jedoch nicht nachgewiesen.

2.4 Charakterisierung von Grenzflachen

Zur Charakterisierung des Grenzflachenverhaltens und zur Bestimmung
der Grenzflachenfestigkeit gibt es eine grofle Auswahl an Charakterisie-
rungsmethoden [Cha06] [Cly91]. Die beiden wichtigsten Methoden zur
Beschreibung des Grenzflachenverhaltens in MMCs basieren entweder auf
spannungskontrollierten oder energiekontrollierten Modellen. Bei den
spannungskontrollierten Modellen wird angenommen, dass die Grenzfla-
chenscherfestigkeit wahrend des Tests konstant bleibt. Dabei wird zwi-
schen der Ablésung des Verstarkungselementes und der darauf folgenden
Gleitreibung zwischen Verstarkungselement und Matrix unterschieden.
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Kurz vor der Rissspitze kommt es zu einem Spannungsmaximum in GroRRe
der Grenzflachenscherfestigkeit. In Bereichen des Rissfortschritts, also
dort wo sich das Verstarkungselement bereits von der Matrix geldst hat ist
die Scherspannung von der Reibung abhangig [Cha95].

Die energiekontrollierten Modelle basieren auf bruchmechanischen An-
satzen. Es wird angenommen, dass ein Riss in der Grenzflache nur dann
voranschreitet, wenn die Energiefreisetzungsrate G einen kritischen Wert
G;. erreicht. Diese kritische Energiefreisetzungsrate G ist fiir den jeweili-
gen Grenzflachenzustand charakteristisch. Der Spannungszustand in der
Grenzflache setzt sich aus Anteilen normal zur Grenzflache (Mode I) und in
der Regel auch einer Scherbeanspruchung (Mode Il) zusammen und wird
durch den Winkel { charakterisiert [Cly91].

Zur experimentellen quantitativen Charakterisierung der Grenzflache in
Verbundwerkstoffen werden meist mikromechanische Prifmethoden
angewandt. Es existiert eine Vielzahl von Verfahren, welche in zwei Grup-
pen eingeteilt werden konnen. Einerseits gibt es Verfahren, bei denen das
Verstarkungselement direkt belastet wird. Gangige Verfahren sind hierbei
der Pull-Out-Versuch [Mar91], sowie der Push-Out-Versuch [Mar84]. An-
dererseits werden Verfahren unterschieden, bei denen die Prifkraft tGber
die Matrix eingebracht wird, wie z.B. beim Single Fiber Fragmentation Test
[FeiO4] [Trio9g].

2.4.1 Der Push-Out-Versuch

Aufgrund der einfach Probenherstellung und Durchfliihrung ist der Push-
Out-Versuch, welcher von [Mar84] urspriinglich zur Charakterisierung von
Keramikmatrix-Verbundwerkstoffen entwickelt wurde, heute eine weit
verbreitete Charakterisierungsmethode, die auch auf Verbundsysteme mit
Polymer- oder Metallmatrix anwendbar ist.

Bei dieser Methode wird das Verstarkungselement so lGber einer Nut plat-
ziert, dass mittels eines Indenters das Verstarkungselement belastet wer-
den kann und aus der Matrix herausgedriickt werden kann. Hierbei wird
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eine Kraft-Verschiebungskurve ermittelt. Der typische Verlauf einer sol-
chen Kraft-Verschiebungskurve ist in Abbildung 2.5 dargestellt.

1. linearer Kraftanstieg,
Faser-Matrix-Grenzflache
3 bleibt intakt
2. Schrittweise Ablésung der
Faser-Matrix-Grenzflache
LN 3. Volistandige Ablésung
=» Debonding-Scherfestigkeit
» 4. Verstarkung wird ausgedrickt
Wegx [um] = Reibscherspannung

4

-
Ll
I~

Kraft F [N]

Abbildung 2.5

Prinzipielle Kraft-Verschiebungs-Kurve und Prinzip des Push-Out-Versuchs [Wei06c]
nach [Jan95]

Zunachst ist die Kurve durch einen linearen Kraftanstieg gekennzeichnet.
Eine Schadigung der Grenzflache findet in diesem Abschnitt noch nicht
statt, da lediglich elastische Verformungen auftreten (1). Mit beginnender
Ablosung der Grenzschicht wird der Kraft-Weg-Verlauf flacher (2). Nach
Erreichen des Kraftmaximums (3) kommt es dann zur vollstandigen Ablo-
sung des Verstarkungselements von der Matrix und der weitere Kurven-
verlauf wird durch die beim Herausdriicken des Verstarkungselementes
herrschenden Reibungskrafte bestimmt (4).

Zur Berechnung der maximalen Grenzflaichenscherfestigkeit (Debon-
dingscherfestigkeit o4.p) Wird die ermittelte Maximalkraft auf die Mantel-
flache des Verstarkungselements mit dem Durchmesser d und der H6he h
bezogen und man erhalt nach Gleichung 2.3:

Fmax .
Gleichung 2.3
m-d-h

Ogep =

Diese Rechnung ist jedoch nur giltig, wenn von einer reinen Scherbelas-
tung der Grenzflache ausgegangen wird und eine homogene Spannungs-
verteilung Gber die Probendicke angenommen wird. In der Realitat zeigt
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sich jedoch haufig eine inhomogene Spannungsverteilung, welche von
Probengeometrie und Nutgeometrie abhangig ist [Gra84]. Da in der prak-
tischen Umsetzung des Push-Out-Versuchs die Nutbreite immer grofSer
sein muss als der Verstarkungselementdurchmesser, ist immer von einer
zusatzlichen Biegebeanspruchung der Probe, wie in Abbildung 2.6 darge-
stellt, auszugehen [Yue98]. An der Probenoberseite werden radiale
Druckspannungen und an der Unterseite radiale Zugspannungen induziert,
welche einen nicht zu unterschatzenden Einfluss auf das Versagensverhal-
ten haben konnen. So beginnt das Grenzflachenversagen haufig an der
Unterseite, statt wie erwartet an der Oberseite [Gal96]. Es muss also von
einer Geometrieabhangigkeit der gemessenen Grenzflachenscherfestigkeit
im Push-Out-Versuch ausgegangen werden. Untersuchungen von [Yue98]
zeigen, dass die Auspragung der Biegespannungen von Probenhoéhe und
Nutbreite abhdangen und mit steigendem Aspektverhaltnis der Probe h/d
und steigendem Verhéltnis von Probenhdhe zu Nutbreite h/b, groRer wird.

j¢—— T

i [ o - Radiale
Radiale Druckspannung
Zugspannung

70 7

Schematische Darstellung der inhomogenen Grenzflachenbeanspruchung bei Durch-
biegung der Probe [Mer12] nach [Yue98]

Abbildung 2.6

Weitere Untersuchungen zur Geometrieabhangigkeit an unidirektional
federstahldrahtverstarktem EN AW-6082 erfolgten von [Mer12], wonach
eine geringe Beeinflussung der Grenzflachenscherfestigkeit ab einem Ver-
haltnis h/b = 1 attestiert wird. [Rhy94] ermittelte fur die Push-Out-Priifung
von MMC an Dunnschliffproben ein Aspektverhaltnis h/d > 2 und h/b > 1,
ab dem der Geometrieeinfluss auf die Grenzflachenscherfestigkeit ver-
nachlassigt werden kann.
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Ein weiterer Nachteil der Methode ist es, dass von einer radialen Ausdeh-
nung des Verstarkungselementes durch den Poisson-Effekt auszugehen
ist, welcher zu radialen Druckspannungen in der Grenzflache fiihrt und je
nach Geometriebedingungen, nicht vernachlassigt werden kann [Chu85].

2.4.2 Der Pull-Out-Versuch

Der Pull-Out-Versuch ist dem Push-Out-Versuch sehr dhnlich, mit dem
Unterschied, dass hierbei das Verstarkungselement aus dem Matrixmate-
rial herausgezogen wird. Eine der ersten detaillierten Untersuchungen
zum Pull-Out-Versuch an MMC wurde von [Kel70] an Kupfer/Wolfram
Verbundwerkstoffen durchgefiihrt. Aufgrund der aufwendigen Probenher-
stellung ist er allerdings zur Priifung von MMC weit weniger verbreitet, als
der Push-Out-Versuch und findet gehauft Anwendung zur Priifung von
PMCs.

Abbildung 2.7 zeigt den prinzipiellen Aufbau zur Durchfiihrung des Pull-
Out-Versuchs.

o« "ege A

Kraft
[y

Faser Matrix

A 4

Verschiebung

Abbildung 2.7

Prinzip des Pull-Out-Versuchs [Yue98] und schematische Darstellung eines typischen
Kraft-Verschiebungs Diagramms nach [Cly95] und [DiF96]

Zur Durchfihrung des Pull-Out-Versuchs muss zunachst eine Probe herge-
stellt werden, welche Uber ein freies Ende des Verstarkungselements ver-
fligt. Die Einbettlange des Verstarkungselementes muss dabei zwingend
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unter der kritischen Faserlange I. liegen, damit eine vollstandige Ablosung
des Verstarkungselements vor Verstarkungselementversagen erfolgen
kann [Kel70]. Der Probenkopf mit eingebettetem Verstarkungselement
wird dann entweder Uber einer Nut aufgelegt (Top Loading Method, vgl.
Abbildung 2.7) oder durch Aufkleben der Probe auf einer Halterung fixiert
(Bottom Loading Method) [Yue95]. Das Verstarkungselement wird dann
mit konstanter Verfahrgeschwindigkeit aus der Matrix herausgezogen und
eine kontinuierliche Kraft-Verschiebungskurve aufgezeichnet. Die typische
Kraft-Verschiebungskurve (Abbildung 2.7 rechts) kann analog zu den per
Push-Out-Versuch ermittelten Kurven in vier Bereiche eingeteilt werden
(vgl. Kapitel 2.4.1). Eine gangige Methode zum Vergleich unterschiedlicher
Probenvarianten ist, analog zum Push-Out-Versuch, der Vergleich der
maximalen Beanspruchung opep, bis zum Versagen durch eine komplette
Grenzflachenabldsung (Abbildung 2.7: Punkt 3) nach Gleichung 2.3.

Wie beim Push-Out-Versuch beeinflussen die geometrischen Randbedin-
gungen des Tests die Ergebnisse. Dazu zahlt beispielsweise die Art der
Einspannung, eingebettete Verstarkungselementlange und Nutbreite
[Yue98], sowie die Probengeometrie [Kel65a]. Zu beachten ist auRerdem,
dass durch die Zugbelastung der Faser eine radiale Kontraktion erfolgt,
sodass in radialer Richtung eine Normalkomponente auf die Grenzflache
wirkt, welche sich mit zunehmender Einbettlange negativ auf die gemes-
sene Maximalkraft auswirkt [Chu85]. Dies und die Tatsache, dass die
Spannungsverteilung entlang der eingebetteten Faser nicht konstant ist
[Yue95], sind dafiir verantwortlich, dass die nach Gleichung 2.3 berechne-
te Grenzflachenfestigkeit nur eine Naherung darstellt.

2.4.3 Der Single Fiber Fragmentation Test

Eine weitere Methode zur Bestimmung der kritischen Grenzflachenscher-
spannung Opep, ist der Single Fiber Fragmentation Test (SFFT) [Cly93] [Tri98]
[FeiO4]. Wird eine auBere Kraft auf eine in einer Matrix eingebettete Faser
ausgelibt, so erfolgt die Kraftlibertragung Ulber Scherspannungen in der
Grenzflache. Bei kontinuierlicher Erhéhung der Kraft wird die Dehnung in
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der Probe schlussendlich die Bruchdehnung der Faser oder des Verstar-
kungselementes Uberschreiten und es kommt zum Bruch der Faser bei der
Faserzugfestigkeit o;. Ist der Verstarkungsanteil in der Probe vergleichs-
weise gering und die Duktilitat der Matrix deutlich hoher als die der Mat-
rix, so wird der Verbund nicht direkt versagen, sondern es kommt mit
steigender Last zu weiteren Faserbriichen, bis die Faserlange die soge-
nannte kritische Faserlange erreicht und keine weitere Fragmentierung
mehr moglich ist [Lil94]. Abbildung 2.8 stellt diesen Prozess der Faser-
fragmentierung schematisch dar.

O3 %‘——————-'% O3 O /\/\/\/\

Abbildung 2.8
Schematische Darstellung des Fragmentierungstestes nach [Tri98]

Da die Kraftiibertragung Uber Scherkrafte entlang der Mantelflache (&
Grenzflache) des Verstarkungselements erfolgt, kann aus der kritischen
Faserlange |. Gber ein simples Kraftegleichgewicht die Grenzflachenscher-
festigkeit opep, berechnet werden [Kel65a].

Opeb = Zf_lc Gleichung 2.4

Wobei mit o; = Zugfestigkeit der Faser und d = Faserdurchmesser bezeich-
net werden.
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Die kritische Faserlange berechnet sich aus der durchschnittlichen Faser-
lange zu [Ohs78]:

l. =g -1 Gleichung 2.5

Aufgrund der aufwandigen Analyse der mittleren Faserlange, falls es sich
nicht um eine transparente Matrix handelt (Metallographisch, Computer-
Tomographie, etc.), findet der SFFT hauptsachlich Anwendung bei der
Charakterisierung von faserverstarkten Kunststoffen [Fei04].

2.5 Grenzflachendegradation und mechanisches
Verhalten von MMC

2.5.1 Korrosionsmechanismen

Die Korrosion von Metallen wird definiert als physikochemische Wechsel-
wirkung zwischen einem Metall und dessen Umgebung, welche zu einer
Veranderung der Eigenschaften bzw. zu erheblichen Beeintrachtigungen
der Funktion des Metalls oder der des technischen Systems flhrt
[DIN99b]. Betrachtet man den Korrrosionsprozess aus thermodynamischer
Sicht, so lasst sich dieser auf die Verminderung der freien Gibb’schen Ent-
halpie AG durch die Korrosionsreaktion zurtickfihren [Kae03].

Um die Korrosionsneigung der Metalle zu beschreiben, wird iblicherweise
das Standardelektrodenpotenzial verwendet. Dieses gibt die Potenzialdif-
ferenz zwischen Metall und einer Referenzelektrode (Standardwasserstof-
felektrode) mit dem Potenzial von 0 an. Die elektrochemische Spannungs-
reihe gibt die Stellung der Metalle untereinander an. Edle Metalle zeich-
nen sich durch ein hohes positives Standardelektrodenpotenzial aus,
wahrend unedle Metalle ein hohes negatives Standardelektrodenpotenzial
aufweisen [Bar12]. Stehen zwei unterschiedliche Metalle zueinander im
Kontakt, wie beispielsweise an der Grenzflache eines Verbundwerkstoffes,
so wirkt das unedlere Metall als Anode und wird bei Anwesenheit eines
Elektrolyten oxidiert.
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[DIN99b] beschreibt insgesamt 37 unterschiedliche Korrosionsmechanis-
men. Diese sind von unterschiedlichsten Faktoren abhangig, unter Ande-
rem dem Werkstoff, den Herstellungsbedingungen, den geometrischen
Verhaltnissen am Bauteil und den Umgebungsbedingungen. Im Folgenden
soll deshalb nur auf die wichtigsten Korrossionsmechanismen in Alumini-
um und Aluminiummatrixverbundwerkstoffen eingegangen werden. Nach
[Hih97] wird dabei nach galvanischer Korrosion, chemischer Korrosion und
Korrosion durch mikrostrukturelle Effekte unterschieden.

Aluminium weist ein sehr hohes negatives Elektrodenpontential auf, ist
daher sehr unedel und daher pradestiniert fiir galvanische Korrosion,
wenn es in Kontakt mit einem edleren Metall gebracht wird [Man07]. In
Verbundwerkstoffen tritt dieser Fall sehr haufig auf. Jedoch bildet Alumi-
nium in vielen Umgebungen eine schiitzende Oxidschicht, welche die wei-
tere Korrosion verhindert bzw. mehr oder weniger stark verlangsamt (Pas-
sivierung). Der Korrosionsangriff in Aluminiumwerkstoffen ist deshalb
immer einzelfallabhangig. Generell wird die Korrosionsrate von Aluminium
durch die Anwesenheit von edlen Verstarkungselementen, halogenhalti-
ger Umgebung oder dem Auftreten von intermetallischen Verbindungen
erhoht. Des Weiteren gilt Aluminium, insbesondere in neutralen Medien
(z.B. Meerwasser, feuchte Luft, etc.), als besonders empfindlich gegeniber
lokaler Korrosion (LochfraB- oder Spaltkorrosion) [Bob10] [Rin12]
[Ahm11]. In Aluminiumverbundwerkstoffen wird zusatzlich ein hoheres
LochfralBpotenzial im Vergleich zu unverstarkten Aluminiumlegierungen
beobachtet [Gre97] [Bobl0]. Die Korrosionsneigung kann dabei, laut
[Man07], mittels Mischpotenzialkurve vorhergesagt werden. Auf das Kor-
rosionspotenzial hat der direkte Kontakt der Einzelkomponenten jedoch
nur wenig Einfluss, allerdings steigt die Korrosionsrate in den meisten
Fallen deutlich an [Gre97] [Yos95]. Fiir eine EN AW-6061-Legierung nennt
[Shi02] Spaltkorrosion entlang der Grenzflache als mogliche Ursache fir
die erhohte Korrosionsrate des Verbundwerkstoffes im Vergleich zum
unverstarkten Werkstoff. Die Bildung von Reaktionsschichten mit veran-
derter chemischer Zusammensetzung kann ebenfalls einen erheblichen
Einfluss auf das Korrosionsverhalten ausiiben. So kann diese verhindern,
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dass sich ein ununterbrochener Oxidfilm bildet [Gre97] oder dass der
Oxidfilm lokal aufgebrochen wird [Bob10]. Gleichfalls kbnnen intermetalli-
sche Verbindungen Stellen bevorzugten Korrosionsangriffs darstellen oder
als Kathode wirken, wodurch die umgebende Aluminiummatrix anodisch
aufgelost wird. So verringert Fes;Al laut [Man07] die Korrosionsbestandig-
keit einer stahlverstarkten Aluminiumlegierung deutlich. Unter dem Be-
griff der chemischen Degradation sind Effekte zusammengefasst, die nicht
durch elektrochemische Analyse beschreiben werden kénnen. Diese tritt
eigentlich nur in Metallmatrixverbundwerkstoffen mit anorganischen Ver-
starkungselementen auf. So kommt es zum Beispiel zur Hydrolyse von
Al,C3 in MMCs mit einer stark kohlenstoffhaltigen Verstarkungsphase (z.B.
Kohlenstofffasern oder SiC), welche zur Rissbildung an der Grenzflache
fihrt [Bob10]. Desweitern kann die Korrosionsform auch auf mikrostruk-
turelle Effekte zurlickzuflihren sein [Hih97]. Hierzu zahlt die erwahnte
Bildung intermetallischer Phasen, entweder bei der Herstellung oder
durch nachtragliche Warmebehandlung, oder aber auch die Versetzungs-
bildung beim Abkihlen des Verbundwerkstoffes durch unterschiedliche
thermische Ausdehnungskoeffizienten. Ein weiterer mikrostruktureller
Effekt tritt speziell bei der Aluminiumlegierung EN AW-6082 auf. Die Au-
toren [Wie08] [Han11] berichten Ubereinstimmend, dass bei dieser Legie-
rung ultrafeinkérnige Geflige (Korngrélle < 1um) einen hdheren Korrosi-
onswiderstand aufweisen als grobkornige.

In allen Fallen ist mit einer starken Beeintrachtigung der mechanischen
Eigenschaften des Verbundwerkstoffes zu rechnen. Insbesondere da die
Korrosion, aufgrund der erlauterten Wechselwirkungen bevorzugt an der
Grenzflache oder in Grenzflachenndhe ablaufen, ist von einer starken
Schwachung dieser auszugehen [Tur92]. [Mer08b] untersuchte die Degra-
dation der Grenzflachenscherfestigkeit durch Korrosion an einer feder-
stahldrahtverstarkten (1.4310) Aluminiumlegierung (EN AW-6060) in un-
terschiedlichen Medien. Wahrend destilliertes Wasser und eine StraRen-
suspension nach [DINO7] nur zu einer geringen Abnahme der
Grenzflachen-festigkeit flihrt, kommt es bei Auslagerung in einer 2-%igen
NaCL-Losung zu einer Verringerung der Grenzflachenscherfestigkeit um
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35 %. Besonders empfindlich reagierte das System auf eine 2-%ige NaOH-
Losung bei der nach ca. 30 Stunden die Verbindung zwischen Matrix und
Draht vollstandig aufgehoben wurde (vgl. Abbildung 2.9).
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Abbildung 2.9

Entwicklung der Grenzflachenscherfestigkeit bei Auslagerung von 1.4310 + EN AW-
6082 in unterschiedlichen Medien [Mer08b].

2.5.2 Uberlagerte mechanisch-korrosive Beanspruchung

Spannungsrisskorrosion

Als Spannungsrisskorrosion (SpRK) wird eine besondere Form der Korrosi-
on bei gleichzeitiger mechanischer Beanspruchung bezeichnet. Diese tritt
immer dann auf, wenn in einem Korrosionssystem gewisse Grenzbedin-
gungen erflllt werden. Man unterscheidet dabei im Allgemeinen drei
Vorrausetzung zur SpRK [Bur91][Tim14]:

e Der Werkstoff muss eine gewisse Anfalligkeit gegenliber SpRK auf-
weisen

e Es muss ein spezifisches Umgebungsmedium vorliegen (Fir Alumini-
umlegierungen meist Wasser oder Salzwasser)
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e Der Werkstoff muss unter Zugbeanspruchung stehen

Der Rissbeginn findet dann meist an geometrischen Kerben in der Oberfla-
che statt. In Abhangigkeit von der Mikrostruktur kann der Riss dann inter-
oder transkristallin fortschreiten. In der Literatur existieren hauptsachlich
drei postulierte Mechanismen, welche das Risswachstum durch SpRK in
Aluminium beschreiben [Bur91]. Die erste Theorie geht von einer bevor-
zugten Korrosion entlang der Korngrenzen aus (Anodische Auflésung). Die
zweite Theorie behauptet, dass atomarer Wasserstoff adsorbiert wird und
damit die Korngrenzen geschwacht werden (Wasserstoffversprodung). Die
dritte Theorie verbindet das Risswachstum mit dem Aufreilen der Passiv-
schicht. In der Literatur herrscht dariiber noch breite Uneinigkeit, wobei
fur unterschiedliche Aluminiumlegierungssysteme unterschiedliche SpRK-
Mechanismen vorgeschlagen werden [Bur91]. Die 6xxx-Legierungsreihe
wird dabei aber als relativ unempfindlich gegenliber SpRK beschrieben
[Bur91] .

Schwingungsrisskorrosion

Als Sonderform der SpRK gilt die Schwingungsrisskorrosion (SWRK). Diese
tritt auf, wenn die korrosive Beanspruchung durch eine schwingende Be-
anspruchung Uberlagert wird. Im Gegensatz zur SpRK findet sie in allen
Werkstoffen statt [Tim14]. Bei passiven Oberflachen, wie bei Aluminium-
basislegierungen kommt es durch die mit schwingender Beanspruchung
gebildeten Gleitbandern zum Durchbrechen der Passivschicht. Die dort
frei liegende Metallflache kann nun mit dem Umgebungsmedium reagie-
ren und fihrt zu einem beschleunigten Risswachstum. Die Anwesenheit
des korrosiven Mediums flhrt also zum Einen zu einer Herabsetzung des
Schwellwertes zur Rissinitiierung, wie z.B. durch Lochfrald an der Oberfla-
che mit daraus folgender Spannungsiberhéhung [Gan94] [Tim14] . Zum
anderen wird die Ermidungsrissausbreitung durch die korrosive Wech-
selwirkung an der Rissspitze (SpRK) beschleunigt. Der Anteil der SpRK ist
dabei strengt proportional zur Dauer eines Lastspiels und somit Abhangig
von der Belastungsfrequenz [Tim14]. Das Thema der SpRK und SwRK an
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Aluminiummatrixverbundwerkstoffen ist Gegenstand nur weniger Arbei-
ten. Untersuchungen zur SWRK wurden an Kohlenstoff-Faser verstarkten,
SiC-verstarkten (Whisker) [Min98] und SiC-partikelverstarkten [Yu94] Alu-
miniumlegierungen durchgefiihrt. Die Schadigungsmechanismen kdénnen
sich dabei im Verbund deutlich von denen des Matrixmaterials unter-
scheiden [Min98] [Kom93]. Der Schadigungsmechanismus ist dabei ab-
hangig von unterschiedlichen Faktoren. Zu nennen sind Faserbeschichtun-
gen, Beanspruchungsamplitude, Korrosionsmedium und Beanspruch-
ungsfrequenz. Ob der Verbund schlechtere oder bessere Eigenschaften
gegenlber SpRK und SwRK aufzeigt, ist maligeblich von der Werkstoff-
kombination abhangig und ist prinzipiell auf die in diesem Kapitel erlauter-
ten Zusammenhinge zuriickzufiihren. In Ubereinstimmung hierzu wird
auch bei der SpRK und der SWRK Uberwiegend von der Grenzflache als
bevorzugtem Korrosionsort berichtet [Yu94] [Ber98].

2.5.3  Zyklisches Rissausbreitungsverhalten

Bei der zyklischen Rissausbreitung in Verbundproben kommt der Interak-
tion zwischen Rissfront und Grenzflache eine grofle Bedeutung zu. [Rit99]
unterscheidet zwischen intrinsischen und extrinsischen Mechanismen zur
Erhohung der Risszahigkeit von duktilen Materialien. Die unidirektionale
Verstarkung duktiler Matrices zahlt dabei zu den extrinsischen Effekten,
welche maligeblich hinter der Rissausbreitungsfront wirken und von Riss-
lange und Rissgeometrie beeinflusst werden [Rit99]. Je nach Grenzfla-
chenzustand konnen sich die Rissausbreitungsmechanismen im unidirekti-
onal verstarkten Verbundwerkstoff deutlich unterscheiden. Man unter-
scheidet, je nach Grenzflachenzustand, drei grundsatzliche Gruppen von
Rissausbreitungsmechanismen (vgl. Abbildung 2.10). Bei einer guten
Grenzflachenfestigkeit und relativ schwachen Verstarkungselementen ist
das Rissausbreitungsverhalten durch Verstarkungselementbriiche und
dem Zusammenwachsen der entstandenen Mikrorisse mit dem Hauptriss
dominiert (a). Schwache Grenzflachenhaftung in Kombination mit relativ
schwachen Verstarkungselementen fihrt zu Rissablenkung und Verzwei-
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gung an der Grenzflaiche mit ausgepragter Rissausbreitung entlang der
Grenzflache und schlieRlich Verstarkungselementversagen (b).

a) VerstﬁrkungseJement (Ve) Matrix (M)

VE-
Bruch

b)

Grenzflachen-
ablosung

Rissausbreitung
entlang der
Grenzflache

Rissspitzen-
ablosung

|Rissﬁberbri.ickung |
D —

Abbildung 2.10

Schematische Darstellung der Rissausbreitungsmechanismen in MMC nach [Cha93]
a) Dominiert durch Verstarkungselementversagen
b) Dominiert durch Grenzflachenablosung

c) Dominiert durch Rissliberbriickungseffekte

In Verbunden mit hoher festen Verstarkungselementen ist das Rissaus-
breitungsverhalten durch eine Risstberbriickung durch die intakten Ver-
starkungselemente gekennzeichnet (c). Je nach Grenzflachenhaftung
kommt es dabei zu mehr oder weniger ausgepragter Rissinteraktion mit
der Grenzflache im Form von einer Delamination entlang dieser in Kombi-
nation mit reibungsdominiertem Abgleiten zwischen Verstarkungselement
und Matrix. Je geringer die Grenzflachenfestigkeit, desto ausgepragter
erfolgt dabei das Risswachstum entlang der Grenzflache [Och94]. Der
Einfluss der erlauterten Rissausbreitungsmechanismen auf die Rissausbrei-
tungsgeschwindigkeit wird in [Kar05] diskutiert. In allen Fallen wird im
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Vergleich zum unverstarkten Matrixmaterial von einer Verschiebung der
Kurve zu hoheren AK-Werten ausgegangen. In Verbunden mit Rissausbrei-
tungsmechanismus (a) bleibt der Rissausbreitungskoeffizient im Vergleich
zur Matrix konstant. Bei Rissablenkung und ausgepragter Grenzflachenab-
l6sung (b) ist der Rissausbreitungskoeffizient gegeniber der Matrix er-
hoht. Bei Verbunden, in denen die Risslberbriickungseffekte liberwiegen
(c), kommt es zu einer deutlichen Rissverlangsamung mit niedrigerem
Rissausbreitungskoeffizienten gegenliber der Matrix.

Abbildung 2.11 zeigt den Vergleich des zyklischen Rissausbreitungsverhal-
tens einer stahldrahtverstarkten Aluminiumlegierung (1.4310 + EN AW-
6082) und der unverstarkten Matrix [Mer12]. Im Verbund sind deutlich
langsamere Rissausbreitungsgeschwindigkeiten festzustellen, wobei sich
die stabile Rissausbreitungskurve in drei Bereiche unterteilen lasst, welche
nach [Mer12] auf das Uberschreiten der Verstirkungselemente mit einer
einhergehenden Rissbeschleunigung zwischen AK,=8,1 MPaym und
AK, = 8,8 MPay/m und darauf folgender Rissausbreitung im Matrixmaterial
mit einer Steigung, die der unverstarkten Matrix entspricht. Als Ursache
wird darauf geschlossen, dass im Bereich des Verstarkungselementes we-
niger Matrix vorliegt und so ein geringerer Widerstand fiir die weitere
Ausbreitung vorliegt. Die Risswachstumsbehinderung wird auf die Rissin-
teraktion mit dem Verstarkungselement zurlickgefiihrt.
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Abbildung 2.11

Rissausbreitungsverhalten von federstahldrahtverstarktem EN AW-6082 an Laborluft
nach [Mer12]

Abbildung 2.12 zeigt die Rissinteraktion an der Grenzflache im metallogra-
phischen Schliff. Es wurde eine Mode lI-Ausbreitung des Risses mit einher-
gehender Delamination festgestellt.

Abbildung 2.12

Metallographische Analyse des Rissverlaufs und der Grenzflachenschadigung in feder-
stahldrahtverstarktem EN AW-6082 [Mer12].
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Da die Verstarkungselemente Uber die Versuchsdauer intakt bleiben,
kommt es zu einem Bridging-Effekt, der ebenfalls zur Risswachstumsbe-
hinderung beitragt [Merl11b] [Mer12].

In Untersuchungen zum Riss6ffnungsverhalten faserverstarkter Verbunde
wurden von [Wal94] zyklische Pull-Out-Versuche durchgefiihrt. Die Unter-
suchungen zeigten, dass die zyklische Beanspruchung zu einer reibungs-
bedingten Degradation der Grenzflache fuhrt. [Rit99] assoziierte mit einer
solchen Degradation der Grenzflache einen zunehmenden Energieverzehr,
welcher zu einer Erhohung des Rissausbreitungswiderstandes fiihrt. Die
Degradation der Grenzflache fihrt demnach bei zyklischer Beanspruchung
zu einer Erhohung der Lebensdauer [Ven93]. Des Weiteren fiihrt die
Delamination an der Grenzflache zu einer Verlangerung des Risspfades
und tragt damit ebenfalls zu einer Erhohung des Rissausbreitungswider-
standes bei [Kai06] [R6s08].

2.5.4 Verhalten bei quasi-statischer Zugbeanspruchung

Bei einer quasi-statischen Zugbeanspruchung unidirektional verstarkter
Verbunde in Verstarkungsrichtung erfolgt die Kraftlibertragung von der
Matrix in das Verstarkungselement Uber die Grenzflaiche mittels Tangen-
tialspannungen. Die erreichbaren Verbundfestigkeiten sind deshalb nicht
zuletzt, neben den Verstarkungselementeigenschaften, auch durch die
Grenzflacheneigenschaften definiert [Kel65a]. Um die maximale Verstar-
kungswirkung zu erreichen, muss dabei eine kritische Verstarkungsele-
mentlange vorliegen, um das Verstarkungselement bis zu seiner Zugfestig-
keit zu beanspruchen [Cou00] (vgl. 2.4.3).

Zur Beschreibung und Vorhersage des Verbundverhaltens unidirektionaler
Verbunde wurde von [Kel65a] [Cou00], aufbauend auf der Annahme der
Dehnungsgleichheit (Mischungsregel nach [V0i89]) von Matrix und Einzel-
faser im Verbund ein einfaches analytisches Modell des Zugverfestigungs-
verhaltens aufgestellt. Abbildung 2.13 zeigt das schematische Zugverfesti-
gungsverhalten der Einzelkomponenten und das daraus resultierende
Verhalten des Verbundes nach [Cou00] auf.
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Abbildung 2.13

Schematische Zugverfestigungskurve eines unidirektionalen Verbundes und dessen
Einzelkomponenten nach [Mer14b] [Mer12] in Anlehnung an [Kel65a] und [Cou00]

Das Zugverfestigungsverhalten lasst sich demnach in vier Bereiche unter-

teilen:

Bereich I: Beide Komponenten zeigen ein rein elastisches Verhalten. Auf-

grund der Dehnungsgleichheit der Komponenten ergibt sich die Nenn-

spannung des Verbundes nach Gleichung 2.6.

oy =0yg - Vyp+oy -V,

Gleichung 2.6

Ve bzw. V,, gibt dabei die Volumenanteile des Verstarkungselements bzw.

der Matrix an. Daraus ergibt sich mit dem Hook’schen Gesetz die Ver-

bundsteifigkeit in Bereich | zu:

Eiy=Eyg Vyg +Ey -V,

Gleichung 2.7

Bereich Il: Das Verstarkungselement verformt sich weiter rein elastisch,

wahrend die Matrix bereits elastisch-plastisch verformt wird. Die Steifig-

keit muss hierbei dann nach Gleichung 2.8 angenahert werden.
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do,, .
Eyy = Eyg-Vyg + (;) Vi Gleichung 2.8
Bereich IllI: Dieser Bereich ist durch die elastisch-plastische Verformung

beider Einzelkomponenten gekennzeichnet. Bei sehr sproden Verstar-
kungselementen kann dieser Bereich auch komplett entfallen. Die Zugfes-
tigkeit des Verbundes berechnet sich aus der Verstarkungselementbruch-
festigkeit oif; und der bei Verstiarkungselementbruch vorliegenden Span-
nung in der Matrix gy, (e5g) :

R,y = O-gE “Vyg + GM(SEE) “Vin Gleichung 2.9

Bereich IV: Nach Verstarkungselementversagen wird dieser Bereich defi-
niert durch die elastisch-plastische Verformung der Restmatrix bis zum
endgultigen Versagen des Verbundes. Die Restfestigkeit des Matrixmate-
rials ergibt sich dann aus der Matrixzugfestigkeit und deren Volumenanteil
im Verbund nach Gleichung 2.10.

Ow =Ryum Vi Gleichung 2.10

Unter Anwendung von Gleichung 2.7 lasst sich mit dem Ziel der Erhéhung
der Verbundzugfestigkeit gegenliber dem Matrixmaterial einen kritischen
Verstarkungselementanteil angeben, der Uberschritten werden muss.

Dieser ergibt sich aus der Forderung of > R,y zu Gleichung 2.11:

I
Ry y—0oym

V ,, =
VE krit B 1
OVE~ oM

Gleichung 2.11

Dieser Wert stellt somit die untere Grenze des Verstarkungsgehaltes dar,
ab der eine effektive Verstarkung des Matrixmaterials erreicht werden
kann.

Bei sproden Verstarkungselementen ist dieser erst ab einem Anteil von
etwa 10 Vol.-% zu erwarten [Sae70]. Bei duktilen Verstarkungselementen
sind jedoch durchaus auch groRRere Festigkeiten als die durch das Modell
vorhergesagten moglich. Liegt eine gute Grenzflachenhaftung vor, so kann
die Einschnirung des Verstarkungselementes unterbunden bzw. verzogert
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werden und das Verstarkungselement versagt somit erst bei hdheren
Spannungen.

Grenzen des Modells

Fiir das vorgestellte Modell nach Courtney wurden vereinfachende An-
nahmen getroffen. So gibt es keine Faser/Faser-Kontakte, die Grenzflache
ist optimal ausgebildet und es wird angenommen dass alle Fasern gleich-
zeitig bei Erreichen ihrer Bruchtotaldehnung versagen. Die idealen Vorrau-
setzungen konnen in realen Verbundwerkstoffen meist nicht erfillt wer-
den. Im Folgenden wird deshalb exemplarisch das reale Versagensverhal-
ten von metalldrahtverstarkten (duktile Verstarkungselemente) und
keramikfaserverstarkten (sprode Verstarkungselemente) MMC erlautert.

Versagensverhalten von metalldrahtverstarkten Aluminiumlegierungen

Bei der Verwendung duktiler Verstarkungselemente, wie Metalldrahte,
konnen zum Modell abweichende Verformungs- und Schadigungsmecha-
nismen auftreten. So kdnnen, wie bereits erwahnt, experimentell hohere
Verbundfestigkeiten als auch Dehnungen erhalten werden. Ersteres Pha-
nomen beruht darauf, dass es zu einer Wechselwirkung zwischen Matrix
und Verstarkungselement in radialer Richtung kommen kann. Die Ausbil-
dung der Grenzflache spielt hier eine entscheidende Rolle bezliglich des
Versagensverhaltens und wird vom Modell nicht berticksichtigt. Ist die
Grenzflachenfestigkeit hinreichend grol3, wird die Ablésung des Verstar-
kungselementes verhindert und dementsprechend die Einschniirung des
Verstarkungselementes behindert. Dies fluhrt dazu, dass das Verstar-
kungselement erst bei héheren Spannungsniveaus versagt und dement-
sprechend die Verbundzugfestigkeit durch das Modell unterschatzt wird.
Des Weiteren wurde experimentell nachgewiesen, dass bei der Verwen-
dung duktiler Verstarkungselemente deutlich hohere Dehnungen bis Ver-
starkungselementversagen (Bereich Il des Kelly-Modells) auftreten kon-
nen. So wurden an unterschiedlichen verbundstranggepressten, drahtver-
starkten Aluminiumlegierungen (EN AW-6060+ 1.4310 [WeiO6a],
EN AW-6065/EN AW-2099 + Fe-Basisdraht [Ham12],EN AW-6082+1.4310
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[Mer14b]) Totaldehnungen bis zum Verstarkungselementversagen ermit-
telt, welche die eigentliche Bruchdehnung dieser deutlich liberschreiten.
Dies wurde auf eine Mehrfacheinschniirung der Verstarkungselemente
zurtickgefiuhrt und wurde durch [Wei0O6a] mittels optischer Dehnungsmes-
sung nachgewiesen, sowie durch [Mer12] anhand von Schliffbildern besta-
tigt. Schon von [Sho75] wurde an Aluminium-Stahl-Verbunden und von
[Ven70] an Messing-Wolfram-Verbunden eine solche Mehrfacheinschni-
rung beobachtet und untersucht. Die wahrscheinlichste Theorie zur Erkla-
rung der beobachteten Phanomene liefert [Ven70]: Ab dem Zeitpunkt der
Einschniirung eines Verstarkungselementes, kommt es durch die Ablosung
in radialer Richtung von der Matrix, zu einer Dehnungslokalisation sowohl
im einschnirenden Verstarkungselement, als auch in der umgebenden
Matrix, welche damit lokal kaltverfestigt. Der auf diese Weise lokal plasti-
fizierte und verfestigte Bereich flihrt somit zu einer Entlastung des Ver-
starkungselementes und behindert die weitere Einschniirung an dieser
Stelle, so dass es in Folge zu weiteren Einschniirungen des Verstarkungs-
elementes kommt, bis die Versagensgrenze des Verbundwerkstoffes er-
reicht wird. In Ubereinstimmung mit diesen Ergebnissen vermutete
[WeiO6a] einen Zusammenhang zwischen der Grenzflachenfestigkeit und
der Auspragung dieser Mehrfacheinschnirung. Eine geringere Grenzfla-
chenfestigkeit fordert dabei die Entstehung und Anzahl der Einschniirstel-
len und fiihrt demnach zu héheren Totaldehnungen des Verbundes.

Erweiterung des Courtney-Modells nach Weidenmann und Merzkirch

Im Vergleich mit experimentellen Ergebnissen an stahldrahtverstarkten
Aluminiumstrangpressverbunden konnten von [Wei06b] [Wei06a] und
[Mer14b] [Mer12] Diskrepanzen zum eingefiihrten Modell nach [Cou00]
beobachtet werden. So wurde zum Einen beobachtet, dass die Matrix
nach Verstarkungselementversagen deutlich geringere Totaldehnungen
bis zum Bruch ertragt als durch das Modell vorhergesagt wird [WeiO6a].
Dies konnte mittels optischer Dehnungsmessung durch eine Dehnungslo-
kalisation im Bereich des Verstarkungselementbruchs nachgewiesen wer-
den und wurde durch eine Erweiterung des Kelly-Modells durch [Wei06a]
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berlcksichtigt. Hierzu wurde eine Korrektur der Gleichmal3- und Ein-
schnliirdehnung durchgefiihrt. Basierend auf Gleichung 2.12 nach [Mar98],
welche GleichmaR- und Einschnirdehnung (€% und €™ ) mittels der Para-
metern a und B beschreibt (Lo =Anfangsmessstrecke und A, = Ausgangs-
qguerschnitt) und mit der Annahme, dass nach Verstarkungselementbruch
die Spaltlange auf einen Wert Ly nahe Null reduziert wird, wurde von
[Wei06a] die in Gleichung 2.13 bzw. Gleichung 2.14 dargestellte Korrektur

der Gleichmal3- und Einschniirdehnung abgeleitet.

AL = a-Ly+ B/ A Gleichung 2.12
.L’
Sﬂcorr(‘gt) = 355 + #B' (& — 33}3) Gleichung 2.13
’ LO'(Ag,t,M_ £yE)
firefe < & < Agem
, L B [ViA
Ectorr(€0) = EPp + Ly X (g, — Agim) Gleichung 2.14

Lo Lo(ey—A,,,)
firdgem < & < e

mit Ay v = GleichmaRtotaldehnung der Matrix und e = Bruchdehnung
der Matrix

Des Weiteren wurde an anderen verbundstranggepressten Aluminiumle-
gierungen eine deutliche Erhéhung der Totaldehnung bis zum Verstar-
kungselementversagen (&;5), teilweise mit der Ausbildung eines ausge-
pragten Plateaubereichs in Bereich Il (vgl. Abbildung 2.13), nachgewiesen.
Dies wurde von [Mer12] [Merl14b] mit der Einflihrung einer Korrektur,
welche die Verbundgleichmalldehnung in Abhdngigkeit vom Verstar-
kungsgehalt (basierend auf der Arbeit von [Mil69]) beschreibt, bericksich-
tigt. Diese Abschitzung nach Gl.2.15 liefert sehr gute Ubereinstimmung
mit den experimentell ermittelten Totaldehnungen [Merl4b].

1

Vye = Gleichung 2.15

*B

1 eyE—AgtVE _.gp(AgtvE—Agem)
tY-———— B ¢vE

AgtM—EVE
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Zusitzlich wurde der Uberschitzung des Restverformungsvermégens der
Matrix nach Verstarkungselementbruch Rechnung getragen, indem von
einer inneren und auBeren Einschniirung im Bereich des Verstarkungs-
elementbruchs ausgegangen wird. Experimentell wurde, anhand von
Rohrproben, ein Korrekturfaktor der Einschnirdehnung von 0,32 ermit-
telt. Hierdurch ergibt sich nach Gleichung 2.14 und Gleichung 2.15 die
korrigierte Einschnirdehnung zu:

B\/VmAo

Ein _ o*B .
et,korr (et) = &yg + O' 32 (B
L() (SM_Ag,t,M)

(& — Agem) Gleichung 2.16

Fires < & < &

Abbildung 2.14 a) zeigt den Vergleich zwischen experimentell bestimmten
Spannungs-Dehnungskurven an einer 7x7 seilverstarkten EN AW-6060-
Matrixlegierung, dem eingefiihrten Modell nach [Kel65a] mit und ohne
Dehnungskorrektur nach [WeiO6a]. Wie zu erkennen, wird die Verbund-
festigkeit durch das Kelly-Modell gut abgebildet, die Dehnung der Rest-
matrix nach Verstarkungselementbruch wird jedoch Uberschatzt. Mit an-
gewandter Dehnungskorrektur ist eine sehr gute Ubereinstimmung der
Dehnungen zwischen Experiment und Modell festzustellen und konnte
auch an anderen Verbundsystemen verifiziert werden [WeiO6b] [Wei06a]
[HamO08] [HamO09b]. Abbildung 2.14 b) zeigt die experimentell bestimmte
Zugverfestigungskurve einer federstahldrahtverstarkten EN AW-6082
Matrixlegierungen. Im Vergleich zu Abbildung 2.14 a) ist hier ein ausge-
pragter Plateaubereich (Bereich Ill nach [Kel65a]) zu erkennen, welcher
wie bereits beschrieben, nicht durch das Kelly-Modell abgebildet wird.
Nach Modifikation der Bruchtotaldehnung des Verstarkungselementes
und der Einschniirdehnung nach [Mer12], ist eine gute Ubereinstimmung
der Dehnungen im Verbund zwischen Modell und experimentell ermittel-
ter Spannungs-Dehnungs-Kurve zu konstatieren. Die Verbundfestigkeit
wird hier jedoch unterschatzt, was auf den laut [Sae70] postulierten Me-
chanismus der Unterbindung der Einschniirung zurtickgefiihrt wurde.

41



Kenntnisstand

a) 250
200
o 1501 «
H N
- 1004 N
o \
| Kraftabfall
504 0 |emeee- EN AW-6060 + S7x7 Inconel 601
—-—- Kelly-Modell
— Kelly-Modell
0 . _ . |rnit Dehnu'ngskorrek_tur ]
0 5 10 15 20 25 30 35
s in%
b) '
500 :
. - — - Experiment
450 mod. Modell
4004 o __-__ -
350+ N

N

o

o
1

n

o in MPa
N W
o O
o O
1 1

— —
o O
o O
1 1

(&)
o O
bl

o
o
N
(&)}
o
o
~
(&)}
-
o
o
—
N
()}
—
o
o

Abbildung 2.14

a) Vorhersage nach [Kel65a]mit und ohne Dehnungskorrektur nach Weidenmann
[WeiO6a] im Vergleich zur Zugverfestigungskurve eines 7x7-seilverstarkten Ver-
bundes (EN AW-6060-T4 + S7x7 Inconel 601)

b) Experimentell ermittele Zugverfestigungskurve einer federstahldrahtverstarkten
EN AW-6082-Probe (Vs= 11,1 Vol-%) und Vorhersage nach [Kel65a]mit Modifikati-
on von Merzkirch [Mer12]
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Versagensverhalten von keramikfaserverstarkten Aluminiumlegierungen

Bei der Betrachtung von unidirektional verstarkten MMC mit sproden
Verstarkungselementen, z.B. Keramikfasern, konnen, je nach Verbundsys-
tem, ebenfalls Abweichungen zum Kelly-Modell und der nach Gleichung
2.9 ermittelten Zugfestigkeit, auftreten. Das Versagen solcher Verbunde
kann, durch eine kontinuierliche Schadigungszunahme mit dabei abneh-
mender Verbundsteifigkeit bis zum Erreichen des Instabilitatskriterium
charakterisiert sein (wenn ausreichend viele Verstdarkungselemente im
Verbund vorhanden sind) [Hua05]. Die Zugfestigkeit ist dann, abweichend
zum Kelly-Modell, durch ein relativ flaches Maximum gekennzeichnet.
Dies ist haufig der Fall, wenn die Schadigungsereignisse unabhangig von-
einander auftreten und sich die Schadigung gleichmaRig in der Probe ver-
teilt. Man geht hierbei dann von einer globalen Lastverteilung (Global
Load Sharing — GLS) bei Schadigung einer Faser aus. Bei Versagen eines
Verstarkungselementes, wird die Last auf die verbleibenden Verstar-
kungselemente gleichmaRig verteilt [He93]. Es kann aber auch ein Schadi-
gungsverhalten beobachtet werden, bei dem es nach Schadigungsaufbau
zu einem abrupten Materialversagen, weit vor Erreichen des Instabilitats-
kriteriums, kommt. Hierbei wird davon ausgegangen, dass ein Schadi-
gungsereignis die Wahrscheinlichkeit fur weitere Schadigung in unmittel-
barer Nahe erhoht. Dabei akkumuliert sich die Schadigung bevorzugt in
dieser Region bis zum katastrophalen Versagen des Verbundes an dieser
Stelle. Man geht dann von einer lokalen Lastverteilung (Local Load sha-
ring — LLS) zwischen den Fasern aus [Ibn97]. Die Last wird ausgehend von
einer geschadigten Faser auf die angrenzende Matrix und die Fasern in
Nachbarschaft tGbertragen. Die Art des Versagensverhaltens ist neben den
Faser und Matrixeigenschaften, sowie der Faserverteilung, nicht zuletzt
auch von den Grenzflacheneigenschaften bestimmt. GLS wird hauptsach-
lich bei sehr schwachen Grenzflachenfestigkeiten beobachtet, wahrend
LLS bevorzugt in Verbunden mit hoher Grenzflachenfestigkeit auftritt
[Ram97] [Dok00] [Ros12]. In Aluminiummatrixverbundwerkstoffen mit
keramischer Verstarkung auf Aluminiumoxidbasis wird, aufgrund der
meist stark ausgebildeten Grenzflache, (berwiegend LLS beobachtet
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[Ram97] [Dok00] [Ros12][Oka06]. Zur Abschatzung der Verbundsteifigkeit
bzw. -festigkeit ist das Kelly-Modell in den meisten Fallen dennoch gut
geeignet [Zha03] [Dok00] [Ros12]. Je nach Schadigungsverhalten kdnnen
jedoch angepasste (stochastische) Modelle eine genauere Vorhersage der
Festigkeit und deren Schwankung ermoglichen [Zwe68][Ram97][Ros12]
[He93]. Ebenso konnen, bei starken Abweichungen zum Kelly-Modell,
Finite-Elemente-Simulationen zur Berechnung des Schadigungsverhaltens
herangezogen werden [Ibn97] [Oka06].

2.6 Finite-Elemente Simulation von Grenzflachen und
mechanischen Eigenschaften

Zur Modellierung von Grenzflachen in unidirektional verstarkten Ver-
bundwerkstoffen gibt es mehrere Moglichkeiten. So kann dies Uber eine
kohasive Schicht (,,Cohesive Layer” bzw. , Cohesive Zone") mit definierter
Dicke zwischen Verstarkungselement und Matrix erfolgen oder auch mit
Hilfe von Federelementen an den Kontaktknoten zwischen Matrix und
Verstarkungselement [Cha95] [Cha02a] [Muk97] [Cha02b]. Das Kohasivzo-
nenmodell beruht auf einer Weiterfiihrung der linear elastischen Bruch-
mechanik. Die eingeflihrte Schicht dient dabei zur Beschreibung der
Grenzflache und bendtigt mehrere Parameter, wie die mechanischen Ei-
genschaften dieser Schicht und Risswachstumsgesetzte in der Schicht
[Bra04] [Het07]. Diese Eigenschaften lassen sich oft nur schwer bis gar
nicht bestimmen [Cha95]. Deshalb wird bei der Modellierung mittels Fe-
derelementen die Kohasivzone durch eine Schicht vernachlassigbarer Di-
cke ersetzt und die Oberflachenknoten zwischen Verstarkungselement
und Matrix werden Uber Federelemente mit sehr hoher Steifigkeit ver-
kntpft [Yua08]. Abbildung 2.15 illustriert dieses Vorgehen schematisch.
Bei intakter Grenzflache darf keine Relativbewegung von Verstarkungs-
element und Matrix erfolgen. Die Steifigkeit der Federn muss dement-
sprechend einem Vielfachen des E-Moduls des Verstarkungselementes
entsprechen (z.B. Faktor 100 [Cha95]).
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Abbildung 2.15
Schematische Darstellung der Grenzflachenmodellierung mittels Federmodell [Cha95]

Zur Modellierung der Grenzflacheneigenschaften wird dann ein linear-
elastisches Verschiebungsmodell angewandt. Dieses beruht auf einem zu
Beginn linearen Spannungsanstieg mit folgender Schadigungsinitiierung —
und Schadigung. Der Spannungs-Verschiebungsvektor besteht aus drei
Komponenten, eine in Normalrichtung (Radial zum Verstarkungselement)
t,, sowie zwei in Scherrichtung t; und t;. Das elastische Verhalten wird
mittels der Steifigkeitsmatrix K und den Verschiebungen &, &, 6; beschrie-
ben [Abal0](Gleichung 2.17).

‘, Knn I{.nt 5n .
t=[c|=1: " : 85 Gleichung 2.17
L

Ky - Ky
Es kommt zur Schadigungsinitiierung durch Delamination an der Grenzfla-

che (Auflésung der Knoten), wenn die berechneten Normal- oder
Schubspannungen zuvor definierte Kriterien erreichen. Als Versagenskrite-
rium kann dabei das maximale Spannungskriterium nach Gleichung 2.18
als auch das quadratische Spannungskriterium nach Gleichung 2.19 ge-
wahlt werden [Wis89].
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max (:—5,:—5,%) =1 Gleichung 2.18
(z_g)z + (:_(SS))Z + (:_{))2 =1 Gleichung 2.19

Vorteil des quadratischen Spannungskriteriums ist dabei die zusatzliche
Berticksichtigung von Kombinationen aus Normal- und Scherspannungen
[Li94].

Bis zum Eintreten der Schadigung existiert also ein linearer Zusammen-
hang zwischen Spannung und Verschiebung. Die Schadigungsentwicklung
wird mittels linearer Degression unter Einfiihrung einer skalaren Schadi-
gungsvariablen D beschrieben. Bei Schadigungsinitiierung besitzt diese
den Wert 0 und steigt mit zunehmender Schadigung stetig an bis auf 1.
Abbildung 2.16 zeigt die schematische Darstellung dieser Zusammenhan-

ge.

Schadingungsinitiierung

Spannung

R

Bruchenergie

P

Verschiebung

Abbildung 2.16

Schematische Darstellung einer Spannungs-Verschiebungs-Kurve einer Grenzflachen-
schadigung mit linearer Steifigkeitsdegression [Mei01]

Dabei gelten die Zusammenhange nach Gleichung 2.20 — Gleichung 2.22.

1-D)t, ,t, =0
t, = {( _ ) b Gleichung 2.20
t, ,sonst
t,=(1-D)- ¢ Gleichung 2.21
t,=(1-D)-t, Gleichung 2.22
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Der Schadigungsverlauf kann dabei entweder Uber die maximale Ver-
schiebung (6»', &s', 6¢'), bis zum totalen Versagen des Knotenpunktes vor-
gegeben werden oder aber Uber die maximale Bruchenergie, die beim
Knotenpunktversagen verbraucht wird. Diese dabei verbrauchte Energie
ist dquivalent zur Flache unter der Schadigungskurve.

Unter Verwendung eines solchen Federmodells konnten bereits Simulati-
onen von stahldrahtverstarkten Aluminiumlegierungen durchgefiihrt wer-
den. [Mer12] fuhrte hierzu Berechnungen zum Zugverfestigungsverhalten,
als auch zum Schadigungsverhalten beim Push-Out-Versuch durch und
konnte dabei eine gute Ubereinstimmung zum Experiment feststellen.
Weitere Simulationen von Verbundwerkstoffen mittels Federmodell er-
folgten von [Cha95] [She94] und zeigten ebenfalls gute Ergebnisse bei der
Berechnung von Grenzflachenversagen in unidirektionalen Verbunden.
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3  Versuchswerkstoffe und
Probengeometrien

3.1 Versuchswerkstoffe

3.1.1 Matrixwerkstoffe

Als Matrixwerkstoff kam in allen Untersuchungen die aushartbare Alumi-
niumlegierung EN AW-6082 zur Verwendung. Die in Tabelle 3.1 aufgefiihr-
te chemischen Zusammensetzung wurde mittels Spektralanalyse an gefer-
tigten Profilen ermittelt. Pressung A zeigt reprasentativ die Zusammenset-
zung der Aluminiummatrix der Profile mit metallischer Vollverstarkung
(Metall-Metall-Verbund). Pressung B zeigt die reprasentative Zusammen-
setzung der Aluminiummatrix der Profile mit hybrider Verstarkung (Me-
tall-MMC-Hybrid-Verbund). Die gemessen Werte liegen in beiden Fallen
innerhalb der nach [DINO9c] vorgeschriebenen Grenzen.

Tabelle 3.1 Chemische Zusammensetzung der EN AW-6082 Matrix in Ma-% des Me-
tall-Metall-Verbundes (Press. A) und des Metall-MMC-Hybrid-Verbundes (Press. B)

Si Fe Cu Mn Mg Cr Zn Ti Al
Press. A 0,911 0,205 0,011 0,481 0,684 0,007 0,006 0,011 Rest
Press.B 0,895 0,209 0,010 0,464 0,691 0,0064 0,004 0,011 Rest
[DINO9] 0,7-1,3 <0,5 <0,1 0,4-1 0,6-1,2 <0,25 <0,2 <0,1 Rest

3.1.2 Verstarkungselemente

Zur Untersuchung von Verbundprofilen mit metallischer Vollverstarkung
wurden als Verstarkungselemente Federstahldrahte der Legierung 1.4310
(X10CrNi18-8) mit einem Durchmesser von 1 mm verwendet.

Tabelle 3.2 gibt die chemische Zusammensetzung der Federstahldrahte
an. Die gemessene Zusammensetzung entspricht [DINO5].
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Tabelle 3.2 Chemische Zusammensetzung von 1.4310 in Ma-%

C Si Mn P S Cr Ni MO N Fe

Gem. 0,076 0,557 091 0,031 0,0023 18,05 8,20 0,34 0,05 Rest
[DINO5] 0,05-0,15 <2 <2 0,045 <0,015 16-19 6-9,5 <0,8 <0,11 Rest

Zur Untersuchung von Verbundprofilen mit hybrider Verstarkung wurden
Aluminiumoxidverbunddrdahte mit einem mittleren Durchmesser von
1,5 mm verwendet. Diese wurden durch Gasdruckinfiltration von Al,O5-
Faserbindeln des Typs Altex mit einer AIMg0.6-Matrix an der Technischen
Universitat Wien hergestellt [Blu98b] [Dok99] [Dok00]. Der durchschnittli-
che Faserdurchmesser der Al,03-Fasern betragt etwa 15 um. Der Faser-
gehalt der Verbunddrahte betragt 40 vol.-%. Die typische chemische Zu-
sammensetzung der Altex-Fasern wird von [Dok00] mit 85 Gew.-% Al,O;,
15 Gew.-% SiO, und < 0,005 Gew.-% Verunreinigungen angegeben.

3.1.3 Pressparameter Verbundstrangpressen

Die untersuchten Profile wurden auf einer Strangpresse der Firma SMS
Eumuco mit einer Maximalstempelkraft von 10 MN am Institut fir Um-
formtechnik und Leichtbau (IUL) an der Technischen Universitat Dortmund
gepresst [KleO4a] [Dah14]. Es wurden insgesamt zwei Pressungen durch-
gefuhrt. Zur Untersuchung von Profilen mit metallischer Vollverstarkung
wurden Rechteckprofile mit einem Querschnitt von 40 x 10 mm? gepresst.
Zur Untersuchung von Verbundprofilen mit hybrider Verstarkung wurden
Rechteckprofile mit einem Querschnitt von 40 x 12 mm? gepresst. Die
zugehorigen Pressparameter konnen Tabelle 3.3 enthommen werden.

Tabelle 3.3 Pressparameter beim Verbundstrangpressen der Rechteckprofile

Pressparameter 40x10 mm? 40x12 mm?
Pressverhiltnis 42:1 18:1
Stempelgeschwindigkeit vs 0,5 mm/s 0,5 mm/s
Blockeinsatztemperatur Ty 550 °C 550 °C
Werkzeugtemperatur Ty 420 °C 450 °C
Rezipiententemperatur Ty 450 °C 450 °C
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Die federstahldrahtverstarkten Profile wurden jeweils mit funf mittig im
Profil liegenden Drahten, wie in Abbildung 3.1 dargestellt, verstarkt. Der
Verstarkungsgehalt im Profil betragt damit 0,98 Vol.-%. Die Herstellung
der unverstarkten Profile erfolgte im Anschluss an die Pressung der Ver-
bundprofile, indem die Zufliihrung der Verstarkungselemente durch Ab-
trennen der Drahte unterbunden wurde.

40

10

®© © © O O

4,5

12,5

20

Abbildung 3.1
40x 10 mm? Profilquerschnitt des federstahldrahtverstarken Verbundes

Die Profile mit hybrider Verstarkung wurden mit jeweils einem mittig im
Profil liegenden Verbunddraht verstarkt, was zu einem Verbunddrahtan-
teil im Profil von 0,37 Vol-% fihrt und einem Aluminiumoxidfasergehalt
von 0,15 Vol-% im Profil entspricht (vgl. Abbildung 3.2).

40

12

20

Abbildung 3.2
40x 12 mm? Profilquerschnitt des verbunddrahtverstirken Verbundes

Die Zuflihrung der Verstarkungselemente erfolgte in diesem Fall durch
den Rezipienten, wie in [Dah14] [Piel4] beschrieben (siehe auch Kapitel
2.2.1).
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3.1.4 Warmebehandlung der Profile

Die gewahlte Blockeinsatztemperatur liegt im Losungsgliihtemperaturbe-
reich der EN AW-6082 Matrixlegierung und ermdglicht somit eine direkte
Warmebehandlung wahrend des Prozesses. Beim Austritt aus dem Press-
maul wurden die heiBen Profile direkt durch ein Luftgeblase oder im Was-
serbad abgeschreckt und lGber einen Ventilationskihltisch gefiihrt um eine
zligige Abschreckung zu erreichen. Durch anschlieBendes Kaltauslagern
bei Raumtemperatur lagen die Profile im Warmebehandlungszustand T4
vor [Ost07] [DIN99a]. Da die verwendete Aluminiumlegierung eine gewis-
se Abschreckempfindlichkeit aufweist, kann eine Abschreckung an Luft
unzureichend sein und zu reduzierten Festigkeiten fliihren [Ost07]. Der
wasserabgeschreckte Zustand wird deshalb als Referenzzustand betrach-
tet und wird als T4-Zustand bezeichnet, wahrend der luftabgeschreckte
Zustand im Folgenden als T4,-Zustand bezeichnet wird. Zusatzlich wurden
Profile direkt nach der Wasserabschreckung bei 185 °C fiir 5 Stunden bei
einer Ofentemperatur von 185 °C warmausgelagert, um einen T6 Warme-
behandlungszustand einzustellen [Ost07] [DIN99a].

Um den Einflusses eines zusatzlichen Warmeeintrages auf die Grenzfla-
chenausbildung zu untersuchen, wurden nachtraglich weitere Warmebe-
handlungszustande eingestellt. Hierzu wurden die hergestellten Profile
nachtraglich Losungsgegliiht mit Glihzeiten von 5 Stunden, 10 Stunden,
sowie 24 Stunden und anschlieRend im Wasserbad abgeschreckt. Die dar-
aus resultierenden Warmebehandlungszustande werden mit T4s,, T440n
und T4, bezeichnet.

Zur Untersuchung des Einflusses industrieliblicher Reckprozesse wurde
zusatzlich der Warmebehandlungszustand T8 untersucht. Hierzu wurden
die Profile nachtraglich l6sungsgegliiht, abgeschreckt, um 0,9 % Totaldeh-
nung (entspricht 0,6 % bleibende plastische Dehnung) gereckt und an-
schlieBend bei 185 °C fiir 5 Stunden warmausgelagert (vgl. [Ham12]).

Die 40x12 mm? Profile lagen ausschlieRlich im luftabgeschreckten T4-
Zustand vor. Zur Untersuchung des Warmebehandlungseinflusses wurden
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diese Profile nachtraglich nach T6 warmebehandelt. Hierzu wurden die
Profile bei 530 °C fiir ca. 1 Stunde l6sungsgegliiht und anschlieRend bei
185 °C fur 5 Stunden warmausgelagert.

Tabelle 3.4 fasst die untersuchten Warmebehandlungszustande und die
Warmebehandlungsparameter tabellarisch zusammen.

Tabelle 3.4 Pressparameter beim Verbundstrangpressen der Rechteckprofile

40 x 10 mm 2 Profile mit metallischer Vollverstiarkung

Bezeichnung Lo6sungsgliihen (Temperatur/Zeit) Abschrecken Auslagerung (T/t)

T4 Vor Pressung (Tgiock = 550°C, >3h) Wasserbad RT,>8d

T4, Vor Pressung (Tgiock = 550°C, >3h) Luft RT,>8d

T6 Vor Pressung (Tgiock = 550°C, >3h) Wasser 185 °C,5h

T8 Nachtraglich: 530°C, 1 h Wasser 0,6 % Recken,
185°C,5h

T4sh,(10h,24h) Nachtraglich: 530 °C, 5h (10h, 24h)  Wasser RT, > 8d

40 x 12 mm? Profile mit hybrider Verstarkung

T4 Vor Pressung Luft RT,>8d
T6 Nachtraglich: 530 °C, 1h Wasser 185°C,5h
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3.2 Probengeometrien

Aufgrund des relativ niedrigen Verstarkungsgehaltes im Profil, wurden zur
weiteren Charakterisierung Proben der nachfolgenden Geometrien herge-
stellt.

3.2.1 Probengeometrien zur Charakterisierung des Metall-Metall-
Verbunds

Die verstarkten Proben wurden, so weit nicht anders gekennzeichnet, aus
dem Rand des verstarkten Profils entnommen. Die Entnahme der unver-
starkten Proben erfolgte an gleicher Position aus einem unverstarkten
Referenzprofil derselben Pressung.

Push-Out-Proben

Die Push-Out-Proben mit einer Hohe von 1 mm wurden nach Abbildung
3.3 aus den 40x10 mm? Profilquerschnitten mittels Prazisionstrennma-
schine entnommen und anschlieBend entgratet, um eine planparallele
Probenauflage zu gewahrleisten.

10

P1

Abbildung 3.3
Probengeometrie fiir Push-Out-Versuche (vgl. [Wei06a] [Mer12] [Ham12])

Pull-Out-Proben

Zur Durchflihrung der Pull-Out-Versuche wurden entsprechend Abbildung
3.4 Proben gefertigt. Die freie Drahtlange wurde zunachst mittels Drehen
grob freigelegt und die verbleibenden Aluminiumreste per 9 um, 6 um und

53



Versuchswerkstoffe und Probengeometrien

3 um Diamantsuspension schrittweise bis zur Drahtoberflache wegpoliert
[Bli14].

o

i
D1

e

Abbildung 3.4
Probengeometrie fiir den Pull-Out-Versuch [Bli14]

Im Rahmen der Untersuchungen wurde die Probenkopfhdéhe h zwischen 1
und 3 mm variiert, um die geometrischen EinflussgréRen zu bestimmen.

Zugproben zur Bestimmung der Normalfestigkeit

Zur Bestimmung der Radialnormalfestigkeit der Grenzflache wurden Zug-
proben nach Abbildung 3.5 angefertigt. Hierzu wurde mittels Drahterosion
die Messtrecke am Federstahldraht ausgerichtet, so dass eine Kraftliber-
tragung ausschlieRlich Gber die Grenzflache gewahrleistet wird.

Stahldraht

10
/
AN
\\
\

Abbildung 3.5

Probengeometrie fiir Grenzflaichennormalzugversuche
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Zugproben

Die zylindrischen Zugproben nach Abbildung 3.6 besitzen einen Messstre-
ckendurchmesser von 3 mm. Die Verstarkungselemente, mit einem
Durchmesser von 1 mm, liegen mittig in der Probe. Hieraus resultiert ein
Verstarkungsanteil in der Messstrecke von 11,1 Vol.-%.
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Abbildung 3.6

Probengeometrie fiir die Zugversuche zur Bestimmung der mechanischen Kennwerte

Rissausbreitungsproben

In Abbildung 3.7 ist die in Anlehnung an [ASTO5] verwendete innengekerb-
te Middle-Tension M(T)-Probegeometrie zur Durchfihrung zyklischer Riss-
ausbreitungsversuche dargestellt. Der Probenquerschnitt entspricht dabei
dem hergestellten 40x10 mm? Profilquerschnitt. Aufgrund der Probenge-
ometrie wurde das mittlere Verstarkungselement bei der Probenfertigung
durchtrennt. Der daraus und aus der Kerbgeometrie resultierende effekti-
ve Verstarkungselementgehalt im Kerbgrund betragt 3,27 Vol.-%. Die un-
verstarkten Referenzproben wurden in analoger Weise aus unverstarkten
Profilen der gleichen Pressung entnommen.
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160

Abbildung 3.7

Probengeometrie flir Rissausbreitungsversuche mit Detailbezeichnung der Kerbgeo-

metrie

Der Kerbradius betragt 0,25 mm und wurde per Drahterosion in die Probe
eingebracht. Die kerbnahen Bohrungen (siehe Abbildung 3.7 Detail A)
dienten zum Spannungsabgriff der Potenzialsondenmessung.

3.2.2 Proben zur Charakterisierung des Metall-MMC-Hybrid-Verbunds

Die verstarkten Proben wurden alle mittig aus den Verbundprofilen ent-
nommen. Die Entnahme der unverstarkten Proben erfolgte an gleicher

Detail A

Position aus einem unverstarkten Referenzprofil.
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Mikro-Push-Out-Proben

Zur Durchfiihrung von Push-Out-Versuchen auf Mikrometer-Mal3stab an
Proben aus dem verwendeten Verbunddraht und am verbunddrahtver-
starkten Profil wurden Diinnschliffe angefertigt. Hierzu wurden per Prazi-
sionstrennmaschine Proben mit einem 6x6 mm? Querschnitt aus dem
Verbundprofil bzw. Proben direkt aus dem Verbunddraht entnommen und
nach [Ohl09] und [Sch14] manuell mittels eines Mikroschleifgerats des
Typs Gatan Inc. Disc Grinder auf Diamantschleiffolien (Typ Ultraprep®) in
Schritten von 15 um — 1 um auf die Zieldicke poliert. Als zusatzlicher letz-
ter Schritt wurde die Probenoberflaiche kurz mit einer kolloidalen SiO,-
Suspension poliert, um eventuelle Diamantrickstande zu entfernen. Um
UbermalRige Biegung, Faserschadigung oder Indenterschadigung zu ver-
meiden wurde die Zieldicke, in Anlehnung an [Rhy94], zu 80 um gewahlt.

Zugproben

Da bei den verbunddrahtverstarkten Profilen eine elliptische Deformation
des Verbunddrahtes wahrend des Herstellungsprozess erfolgte, konnte
eine zentrische Verstarkungselementlage bei Verstarkungsgehalten ober-
halb des kritischen Verstarkungsgehaltes V,.i;, bei Rundproben nicht reali-
siert werden. Deshalb wurden hier Flachproben in Anlehnung an [DINO9b]
verwendet. Die Probengeometrie ist in Abbildung 3.8 dargestellt.

Verstarkungselement

"\___“_‘__ I
o w [
/-KI_
|
\ | 25 31

Abbildung 3.8

Probengeometrie flir Zugproben aus verbunddrahtverstarkten Profilen [DINO9b]
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4  Versuchsaufbau und
Versuchsdurchfiihrung

4.1 Zugversuche

Alle Zugversuche wurden auf einer Universalprifmaschine der Bauart
Zwick mit einer Maximalprufkraft von 200 kN durchgefiihrt. Die Deh-
nungsmessung erfolgte in allen Versuchen, soweit nicht anders gekenn-
zeichnet, mittels Ansatzdehnungsaufnehmer der Bauart Zwick/Roell Multi-
Xtens.

4.1.1 Zugversuche an verstarkten und unverstarkten Proben

Fir die Prifung der unverstarkten und federstahldrahtverstarkten Rund-
proben betrug die Querhauptgeschwindigkeit 1 mm/min, was bei einer
Messstreckenlange von 20 mm einer Dehnrate von 8,3 x 10™ 1/s ent-
spricht [DINO1].

Fir die Prifung der unverstarkten und verbunddrahtverstarkten Flachpro-
ben betrug die Querhauptgeschwindigkeit 1 mm/min bei einer Versuchs-
lange von 26 mm und entspricht einer Dehnrate von 6,4 * 10 1/s [DINO1].
Zusatzlich zur Dehnungsmessung mittels Ansatzdehnungsaufnehmer er-
folgte diese mittels optischem Dehnungsmesssytem des Typs GOM.

4.1.2 Drahtzugversuche

Zugversuche am Federstahldraht erfolgten unter Ausnutzung der Euler-
Eytelwein’schen Umschlingungsreibung Gber ein Rollensystem mit einem
Rollendurchmesser von 100 mm [Hib05]. Die freie Einspannlange betrug
200 mm, bei einer Messstreckenlange von 80 mm.
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Zugversuche am Verbunddraht erfolgten mit Hilfe von Klemmspannba-
cken und mit einer freien Versuchslange von 100 mm bei einer konstanten
Verfahrwegsgeschwindigkeit von 1,5 mm/min entsprechend [DINO1].

4.1.3 Insitu Zugversuche im p-CT

Zur detaillierten Betrachtung der inneren Schadigung des hybriden Ver-
bundes wurden Zugversuche im p-Computertomographen durchgefiihrt.
Hierzu kam eine fiir diesen Zweck konstruierte Prifmaschine zum Einsatz,
welche eine maximale Prifkraft von 5 kN ermdéglicht. Der Versuchsaufbau
ist in Abbildung 4.1 dargestellt. Durch die Verwendung einer CFK-Réhre als
Querhauptstitzstruktur sind hierbei computertomographische Aufnah-
men wahrend der Belastung moglich.

Carbonrohr Rontgenrohre

-
s o o o
_______
-

_ Probe

"~ Detektor Drehteller

Abbildung 4.1

Aufbau der In-situ Prifanlage bis 5 kN im Computertomographen

Die Verfahrgeschwindigkeit betrug bei allen Versuchen 1 mm/min. Vor
jedem Scan wurde eine Haltezeit von 20 Minuten eingehalten, um Abbil-
dungsfehler aufgrund von Setzeffekten im Lastrahmen und Einspannung
zu vermeiden. Als Bildaufnahmeeinheit wurde ein Yxlon-CT Computerto-
mograph mit einer offenen Mikrofokus-Rontgenrohre mit Wolframkatho-
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de und ein Flachdetektor mit einer Auflosung von 2048x2048 Pixeln von
Perkin Elmer® verwendet. Die Beschleunigungsspannung betrug 125 kV
und der Beschleunigungsstrom 0,001 mA. Die Aufnahmezeit betrug pro
Scan ca. 1 Stunde. Die Bildauswertung erfolgte mittels Avizo® Fire von VSG
und Imagel.

4.2 Harteprifung

Die Harteprifungen erfolgten mittels Brinell-Hartepriifung, als auch mit
Vickers-Mikrohartemessungen im Profilquerschnitt, um den Harteverlauf
in Richtung Matrix/Verstarkungselement Grenzflache in den untersuchten
Warmebehandlungszustanden zu bestimmen. Die Mikrohartemessungen
erfolgten mit einem automatischen Hartemessgerat vom Typ Qness10 mit
einer Priflast von 10 g in der Matrix und aufgrund der hoheren Harte des
Federstahldrahtes mit einer Priflast von 100 g im Draht. Die Hauptlastzeit
betrug bei allen Versuchen 10 s.

4.3 Quantitative Grenzflachencharakterisierung

4.3.1 Radialnormalzugversuche

Zur Bestimmung der Radialnormalfestigkeit wurden wegkontrollierte Zug-
versuche an einer Universalpriifmaschine des Typs Zwick mit einer Maxi-
malkraft von 2,5 kN durchgefiihrt. Die Einspannung der Proben erfolgte
mit einer Zentrierhilfe, welche eine reproduzierbare Ausrichtung und be-
lastungsfreie Einspannung der Mikroproben ermoglichte. Die Versuche
wurden mit einer Verfahrwegsgeschwindigkeit von 0,5 mm/min durchge-
fihrt. Die Vorkraft betrug bei allen Versuchen 5 N. Die resultierende
Grenzflachennormalfestigkeit wurde nach Gleichung 4.1 aus der gemessen
Maximalkraft bezogen auf die gekrimmte Grenzflache berechnet.

Fmax

(2 =
GN b-0,5nd

Gleichung 4.1
Mit b = Probenbreite, d = Verstarkungselementdurchmesser.
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4.3.2 Push-Out-Versuche

Die Push-Out-Versuche zur Ermittlung der Debondingscherfestigkeit ogep
des federstahldrahtverstarkten Verbundes wurden an einer Universal-
prifmaschine der Bauart Zwick mit einer Maximalkraft von 2,5 kN durch-
gefuhrt. Der prinzipielle Aufbau ist Abbildung 4.2 zu entnehmen. Das Her-
ausdricken des Verstarkungselementes erfolgte verfahrwegskontrolliert
mit einer Geschwindigkeit von 0,5 mm/min unter Verwendung eines ke-
gelformigen Indenters mit Kalottenspitze, deren Durchmesser 1 mm be-
trug. Die Push-Out-Proben wurden mittels eines Niederhalters fest auf
den Probenhalter gespannt. Der Probenhalter verfligt Gber eine Nut, de-
ren Breite im Referenzfall 2 mm betrug [Wei06] [Merz12].

Hartemesskopf (Kraftmessdose)

Ausrichtspitze

Niederhalter

Probenhalter mit Nut

x-y Positioniertisch

Abbildung 4.2

Versuchsaufbau fur den Push-Out-Versuch (links) Detailansicht (rechts)

Die Nutbreite und Nutgeometrie wurden im Rahmen der Untersuchungen
zur Geometrieabhangigkeit der gemessen Grenzflachenscherfestigkeiten
variiert. Die Nutgeometrie wurde dabei durch Einsetzen von Passstiften in

die Nut verandert, so dass die Probenauflageflache vergroBert wurde
(Abbildung 4.3). Der Probenhalter mit Nut ist auf einem x-y-
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Positioniertisch angebracht, so dass die Positionierung der Proben zu-
nachst mit Hilfe einer Ausrichtspitze erfolgen konnte. Anschliefend wurde
der eigentliche Indenter eingesetzt. Die Vorkraft betrug in allen Versuchen
5 N. Da aufgrund der konischen Indentergeometrie ab einer Eindringtiefe
von 0,5 mm mit einer Berthrung der Indenterflanken mit der Matrix zu
rechnen ist, wurde als Abbruchkriterium eine maximale Eindringtiefe von

0,5 mm gewahlt.

a) b) c)

o o /

Abbildung 4.3

Variation der Nutgeometrie durch einsetzen von Passstiften: a) Freie Nut (Referenz) b)
Halbseitig geschlossene Nut c) Beidseitig geschlossene Nut [Bli14]
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4.3.3 Pull-Out-Versuche

Zur Durchfiihrung der Pull-Out-Versuche wurde eine Universalprifma-
schine des Typs Zwick mit einer Maximalkraft von 2,5 kN verwendet. Der
Versuchsaufbau ist in Abbildung 4.4 dargestellt. Der Probenkopf kann
hierbei durch eine eingebrachte Nut in die obere Aufnahme eingeschoben
und in die Zentrierung der Aufnahme eingefiihrt werden. Das untere Pro-
benende wird mittels Gewindeeinspannung befestigt. Die Belastung er-
folgte dann durch Verfahren der oberen Aufnahme mit einer konstanten
Verfahrwegsgeschwindigkeit von 0,5 mm/min.

Kraftmessdose
Aufnahme fiir Probenkopf

Pull-Out-Probe

Gewindeeinspannung

Abbildung 4.4

Versuchsaufbau fiir Pull-Out-Versuche [Bli14]

Die Auswertung der Versuche erfolgte anhand der aufgezeichneten Kraft-
Weg-Verlaufe. Die Geometrie der Probenkopfaufnahme ist in Abbildung
4.5 dargestellt. Wie zu erkennen ist, erfolgt die Kraftlibertragung Uber
eine nutformig ausgesparte Querschnittsflaiche, wobei im Unterschied
zum Push-Out-Versuch die eingebrachte Nut nicht durchgangig ist.
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Abbildung 4.5

Geometrie der Probenkopfaufnahme fiir den Pull-Out-Versuch [Bli14]

4.3.4 Mikro-Push-Out-Versuche

Die Mikro-Push-Out-Versuche zur Bestimmung der Debondingscherfestig-
keit zwischen Aluminiumoxidfaser und der sie umgebenden Matrix wur-
den an einem Zwick ZHU 0,2 Mikroharte-Messgerat durchgefiihrt. Der
Versuchsaufbau ist in Abbildung 4.6 dargestellt. Das Gerat verfligt Uiber
eine Verschiebeeinheit, so dass zwischen Mikroskop-Einheit, welche eine
genaue Positionierung Uber den Fasern ermdéglicht, und dem registrieren-
den Hartemesskopf zur Indentation gewechselt werden kann. Als Ein-
dringkorper wurde ein Flat-Punch Nanoindenter der Firma Synton
MDP GmbH verwendet mit einem Durchmesser von 5 um. Die Dunn-
schliffproben werden fiir den Push-Out Versuch (iber eine Lochrasterplat-
te gelegt und mit der oberen Platte fixiert (Abbildung 4.7). In die Lochras-
terplatte wurden kreisrunde Offnungen mit einem Durchmesser von 60
um mittels Laserstrahlbearbeitung eingebracht, so dass die Fasern frei aus
der Matrix herausgedriickt werden kénnen.
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Hartemesskopf

= TastfuR
\

Probenhalter

LED-Beleuchtung

Abbildung 4.6
Aufbau zum Mikro-Push-Out Versuch analog zu [Has14].

Durch die darunter angebrachte LED-Beleuchtung kénnen nun aufgrund
der Transluminenz der Al,O5-Fasern [Mos03] gezielt Fasern (iber den Off-
nungen fir den Versuch ausgewadhlt werden. Gleichzeitig lassen sich durch
die Durchleuchtung der Fasern Schadigungen in der Faser bzw. Faserbri-
che nach dem Versuch identifizieren.

Obere Platte
7
Spannplatte mit ® [0} rd ’\ Beleuchtete Locher der Lochplatte
runder Bohrung (durch Flachprobe hindurch erkennbar)
= b O O —
O O O Untere Platte
Eingeklemmte Probe O O O
Verschraubung N O O O
S N Probe
£

Abbildung 4.7
Schematische Darstellung der Probeneinspannung nach [Has14]

Alle Versuche wurden mit einer Verfahrweggeschwindigkeit von 3 um/min
durchgefihrt. Zur Auswertung wurden die gemessenen Kraft-
Verschiebungs-Kurven  Uber die  Mantelfliche in  Spannungs-

. F .
Verschiebungskurven umgerechnet (o = — mit d = Faserdurchmesser
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und t = Probendicke). Jede Faser wurde vor dem Push-Out-Versuch mikro-
skopisch vermessen. Die maximale Eindringtiefe des Indenters ist durch
dessen konische Form und damit dem Aufsetzen auf der die Faser umge-
benden Matrix begrenzt. Aufgrund der leicht unterschiedlichen Faser-
durchmesser wurde der Versuch manuell abgebrochen, sobald ein Aufset-
zen des Indenters auf der Matrix durch ein Wiederansteigen der Kraft
ersichtlich wurde.

4.4 Korrosionsexperimente

Neben destilliertem Wasser als wassriges Referenzmedium, wurden zwei
weitere Korrosionsmedien ausgewahlt, um die Einsatzbedingungen im
Fahrzeugbau abzubilden. Hierzu wurde eine 3,5 Ma.-% Natriumchloridlo-
sung (NaCl-Lsg.) zur Abbildung maritimer Umgebungen oder Streusalzbe-
lastung im Winter, sowie einer Schwefelsaurelésung (H,S0,-Lsg.), welche
auf einen pH-Wert von 5 verdiinnt wurde, um Belastungen durch sauren
Regen darzustellen, ausgewahlt.

4.4.1 Auslagerungsversuche

Der Versuchsaufbau nach [Mer08b] ist in Abbildung 4.8 dargestellt. Dieser
besteht aus einem dufBeren Behalter, welcher mit dem Korrosionsmedium
beflllt wird. In den inneren Behalter werden die Proben in ein Kunststoff-
gestell so eingestellt, das eine gleichmalRige Umstromung mittels Luftzu-
fuhr durch einen Ausstromerstein von unten moglich ist. Dieser Versuchs-
aufbau entspricht den Anforderungen der [DINO9a] zur Mindestmenge an
Korrosionsmedium und zum Mindestabstand der Proben zum Fliissigkeits-
spiegel.
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Aulenbehalter mit

Korrosionsmedium Innerer Behélter

mit perforiertem
Boden

Gestell mit

. . Proben
Ausstromerstein

Abbildung 4.8
Versuchsaufbau zur Auslagerung von Push-Out-Proben in korrosiven Medien [Mer08b]

Um den Verlauf des Korrosionsangriffs zu beobachten, wurden nach 10 h,
100 h und 1000 h Proben entnommen, mit destilliertem Wasser abge-
spult, in Ethanol geschwenkt und anschlieffend an Luft getrocknet. Die
gualitative Dokumentation der Korrosion wurde mittels Makroskop und
rasterelektronenmikroskopischen Aufnahmen durchgefiihrt. Quantitativ
wurde die Schadigung der Grenzflaiche mittels Push-Out-Versuchen be-
wertet.

4.4.2 Zyklische Rissausbreitungsversuche unter mechanisch-korrosiver
Beanspruchung

Zur Durchfliihrung der Rissausbreitungsversuche wurde ein Hochfrequenz-
pulsator des Typs Amsler HFP 5000 eingesetzt. Hierbei handelt es sich um
eine elektromagnetisch angetriebene Resonanzprifmaschine, welche eine
maximale Prifkraft von 50 kN erreicht und sowohl statisch als auch dyna-
misch eingesetzt werden kann. Die Versuchsfiihrung erfolgte kraftkontrol-
liert, wobei der zyklische Anteil GUber den Resonanzschwingkreis realisiert
wurde und die Aufbringung der Mittellast Gber das Verfahren des oberen
Querhauptes erfolgte. Die Risslangenmessung erfolgte zunachst per Po-
tenzialsondenmethode. Unter Ausnutzung des Resonanzprinzips der
Prifmaschine konnte daraus eine Kalibrierkurve zur Bestimmung der Riss-
lange aus dem gemessen Frequenzabfall des Resonanzsystems abgeleitet
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werden, was eine Risslangenmessung auch in korrosiven Medien ermog-
lichte [Zir11] [Got12] [Reel3].

Die Versuche erfolgten bei einer sinusformigen Belastung im reinen Zug-
schwellbereich bei einem Lastverhaltnis von R = 0,18. Daflir wurde beim
Anschwingen eine Mittellast von F,,=7 kN und eine Kraftamplitude von
F, =5kN (o, =41,38 MPa und o, = 6,90 MPa) aufgebracht. Wahrend des
eigentlichen Rissausbreitungsversuchs betrug die Mittellast F,=5,5 kN
(om = 13,75 MPa) und die Lastamplitude F,=3,8 kN (o, = 32,07 MPa und
o, = 5,86 MPa). Der Versuch wurde automatisch beendet nach Erreichen
eines hinreichenden Frequenzabfalls resultierend aus dem Steifigkeitsver-
lust mit wachsender Risslange in der Probe.

Der Versuchsaufbau ist in Abbildung 4.9 dargestellt. Zur Untersuchung der
Rissausbreitung in korrosiver Umgebung wurde eine Prifkammer aus
PMMA verwendet, die es ermdglicht den Riss wahrend der zyklischen
Versuche mit den ausgewahlten Korrosionsmedien zu benetzen.

Klemmeinspannung

e X
Probe
I V: I/l Kerbe
(‘ Lo ‘ ‘ b Einlauf \
—H] E—
T ">~ Ablauf
------- X

Abbildung 4.9

Versuchsaufbau zur Durchfiihrung zyklischer Rissausbreitungsuntersuchungen in kor-
rosiven Medien. Links: schematisch, Rechts: real [Reel3].

Die Zufuhrung der Korrosionsmedien erfolgt mittels einer Hochleistungs-
AulBenpumpe des Typs Barwig, mit einem maximalen Forderstrom von 20
|/min.
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4.5 Metallographische Untersuchungen

4.5.1 Lichtmikroskopische Untersuchungen

Zur qualitativen Beurteilung der Grenzflachenausbildung, der sich einstel-
lenden Mikrostruktur und der Schadigungsmechanismen, wurden Proben-
bereiche mittels einer Prazisionstrennmaschine des Typs Struers Accutom
aus den Profilen bzw. Proben herausgetrennt, anschliefend in kaltaushar-
tendem Einbettmittel eingebettet und mittels Schleifen mit Siliziumkarbid-
schleifpapier und anschliefender schrittweiser Politur mit Diamantsus-
pension, sowie einer Endpolitur mit einer kolloidalen Siliziumoxidsuspen-
sion zur Untersuchung prapariert. Das Schleifen erfolgte manuell in
Schritten mit Kérnungen 320, 600, 1000 und 4000. Die Politur erfolgte auf
einem Filzstofftuch auf einer Tischpoliermaschine in den Schritten 6 um
bis 3 um.

Zur Kontrastierung der Mikrostruktur der Aluminiummatrix wurde ein
elektrolytisches Atzverfahren nach Barker [Bar50][Pet94] verwendet mit
einer Spannung von 20V und Atzzeiten zwischen 60 — 90 s.

4.5.2 Elektronenmikroskopische Untersuchungen

Im Rahmen der fraktographischen Untersuchungen und zur Schadigungs-
beurteilung unter korrosivem Einfluss wurden rasterelektronen-
mikroskopische Aufnahmen an einem Rasterelektronenmikroskop der
Bauart Zeiss LEO EVO 50 durchgefiihrt. Die Vorbereitung der Proben bein-
haltete nach erfolgter Reinigung im Ethanol-Ultraschallbad, je nach Leitfa-
higkeit der Probe ein Besputtern der Proben mit Gold-lonen. Bei Durch-
fihrung von EDX-Analysen wurde auf die Besputterung verzichtet, um
eine Verfalschung der Ergebnisse zu vermeiden.

Zur mikrostrukturellen Grenzflachenanalyse wurden zusatzlich transmissi-
onselektronenmikroskopische Untersuchungen an einem Transemissions-
elektronenmikroskop der Bauart Zeiss EM Q 922 mit einer maximalen
Beschleunigungsspannung von 200 kV durchgefiihrt. Hierzu wurden ent-
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sprechende Dinnschliffe metallographisch prapariert und mittels Argon-
lonen-Beschuss ausgediinnt. Des Weiteren wurden Untersuchungen an
einem Transmissionselektronenmikroskop der Bauart FEI Titan® 80-300
Titan mit einer Beschleunigungsspannung bis zu 300 kV und einer Auflo-
sung bis zu 0,1 nm durchgefiihrt. Die Untersuchungen erfolgten hier an
Diinnschliffen, welche per Focused-lonen-Beam (FIB) direkt aus der Grenz-
flache entnommen und prapariert wurden.
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5 Ergebnisse zum Metall-Metall-Verbund

5.1 Einfluss von Warmebehandlung und Prozess auf die
Grenzflache

Zur Steigerung der mechanischen Eigenschaften und Verbesserung der
geometrischen Toleranzen werden industriell hergestellte Strangpresspro-
file oft wahrend des Herstellungsprozesses gereckt und einer anschlie-
Renden Warmebehandlung unterzogen [Ham09b] [Ham12]. Im Folgenden
werden deshalb die Maoglichkeiten der gezielten Einstellung von
Grenzflacheneigenschaften und die Auswirkung von nachgeschalteten
Warmebehandlungs- bzw. Reckprozessen qualitative und quantitativ
betrachtet. Die qualitativen Untersuchungen erfolgten mittels metallogra-
phischer, rasterelektronenmikroskopischer und transmissionselektronen-
mikroskopischer Untersuchungen zur Grenzflachen- und Mikrostruktur-
ausbildung. Die quantitative Charakterisierung der Grenzflache, sowie des
grenzflachennahen Bereichs, erfolgte durch Push-Out-Versuche und Quer-
zugversuche normal zur Grenzflache, als auch durch Mikrohartemessun-
gen. Ergebnisse zu den makroskopischen mechanischen Eigenschaften im
Zugversuch in unterschiedlichen Warmebehandlungszustianden, sowie der
korrosiven Degradation und des Rissausbreitungsverhaltens werden an-
schlieRend in Kapitel 5.3 vorgestellt.

5.1.1 Ausgangszustand

Abbildung 5.1 zeigt den Querschliff des Ausgangszustandes flir den War-
mebehandlungszustand T4. Wie zu erkennen ist, ist das Verstarkungsele-
ment spaltfrei eingebettet. Die Bildung einer Diffusionsschicht ist licht-
mikroskopisch nicht zu erkennen. Vereinzelt konnen Beschadigungen des
Drahtes, in Form von Einkerbungen am Drahtumfang, festgestellt werden
(vgl. Abbildung 5.1 VergroRerung). Diese resultieren offensichtlich aus
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dem Herstellungsprozess und deuten auf einen abrasiven Verschleil an
der Zufiihrkante des Werkzeuges hin.

100 pm 20 um

Abbildung 5.1

Profilquerschnitt und Querschliff des Ausgangszustandes T4 um das Verstarkungsele-
ment

Abbildung 5.2 zeigt die Mikrostruktur des Ausgangszustandes T4 um den
eingebetteten Federstahldraht. Die Abbildung zeigt dabei ein sehr feines
Geflige der umgebenden Matrix mit einer mittleren Korngréf3e von 48 um.
Zusatzlich ist eine Verfeinerung der Kornstruktur um den Draht zu ver-
zeichnen, insbesondere in Grenzflachennahe liegt ein sehr feines Geflige
vor, welches mittels Barker-Verfahren und lichtmikroskopischer Analyse
kaum noch aufgelost werden kann und eine KorngréRe von etwa 10 um
aufweist. Entlang der Langspressnaht (LPN) zeigt sich ebenso eine deutli-
che Kornfeinung, welche auch im unverstarkten Matrixmaterial zu be-
obachten ist.
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Abbildung 5.2

Mikrostruktur am Querschliff des Warmebehandlungszustandes T4 um das Verstar-
kungselement (LPN = Langspressnaht)

5.1.2 Einfluss des Abschreckmediums

Die verwendete Matrixlegierung EN-AW-6082 gilt im Allgemeinen als ab-
schreckempfindlich, d. h. bei ungentigender Abschreckgeschwindigkeit ist
mit Festigkeitseinbullen des Matrixmaterials zu rechnen [Ost07]. Abbil-
dung 5.3 zeigt die Ergebnisse von Brinell-Hartemessungen an der Matrix
und die fiir das Verbundsystem festgestellten Debondingscherfestigkeiten
nach Luftabschreckung T4, und nach Wasserabschreckung T4.
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Abbildung 5.3

Debondingscherfestigkeit und Brinellharte bei Herstellung mit (T4,,) und ohne Wasser-
abschreckung (T4,)

Wie aus dem Diagramm zu entnehmen ist, zeigt sich sowohl anhand der
Matrixharte als auch anhand der gemessenen Debondingscherfestigkeiten
ein signifikanter positiver Einfluss der Abschreckung mit Wasser bezogen
auf Matrixharte und Debondingscherfestigkeit.

5.1.3 Einfluss von Losungsgliihprozessen

Die chemische Bindung der Verbundpartner spielt bei Betrachtung der
Grenzflacheneigenschaften eine bedeutende Rolle. Das Verbundstrang-
pressen als warmumformgebendes Fertigungsverfahren bietet aufgrund
der hohen Prozesstemperaturen im Bereich von 450 — 500 °C eine gute
Voraussetzung fur den Ablauf von Festkorperdiffusionsprozessen. Prozess-
zeit und Prozesstemperatur bestimmen damit vor Allem die Diffusionspro-
zesse im Verbundprofil und entscheiden damit Gber die Qualitat und Aus-
bildung der chemischen Bindung. Es wurde bereits in friiheren Arbeiten
festgestellt, dass es bei den fir das Verbundstrangpressen typischen rela-
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tiv kurzen Prozesszeiten und anschliefender Kaltauslagerung die Bildung
einer groben intermetallischen Phase vermieden wird, eine Diffusion von
Fe, Ni und Cr jedoch im Nanometerbereich nachgewiesen werden kann
[Wei07a]. Nachtragliche Warmebehandlungsprozesse konnen die Diffusi-
onsprozesse weiter vorantreiben und die chemische Zusammensetzung im
Grenzflachenbereich signifikant verandern. Um eine besonders feste An-
bindung zu erzielen, gelten in der Literatur Diffusionsschichten bis zu 3 um
als akzeptabel bzw. vorteilhaft [Bha89]. GroBere Diffusionsschichten sind
meist unerwiinscht, weshalb nachtragliche Warmebehandlungen, welche
eine zusatzliche Losungsgliihbehandlung im Bereich >500 °C Uber langere
Zeiten beinhalten, kritisch betrachtet werden missen. Um den Einfluss
solcher Losungsgliihprozesse auf die Grenzflache beurteilen zu kénnen,
wurde eine gesonderte Betrachtung und Korrelation der Diffusionsprozes-
se mit den mechanischen (Grenzflachen -)Eigenschaften im Warmebe-
handlungszustand T4 der Matrix untersucht, wobei die untersuchten Pro-
ben sich lediglich durch die Variation der Losungsgliihdauer unterschei-
den. Die Losungsgliihdauer wurde dabei in den Schritten 5 h, 10 h und 24
h variiert.

Qualitative Grenzfldchenuntersuchungen

Abbildung 5.4 zeigt die Grenzflachenausbildung nach unterschiedlichen
Losungsgliihdauern anhand lichtmikroskopischer Aufnahmen. Wie ersicht-
lich ist, kann schon nach 5 h eine erkennbare Diffusionsschichtbildung
verzeichnet werden, welche sich an der dunkleren Farbung im Vergleich
zum Stahldraht erkennen lasst. Die mittlere Diffusionschichtdicke kann
nach 5 h zu 3 um bestimmt werden. Nach 10 h wird eine mittlere Diffusi-
onsschichtdicke von 10 um erreicht, wobei in diesem Fall eine deutliche
Schadigung an der Grenzflache durch Rissbildung innerhalb der Grenz-
schicht und Herauslésen der Grenzschicht wahrend der metallographi-
schen Praparation beobachtet wird. Nach 24 h erreicht die Diffusions-
schicht eine mittlere Dicke von 21 um, die Grenzflachenschadigung nimmt
dabei weiter zu. Die Wachstumsrichtung der Diffusionsschicht ist tenden-
ziell in Richtung der Aluminiummatrix zu verzeichnen, wahrend in Rich-
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tung des Stahldrahtes die Diffusion zwar erkennbar, aber quantitativ ge-
ringer ausgepragt ist. So wird lediglich eine Verringerung des Verstar-
kungselementdurchmessers von etwa 5 um nach 24 h gemessen. Mit stei-
gender Schichtdicke lasst sich zudem eine lamellenférmige Wachs-
tumsstruktur der Schicht erkennen.

a) T4y, R 3) T4,

=

Abbildung 5.4

Lichtmikroskopische Betrachtung der Grenzflachenentwicklung bei Losungsgliihdauern
von 5,10und 24 h

Abbildung 5.5 zeigt rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen des T4,
-Zustandes, wobei das Augenmerk auf das Grenzflachenschadigungsbild,
sowie der Bestimmung der Diffusionswege in der Grenzflache lag. Bei
genauerer Betrachtung der Diffusionsschicht ist ein deutlich sprodes
Schadigungsbild mit verzweigen Rissstrukturen und Ablésungen hin zur
Aluminiummatrix zu erkennen. Die Anbindung zum Stahldraht erscheint in
allen Fallen spaltfrei.

Abbildung 5.5

REM-Aufnahme der Grenzflache nach 24 h Gliihdauer bei Lésungsgliihtemperatur
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Die EDX-Untersuchungen (Abbildung 5.6) zeigen, dass eine Diffusion von
Al, Fe und Cr in einem Bereich von ca. 22 um uber die Grenzflache hinweg
stattfindet. Wahrend der Al-Anteil als insgesamt konstant in diesem Be-
reich angesehen werden kann, nimmt die Konzentration von Fe, Cr und Ni
in Richtung der Aluminiummatrix in etwa linear ab.

2700
2025
2
E 1350 —
(&)
Fe
675 —
Cr
0
000 721 1443 2164 2885 36.06 4328 5049 5770 6492
Microns
- Mg K: 81 - Al K. 2686 - Si K11 = Cri. 15
= Min K 15 = Fe K: 13 == NiK: 8
Abbildung 5.6

EDX-Linienscan Uber die Grenzflache nach 24 h Lésungsgliihdauer(vgl. Abbildung 5.5)

Quantitative Untersuchungen

Der quantitative Einfluss der beobachteten Diffusionsschichtbildung auf
die Grenzflachenscherfestigkeit ist in Abbildung 5.7 zusammen mit der im
Profil, mit hinreichendem Abstand zur Grenzflache, gemessenen Matrix-
harte aufgetragen.
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Abbildung 5.7

Entwicklung der Debondingscherfestigkeit und Matrixharte zwischen den Verstar-
kungselementen liber die Lésungsgliihdauer

Wie dem Diagramm zu entnehmen ist, bleibt der Warmebehandlungszu-
stand T4, der Matrixharte nach, erhalten. Die Proben unterscheiden sich
also augenscheinlich lediglich bezliglich der Diffusionsschichtdicke. Wie zu
erkennen ist, erreicht die Grenzflachenscherfestigkeit ein Maximum bei
finfstindiger Auslagerung bei 530 °C und einer mittleren Diffusions-
schichtdicke von 3 um. Danach kommt es zu einem drastischen Abfall der
gemessen Grenzflachenscherfestigkeit und Anstieg der Streuung mit stei-
gender Losungsglihdauer. Da der T4s;, Zustand im Schnitt eine 5 % hohere
Grenzflachenfestigkeit aufweist als der Referenzzustand T4, wird dieser als
Vergleichszustand mit ,optimierter” Grenzflache in den weiteren Untersu-
chungen betrachtet werden. Langere Losungsglihdauern fihren zu einer
massiven Verschlechterung der Grenzflacheneigenschaften und werden
im Folgenden nicht weiter betrachtet.
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5.1.4 Einfluss des Warmebehandlungszustandes

Zusatzlich zu den bereits vorgestellten Untersuchungen wurde der Einfluss
Ublicher Warmebehandlungsmethoden zur Festigkeitssteigerung der Mat-
rix auf die Grenzflache und den Verbund untersucht. Hierzu wurde zusatz-
lich zu den T4-Zustanden, ein T6-Zustand und ein T8-Zustand hergestellt
(vgl. Kapitel 3.1.4). Zunachst wird die Grenzflache qualitativ anhand me-
tallographischer Aufnahmen sowie hochauflosender transmissionselekt-
ronenmikroskopischer Aufnahmen in den Warmebehandlungszustanden
betrachtet und die Diffusionspfade der Hauptlegierungselemente tber die
Grenzflache hinweg mittels EDX-Linienscans bestimmt. AbschlieBend fol-
gen quantitative Ergebnisse, welche mittels Mikrohartemessung, Push-
Out-Versuchen, sowie Zugversuchen in radialer Richtung zur Grenzflache
gewonnen wurden. In Kapitel 5.3.1 werden dann hierzu erganzend die
mechanischen Eigenschaften im Zugversuch betrachtet.

Abbildung 5.8 bis Abbildung 5.10 geben einen Uberblick iiber die Ausbil-
dung der Grenzflache in den untersuchten Warmebehandlungszustanden
und erlauben eine qualitative Bewertung der Einbettung der Verstar-
kungselemente.

Abbildung 5.8 zeigt den Grenzflachenzustand nach finfstiindiger Auslage-
rung bei Losungsglihtemperatur T4s,. Wie bereits in Abbildung 5.4 festge-
stellt, ist eine Diffusionsschicht mit einer Schichtdicke von im Mittel ca.
3 um zu erkennen. Vereinzelt kommt es hier zur Ausbildung von Fehlstel-
len in Form von Poren entlang des Verstarkungselementumfangs. Es kann
allerdings nicht ausgeschlossen werden, dass die metallographische Pra-
paration hier zum partiellen Herauslésen von Teilen der Grenzschicht ge-
fihrt hat und es sich dementsprechend um Ausbriche entlang der Grenz-
flache handelt. Die Ausbildung der Diffusionsschicht ist dabei leicht unre-
gelmaBig mit einer wellenférmigen Struktur in Richtung Matrix
ausgebildet, bleibt dabei aber iber den Umfang bis auf die angesproche-
nen vereinzelt auftretenden Fehlstellen spaltfrei und bestatigt die in Kapi-
tel 5.1.3 festgestellte gute Grenzflachenanbindung.
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100 pm 20 um

Abbildung 5.8
Querschliff des T4sy, Zustand (T, =530 °C, t, =5 h)

Abbildung 5.9 zeigt die Einbettung im Zustand T6. Auch hier ist eine spalt-
freie Einbettung der Verstarkungselemente in der Matrix zu verzeichnen.
Teilweise werden Verformungen bzw. Fehlstellen in Form von Schadstel-
len am Drahtumfang beobachtet und kénnen auch hier der Reibbeanspru-
chung bei der Zufiihrung der Drahte wahrend des Verbundstrangpressens
zugeordnet werden und sind nicht spezifisch der Warmebehandlung zuzu-
ordnen.

100 pm 20 pm

Abbildung 5.9
Querschliff des T6 Zustand (Abgeschreckt an der Presse + Ty =185 °C, ta =5 h)

Eine Anderung der Ausscheidungsmorphologie bzw. -verteilung durch die
Warmebehandlung konnte mikroskopisch nicht festgestellt werden.
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Abbildung 5.10 zeigt den gereckten und warmausgelagerten Zustand T8.
Der Draht ist hier zwar auch liberwiegend spaltfrei eingebettet, zeigt aber
partiell deutliche Fehlstellen an der Grenzflache, wie die Vergroflerung
zeigt. Es ist davon auszugehen, dass diese Fehlstellen aus dem Reckpro-
zess resultieren, welcher somit eine Vorschadigung in die Grenzflache
einbringt.

20 pm

Abbildung 5.10
Querschliff des T8 Zustand (T, =530°C,t,=1h+$=0,6 %+ Tp=185°C,tAa=5h)
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Gefliige in den Wirmebehandlungszustdnden T4s,, T6 und T8

Abbildung 5.11 zeigt das Geflige des T6 Zustands (links) und das des T4s,-
Zustands (rechts). Das Geflige des T6-Zustands entspricht dabei dem des
T4-Zustandes (vgl. Kapitel 5.1.1). Die Matrix zeigt sich feinkornig mit einer
um das Verstarkungselement feiner werdenden Kornstruktur. Das Geflige
des Ausgangszustandes bleibt demnach auch nach der Warmauslagerung
erhalten. Der T4s, Zustand zeigt im Gegensatz dazu eine deutliche Korn-
vergroberung.

Abbildung 5.11

Barker-Atzung des T6 Zustands (links) und des T4s,-Zustands (rechts)

Abbildung 5.12 zeigt einen Querschliff des Warmebehandlungszustand T8.
Auch hier fuhrt das nachtragliche Losungsgliihen, wenn auch mit einer
deutlich kirzeren Glihdauer, zu einem ahnlich groben Geflige wie bei
T4s,,. Im Detail wird jedoch sichtbar, dass an der Draht-Matrix-Grenzflache
ein feinkoérniger Kornsaum bestehen bleibt.
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T

Abbildung 5.12

Barker-Atzung des T8 Zustandes: Ubersicht (links) und VergréRerung (rechts)

Versetzungsmorphologie und Diffusionswege

Zur mikrostrukturellen Charakterisierung des Grenzflachenzustandes nach
den Warmebehandlungen im Mikro- und Nanometerbereich wurden
transmissionselektronenmikroskopische Untersuchungen begleitet durch
EDX-Analysen mit einer Auflosungsgenauigkeit von 1 nm durchgefiihrt. Da
sich aufgrund der spréden Grenzschichtbildung im T4s, die Praparation
einer FIB-Lamelle nicht bewerkstelligen lieR, werden im Folgenden nur die
Zustande T4, T4, T6 und T8 betrachtet. Die betrachteten EDX-Linienscans
Uber die Grenzflache hinweg stehen jeweils reprasentativ fiir mindestens
zwei Messungen pro Probe.

Abbildung 5.13 zeigt die Grenzflache zwischen Aluminiummatrix (links)
und Draht (rechts) im Zustand T4, d.h. nach Luftabschreckung an der
Presse. Der EDX-Linienscan zeigt dabei die Diffusion von Fe, Cr und Ni in
Richtung Aluminiummatrix mit einer Eindringtiefe von ca. 60 nm. Cr und
Mg zeigen hier ein auffalliges Verhalten und weisen lediglich genau an der
Grenzflache Konzentrationspeaks auf, welche mit einem Al-Peak zusam-
menfallen. Zudem wird an Stellen hoher Cr-Konzentration jeweils ein Mi-
nimum an Fe verzeichnet und umgekehrt, was fiir die Substitution von Fe
und Cr spricht. Abbildung 5.14 zeigt die Grenzflaiche im Ausgangszustand
T4, also nach Wasserabschreckung an der Presse. Die Aufnahmen zeigen

83



Ergebnisse zum Metall-Metall-Verbund

die Grenzflache im Dunkelfeld, das bedeutet der Draht befindet sich in der
Abbildung auf der linken Seite (hell), die Aluminiummatrix rechts (dunkel).
Die Grenzflache erscheint hier, analog zu den metallographischen Unter-
suchungen, auch im Nanometerbereich sehr glatt. Die gemessenen EDX-
Linienscans zeigen hier unterschiedliche Diffusionswege je nach Element
an. Wahrend Ni lediglich Diffusionswege von etwa 20 nm aufweist, kann
Fe auch im Abstand von etwa 40 nm von der Grenzflache im Aluminium
nachgewiesen werden.

J

Anteil in Atom -%

Position in nm

Abbildung 5.13

Grenzflache im TEM (Hellfeld) des T4, Warmebehandlungszustand und zugehoriger
EDX-Linienscan (gestrichelte Linie = Breite der Diffusionszone)
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Abbildung 5.14

Grenzflache im TEM (Dunkelfeld) des T4 Warmebehandlungszustand und zugehoriger
EDX-Linienscan (gestrichelte Linie = Breite der Diffusionszone)

Abbildung 5.15 zeigt die Grenzflache des T6 Zustandes im Dunkelfeld. Hier
kann eine deutlich gradierte Grenzflache erkannt werden. Die Diffusions-
zone erstreckt sich im in einem Bereich von etwa 25- 30 nm, wobei auch
hier Fe die weitesten Diffusionswege aufzeigt und Mg ein deutliches Ma-
ximum in der Mitte der Diffusionszone aufzeigt. Es zeigt sich eine perl-
schnurartige Anordnung von Partikeln genau entlang der Draht-Matrix-
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Grenzflache, wobei mit zunehmendem Abstand zur Grenzflaiche diese
Partikel mit abnehmender Dichte und unregelmaRigerer Verteilung vorge-
funden werden. Die EDX-Analysen zeigen, dass in dieser Zone eine erhoh-
te Mg-Konzentration vorliegt.

:
¥ |
| ( 50 nm

Al Fe Ni Cr Mg|

Anteil in Atom -%

0 20 40 60 80 100
Position in nm

Abbildung 5.15

Grenzflache im TEM (Dunkelfeld) des T6 Warmebehandlungszustand und zugehoriger
EDX-Linienscan (gestrichelte Linie = Breite der Diffusionszone)
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Abbildung 5.16 zeigt hierzu das Spektrum der EDX-Analyse aus einer Mes-
sung in dieser Partikelzone. Neben Mg lassen sich auch Spuren von Si,
sowie Cu, K und Ca nachweisen. Aufgrund der Nahe zum Federstahldraht
zeigen sich ebenfalls hohe Anteile an Fe, Cr und Ni. In weiterem Abstand
zeigen die Partikel im Vergleich zur Aluminiummatrix nur noch einen er-
hohten Cr-Anteil (Abbildung 5.17). Die gemessenen Ga-Anteile sind auf die
FIB-Praparation mittels Ga-lonen zurlickzufiihren.

Punktmessung #1

=1
50 W EDX Drift corrected spectrum profile

Counts

Cu

N W T

6 10
Energy (keV)

Abbildung 5.16

Punktmessung aus EDX-Lininenscan an den Grenzflachenpartikeln im Warmebehand-
lungszustand T6 (vgl. Abbildung 5.15)
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Abbildung 5.17

Punktanalyse eines Partikels in Grenzflaichenndhe und Punktanalyse der Aluminium-
matrix (1) in der Umgebung (2) im Warmebehandlungszustand T6

Abbildung 5.18 zeigt eine Aufnahme der Grenzflache im Zustand T8.
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Abbildung 5.18

Grenzflache im TEM (Dunkelfeld) des T8 Warmebehandlungszustand und zugehoriger
EDX-Linienscan (gestrichelte Linie = Breite der Diffusionszone)

Auch hier sind, analog zu den lichtmikroskopischen Aufnahmen, Grenzfla-
chenschadigungen durch den Reckprozess zu erkennen. Zudem ist eine
deutliche breitere Diffusionszone, im Vergleich zu den restlichen Warme-
behandlungszustanden, zu erkennen. Dies wird durch die EDX-Linienscans,
welche eine Diffusionszone von bis zu 100 nm aufzeigen, verdeutlicht. Des
Weiteren kann auch hier ein Mg-Peak in Grenzflachennahe verzeichnet
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werden, mit einer feinen Partikelausbildung. EDX-Punktmessungen weisen
im Vergleich zur angrenzenden Matrix einen erhéhten Anteil von Fe, Cr, Ni
und Mg auf (vgl. Abbildung 5.19).

Des Weiteren kann entlang der Grenzflache eine Reihe groflerer Partikel
festgestellt werden, welche nach EDX-Analysen aus Fe, Cr und Mn in ho-
herer Konzentration aufweisen (vgl. Abbildung 5.20).

W 14.12.03 Acquire EDX Acquire BF_DF Point 1

Counts

Energy (keV)

W 14.13.28 Acquire EDX Acquire BF_DF Point 2

Counts

Energy (keV)

Abbildung 5.19

EDX-Punktmessungen an feinen Partikeln in der Grenzflache (1) und umgebender
Matrix (2) im Warmebehandlungszustand T8
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B 14.00.35 Acquire EDX Acquire BF_DF Area 1

Counts
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Abbildung 5.20

EDX-Analyse eines groben Partikels an der Grenzflache im Warmebehandlungszustand
T8

Mikrohdrtepriifung

Zur Bestimmung des Mikroharteverlaufs (Abbildung 5.21) wurden, begin-
nend bei einem Abstand von 5 um von der Grenzflache, Mikroharteein-
driicke (HV0,01) vermessen und bis zu einem Abstand von 300 pum ausge-
wertet. In allen Warmebehandlungszustanden sind an der Grenzflache, im
Abstand von ca. 5 um von der Grenzflache, deutlich hohere Hartewerte als
im Grundmaterial zu verzeichnen. Zustand T6 und T8 weisen hier die
hochsten Hartewerte auf mit 176 bzw. 177 HVO0,01. Der T4s,-Zustand zeigt
hier 165 HVO0,01, wahrend der T4 Zustand erwartungsgemal’ die niedrigste
Harte mit 121 HVO0,01 zeigt. In 10 um Abstand zur Grenzflache kommt es
dann zu einem Abfall der Hartewerte, welche dann auf konstantem Ni-
veau bleiben und entsprechen den erwarteten Werten fiir die Matrix im
jeweiligen Warmebehandlungszustand. Der T8 Zustand zeigt hier erwar-
tungsgemalR die hochste Harte mit einem Niveau bei ca. 135 HV0,01, der
T6-Zustand liegt im Bereich von ca. 100 HV0,01, wahrend im T4 und T4, —
Zustand in der Matrix ahnliche Mikroharten im Bereich um ca. 90 HV0,01
festgestellt werden.
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Abbildung 5.21

Mikroharteverlauf in Abhangigkeit des Warmebehandlungszustandes

Push-Out-Versuche

Abbildung 5.22 zeigt exemplarisch die Kraft-Eindring-Verlaufe bei Push-
Out-Versuchen an Proben aus den untersuchten Warmebehandlungszu-
standen. Dabei ist zunachst ein steiler linearer Bereich zu erkennen, der
der elastischen Verformung der Matrix wahrend der Beanspruchung ent-
spricht. Danach flacht die Kurve je nach Warmebehandlungszustand mehr
oder weniger stark ab, wobei der Ubergangspunkt zwischen den Berei-
chen den Beginn der Grenzflachenschadigung (Opepini) markiert. Nach Er-
reichen des Kraftmaximums erfolgt ein Kraftabfall, der in einen relativ
flachen Bereich miindet, welcher das reibungskontrollierte Herausdricken

des nun vollstandig abgeldsten Verstarkungselementes beschreibt.
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Abbildung 5.22

Exemplarische Push-Out-Kurven fir die untersuchten Warmebehandlungszustande T4,
T4s,, T6 und T8

Abbildung 5.23 zeigt die nach Gleichung 2.3 ermittelten Grenzflachen-
scherfestigkeiten in den untersuchten Warmebehandlungszustanden T4,
T4s;,, T6 und T8 [Avel3]. Wie dem Diagramm zu entnehmen ist, erreichen
die warmausgelagerten Zustiande (T6 und T8) deutlich hohere Grenzfla-
chenscherfestigkeiten, wobei der T8 Zustand die hochste Grenzflachen-

scherfestigkeit erreicht.
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Abbildung 5.23

Gemessene Grenzflachenscherfestigkeiten ogep in den Warmebehandlungszustdanden
T4(F), T4s,, T6 UNd T8

Tabelle 5.1 gibt einen Uberblick tiber die ermittelten Grenzflichenscher-
festigkeiten und die Harte der Profilmatrix in den untersuchten Warme-
behandlungszustanden. Es ist ersichtlich, dass die hochsten Debon-
dingscherfestigkeiten bei maximaler Matrixharte (Festigkeit) auftreten.

Tabelle 5.1 Gemessene Debondingscherfestigkeiten [Ave13] und Matrixharten (Bri-
nell)

Opeb [MPa] HBW
T4(F) 93,39 +4,7 785+1
T4, 98,15+7,1 76,8+0,9
T6 109,3+5 97,6 £2,8
T8 134,6 £ 8,9 111,7+2,6
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Rasterelektronenmikroskopische Untersuchungen

Zur Untersuchung der warmebehandlungsspezifischen Unterschiede im
Schadigungsverhalten wurden rasterelektronische Aufnahmen an geprif-
ten Push-Out-Proben angefertigt. Im Warmebehandlungszustand T4 zeigt
sich eine sehr raue Oberflache des Drahtes mit grol3flachigen Matrixanhaf-
tungen auf dem Draht (Abbildung 5.24).

Abbildung 5.24

REM-Aufnahme einer T4-Probe nach Push-Out (links: Ubersicht, rechts: VergréRerung
der Drahtoberfldche)

Der herausgedriickte Draht im T4s,- Zustand zeigt eine sehr glatte Oberfla-
che und ist an einigen Stellen von einer sehr groben Schicht (berlagert
(vgl. Abbildung 5.25).

Abbildung 5.25

REM-Aufnahme einer T4s,-Probe nach Push-Out (links: Ubersicht, rechts: VergroRe-
rung der Drahtoberflache)
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Abbildung 5.26 zeigt hierzu exemplarische Punktmessungen an der groben
Schicht und der glatten Drahtoberflache. Auf der Drahtoberflache zeigen
EDX-Punktmessungen neben Anteilen von Al, Mg, Si aus der Matrix, eben-
falls einen hohen Anteil an Fe, Cr, Ni sowie Mn. Die festgestellte grobe
Schicht besteht dagegen, laut EDX-Punktmessungen, ausschlief3lich aus

Matrixmaterial.

Punkt 1:
30004
2000 Al
1]
1000 4 Zn ‘ : : ‘ |
Fe Mn Fe
0 Mn Si Al Cr Cr Mn_Fe
T T T 1 1 T I
1 2 3 4 5 6 7
keV
Punkt 2:
3000 4—
2500 —
2000
15004 A | | Fe
Fo Mn
1000 "2
Mn Cr
500 - Ni - Malil ‘ i i Ct :
n Si Mn Fe N
0 T 1 I T 1 I I
1 2 3 4 5 6 7

Abbildung 5.26

EDX-Punktmessungen auf anhaftender Schicht (1) und Drahtoberflache (2) des Zustan-
des T4sy,

Im Zustand T6 kdnnen Matrixriickstande auf der Drahtoberflaiche mit ei-
ner relativ feinen Struktur nachgewiesen werden, sowie deutlich erkenn-
bare Riefen parallel zur Drahtachse auf (Abbildung 5.27).

96



Einfluss von Warmebehandlung und Prozess auf die Grenzflache

Abbildung 5.27

REM-Aufnahme einer T6-Probe nach Push-Out (links: Ubersicht, rechts: VergréRerung
der Drahtoberflache)

Der T8-Zustand (Abbildung 5.28) weist auf der Unterseite eine grolflachi-
ge Anhaftung mit relativ grober Struktur auf, wahrend die Oberseite sehr
glatt ist. Auch hier sind Riefen auf der Oberflache erkennbar. Laut EDX-
Ergebnissen besteht die Anhaftung auf der Oberseite aus Matrixmaterial,
wahrend die Ubrige Oberflache aus Drahtmaterial mit geringen Alumini-
umanhaftungen besteht.

Abbildung 5.28

REM-Aufnahme einer T8-Probe nach Push-Out (links: Ubersicht, rechts: VergréRerung
der Drahtoberfldche)
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Untersuchung der Radialnormalfestigkeit

Zur Bestimmung der Radialnormalfestigkeiten in den untersuchten War-
mebehandlungszustanden wurden Querzugversuche an der Grenzflache
durchgefihrt. Abbildung 5.29 zeigt exemplarisch die Spannungs-Weg-
Verlaufe in den untersuchten Warmebehandlungszustanden. Es ist ersicht-
lich, dass die niedrigsten Grenzflachennormalspannungen im Zustand T8
erreicht werden. Die vollstandige Ablosung der Grenzflache erfolgt hier
bei einem Standardweg von 10 um. Die Zustande T4 und T6 zeigen ein
ahnliches Verhalten, wobei der T6-Zustand leicht héhere Normalspannun-
gen erreicht und augenscheinlich eine geringe plastische Verformung vor
kompletter Grenzflachenablésung bei 20 um zeigt. Die hochsten Normal-
spannungen werden im Zustand T4, bei einer kompletten Grenzfla-
chenablésung bei etwa 34 um festgestellt. Auch hier kann vor Grenzfla-
chenversagen ein Bereich plastischer Verformung vorgefunden werden.
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Abbildung 5.29

Verlauf der Grenzflachennormalspannung tGber gemessenen Maschinenweg in den
Warmebehandlungszustanden T4, T4sy,, T6 und T8

98



Einfluss von Warmebehandlung und Prozess auf die Grenzflache

Abbildung 5.30 stellt die gemessenen Radialnormalfestigkeiten dar. Der
Herstellungszustand T4 weist eine Radialnormalfestigkeit von etwa 11
MPa auf. Wahrend die Warmebehandlung nach T6 zu keiner Veranderung
der Radialnormalfestigkeit flhrt, ist bei einer zusatzlichen Warmebehand-
lung T4s, ein Festigkeitsanstieg auf ca. 15 MPa zu beobachten. Im Warme-
behandlungszustand T8 ist die Grenzflachennormalfestigkeit auf ca. 6 MPa
reduziert.

20

Grenzflachennormalfestigkeit in MPa

Warmebehandlungszustand

Abbildung 5.30

Auswertung der Grenzflaichennormalspannung in den Warmebehandlungszustanden
T4, T4sy,, T6 und T8

Fraktographie der Bruchfléchen

Zur Analyse der Grenzflachenschadigungsmechanismen bei der hier
durchgefihrten Normalbeanspruchung der Grenzflaiche wurden REM-
Untersuchungen an den Bruchflachen durchgefiihrt, welche durch EDX-
Messungen erganzt wurden.

Abbildung 5.31 zeigt die Drahtoberflache nach durchgefiihrtem Radialno-
rmalzugversuch. Auf allen Bruchflaichen kénnen Aluminiumanhaftungen
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festgestellt werden. Im T4-Zustand (Abbildung 5.31 a)) sind qualitativ die
meisten Anhaftungen (1) zu beobachten. Bruchwaben in den Alumini-
umanhaftungen deuten auf eine plastische Verformung vor Ablésung hin.
Im T4s, —Zustand (Abbildung 5.31b)) sind relativ wenige Aluminiumanhaf-
tungen zu erkennen, die Drahtoberflache stellt sich GroRteiles sehr glatt
dar, allerdings konnten relativ viele und groBe Anhaftungen (2) festgestellt
werden. Der T6-Zustand (Abbildung 5.31 c)) zeigt fraktographisch ein dhn-
liches Schadigungsbild wie der T4-Zustand. Uber die gesamte Bruchfliche
sind plastisch verformte Aluminiumanhaftungen (3) zu erkennen. Im Zu-
stand T8 (Abbildung 5.31 d)) zeigen sich eher partikelférmige Alumini-
umanhaftungen (4) auf dem Draht ohne nennenswerte Hinweise auf plas-

tische Verformung.

Abbildung 5.31

REM-Aufnahmen der Grenzflache auf Drahtseite in den Warmebehandlungszustanden:
a) T4 b) T4s, c)T6und d) T8
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Abbildung 5.32 zeigt in analoger Weise die gegeniberliegende Bruchfla-
che auf Seiten der Matrix. Im T4-Zustand sind, wie auch auf der Draht-
oberflache, Spuren duktiler Verformung zu verzeichnen. Im T4s,-Zustand
sind kaum duktile Bruchwaben zu erkennen, dafir finden sich auch in der
Matrix grobe Partikel (5+6), deren EDX-Analyse in Abbildung 5.33 darge-
stellt ist. Es handelt sich dabei um Al-, Fe-, Cr- und teilweise auch Mn-
haltige Partikel.

Abbildung 5.32

REM-Aufnahmen der Grenzflache auf Matrixseite in den Warmebehandlungszustan-
den:a) T4 b) T4s, ¢)T6 und d) T8 (Punkt 5 und 6: vgl. EDX-Analysen in Abbildung 5.33)

Des Weiteren sind relativ viele kraterformige Fehlstellen zu erkennen.

In Zustand T6 ist auch auf Matrixseite ein analoges Schadigungsbild zum
Zustand T4 zu verzeichnen. Der Warmebehandlungszustand T8 zeigt da-
gegen eine stark geschadigte Bruchflache mit einer homogenen Verteilung
von Poren (iber die gesamte Bruchflache.
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Abbildung 5.33
EDX-Analysen der Punkte 5 und 6 aus Abb. 5.22

5.2 Geometrieeinfluss bei der Grenzflachenprifung
mittels Push-Out- bzw. Pull-Out-Versuch

Der hier verwendete Push-Out-Versuch ist eine einfache und gangige
Prifmethode zur Bestimmung der Grenzflachenscherfestigkeit. Es ist be-
kannt, dass die Prifmethodik stark abhangig von den geometrischen
Randbedingungen ist. So konnten vorangegangene Arbeiten den Einfluss
der Biegekomponente wahrend des Push-Out-Versuchs an Strangpress-
verbunden nachweisen [Mer12]. Zusatzlich zur Biegekomponente kann
auch die Belastungsrichtung, d.h. Herausdriicken oder Herausziehen des
Verstarkungselementes, die gemessene Grenzflachenscherfestigkeit be-
einflussen. Um genaue Rickschlisse auf diese EinflussgroBen zu erhalten,
wurden Push-Out-Versuche und in Erganzung Pull-Out-Versuche mit un-
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terschiedlichen geometrischen Randbedingungen untersucht, sowie die
geometrischen Randbedingungen mittels Finite-Elemente-Simulation (FE-
Simulation) abgebildet. Mit Hilfe des Abgleichs der Prif- und Simulations-
methoden kann dann die Vergleichbarkeit bei unterschiedlichen Randbe-
dingungen bewertet werden und damit die maRRgeblichen Einflussgrélien
und deren Wechselwirkung auf die gemessene Grenzflachenscherfestig-
keit abgeleitet werden.

Untersuchungen von [Mer12] konnten an dem in dieser Arbeit untersuch-
ten EN AW-6082/1.4310 Verbundsystem die im Push-Out-Versuch hervor-
gerufene inhomogene Beanspruchung in Abhangigkeit der verwendeten
Nutbreite und Probenhdhe nachweisen. Dieser Geometrieeinfluss wird
hier durch eigene Untersuchungen, sowie Pull-Out-Versuche am Verbund-
system im Zustand T4 erganzt und weiter untersucht. Insbesondere wird
die Vergleichbarkeit zwischen Push-Out- und Pull-Out-Versuchen unter-
sucht und in Kapitel 5.2.3 durch Ergebnisse eines Finite Element Modells
erganzt.

5.2.1 Push-Out-Versuche

Zu den in [Nas12] [Mer12] durchgefiihrten Parameterstudie werden hier
lediglich erganzende Untersuchungen vorgestellt. Da in diesen Arbeiten
dasselbe Verbundsystem (EN AW-6082 + 1.4310) und die gleiche Proben-
entnahmestelle (vgl. Kapitel 3.2.1) untersucht wurde, soll hier auf die Er-
gebnisse zum Einfluss von Probenhohe und Nutbreite im Push-Out-
Versuch auf diese Arbeiten verwiesen.

Einfluss der Nutgeometrie

Idealerweise ware die optimale Nutgeometrie eine kreisrunde Aussparung
im Durchmesser des Verstarkungselementes um eine reine Schubbean-
spruchung in der Grenzflache zu erhalten. Jedoch wurde aus fertigungs-
technischen und priftechnischen Griinden sowie aus Griinden der Ver-
gleichbarkeit zu Literaturangaben eine Langsnut in der Probenauflagefla-
che verwendet. Da jedoch die Auflageflache der Matrix die Biegesteifigkeit
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wahrend des Push-Out — bzw. Pull-Out-Versuchs beeinflussen kann, wurde
die vorhandene Vorrichtung um Anbauteile erganzt, um Nutgeometrien zu
erzeugen, welche zusatzliche Auflageflachen besitzen (vgl. Kapitel 4.3.2).
Dies erscheint insbesondere deshalb interessant, da die Nutgeometrie
beim Pull-Out-Versuch sich von der durchgangigen Nutgeometrie beim
Push-Out-Versuch unterschieden hat. Wie Abbildung 5.34 zu entnehmen
ist, besitzt die Art der Auflageflachengestaltung einen deutlichen Einfluss
auf die gemessene Grenzflachenscherfestigkeit, was aufgrund der veran-
derten Biegebeanspruchung zu erwarten war. Bei Nutgeometrie 1 + 2
werden im Vergleich zur durchgangigen Nut deutlich héhere Grenzfla-
chenscherfestigkeiten gemessen.
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Abbildung 5.34

Gemessene Grenzflachenscherfestigkeit bei unterschiedlicher Nutgeometrie ( 0 =
durchgehende Nut, 1 = einseitige offene Nut, 2 = beidseitig geschlossene Nut, siehe
auch Kapitel 4.3.2) [Bli14]

Wird nur eine einseitige zusatzliche Auflageflaiche verwendet (1), analog
zur Nutgeometrie beim Pull-Out-Versuch, so erhéht sich die Streuung der
Ergebnisse deutlich. Wird die Probe an zwei Seiten zusatzlich unterstitzt
(2), so reduziert sich die Streuung der Daten erheblich und der Einfluss der
Nutbreite verringert sich.
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5.2.2 Pull-Out-Versuche

Abbildung 5.35 zeigt exemplarisch ermittelte Kraft-Weg-Verlaufe aus Pull-
Out-Versuchen bei Variation von Probenkopfhohe h und Nutbreite b
[Blil4]. Dabei zeigt sich in allen Versuchen ein ahnlicher Verlauf. In analo-
ger Weise zum Push-Out-Versuch, ist zunachst ein steiler linearer Anstieg
der Kraft, bedingt durch die elastische Verformung von Matrix und Ver-
starkungselement, zu beobachten. Darauffolgend zeigt sich je nach Pro-
benkopfhohe h bei Auszugslangen von 0,5 — 0,75 mm ein abrupter Kraft-
abfall, ohne vorherige Abweichung aus dem linearen Bereich. An den
Kraftabfall anschlieRend folgt ein etwas flacherer Verlauf, welcher insbe-
sondere bei Probenkopfhéhen von h = 1 mm deutlich ausgepragt ist, ge-
folgt von einem weiteren steilen Kraftabfall.
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Abbildung 5.35

Exemplarische Pull-Out-Kurven bei Variation von Nutbreite und Probenkopfhdhe

Der weitere Verlauf ist gekennzeichnet durch ein langsames Wiederan-

steigen der Kraft bis zu einem mehr oder weniger ausgepragten zweiten

Maximum und daran anschlieBend ein kontinuierlicher Kraftabfall bis zum

kompletten Auszug des Verstarkungselementes.
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Abbildung 5.36 zeigt die ermittelten Grenzflachenscherfestigkeiten aufge-
tragen Uber Probenkopfhéhe h bzw. Nutbreite b.
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Abbildung 5.36

Ermittelte Debondingscherfestigkeiten opep, aufgetragen lber die Probenkopfhohe h
beim Pull-Out-Versuch
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Es ist festzustellen, dass die Streuung der Versuchsdaten relativ hoch ist
und keine Abhangigkeit von der Probenkopfhéhe h vorliegt. Betrachtet
man die Abhadngigkeit der Grenzflachenscherfestigkeit von der Nutbreite
b, so kann aufgrund der hohen Streubreite der Versuchsergebnisse kein
signifikanter Unterschied festgestellt werden.

Abbildung 5.37 zeigt die gemessenen Grenzflachenscherfestigkeiten auf-
getragen Uber dem Parameterverhaltnis h/b. Wie bereits in den vorheri-
gen Darstellungen festzustellen war, kann aufgrund der hohen Streubreite
keine weitere Tendenz zum Parameterverhaltnis h/b abgelesen werden.
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Abbildung 5.37

Ermittelte Debondingscherfestigkeiten opep, aufgetragen Gber das Parameterverhaltnis
h/b beim Pull-Out-Versuch [Bli14]
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5.2.3 FE-Simulation von Push-Out- und Pull-Out-Versuch

Geometrie und Vernetzung

Das Modell fiir die Simulation des Push-Out-Versuches wurde als achsen-
symmetrisches Halbschnitt-Modell in Ubereinstimmung mit [Mer12] er-
stellt. In Abbildung 5.38 ist die Modellgeometrie mit den genutzten Rand-
bedingungen (oben) und der gewahlten Vernetzung (unten) dargestellt.
Die Auflageflache wurde als feste Einspannung mit gesperrten translatori-
schen und rotatorischen Freiheitsgraden modelliert. Die Verschiebungs-
randbedingung in negative y-Richtung erfolgt mittels Indenter, der als
starrer spharischer Korper (rigid body) mit einem Radius von 0,5 mm mo-
delliert wurde und dessen translatorischer Freiheitsgrad in x-Richtung
gesperrt ist. Zur simulativen Betrachtung des Geometrieeinflusses wurden
Nutbreite b und Probenh6he h variiert.

Indenter  Verstérkungselement
R5mm

Grenzflache Matrix

3.5 mm

x| A A A A AAAAAGAAAAAALT
b/2

Abbildung 5.38

Modellgeometrie (oben) und Darstellung der Vernetzung (unten) fiir die Simulation
des Push-Out-Versuchs [Bit14]
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Fiir die Modellierung des Pull-Out-Modells wurde aufgrund der vorhande-
nen Symmetrien vereinfacht als ein achsensymmetrisches Halbschnitt-
Modell erstellt, analog zum Push-Out-Modell. Die Modellgeometrie mit
Randbedingungen, sowie die Netzwahl sind in Abbildung 5.39 visualisiert.
Fiir eine gute Darstellung der Vernetzung zeigt Abbildung 5.39 (rechts) nur
einen Ausschnitt der Gesamtprobe. Der Probenkopf wurde an seiner Un-
terseite, bis auf eine kreisformige Aussparung, welche die Nut darstellt, in
alle translatorischen und rotatorischen Freiheitsgrade beschrankt. Fir die
Netzauswahl, mit einem in Nahe der Grenzflache verfeinerten Netz (Bias),
wurden lineare vierknotige Rechteckelementen mit reduzierter Integrati-
on (CAXR4) verwendet.

Grenzflache Matrix

b/2

0.5 mm

h

__y Verstarkungselement

10 mm

xV

\A A

Abbildung 5.39

Modellgeometrie (links) und Darstellung der Vernetzung des Probenkopfes (rechts) fiir
die Simulation des Pull-Out-Versuchs [Bit14]

Zur weiteren Untersuchung der Geometrieabhangigkeiten der Grenzfla-
chenscherfestigkeiten und des Schadigungsverhaltens im Pull-Out-Versuch
wurden Probenkopfhohe h sowie Nutbreite b, analog zum Push-Out-
Versuch variiert. Die untersuchten Parameter mit Verhaltnis von Proben-
héhe h zu Nutbreite b fiir die Simulation der Pull-Out und Push-Out-
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Versuche kann Tabelle 5.2 entnommen werden. Zusatzlich zu den in den
Experimenten verwendeten Parameterpaarungen, wurde auch eine Nut-
breite von 1 mm simuliert um Vergleichswerte zu erhalten mit theoretisch
optimaler Nutgeometrie und minimalem Biegeeinfluss.

Tabelle 5.2 Verwendete Geometrieparameter fiir die Pull-Out-Simulation (Verhaltnis
von Probenhé6he h zu Nutbreite b)

b\h 1 mm 2 mm 3 mm 4 mm
1 mm 1 2 3 4

1,5 mm 2/3 4/3 2 8/3
2mm 1/2 1 3/2 2

Werkstoffkennwerte und Grenzflichenmodellierung

Zur FE-Simulation des vorliegenden unidirektional federstahldrahtver-
starkten Verbundwerkstoffes werden Matrix und Verstarkungselement als
homogenen angesehen und es wird von einem isotropen elastisch-
plastischen Materialverhalten ausgegangen. Die Modellierung der Push-
Out- und Pull-Out-Versuche, sowie des Zugversuches, erfolgten mit dem
Programm ABAQUS 6.14 CAE. Die Berechnungen wurden hierbei mit dem
»,Standard“-Solver durchgefiihrt. Die Werkstoffkennwerte der einzelnen
Komponenten wurden aus Kapitel 5.3.1 bzw. Kapitel 5.1.4 fir den T4-
Zustand der Matrix ibernommen und sind in Tabelle 5.3 aufgelistet.

Tabelle 5.3 Verwendete Materialkennwerte zur FE-Simulation

Materialkennwerte Matrix Verstarkungselement
E-Modul 65 GPa 190 GPa
Querkontraktionszahl 0,34 0,3

Roo,2 113 MPa 1331 MPa

Rm 325 MPa 2140 MPa

Die Grenzflaichenscherfestigkeit wurde aus Kapitel 5.1.4 fir den T4-
Zustand Gbernommen und betragt 95 MPa. Der untersuchte Wertebereich
der Radialnormalfestigkeit wurde an Kapitel 5.1.4 angelehnt und im Be-
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reich von 9 — 17 MPa betrachtet. Zur Simulation der Push-Out-Versuche
wurde eine Radialnormalfestigkeit von 11 MPa festgelegt, was der in Kapi-
tel 5.1.4 experimentell bestimmten Radialnormalfestigkeit des T4 Zustan-
des entspricht. Weiterhin wurden Werte fir die Eintrage der Grenzfla-
chensteifigkeitsmatrix bestimmt. In Anlehnung an [Cha95] wurde eine 100
mal grollere Steifigkeit der Grenzflache im Vergleich zum Verstarkungs-
element gewahlt, dementsprechend fir K,, K, K. ein Wert von 5 * 10*
MPa implementiert. Fur die Bruchenergie, die fir das Schadigungsentwick-
lungsgesetz des FE-Modells benétigt wird, wurde ein Wert von 2 kJ/m?
(vgl. [Mei04] [Mer12]) angenommen. Die Grenzflichenmodellierung er-
folgte nach dem Spring Layer Modell (siehe Kapitel 2.6 ).

5.2.4 Simulation des Push-Out-Versuchs

Einfluss der Proben und Nutgeometrie

Abbildung 5.40 zeigt die simulierten Kraft-Eindring-Kurven beim Push-Out-
Versuch [Bitl14]. Es ist ersichtlich, dass mit steigender Probenhohe die
erreichte Maximalkraft steigt. Der Einfluss der Nutbreite steigt dabei mit
zunehmender Probenhdhe und duBert sich in einer sinkenden Maximal-
kraft mit zunehmender Nutbreite, sowie einem Grenzflachenversagen bei
abnehmender Eindringtiefe. Augenscheinlich ist ein wellenférmiger Ver-
lauf der Kraft-Eindringkurve bis zum Erreichen der Maximalkraft. Aufgrund
der Annahme des Indenters als Starrkorper, zeigt die Simulation im Kon-
taktpunkt lokal plastische Verformung des Verstarkungselementes, auf
welche der beobachtete wellenférmige Verlauf der Kraft-Eindringkurve
zurlickgefihrt werden konnte. Dies konnte so nicht im Experiment festge-
stellt werden, dennoch liefert die elastisch-plastische Simulation eine
bessere Ubereinstimmung der Maximalkréfte als die Vorgabe einer rein
elastischen Verformung.
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Abbildung 5.40

Simulativ bestimmte Kraft-Eindring-Kurven beim Push-Out-Versuch bei Variation der
Probenhdhe h und Nutbreite b

Abbildung 5.41 zeigt die bestimmten Grenzflachenscherfestigkeiten in
Abhangigkeit von Probenhohe h und Nutbreite b. Es ist ersichtlich, dass es
mit steigender Probenhdhe zu einem Ansteigen der Grenzflachenscherfes-
tigkeit bis zu einer Probenhdhe h von 3 mm kommt. Bei einer Probenhdhe
h von 4 mm kommt es jedoch wieder zu einem Absinken der ermittelten
Grenzflachenscherfestigkeit. Des Weiteren kann aus dem Diagramm ent-
nommen werden, dass bei einer fiktiven Nutbreite von b = 1 mm die er-
mittelte Grenzflachenscherfestigkeit nahezu konstant bleibt. Mit steigen-
der Nutbreite wird bei allen Probenhéhen ein etwa linearer Abfall der
Grenzflachenscherfestigkeit bestimmt, mit Ausnahme der Kombination h =
Smmundb=1,5mm.
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Abbildung 5.41

Simulativ ermittelte Zusammenhange zwischen Grenzflachenscherfestigkeit und Pro-
benhohe h bzw. Nutbreite b beim Push-Out-Versuch

Die groRte Abfall wird dabei bei einer Probenhéhe von h =1 mm beobach-
tet, und bleibt ab h =2 mm in etwa konstant.
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Deformations- und Schédigungsverhalten

In Abbildung 5.42 sind die Radialspannungsverlaufe fiir unterschiedliche
Probenhdhen bei 90 % der Eindringtiefe bei Maximalkraft (0,9 I(F.x)) dar-
gestellt. Jeweils links im Bild ist die Spannungsverteilung im Halbschnitt
der Probe ersichtlich. In der VergroBerung wird der untere Matrixrand
dargestellt, um die dort auftretenden kritischen Radialspannungen genau-
er zu analysieren.
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Abbildung 5.42

Simulativ bestimmter Radialspannungsverlauf (in Pa) bei b = 1,5 mm und Variation von
h:a)h=2mm,b)h=3mm,c)h=4mm

Es ist ersichtlich, dass der Radialspannungsverlauf ein Maximum an
Druckspannungen im oberen Probenteil, im Bereich der Krafteinleitung
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und im unteren Probenbereich erfahrt. Mit zunehmender Probenhd6he ist
eine Ausdehnung des Druckspannungsfeldes im oberen Probenbereich
und ein Riickgang der Druckspannungskonzentration im unteren Proben-
bereich zu erkennen.

In Abbildung 5.43 ist der Radialspannungsverlauf in den Push-Out-Proben
fur die Nutbreiten b = 1,5 mm und 2 mm dargestellt. Das resultierende
Druckspannungsfeld im oberen Probenbereich zeigt dabei eine abneh-
mende Tendenz mit steigender Nutbreite b. Im unteren Probenbereich
sind in der VergroBerung bei b = 2 mm deutlich Zugspannungen in radialer
Richtung in der Grenzflachenregion zu erkennen.
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Abbildung 5.43

Simulativ bestimmter Radialspannungsverlauf (in Pa) bei h=2 mm fiira) b=1,5 mm
und b) b =2 mm

Abbildung 5.44 veranschaulicht die Grenzflachenschadigung anhand des
Schadigungsparameters CSDMG (cohesive surface damage [Abal0],
blau = intakte Grenzflache (CSDGM = 0), rot = vollstandige Delamination
(CSDGM = 1)) bei Variation der Probenh6he h mit einer Nutbreite von b =
1,5 mm und einer Eindringtiefe bei 0,9 |(F,.x). Es ist zu erkennen, dass der
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Anteil der Probenschadigung am unteren Probenrand abnimmt, wahrend
die Grenzflachenschadigung im oberen Probenbereich deutlich zunimmt.

c)

CSDMG
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Abbildung 5.44

Schadigungsverhalten bei b = 1,5 mm und Variation von h: a) h =2 mm, b) h =3 mm,
c) h =4 mm anhand des CSDMG-Wertes

Der Einfluss der Nutbreite b, ist in Abbildung 5.45 fir h = 2 mm visualisiert.
Mit steigender Nutbreite zeigt sich eine deutlich ausgepragtere Grenzfla-
chenschadigung am unteren Probenrand. Im oberen Bereich kommt es
ebenfalls zu einer geringfligigen Zunahme der Grenzflaichenschadigung mit
steigender Nutbreite. Der Anteil an intakter Grenzflache bei 0,9 |(Fax)
wird dadurch deutlich reduziert.
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CSDMG
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Abbildung 5.45

Schadigungsverhalten bei h =2 mm, fir a) b =1,5 mm und b) 2 mm anhand des
CSDMG-Wertes

5.2.5 Simulation des Pull-Out-Versuchs

Abbildung 5.46 zeigt die simulierten Kraft-Eindring-Kurven beim Pull-Out-
Versuch. In allen Kurven ist zunachst ein linearer Kraftanstieg zu erkennen,
gefolgt von einer Abflachung kurz vor Erreichen der Maximalkraft. Mit
steigender Probenkopfhohe h nimmt die Maximalkraft zu. Mit steigender
Nutbreite lasst sich ein Einfluss erst ab einer Probenkopfhohe von h = 3
mm beobachten, wobei es zu einer VergroBerung der Verschiebung bei
Maximalkraft kommt, einhergehend mit einer leichten Erhéhung der Ma-
ximalkraft. Bei h = 1 mm kommt es zu einem leichten Abfall der Maximal-
kraft bei b = 2 mm [Bit14].
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Abbildung 5.46

Simulativ bestimmte Kraft-Verschiebungs-Kurven bei Variation der Probenh6he und
Nutbreite b beim Pull-Out-Versuch

Einfluss der Proben- und Nutgeometrie

Abbildung 5.47 zeigt die simulativ ermittelten Grenzflachenscherfestigkei-
ten in Abhangigkeit von Probenhdhe h und Nutbreite b. Es ist ersichtlich,
dass es mit steigender Probenhdhe zu einem linearen Abfall der Grenzfla-
chenscherfestigkeit kommt. Ein eindeutiger Zusammenhang zwischen
Nutbreite und Grenzflachenscherfestigkeit kann jedoch nicht abgeleitet
werden. Es kann festgestellt werden, dass es bei Probenkopfhéhen von h
=1 mmund h =2 mm zu einem Abfall von b =1 mm zu b =2 mm kommt.
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Simulativ ermittelte Zusammenhange zwischen Grenzflachenscherfestigkeit und Pro-

benhohe h bzw. Nutbreite b beim Pull-Out-Versuch

Bei einer Probenkopfhéhe h = 3 mm kommt es hier allerdings zu einem

Anstieg. In allen Fdllen kommt es bei der Nutbreite b = 3 mm wieder zu

einem Ansteigen der ermittelten Grenzflachenscherfestigkeiten.
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Deformations- und Schédigungsverhalten

Abbildung 5.48 visualisiert die Radialnormalspannungsverteilung im Pro-
benkopf beim Pull-Out-Versuch bei 0,9 |(F..x) bei Variation der Proben-
kopfhohe h. Es ist bei allen Probenkopfhohen deutlich ein Bereich mit
induzierten Zugspannungen an der Grenzflache zu erkennen, der mit stei-

gender Probenkopfhéhe zunimmt.
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Abbildung 5.48

Radialspannungsverteilung (in Pa) bei b = 1,5 mm bei Variation der Probenkopfhohe h:

a)h=1mm,b)h=2mm,c)h=3mm
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Abbildung 5.49 zeigt die Radialspannungsverteilung bei Variation der Nut-
breite. Im Bereich der Matrix ist die Radialspannungsverteilung nur leicht
unterschiedlich, allerdings zeigt sich am unteren Probenrand eine Verlage-
rung des Zugspannungsbereichs bei steigender Nutbreite von Verstar-
kungselement in Richtung Matrix und damit deutlich Gber den Grenzfla-
chenbereich. Nominell ist ebenfalls eine betragsmaRige VergrolRerung der
Zugspannungen in diesem Bereich zu verzeichnen (siehe VergroRerung).
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Abbildung 5.49

Radialspannungsverteilungen (in Pa) bei h =2 mm fiir Variation der Nutbreite b: a) b =
1,5mmb)b=2mm

Abbildung 5.50 veranschaulicht die Grenzflachenschadigung anhand des
Schadigungsparameters CSDMG (cohesive surface damage [AbalO],
blau = intakte Grenzflache (CSDGM = 0), rot = vollstandige Delamination
(CSDGM = 1)). In Abbildung 5.50 ist die Schadigung bei 0,9 I(F.x) flr un-
terschiedliche Probenkopfhéhen h dargestellt. Es ist zu erkennen, dass die
Schadigung in allen Fallen vom unteren Probenbereich ausgeht und
gleichmaBig mit steigender Probenkopfhéhe zunimmt. Der intakte Grenz-
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flachenbereich ist dabei fir alle Probenkopfhéhen als nahezu konstant zu
verzeichnen.

CSDMG
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a)

Abbildung 5.50

Grenzflachenschadigung bei 0,9 |(Fnay) flr unterschiedliche Probenkopfhéhen h:
a)h=1mmb)h=2mm,c)h=3mm

In Abbildung 5.51 ist der Schadigungsverlauf fir h = 2 mm bei Variation
der Nutbreite b dargestellt. Es ist ersichtlich, dass die Nutbreite hier einen
sehr geringen Einfluss auf die Grenzflachenschadigung besitzt. Wahrend
der Anteil an geschadigter Grenzfliche von b =1 mm zu b = 1,5 mm an-
steigt und dann anndhernd konstant bleibt, so zeigt sich von b = 1,5 mm
zu b = 2 mm eine VergrolRerung des intakten Grenzflachenanteils im obe-
ren Probenbereich.
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Abbildung 5.51

Grenzflachenschadigung bei 0,9 |(Fay) flr unterschiedliche Nutbreiten b: a) b =1 mm,
b)b=1,5mm,c)b=2mm

5.3 Makroskopische Verbundeigenschaften und
Grenzflachendegradation

5.3.1 Quasi-statische Beanspruchung

Abbildung 5.52 zeigt exemplarische Zugverfestigungskurven von Proben
im Warmebehandlungszustand T4 (links) und T4s, (rechts).Die Zugfestig-
keit ist in beiden Probenvarianten dhnlich hoch. Der in Abbildung 5.52
(links) dargestellte Verlauf der verstarkten Probe zeigt zunachst einen
steilen Anstieg der Nennspannung bis etwa 400 MPa, woran sich ein fla-
cher Bereich mit langsamem Anstieg bis zur Zugfestigkeit anschlie8t. Nach
Erreichen der Zugfestigkeit ist eine Einschnliirdehnung mit stetigem Nenn-
spannungsabfall festzustellen bis zum Versagen des Verstarkungselemen-
tes bei €, = 16 %. Der Probenbruch erfolgt unmittelbar danach. Auffallig ist
das Fehlen eines Bereichs IV nach Kelly-Modell, wie er auch in [Merl14b]
am gleichen Verbundsystem beobachtet wurde.

Der in Abbildung 5.52 (rechts) dargestellten T4s, Verbundproben ist zu-
nachst ein analoger Verlauf zu beobachten. Zunachst ist ein steiler Anstieg
der Nennspannung bis ca. 400 MPa zu beobachten, gefolgt von einem
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flacheren Abschnitt, der im Vergleich zum T4-Zustand etwas steiler ver-
lauft. Nach Erreichen der Zugfestigkeit folgt ein relativ gering ausgepragter
Einschnirbereich mit schnellem Kraftabfall bis zum Verstarkungselement-
bruch bei g = 10 %. Anschlieend erfolgt ein erneuter Spannungsanstieg
bei Verformung der Restmatrix bis zum Bruch der Verbundprobe bei einer
Totaldehnung von €, = 17 %. Das Verhalten des unverstarkten Matrixmate-
rials andert sich durch die Warmebehandlung von T4 nach T4s,, wie er-
wartet, dagegen nicht.
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Abbildung 5.52

Exemplarische Zugverfestigungskurven von verstarkten (v) und unverstarkten (uv)
Proben im Warmebehandlungszustand T4 (links) und T4s, (rechts).

Abbildung 5.53 zeigt den Vergleich der unverstarkten und verstarkten
Proben in den warmausgelagerten Warmebehandlungszustanden T6
(links) und T8 (rechts). In beiden Fallen kann eine Steigerung der Festigkeit
bei gleichzeitiger Abnahme der Duktilitat im Vergleich zum T4-Zustand
festgestellt werden, wobei die hochste Festigkeit im T8-Zustand erzielt
wird, bei ahnlich hoher Duktilitat wie im T6-Zustand. Die Vebundproben
im T6-Zustand (Abbildung 5.53 (links)) zeigen einen steilen Anstieg der
Nennspannung bis zur Zugfestigkeit von etwa 500 MPa. Nach Erreichen
der Zugfestigkeit kommt es zu einem zunachst flachen linear verlaufen-
den, dann steileren Kraftabfall mit einhergehender Einschnirung der Pro-
be bis zum Verstarkungselementversagen bei einer Totaldehnung von
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etwa g = 8 %. Unmittelbar nach Verstarkungselementversagen kommt es
an gleicher Stelle zum Bruch der Probe.
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Abbildung 5.53

Exemplarische Zugverfestigungskurven von verstarkten (v) und unverstarkten (uv)
Proben im Warmebehandlungszustand T6 (links) und T8 (rechts).

Im in Abbildung 5.53 (rechts) dargestellten Verlauf der T8-Verbundprobe
zeigt sich ein ahnlicher Verlauf nach Erreichen der Zugfestigkeit von etwa
580 MPa. Nach Verstarkungselementbruch bei g, = 8 %, ist ein relativ ge-
ring ausgepragter Bereich IV mit Verformung der Restmatrix bis zum end-
glltigen Probenbruch bei €, = 9 % zu erkennen.

Tabelle 5.4 gibt einen Uberblick tiber die gemessenen mechanischen Ei-
genschaften der unverstarkten und verstarkten Proben.

Tabelle 5.4 Uberblick iiber die gemessenen mechanischen Eigenschaften im Zugver-
such des Verbundsystems EN AW-6082 + 1.4310 [Tiin11] [Reel6]

Zustand Rpo2 [MPa] R [MPa] Hérte HB E [GPa] €, [%]
T4, 176,1+8,2 417,9 £21,5 66,6 £ 0,7 74,7 £ 6,8 14,2 +2,7
S T4 205,6+7,3 429,9+8,5 785+1 79,9+4,2 16,4 3
.§ T4s, 210,1+7,7 435,4+17,9 76,8+0,9 73,2+0,7 9,1+2,1
S T6 380,8+0,8 502,8+ 11,5 97,6 +2,8 78,7 3,7 81+ 0,1
T8 488,5+21,7 578 + 18 111,7+£ 2,6 79,5+5,1 6,2+1,4
T4, 114,1+5,6 236+ 14 61,6+ 2,6 64,3+3,2 25,3+0,8
g T4 1419+4 279,5+3,5 78,4 +1 64,4 £ 0,7 29,2 +0,6
'§° T6 285,5+1,8 311,3+2,5 97,6 +2,8 65,7+1,1 19,7 +0,3
T8 302,2 5,1 339,7 +4,8 113+ 1,3 66,9+ 1,7 19,9+0,6
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Mechanische Eigenschaften des Verstdrkungselementes

Abbildung 5.54 zeigt exemplarische Zugverfestigungskurven der Verstar-
kungselemente im Grundzustand und nach Warmebehandlungen analog
zur Warmebehandlung der Verbundprofile. Es ist dabei in allen Zustanden
ein Ubereinstimmendes Verhalten zu beobachten. Der Draht zeigt plasti-
sche Verformung ab ca. 1 % Totaldehnung bis zu einer Bruchtotaldehnung
von etwa 1,95 %.
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Abbildung 5.54

Exemplarische Zugverfestigungskurven nach unterschiedlichen Warmebehandlungen
in Anlehnung an die Warmebehandlungszustande der Matrix

Die mechanischen Kennwerte kdnnen Tabelle 5.5 entnommen werden.
Dabei ist ersichtlich, dass die bei der Warmebehandlung auftretenden
Temperatur-Zeit-Profile keinen nennenswerten Einfluss auf die mechani-
schen Eigenschaften besitzen. Es kann lediglich festgestellt werden, dass
die Festigkeitskennwerte leicht ansteigen bei zusatzlicher Warmebehand-
lung.
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Tabelle 5.5 Mechanische Eigenschaften des Verstarkungselementes nach den durch-
gefiihrten Warmebehandlungen

Zustand Rpo,» [MPa] R, [MPa] E [GPa] €, [%]
Grundzustand 1954+43 2050+89 195+41 1,94+0,13
T4, 1997187 2108127 1924132 1,95+0,2
T6 1984165 2181+11 195150 1,95+0,05
T8 1952452 2134+13 194165 2,0510,1

Metallographische und fraktographische Analyse des Grenzfldchenversa-
gens im Zugversuch

Um das Schadigungsverhalten unter Zugbeanspruchung an der Grenzfla-
che qualitativ zu analysieren wurden nach den Zugversuchen fraktographi-
sche, als auch metallographische Untersuchungen mit Fokus auf der
Grenzflachenschadigung durchgefihrt.

Fraktographische Untersuchungen

Abbildung 5.55 zeigt den Bereich der Bruchflache einer T4-Probe um das
Verstarkungselement. Es ist zu erkennen, dass der Draht sich duktil ver-
formt hat und eine leichte Teller-Tassen-formige Ausbildung der Bruchfla-
che aufweist. Im Bereich der Einschniirung zeigt sich die Ablosung von der
Grenzfliche. Wahrend in der Ubersicht, die Drahtoberfliche sehr glatt
erscheint, so offenbart die VergroRerung deutlich Aluminiumanhaftungen
am Draht.

Abbildung 5.55

REM-Aufnahme der Bruchfldche einer verstirkten T4-Probe (links: Ubersicht der
Grenzflache, rechts: Detailaufnahme an der Grenzflache zwischen Al-Matrix und Stahl-
draht) [TUn11]
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Abbildung 5.56 zeigt in analoger Weise die Bruchflache einer T6-Probe.
Das Schadigungsbild ist ahnlich, jedoch sind am Draht Schadigungsstellen
festzustellen, wobei die Ablosung an dieser Stelle auf der Matrixseite eine
groBere Zerkliftung aufweist. Eine Zuordnung, ob diese bereits durch die
Herstellung eingebracht wurde, oder wahrend der Zugverformung ent-
stand, kann nicht getroffen werden. Das Schadigungsbild dhnelt allerdings

den im Querschliff festgestellten Drahtschadigungen.

Abbildung 5.56

REM-Aufnahme der Bruchfliche einer verstirkten T6-Probe (links: Ubersicht der
Grenzflache, rechts: Detailaufnahme an der Grenzflache [Tiin11]

Abbildung 5.57 zeigt die Bruchflache einer verstarkten T8-Probe. Das
Bruchbild dhnelt dem der T6-Proben.

Abbildung 5.57

REM-Aufnahme einer Bruchflache einer verstirkten T8-Probe (links: Ubersicht der
Grenzflache, rechts: Detailaufnahme an der Grenzflache)
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Dabei zeigt sich auch hier eine fest anhaftende Schicht auf der Drahtober-
flache, wobei diese deutlich von Rissen und Poren durchzogen ist.

Auf Abbildung 5.58 ist die Bruchflache einer T45,-Probe zu sehen. Dabei ist
eine deutlich geringere Einschniirung des Verstarkungselementes gegen-
Uber den restlichen Warmebehandlungszustanden zu verzeichnen.

Abbildung 5.58

REM-Aufnahme einer Bruchflache einer verstéirkten T4s,-Probe (links: Ubersicht der
Grenzflache, rechts: Detailaufnahme an der Grenzflache zwischen Al-Matrix und
Stahldraht)

Sowohl auf der Drahtoberflache als auch auf der Matrixseite der Grenzfla-
che sind Partikelformige Anhaftungen nachzuweisen. Das Bruchbild der
Matrix weist dabei ein sehr duktiles Bruchverhalten, entsprechend dem
T4-Zustand, auf.

Metallographische Untersuchungen

Zur Analyse des Schadigungsverhaltens unter Zugbeanspruchung wurden
Langsschliffe an gepriften Proben entlang der Probenachse angefertigt.
Abbildung 5.59 zeigt Langsschliffe der Proben aus den Warmebehand-
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lungszustanden T4, T6 und T8. Im Warmebehandlungszustand T4 ist eine
mehrfache Einschnirung des Verstarkungselementes (Pfeile) zu erkennen
in Verbindung mit einer aulReren Einschniirung der Matrix. Es ist keine
mikroskopisch feststellbare Ablosung des Verstarkungselementes von der
Matrix zu erkennen. Im Warmebehandlungszustand T6 ist dagegen keine

weitere Einschnirstelle erkennbar.

Abbildung 5.59

Langsschliffe an gepriften Proben in den Warmebehandlungszustianden a) T4 b) Té6
c)T8

Auch die restliche Matrix zeigt nur Zeichen einer Einschniirung im Bereich
des Bruches. Im Warmebehandlungszustand T8 kann neben der Einschni-
rung im Bereich des Bruches eine weitere Einschnirstelle (Pfeil) festge-
stellt werden. Jedoch fallt diese deutlich geringer aus als im Warmebe-
handlungszustand T4.
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Abbildung 5.60 zeigt den Langsschliff einer T45,-Probe. Hier sind deutliche
Unterschiede zu den restlichen Warmebehandlungszustanden zu ver-
zeichnen. Neben der Einschniirstelle im Bereich des Bruchs ist eine weite-
re Stelle mit deutlicher Einschnirung und einhergehender Ablosung des
Verstarkungselements zu verzeichnen. Auf dem Draht anhaftend konnen
Reste der Reaktionsschicht erkannt werden. Entlang der gesamten Draht-
oberflache sind Grenzflachenablésungen in der Reaktionsschicht zu be-
obachten mit teils deutlicher Spaltbildung.

T4,

100 pum , 20 um

Abbildung 5.60

Langsschliff einer gepriften Probe im Warmebehandlungszustand T4s, mit Detailauf-
nahmen der Grenzflache

5.3.2 Modellierung und Simulation des Zugversuchs

Modellierung nach Kelly

Das in Kapitel 2.5.4 vorgestellte Modell nach [Kel65b] und [Cou00] erlaubt
eine einfache Abschatzung der mechanischen Eigenschaften. Durch die
Modifikationen dieses Modells von [Mer12] nach [Mil69] ist zudem eine
prazisere Vorhersage der Dehnungskennwerte bis Verstarkungselement-
versagen bzw. bis Einschnirungsbeginn der Verstarkungselemente mog-
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lich. Berticksichtigt man zusatzlich noch die Verfestigung des Matrixmate-
rials bis zum Verstarkungselementbruch, so kann nach [Ham12] eine bes-
sere Vorhersage der Verbundzugfestigkeit erreicht werden, sofern die
Verstarkungselementdehnung im Verbund diejenige des einzelnen Ver-
starkungselementes lberschreitet.

Tabelle 5.6 zeigt die Ubersicht der experimentell ermittelten Verbundei-
genschaften und der Vorhersagen nach dem modifizierten Kelly-Modell.

Tabelle 5.6 Berechnete Erwartungswerte nach dem Kelly-Model (E*, Rn,*, Ag+*) und
experimentell bestimmte Kennwerte

Zustand E\(E,) [GPa] E.*(E..*) [GPa] R, [MPa] R,*[MPa] A, [%] A" [%]

T4 76(20) 74(19) 430 464 12,4 12,4
T4s), 73(23) 77(23) 435 457 8,8 11,9
T6 78(18) 78(18) 503 500 2,3 5,2
T8 91(17) 90(19) 578 540 1,8 6,8

Es ist ersichtlich, dass die Vorhersage der Steifigkeitskennwerte sehr gut
gelingt. Die Zugfestigkeit wird in den Zustanden T4, T4s, leicht Uber-
schatzt, wihrend es im Zustand T6 und T8 zu einer guten Ubereinstim-
mung bzw. leichten Unterschatzung der Festigkeitskennwerte kommt. Die
nach [Mil69] abgeschatzten VerbundgleichmalRdehnungen zeigen eine
sehr gute Ubereinstimmung im Zustand T4, in den restlichen Zustidnden
wird diese Uberschatzt.

FE-Simulation

Zur Modellierung des Zugversuches wurde unter Ausnutzung der Symmet-
riebedingungen ein achsensymmetrisches Halbschnittmodell mit einer
Verschiebungsrandbedingung auf der ProbenkopfauBenflache in positive,
sowie negative y-Richtung verwendet (siehe Abbildung 5.61). Die Vernet-
zung des Zugstabmodells ist exemplarisch am Viertelschnitt dargestellt.

Die Verstarkungselementoberflache wurde hierbei als Slave-Flache ge-
wahlt und deutlich feiner vernetzt.
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Grenzflache 3.5mm 1 mm 0.5 mm Verstarkungselement Matrix

R4 mm

“ 7§ 20 mm | _/‘7
I ! !

60 mm

Ay

<A

Abbildung 5.61

Verwendete Modellgeometrie (oben) und Vernetzung des Zugstabmodells (unten)

Einfluss der Radialnormalfestigkeit

Zur Untersuchung des Einflusses der Radialnormalfestigkeit auf das Ver-
halten des Verbundes im Zugversuch, wurden zunachst unterschiedliche
Normalfestigkeiten zwischen 9 und 17 MPa vorgegeben [Bit14]. Abbildung
5.62 zeigt die simulativ bestimmten Zugverfestigungskurven und im Ver-
gleich eine experimentell bestimmte Zugverfestigungskurve im Zustand
T4. Wie dem Diagramm zu entnehmen ist, beeinflusst die vorgegebene
Radialnormalfestigkeit die GleichmaRdehnung des Verbundes und den
Verlauf der Spannung im Bereich der Einschnlirung. Niedrige Radialnor-
malfestigkeiten fihren zu einer Verkleinerung der GleichmalRdehnung und
dementsprechend zu einem friihzeitigeren Beginn der Einschniirdehnung
des Verbundes. Es ist zu erkennen, dass niedrige Radialnormalfestigkeiten
zu einem starken Abfall der Spannung wahrend des Einschniirens fihren.
Im Vergleich zum Experiment zeigt dabei eine vorgegebene Radialnormal-
spannung von 9 MPa die beste Ubereinstimmung in Bezug auf GleichmaR-
dehnung und Kurvenverlauf im Einschniirdehnungsbereich des Verbundes.
Des Weiteren ist festzustellen, dass die Simulation den elastischen Bereich
der Zugverfestigungskurve sehr gut abbildet und eine gute Ubereinstim-
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mung der Dehngrenze zu verzeichnen ist. Die Zugfestigkeit des Verbundes
wird jedoch um ca. 10 % Uberschatzt.
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S
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Abbildung 5.62

Simulativ bestimmte Zugverfestigungskurven und Beginn der Probeneinschniirung bei
unterschiedlichen Radialnormalfestigkeiten der Grenzflache und Abgleich mit dem
Experiment

Abbildung 5.63 visualisiert das Einschniirverhalten bei €, = 14 % bei variier-
ten Radialnormalfestigkeiten der Grenzflache. Es ist zu erkennen, dass die
Ablosung des Verstarkungselementes mit zunehmender Grenzflachenor-
malfestigkeit abnimmt. Bei einer Radialnormalfestigkeit von 17 MPa ist
keine Ablosung des Verstarkungselementes mehr ersichtlich.
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Abbildung 5.63

Qualitative Analyse des Verformungsverhalten bei unterschiedlichen Radialnormalfes-
tigkeiten bei einer Totaldehnung von €, =14 %

Abbildung 5.64 zeigt den Scherspannungsverlauf in der gesamten Probe.
Es werden simulativ zwei Einschniirstellen ermittelt, die in kurzer zeitlicher
Abfolge nacheinander auftreten und mit einer Ablosung der Verstar-
kungselemente verknlpft sind. Charakteristisch ist die Initiierung der Ein-
schniirstellen im Bereich des Ubergangs von Probenkopf zur Messtrecke,
also an der Stelle mit hochster Kerbwirkung.
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Abbildung 5.64

Schubspannungsverteilung (in Pa) in der Probe bei einer Totaldehnung von g, =14 %
(orad’n = 11 MPa)

5.3.3 Korrosive Beanspruchung

Durch den Kontakt zwischen Stahldraht und Aluminiummatrix, sowie
stochastisch verteilte Fehlstellen, birgt die Grenzflache ein deutlich erhoh-
tes Risiko fir Korrosionseffekte, wie Kontaktkorrosion oder Spaltkorrosi-
on. Je nach Ausbildung der Grenzflaiche, chemischer Zusammensetzung
und Korrosionsmedium kann die Intensitat bzw. Schadlichkeit dieser Effek-
te deutlich variieren. Im folgenden Abschnitt soll das Korrosionspotenzial
in den ausgewahlten Medien und die Auswirkungen auf die Grenzflachen-
schadigung in den Warmebehandlungszustanden T4, T4s,, T6 und T8 un-
tersucht werden. T4 dient dabei als Referenz wahrend T4s, das Korrosi-
onsverhalten bei vorhandener intermetallischer Phase abbildet, T6 und T8
bieten den Vergleich zu vollausgeharteten Zustanden, wahrend T8 durch
eine hohere Defektdichte ein hoheres Risiko der Spaltkorrosion aufweist.
Die Grenzflachenschadigung wird zunachst qualitativ anhand mikroskopi-
scher und rasterelektronenmikroskopischer Aufnahmen beurteilt. Als Mal}
fir die Grenzflachenschadigung wird die nach Auslagerung gemessene
Debondingscherfestigkeit herangezogen.

Fir die drei ausgewahlten Korrosionsmedien ist in Abbildung 5.65 und
Abbildung 5.66 die Entwicklung der Grenzflachenscherfestigkeit Gber der
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Auslagerungszeit fir jeden untersuchten Warmebehandlungszustand
dargestellt [Avel3].
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Abbildung 5.65
Entwicklung der Debondingscherfestigkeit bei Auslagerung in den Korrosionsmedien

fir die Warmebehandlungszustiande T4 und T4sy,

Warmebehandlungszustand T4:
Die Auslagerung der T4 Proben in destilliertem Wasser beeinflusst die
Grenzflachenscherfestigkeit nur unwesentlich. Die gemessenen Debon-
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dingscherfestigkeiten liegen auch nach 1000 h Auslagerungszeit im Streu-
bereich des Ausgangszustandes (96,1 MPa + 5,9). Nach Auslagerung in der
NaCL-Losung ist nach 100 Stunden ein Abfall der Debondingscherfestigkeit
um ca. 6 MPa auf 90 MPa zu beobachten. Nach 1000h wird nur noch eine
Debondingscherfestigkeit von 87 MPa erreicht, was einer Reduktion der
Debondingscherfestigkeit um ca. 9,5 % entspricht. In der H,SO,-Losung ist
nach 100h Auslagerung ein Abfall auf ca. 91 MPa zu beobachten. Nach
1000 h ist eine starke Abnahme um ca. 30,5% auf 66,8 MPa zu konstatie-
ren.

Warmebehandlungszustand T4s,:

Im Warmebehandlungszustand T4s, wurde fir alle Korrosionsmedien ein
ahnlicher Verlauf der Debondingscherfestigkeit liber der Auslagerungs-
dauer festgestellt. Die Debondingscherfestigkeit nimmt dabei in allen Kor-
rosionsmedien nach 10 h deutlich ab, wahrend die Abnahme in destillier-
tem Wasser am schwachsten (-26 %) und in der Schwefelsdurelésung am
starksten ausgepragt ist (-37,5 %). Die NaCl-Losung weist eine Abnahme
von Ogep, UM etwa 35,5% auf. Im weiteren Verlauf bleibt die gemessene
Debondingscherfestigkeit nach 100 h in destilliertem Wasser konstant, in
der NaCl-Lésung und der H,SO,-Losung kommt es in beiden Fallen dage-
gen zu einem Anstieg von og4., Um etwa 10 % (NaCl-Lsg.: 68 MPa, H,SO,-
Lsg.: 69,3 MPa). Nach 1000 h kommt es in allen Korrosionsmedien zu ei-
nem Wiederanstieg von ope,. Am starksten ist dieser Effekt bei Auslage-
rung in der NaCl-Lésung zu beobachten. Hier liegt die Endfestigkeit nach
1000 h bei rund 83,6 MPa. In der H,SO,-Loésung wurden 73,5 MPa und in
destilliertem Wasser 88,9 MPa gemessen.

Warmebehandlungszustand T6:

Im Warmebehandlungszustand T6 zeigen die ausgelagerten Proben in
destilliertem Wasser und der H,SO,-L6sung nach 10 h zunachst einen ge-
ringfligigen Anstieg der gemessenen Scherfestigkeiten. Nach 100 h wird
hier dann wieder das Ausgangsniveau erreicht. Nach 1000 h betragt die
Abweichung von der Debondingscherfestigkeit im Ausgangszustand bei
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H,SO,-Losung etwa -15,8 % (89,7 MPa). Bei H,0 und NaCl-Losung betragt
die Abweichung jeweils nur ca. 2 % und liegt damit im Streubereich des
Ausgangszustandes. Auffallend ist allerdings, dass die Standardabwei-
chungen nach 1000 h im Vergleich zu anderen Warmebehandlungszustan-

den relativ hoch sind.
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Abbildung 5.66

Entwicklung der Debondingscherfestigkeit bei Auslagerung in den Korrosionsmedien
fir die Warmebehandlungszustiande T6 und T8
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Warmebehandlungszustand T8:

Wie bei den anderen Warmebehandlungszustanden zeigt auch im Zustand
T8 destilliertes Wasser den geringsten Effekt auf die Debondingscherfes-
tigkeit, diese nimmt jedoch ab 10 h leicht ab und verbleibt auf diesem
Niveau. Nach 1000 h ist die Debondingscherfestigkeit bei den in verdinn-
ter Schwefelsaure gelagerten Proben am geringsten, was ebenfalls dem
Verhalten der anderen Warmebehandlungszustande entspricht. Die
Grenzfachenscherfestigkeit geht von 136,8 MPa im Ausgangszustand auf
115 MPa zuriick. Auffallig beim T8-Zustand ist der Wiederanstieg der
Grenzfachenfestigkeit bei den in NaCl-Losung gelagerten Proben zwischen
100 h (116,2 MPa) und 1000 h (125,3 MPa).

Metallographische Untersuchungen

Abbildung 5.67 zeigt exemplarisch die Grenzflachenschadigung nach
1000 h Auslagerung in NaCl-Lésung anhand des Warmebehandlungszu-
standes T8. Die Schadigungsbilder der Zustande T4 und T6 zeigen einen
analogen Befund. Ausgehend von der Probenoberflache lasst sich ein von
auflen nach innen wachsender Spalt beobachten, wobei die Oberflache
stark angegriffen wird und die Korrosion hauptsachlich durch Auflésung

der Aluminiummatrix voranschreitet.

Matrix

Abbildung 5.67
Grenzflachenschadigung nach 1000 h in NaCl-Lésung (Warmebehandlungszustand T8)
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In der VergroRerung ist zu erkennen, dass die Auflésung der Aluminium-
matrix, entlang des bereits festgestellten feinkdrnigen Saumes um das
Verstarkungselement, weitestgehend durch interkristalline Korrosion er-
folgt, wobei Aluminiumfragmente in der GroRenordnung der KorngroRe
im Spalt verbleiben.

Abbildung 5.68 zeigt exemplarisch die Grenzflachenschadigung fir den
Warmebehandlungszustand T4s,. Hier wird die Korrosion hauptsachlich
durch Auflésen der intermetallischen Schicht zwischen Matrix und Ver-
starkungselement gepragt. Die Auflésung erfolgt dabei bevorzugt zwi-
schen Schicht und Aluminiummatrix, wobei bereits nach 10 h ein fast
durchgangiger Spalt entlang dieser Grenzflache entstanden ist.
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Abbildung 5.68

Grenzflachenschadigung nach 10 h in H,SO4-Losung (Warmebehandlungszustand T4sy,)

5.3.4 Uberlagerte mechanisch-korrosive Beanspruchung

Zur Bewertung der Degradation der Grenzflache unter zyklischer Bean-
spruchung wurden Rissausbreitungsversuche an Laborluft und bei Uberla-
gerung mit korrosiver Beanspruchung durchgefiihrt [Got12] [Reel3]. Ab-
bildung 5.69 zeigt die ermittelten Rissausbreitungskurven in den unver-
starkten Profilen.
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Abbildung 5.69
Reprasentative Rissausbreitungskurven flir unverstarkte Proben (EN AW-6082 — T4)

Hier wird die groRte Rissausbreitungsgeschwindigkeit bei Beaufschlagung
mit Natriumchloridlésung beobachtet, gefolgt von der Schwefelsdaurelo-
sung und destilliertem Wasser. Die an Laborluft gepriften Proben zeigen
erwartungsgemald die geringsten Rissausbreitungsgeschwindigkeiten. Die
Korrosionsmedien fuhren demnach zu einem deutlich beschleunigten
Risswachstum und damit zu reduzierten Lebensdauern bei zyklischer Be-
anspruchung.

Abbildung 5.70 zeigt die Rissausbreitungskurven der verstarkten Proben.
Auch hier zeigt sich der Einfluss der korrosiven Uberlagerung in einer Pa-
rallelverschiebung der Rissausbreitungskurven zu hoheren Rissausbrei-
tungsgeschwindigkeiten.
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Abbildung 5.70

Reprasentative Rissausbreitungskurven fir verstarkte Proben (EN AW-6082 —T4 +
1.4310)

Das schnellste Risswachstum wird in den verstarkten Proben allerdings in
destilliertem Wasser erreicht, gefolgt von der Schwefelsdaurelésung und
der NaCl-Losung. Es ist festzustellen, dass im verstarkten Fall die Verschie-
bung der Rissausbreitungskurven deutlich geringer ausfallt als im reinen
Matrixmaterial und die Kurven enger beieinander liegen. Bei qualitativer
Betrachtung der Kurvenverladufe fallt auf, dass in allen Verbundproben und
teilweise in den unverstarkten Proben (Kurve 1 und 2) im Bereich zwi-
schen AK = 5,3 - 5,6 MPav'm ein Bereich erhdhter Steigung festzustellen
ist, gefolgt von einem erneuten Abknicken der Kurve und in danach resul-
tierenden Steigungen im Bereich der Ausgangswerte.

Abbildung 5.71 zeigt die Bruchflache einer an Laborluft zyklisch gepruften
verstarkten Probe. Anrissflache und Restbruchflache wurden in der Zeich-
nung markiert. Die Bruchflache ist gepragt von einer ausgepragten Scher-
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lippenbildung, insbesondere an den Probenrandern und in der Probenmit-
te im Bereich der Langspressnaht.

Anriss Scherlippen

Abbildung 5.71

Bruchflachen an Laborluft geprifter Proben (oben: verstarkte Probe, unten : unver-
starkte Probe)
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Abbildung 5.72 zeigt Langsschliffe der schon wahrend der Anrissbildung
durch den Riss passierten inneren Verstarkungselemente nach Priifung an
Laborluft (b) bzw. in NaCl-Loésung (c). In beiden Versuchen ist zu erkennen,
dass sich der Riss entlang der Verstarkungselement-Matrix-Grenzflache
ausbreitet. In korrosiven Medien kann aber eine deutlich ausgepragtere
Grenzflachenschadigung verzeichnet werden. Des Weiteren wurde beo-
bachtet, dass die inneren Verstarkungselemente wahrend des Versuches
ermuiden. Die duReren Verstarkungselemente ermiiden bis Versuchsende
nicht, da die restliche Lastspielzahl nach Uberschreiten dieser Verstar-
kungselemente hier deutlich geringer ausfallt.

a) 5 b)

| -

1 mm

1 mm

Abbildung 5.72

Grenzflachendegradation nach mechanisch-korrosiver Beanspruchung in a) Laborluft
b) H,0 c) H,SO4-Lésung (pH=5) d) 3,5 % NaCl-Losung
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6 Ergebnisse zum Metall-MMC-Hybrid-
Verbund

6.1 Prozesseinflisse auf die Grenzflacheneigenschaften

Mikrostruktur

Abbildung 6.1 a) zeigt die Mikrostruktur des Drahtes im Ausgangszustand
vor dem Verbundstrangpressen, welcher in einer Epoxy-Matrix zur me-
tallographischen Praparation eingebettet wurde. Es ist eine lokal inhomo-
gene Faserverteilung zu erkennen, sowie eine ausgepragte Porositat im
zentralen Bereich des Verbunddrahtes. Des Weiteren ist am oberen Um-
fang des Drahtes ein Bereich ohne Fasern zu erkennen. Abbildung 6.1 b)
zeigt die Mikrostruktur nach erfolgreichem Verpressen mittels Verbund-
strangpressen. Augenscheinlich ist zunachst die elliptische Verformung
des Verbunddrahtes, welche aus der in der Schweillkammer herrschenden
Druckverteilung resultiert.

Abbildung 6.1
a) Ausgangszustand des Verbunddrahtes

b) Eingebetteter Verbunddraht nach Pressung
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Gleichfalls ist eine deutliche Reduktion der Porositat zu verzeichnen und
lokal inhomogene Faserverteilungen mit stellenweisen Bereichen mit we-
nigen Fasern bzw. ganzlich ohne Fasern zu erkennen. Im Bereich der
Grenzflachen kann zunachst eine spaltfreie und verunreinigungsfreie Aus-
bildung der dulBeren Grenzflache zwischen Verbunddrahtmatrix und um-
gebender Matrix des Profils konstatiert werden. Die Unterscheidung zwi-
schen den Matrices kann nur noch anhand der in der Profilmatrix vorlie-
genden Ausscheidungen bzw. der Faserlage getroffen werden (Abbildung
6.2 a)). Im Inneren des Verbunddrahtes konnen ebenfalls spaltfreie Grenz-
flachen festgestellt werden, teilweise kommt es jedoch, insbesondere an
Punkten mit Faser-Faser-Kontakten, zur Riss- und Porenbildung an der
Grenzflache (Abbildung 6.2 b)).

C'. * [
N Sl T

Abbildung 6.2
Detailansicht der Grenzfliche: a) AuBere Grenzfliche b) Innere Grenzflichen

Abbildung 6.3 zeigt das in einer elektrolytischen Atzung nach Barker
[Bar50] kontrastierte Geflige des Verbunddrahtes im Ausgangszustand (a),
im Zustand nach Verbundstrangpressen T4 (b) und im nachtraglich einge-
stellten Warmebehandlungszustand T6 (c). Im Ausgangszustand ist eine
grobe Kornstruktur zu erkennen. Die mittels Linienschnittverfahren lber
den gesamten Verbunddraht ermittelte KorngréRe belduft sich auf 104,6
um. Nach dem Verbundstrangpressen offenbart sich ein feinkdrnigeres
Geflige mit einer mittleren Korngrofle um 34 um in beiden Warmebe-
handlungszustanden.
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Abbildung 6.3

a) Geflige des Verbunddrahtes im Ausgangszustand
b) Geflige des Verbunddrahtes im Verbund T4
c) Geflge des Verbunddrahtes im Verbund T6

Abbildung 6.4 zeigt in der Ubersichtsdarstellung das Gefiige der Profil-
matrix des Verbundes im Warmbehandlungszustand T4 (a) und T6 (b). Der
Herstellungszustand T4 zeigt ein sehr feinkorniges Geflige mit einer mitt-
leren KorngréRe von 15 um, wahrend es durch die nachtragliche Warme-
behandlung zu einer starken Kornvergréberung in der Profilmatrix kommt
mit mittleren Korngréf3en von 820 um.

Abbildung 6.4

Geflige des Verbundwerkstoffes in der Ubersicht: a) Zustand T4 b) Zustand T6
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6.1.1 Harteverlauf Gber die Grenzflache

Abbildung 6.5 zeigt den ermittelten Mikroharteverlauf in Grenzflachenna-

he auf. Dargestellt sind die Harteverlaufe in den Warmebehandlungszu-

standen T4 und T6 [Sch14].
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Abbildung 6.5

Mikrohérteverlauf im Verbund EN AW-6082+AIMg0.6/Altex

Die Harte der Verbunddrahtmatrix wurde an Stellen geringer Faserkon-

zentrationen gemessen und zeigt sich in beiden Zustanden als nahezu
konstant bei etwa 30 HV0,01. Die Harte in der Profilmatrix konnte ab ei-

nem Abstand zur Grenzflache von 20 um bestimmt werden. Im Warmebe-

handlungszustand T4 wird in diesem Abstand eine Mikroharte von 48,5

HV0,01 gemessen mit einem konstanten Verlauf in die Profilmatrix hinein

mit einer Maximalmarte von 57 HVO0,01 im Abstand von 225 pum von der

Grenzflache. Im Warmebehandlungszustand T6 wird im Abstand von 20

um eine Harte von 113,5 HV0,01 erreicht, wobei die Harte im Abstand von
70 um nochmals ansteigt auf einen Wert von 128 HV0,01 , danach nahezu
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konstant bleibt mit einer Maximalharte von 131 HV0,01 bei einem Ab-
stand von 275 pm.

6.1.2 Mikro-Push-Out-Versuche

Abbildung 6.6 zeigt exemplarisch die gemessenen Grenzflachenscher-
spannungen Uber der Eindringtiefe des Mikroindenters aufgetragen. Alle
Kurven zeigen zunachst einen linearen Anstieg der Spannung. Die Ver-
bunddrahtprobe zeigt eine deutlich geringe Steigung. Dies ist auf die hohe
Porositat des Verbunddrahtes und einer damit verbundenen Reduzierung
der Probensteifigkeit zurlickzufihren.
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Abbildung 6.6

Exemplarische Spannungs-Eindringtiefe-Verlaufe beim Mikro-Push-Out-Versuch an
Keramikfasern im eingebetteten Zustand (Verbund T4, T6) und direkt an Proben aus
dem nicht eingebetteten Verbunddraht

Danach folgt eine Abweichung vom linearen Bereich, welche die Initiie-
rung der Grenzflachenabl6sung markiert und als Kennwert opep,ini bezeich-
net wird. Nach Erreichen des Maximums (opep) folgt ein stetiger Kraftabfall
beim Herausdriicken der abgeldsten Faser. Ein Wiederanstieg der Kraft ist
auf das Auftreffen der Indenterflanken auf der Matrix zurtickzufihren.
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Abbildung 6.7 zeigt die quantitative Auswertung der Versuchsreihen, wo-
bei pro Zustand jeweils zwei Proben a 10 Versuche ausgewertet wurden.
Versuche, welche mikroskopisch einen Bruch der herausgedriickten Faser
aufwiesen, wurden ausgeschlossen. Der Verbunddraht weist dabei die
niedrigste Grenzflachenscherfestigkeit mit 386 MPa auf.
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Abbildung 6.7

Mittelwerte der gemessenen Opep UNd Ogeb,ini im Mikro-Push-Out Versuch im nicht
eingebetteten Verbunddraht und im eingebettet Zustand nach Warmebehandlung T4
und T6

Der Verbund weist eine deutlich hohere Grenzflachenfestigkeit auf, wobei
der Warmebehandlungszustand offensichtlich keinen groBeren Einfluss
ausiibt. Im Warmebehandlungszustand T4 wurde eine mittlere Grenzfla-
chenfestigkeit von 48+9 MPa, im Zustand T6 von 51+8 MPa, bestimmt.
Betrachtet man die Spannung bei Schadigungsinitiierung Opep,ini, SO kann
festgestellt werden, dass in allen Proben die Ablésung der Grenzflache bei
ca. 70-80 % der Maximalspannung (ope,) stattfindet. Die Ablosung der
Faser beginnt im nicht eingebetteten Verbunddraht somit bei 27+7 MPa,
im Verbund bei 41+8 MPa (T4) bzw. 3747 MPa (T6).
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Abbildung 6.8 zeigt eine exemplarische REM-Aufnahme einer Probe nach
Push-Out der Keramikfasern. Es sind auf einer Faser sehr grobe Anhaftun-
gen der Aluminiummatrix an der Grenzflache (rechte Faser) zu erkennen,
die andere dargestellte Faser zeigt eine sehr glatte Faseroberflache (linke
Faser). Treten grobe Anhaftungen auf, so kann die gemessene Grenzfla-
chenscherfestigkeit um bis zu 6 MPa erhoht sein.
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Abbildung 6.8

REM-Aufnahmen herausgedriickter Al,0s-Fasern im hybriden Verbund und EDX-
Analyse von Grenzflaichenanhaftungen

Das Versagen tritt hierbei teilweise im Matrixmaterial und teilweise an der
Grenzflache einer anderen Faser in nachster Umgebung auf. Demzufolge
kann das Grenzflachenversagen hier auf unterschiedliche Versagensme-
chanismen zurilickgefiihrt werden, welche nur schwer voneinander abge-
grenzt werden kénnen. Dies ist insbesondere der Fall, wenn Faser-Faser-
Kontakte vorliegen oder die Fasern sehr dicht beieinander liegen. Zur
Auswertung der Versuche wurden deshalb nur Fasern gepriift, welche in
ausreichendem Abstand zu den Nachbarfasern lagen.

Makro-Push-Out-Versuche

Abbildung 6.9 zeigt exemplarisch die Kraft-Eindringtiefe Diagramme des
hybriden Verbundes im Zustand T4 und T6. Nach einem linearen Kraftan-
stieg wird nach Erreichen des Kraftmaximums ein Kraftabfall beobachtet,
wobei der Verbunddraht aus der Profilmatrix herausgedriickt wird. Ten-
denziell wurde im Zustand T4 ein flacherer Verlauf der Kraft-Eindringkurve
nach Erreichen des Kraftmaximums verzeichnet.
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Abbildung 6.9

Exemplarische Kraft-Eindring-Verlaufe beim Makro-Push-Out-Versuch an hybriden
Verbunden im Warmebehandlungszustand T4 und T6

Im Zustand T4 wurde eine Grenzflachenscherfestigkeit von
Opeb = 78,919 MPa ermittelt. Der Warmebehandlungszustand T6 zeigt
dabei ein deutlich hoheres Niveau bei op., = 106,419 MPa.

Abbildung 6.10 zeigt rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen der
herausgedriickten Verbunddrahte. Das Versagen kann fir beide Warme-
behandlungszustande durch ein Versagen in der Verbunddrahtmatrix be-
schrieben werden. Die Oberflache der Verbunddrahte ist dabei charakteri-
siert durch die Abzeichnung der Einzelfasern mit daran anhaftender Ver-
bunddrahtmatrix. In beiden Zustanden kommt es zu einer plastischen
Verformung (Aufwodlbung) der Profilmatrix um den Verbunddraht und
bestatigt die gute Anbindung zwischen Verbunddrahtmatrix und Profilm-
atrix. Tendenziell sind diese Verformungen im Zustand T6 deutlicher aus-

gepragt.
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Abbildung 6.10

Herausgedrickte Verbunddrahtelemente nach dem Push-Out-Versuch: a) Warmebe-
handlungszustand T4 b) Warmebehandlungszustand T6

6.2 Makroskopische Verbundeigenschaften und
Grenzflachendegradation

6.2.1 Quasi-statische Beanspruchung

In Abbildung 6.11 ist exemplarisch das Spannungs-Dehnungs-Diagramm
des Verbunddrahtes aufgetragen. Es ist zu erkennen, dass der Verbund-
draht ein sehr sprodes Verhalten aufweist, mit einem nahezu linearen
Spannungsanstieg bis zum Bruch. Die Zugfestigkeit des Verbunddrahtes
wurde zu R,, = 725 + 48 MPa bestimmt. Die Totaldehnung bis zum Versa-
gen betragt im Mittel €;, = 1,2% £ 0,1 %.
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Abbildung 6.11
Exemplarische Zugverfestigungskurve des Verbunddrahtes

Abbildung 6.12 zeigt exemplarisch die Spannungs-Dehnungskurve einer
Verbundprobe mit einem Drahtvolumenanteil von 11,4 Vol.-% und einer
unverstarkten Referenzprobe im Warmebehandlungszustand T4. Wie dem
Diagramm zu entnehmen ist, liegen sowohl Dehngrenze als auch Zugfes-
tigkeit des Verbundes Uber denen des unverstarkten Materials. Auffallig
ist das Verformungsverhalten, welches ab ca. 2 % Totaldehnung in einen
unstetigen Verlauf mit abwechselnd Spannungsabfillen und sich daran
anschliefender Verfestigung libergeht. Insgesamt zeigen alle Proben die-
ses charakteristische Verhalten mit jeweils flinf Kraftabfallen.

155



Ergebnisse zum Metall-MMC-Hybrid-Verbund

200

©
a¥
=
g S

_ 1
© I
(@)
c |
>
c I
C
S 1
o
n 1
© I
E  50-
) I
Z

— Verbund
0 - = EN 6082 - Matrix

0 2 4 6 8 1012 14 16 18 20 22 24 26 28 30
Totaldehnung ¢ in %

Abbildung 6.12

Exemplarisches Spannungs-Dehnungsdiagramm der Verbund- und Referenzproben im
Warmebehandlungszustand T4

Der hybride Verbund erreicht dabei eine Zugfestigkeit von
Rm=184,7 £ 0,7 MPa, die Zugfestigkeit der unverstarkten Matrix wurde zu
Rm=161,9 + 1 MPa bestimmt. Die 0,2%- Dehngrenze des Verbundes liegt
bei Ry, = 89,3 + 0,2 MPa, die der Matrix bei Ry, = 83,4 £ 0,1 MPa. Die
Totaldehnung bis Bruch des Verbundes betragt ., = 12,5 + 0,5 %, wah-
rend die Totaldehnung bis Bruch der Matrix €;,, = 28 + 0,3 % betragt. Auf-
grund der Eigenspannungen im Verbund und einer leicht schragen Draht-
lage in der Probe kam es zu einer plastischen Deformation der Proben mit
einhergehender Krimmung in der Messstrecke. Aus diesem Grund konnte
die E-Modulbestimmung nur an wenigen ausgewahlten Proben sinnvoll
durchgefiihrt werden. Der E-Modul der Matrix wurde zu 65 MPa be-
stimmt. Der E-Modul der verstarkten Proben wurde zu 73 MPa bestimmt.
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Abbildung 6.13 zeigt analog exemplarische Spannungs-Dehnungs-
Diagramme der Verbund- und Referenzproben im Warmebehandlungszu-

stand T6.
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Abbildung 6.13

Exemplarisches Spannungs-Dehnungsdiagramm der Verbund- und Referenzproben im
Warmebehandlungszustand T6

Der hybride Verbund erreicht dabei eine Zugfestigkeit von
Rm =307,8 £ 14 MPa, die Zugfestigkeit der unverstarkten Matrix wurde zu
Rm =279,9 £ 4 MPa bestimmt. Die 0,2%- Dehngrenze des Verbundes liegt
bei Ry, = 114,5,3 + 9 MPa, die der Matrix bei Ry, = 255,8+0,5 MPa. Die
Totaldehnung bis Bruch des Verbundes betragt €;, = 2,8 + 1,2 %, wahrend
die Totaldehnung der Matrix €., =9,7 + 0,6 % betragt.

Tabelle 6.1 gibt einen Uberblick iiber die gemessenen Festigkeits- und
Dehnungskennwerte aus den Zugversuchen, sowie die daraus resultieren-
den spezifischen Festigkeitskennwerte.
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Tabelle 6.1 Uberblick iiber die gemessenen mechanischen Eigenschaften im Zugver-
such des Verbundsystems EN AW-6082 + Altex-Verbunddraht

Zustand Reo2 [MPa] R, [MPa] &1 [%] Ry,02 ~MPa Ry [ MPa :
p__kg/m* p kg/m’

Verbunddraht 644,718 725148 1.240,1 218,5 250

T4 (uv) 83,4+0,1 163+0,5 28.60,3 30,9 60,4

T4 (v) 96,7+0,2 184,5+0,3 11.1+1,7 35,5 67,6

T6 (uv) 255,8+0,5 279,94 9,7+0,6 94,7 103,7

T6 (v) 114,519 307,8 £14 2,8%1,2 42,1 113,2

6.2.2 Optische Dehnungsanalyse

Wiérmebehandlungszustand T4

Abbildung 6.14 zeigt die Auswertung der optischen Dehnungsmessung zur
Charakterisierung der lokalen Dehnungsverteilungen in den Verbundpro-
ben. Dargestellt ist jeweils die Dehnungsverteilung in x-Richtung (Proben-
langsrichtung) bei unterschiedlichen Totaldehnungen (Abbildung 6.14 a)
und b)), sowie in y-Richtung (Abbildung 6.14 c) und d)). Hervorgehoben
und farblich auf der Probenoberflache visualisiert sind jeweils die Deh-
nungsverteilungen bei erstem Spannungsabfall (¢, = 2 %) und kurz vor
endglltigem Probenversagen (g, = 12 %). Zu Beginn des Versuches stellt
sich zunachst eine homogene Verteilung der Langs- und Querdehnung ein.
Im Anschluss an den ersten Bruch des Verbunddrahtes (g, = 2 %) wird eine
starke Dehnungslokalisation beobachtet, welche sich um die innere Versa-
gensstelle ausbildet (siehe Abbildung 6.14 a)) [Reel5].
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Abbildung 6.14

Optische Analyse der Langsdehnung (x-Richtung) und Querdehnung (y-Richtung)
a) Dehnungsverteilung in x-Richtung bei g=2 %

b) Dehnungsverteilung in x-Richtung bei €= 12

c) Dehnungsverteilung in y-Richtung bei =2 %

d) Dehnungsverteilung in y-Richtung bei = 12 %

Jeder weitere Bruch des Verstarkungselementes flihrt analog zu Bereichen
mit lokaler Verformung um die Versagensstelle, sowohl in Probenldangs-
richtung (x-Richtung), als auch in Probenquerrichtung (y-Richtung) und
kann mit den beobachteten Spannungsabfallen aus Abbildung 6.12 korre-
liert werden. Auffallig ist der Bereich bei x = 25 mm, an welcher die Deh-
nung in x- als auch y-Richtung deutlich begrenzt ist.
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Wérmebehandlungszustand T6

Abbildung 6.15 zeigt die Auswertung der optischen Dehnungsmessung im
Zustand T6. Wie zu erkennen ist, kommt es hier zu lediglich einer Deh-
nungslokalisation nach Verbunddrahtbruch, der hier bei etwa €, = 2,5 %
auftritt. Eine deutliche Lokalisation ist ab €, = 3 % zuerkennen und erreicht
ihr Maximum kurz vor Probenbruch bei €, = 3,5 % [Sch14].
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Abbildung 6.15

Optische Analyse der Langsdehnung (x-Richtung) und Querdehnung (y-Richtung)
a) Dehnungsverteilung in x-Richtung bei &= 3,5 %

b) Dehnungsverteilung in y-Richtung bei €= 3,5 %

6.2.3 Insitu Zugversuche

Wdrmebehandlungszustand T4

Um die angenommen Schadigungsmechanismen zu verifizieren und das
innere Schadigungsverhalten zu untersuchen wurden in situ Zugversuche
in einem p-Computertomographen durchgefihrt [Reel5]. Abbildung 6.16
a) zeigt die dabei aufgenommene Spannungs-Dehnungskurve einer Probe
im Warmebehandlungszustand T4. Auf Abbildung 6.16 b) sind die zugeho-
rigen computertomographischen Aufnahmen zu den markierten Zeitpunk-
ten a, b und c abgebildet. Die Lastabfille in Abbildung 6.16 a) konnen den
Haltepunkten der zugehorigen Aufnahme zugeordnet und auf Setzeffekte
in der Prifvorrichtung zurickgefihrt werden. Die Lastabfdlle, welche auf
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das Verbunddrahtversagen zuriickzufiihren sind, zeigen aufgrund der
Dehnungsmessung aus dem Traversenweg eine weniger deutliche Auspra-
gung als mit Ansatzdehnungsaufnehmer oder optischer Dehnungsmes-
sung bestimmt wurde. Abbildung 6.16 b) zeigt die Probe nach dem ersten
Bruch des Verbunddrahtes (a) und bestatigt die Korrelation von Lastabfall
und komplettem Versagen des Verbunddrahtes innerhalb der Messstre-
cke. Es kann gleichzeitig die beginnende Schadigung einer zweiten Versa-
gensstelle beobachtet werden. In der VergroRerung sind deutlich multiple
Briiche der Altex-Fasern innerhalb des Verbunddrahtes zu beobachten.
Die festgestellten Briiche der Keramikfasern konzentrieren sich dabei in
einer Ebene. Die weitere Schadigungsakkumulation wird durch weitere
Briiche des Verbunddrahtes und Einschnirung um die Versagensstelle
(wie schon mittels optischer Dehnungsmessung beobachtet wurde) cha-
rakterisiert. Gleichzeitig ist eine fortschreitende Schadigung der Grenzfla-
che ausgehend von den Verbunddrahtversagensstellen zu beobachten
(b+c), welches durch Ablosung des Verbunddrahtes an der Grenzflache
zwischen Profilmatrix und Verbunddrahtmatrix gekennzeichnet ist und
schlussendlich im Versagen der Probe durch Matrixbruch endet.
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a) Ermittelte Spannungs-Dehnungs-Kurve wahrend des In situ Versuchs

b)Computertomographische Aufnahmen an charakteristischen Punkten
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Wérmebehandlungszustand T6

Abbildung 6.17 zeigt analog hierzu das Schadigungsverhalten im Warme-
behandlungszustand T6.
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Abbildung 6.17

b) Computertomographische Aufnahmen an charakteristischen Punkten
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Wie aus den in Kapitel 6.2.1 und 6.2.2 vorgestellten Ergebnissen zu erwar-
ten war, ist das innere Schadigungsverhalten, ausgehend vom Ausgangs-
zustand (a), durch einen einzelnen Verbunddrahtbruch gekennzeichnet,
der schlieflich zur Instabilitat und Einschniirung der Probe in diesem Be-
reich fihrt, wobei das Versagen eher durch einen langsamen Spannungs-
abfall mit einhergehender Einschnirung an der Versagensstelle gekenn-
zeichnet ist (b). Nach dem Probenbruch ist lediglich eine sehr geringe
Grenzflachendelamination festzustellen (c).

6.2.4 Fraktographie

Wiérmebehandlungszustand T4

Abbildung 6.18 zeigt rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen der
Bruchflache einer gepriiften Verbundzugprobe im Warmebehandlungszu-
stand T4. Das Ubersichtsbild zeigt die gesamte Bruchfliche des Verbund-
drahtes in der Profilmatrix. Der Verbunddrahtbruch tritt dabei in mehre-
ren Ebene auf, wobei die umgebende Profilmatrix plastisch deformiert
wird. Insbesondere fallt das AufreilBen der Langspressnaht an der Langs-
seite des elliptischen Verbunddrahtes auf (Detail D) und kann somit als
kritischer Punkt flr das Versagen angesehen werden. Detail A zeigt die
VergrolRerung der Bruchflache. Es kommt hier deutlich zur Bildung soge-
nannter ,,Honigwaben“ um die keramischen Fasern. Es ist demnach von
einem Bruch der Keramikfasern deutlich vor Verbunddrahtmatrixversagen
auszugehen, wobei die geformten Bruchwaben auf die hohe Duktilitat der
Verbunddrahtmatrix verweisen. Des Weiteren kann aus dem Bruchbild, in
dem nur sehr selten ein Faserauszug (Pull-Out) zu sehen ist, auf eine gute
Grenzflachenhaftung geschlossen werden. Detail C zeigt eine Aufnahme
freiliegender Keramikfaseroberflachen. Die meisten Fasern sind dabei mit
Aluminium bedeckt, was die gute Grenzflaichenanbindung nochmals quali-
tativ bestatigt. Detail B zeigt die abgeloste dullere Grenzflache zwischen
Profilmatrix und Verbunddraht. Es ist ersichtlich, dass ein Grol3teil der
Ablosung bzw. Schadigung an der Grenzflache im Verbunddraht stattfin-
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det und ein nicht unerheblicher Teil der dulReren Fasern des Verbunddrah-
tes an der Profilmatrix anhaften bleiben.

Abbildung 6.18
Fraktographische REM-Aufnahmen des Verbundes im Zustand T4

Die Schadigung der duReren Grenzflaiche im Zugversuch findet demnach
hauptsachlich im Verbunddraht an sich statt.
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Wérmebehandlungszustand T6

Abbildung 6.19 zeigt REM-Aufnahmen der Bruchflache einer Verbundpro-
be im Warmebehandlungszustand T6. Das Ubersichtsbild zeigt ein dhnli-
ches Bruch- und Schadigungsbild wie im Warmebehandlungszustand T4.
Auch hier erfolgt der Bruch teilweise in unterschiedlichen Ebenen.

Abbildung 6.19

Fraktographische REM-Aufnahmen des Verbundes im Zustand T6

Auffallig ist auch hier, dass im duBeren Bereich (Detail A) die Bruchmor-
phologie durch tiefere Krater bzw. Porositat gekennzeichnet ist. Die restli-
che Bruchflache ist relativ eben mit Ausbildung von Bruchwaben um die
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Keramikfasern. Detail B zeigt die Grenzflache zwischen Verbunddraht und
Profilmatrix. Es ist deutlich zu erkennen, dass die Ablésung des Drahtes
hier ebenfalls in der Verbunddrahtmatrix stattfindet und die hohe, im
Push-Out-Versuch, ermittelte Grenzflachenscherfestigkeit bestatigt. Detail
C zeigt die Keramikfaseroberflichen, welche am Ubergang einer Bruch-
ebene zur Anderen freiliegen. Hier sind zahlreiche Aluminiumanhaftungen
auf der Keramikfaseroberflache zu verzeichnen. In Detail D ist die aufge-
spaltete Langspressnaht in der VergroBerung dargestellt. Die Oberflache
beider Bruchhalften ist dabei sehr glatt und spricht fir eine relativ schwa-
che VerschweilRung an der Langspressnaht.

6.2.5 Modellierung des Verbundes nach dem Kelly-Modell

Modellierung nach dem Kelly-Modell

Das Modell nach [Kel65b] und [Cou00] erlaubt auch im Falle der hybriden
Verstarkung eine einfache Abschatzung der mechanischen Eigenschaften.
Die Modifikationen dieses Modells von [Merl12] nach [Mil69] kann hier
nicht angewendet werden, da es zu mehrfachen Briichen des Verstar-
kungselementes kommt und die Bedingungen von [Mil69] nicht mehr
erflllt sind. Da die gemessenen E-Module aufgrund leichter Probenkriim-
mungen stark schwankten, wurde auf die Auswertung des elastischen
Bereichs Il verzichtet. Die Auswertung von Bereich | wurde an jeweils einer
Probe mit sehr mittig liegendem Verstarkungselement dennoch durchge-
fUhrt.

Tabelle 6.2 zeigt die Ubersicht der experimentell ermittelten Verbundei-
genschaften und der Vorhersagen nach dem Kelly-Modell. Dabei wurde
die Verbundzugfestigkeit mit Berlicksichtigung der Matrixverfestigung bis
zum Verbundversagen Ry, sowie ohne Berlicksichtigung dieser Verfesti-
gung Rn berechnet.

Es ist ersichtlich, dass die Vorhersage des E-Moduls leicht unterschatzt
wird. Die Zugfestigkeit wird im Zustand T4 bei Berlicksichtigung der Mat-
rixverfestigung deutlich Gberschatzt (+35 %). Ohne Bericksichtigung ge-
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lingt eine gute Abschatzung (+ 2,5 %). Im Warmebehandlungszustand T6
ergibt sich zwischen Rm und Ry aufgrund des hohen Streckgrenzenver-
haltnisses kein Unterschied. Die Abschatzung liegt dabei etwa 2 % Uber
der gemessen Zugfestigkeit.

Tabelle 6.2 Erwartungswerte nach [Kel65b] (E/*. Rn*, Rn*‘) und Abgleich mit Kenn-
werten aus dem Zugversuch

Zustand E, [GPa] E*[GPa] R, [MPa] R.* [MPa] Rm *'[MPa]
T4 71 68 164 220 167
T6 74 69 308 315 314,8
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7  Diskussion

7.1 Diskussion zum Metall-Metall-Verbund

7.1.1 Einfluss von Warmebehandlung und Prozess

Mikrostruktur

Das festgestellte Geflige im Ausgangszustand T4 zeigt eine sehr feinkorni-
ge Mikrostruktur im gesamten Profilquerschnitt, wobei um das Verstar-
kungselement herum, sowie entlang der Langspressnaht ein nochmals
feinkornigeres Geflige vorzufinden ist. Dies ist auf die starke plastische
Deformation der Matrix wahrend des Strangpressens in diesen Bereichen
zurlickzufiihren, wodurch es zu einer feinkornigen Rekristallisation kommt
[Ost07] [Hum96]. Dieser Effekt konnte in gleicher Weise bereits an
Strangpressverbunden mit unterschiedlichen Matrixwerkstoffen vorge-
funden werden. So wurde diese Gefligeausbildung bereits von [Wei063a]
an Verbunden mit einer EN AW-6060-Matrix, von [Ham09a] an EN AW-
6056, EN AW-2099 und von [Mer12] an einer EN AW-6082-Matrix vorge-
funden. Im Warmebehandlungszustand T6 ist keine weitere Gefligeveran-
derung feststellbar. Dies war zu erwarten, da die Profile direkt nach dem
Abschrecken an der Strangpresse warm ausgelagert wurden und die Aus-
lagerungstemperatur mit 185 °C unterhalb der Rekristallisationstempera-
tur lag [Ost07]. Bei nachtraglichem Losungsglihen kann allerdings eine
starke Kornvergroberung beobachtet werden, wie die Zustande T4s, und
T8 zeigen. Einen Einfluss der Losungsgliihdauer auf das Geflige kann aber
nicht festgestellt werden. Bereits ab der bei T8 verwendeten Losungsgliih-
dauer von 1 h erscheint das Matrixgeflige identisch zum Geflige des T4,
Zustandes. In beiden Zustanden kann zusatzlich ein sehr feinkorniger
Saum um das Verstarkungselement beobachtet werden. Es ist moglich,
dass im T8-Zustand durch den Reckprozess mikroplastische Verformungen
an der Grenzflache auftreten und dies zu einer feinkérnigen Rekristallisa-
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tion in diesem Bereich fiihrt. Da dieser Bereich allerdings auch im T4s-
Zustand festzustellen ist, ist es wahrscheinlicher, dass der sehr feinkdrnige
Bereich bereits wahrend des Strangpressens rekristallisiert, wahrend es
weiter entfernt von der Grenzflache erst wahrend der nachfolgenden
Losungsglihbehandlung zur Rekristallisation mit KornvergrélRerung
kommt. Die durchgefiihrten Mikrohartemessungen zeigen allerdings, dass
die Harte im Grenzflachenbereich im Zustand T4s,, deutlich hoher ausfallt
als im Zustand T4. Der Hartezuwachs scheint hier somit nicht ausschlieR-
lich aus der Kornfeinung zu resultieren. Héchstwahrscheinlich kommt es
durch die Bildung der intermetallischen Phase und der anschlieBenden
Abklhlung zu einer erhohten Versetzungsverfestigung durch vergroRerte
thermische Spannungen aufgrund unterschiedlicher Ausdehnungskoeffi-
zienten zwischen Stahldraht, intermetallischer Phase und Aluminiummat-
rix. So beobachteten bereits [Vog86b] und [Ars86] in Al/SiC-
Verbundwerkstoffen eine starken Anstieg der Versetzungsdichte um SiC-
Partikel, welche den scheinbaren Festigkeitsanstieg, verglichen zum theo-
retischen Festigkeitsanstieg durch die SiC-Verstarkung, erklarte.

Interdiffusion zwischen Matrix und Verstédrkungselement

Wie die transmissionselektronenmikroskopischen Untersuchungen bele-
gen, kommt es in dem hier untersuchten System zu einer stoffschliissigen
Verbindung beim Verbundstrangpressen. Dass die Prozessbedingungen fiir
eine ausgepragte Diffusion im Bereich mehrerer Nanometer ausreichen,
wurde bereits von [Wei06a] am System EN AW-6060 + 1.4310 nachgewie-
sen. Die nachgewiesenen Diffusionswege unterscheiden sich je nach
Warmebehandlungszustand. Die Zustande T4, T4 und T6 zeigen kaum
Unterschiede in den mittleren Diffusionswegen der Elemente Fe, Cr und
Ni, wahrend der Zustand T8 etwa eine dreifach hohere Eindringtiefe dieser
Legierungselemente aufweist. Schatzt man die mittleren Diffusionswege
mit Hilfe der Einstein-Smoluchowski-Beziehung nach Gleichung 2.1 und
Diffusionskoeffizienten fur Fe, Cr und Ni in Aluminium nach [LeC90] ab, so
erhalt man bei Berlicksichtigung der Presstemperatur (= 500 °C) und Ab-
kiihlzeiten (= 1 min) mittlere Diffusionswege von 66 nm, 9 nm und
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1290 nm fir die im Wasserbad abgeschreckten Profile. Fir die Elemente
Fe und Cr zeigt sich hierbei eine quantitativ recht gute Ubereinstimmung,
wahrend die gemessenen Diffusionswege fiir Nickel deutlich geringer aus-
fallen. Bei Warmauslagerungen bei 185 °C laufen die Diffusionsprozesse
sehr langsam ab und belaufen sich nach Gleichung 2.1 auf wenige Hun-
dertstel Nanometer fiir Eisen. Dies deckt sich mit dem Vergleich der Diffu-
sionswege im T4- und T6-Zustand. Fiir den Warmebehandlungszustand T8
ergeben sich durch die zusatzliche Losungsgliihbehandlung bei 530 °C
deutliche hohere theoretische Diffusionswege im Mikrometerbereich.
Dies konnte anhand der Untersuchungen nicht bestatigt werden, jedoch
ist eine deutliche Erhohung der Diffusionswege um ca. 100 nm zu ver-
zeichnen und stlitzt die These, dass wahrend eines nachtraglichen L6-
sungsglihprozesses die Diffusion Uber die Grenzflache hinweg deutlich
gefordert wird. Des Weiteren ist die Bildung von Partikeln an der Grenzfla-
che zu verzeichnen, welche aus ihrer Zusammensetzung mit Anteilen aus
Al, Fe, Cr, Mn und Si auf eine komplexe intermetallische Phase schlieen
lasst, welche die weitere Diffusion zunachst verlangsamt.

Je nach Warmebehandlungsbedingungen ist mit der Bildung einer Reakti-
onsschicht zu rechnen, wie [Ham12] an Verbunden mit einer EN AW-2029
und Verstarkungselementen auf Eisen- bzw. Kobaltbasis dokumentierte
oder [Pat74] an edelstahldrahtverstarktem Reinalumiumium beobachtete.
In der vorliegenden Arbeit konnte ebenfalls eine ausgepragte Reaktions-
schichtbildung bei Auslagerung des Verbundes bei 530 °C fir mehrere
Stunden dokumentiert werden. Abbildung 7.1 zeigt die ermittelten Reak-
tionsschichtdicken Uber der Auslagerungszeit und die rechnerisch ermit-
telten theoretischen Diffusionswege fiir die Legierungselemente Fe, Cr, Ni
nach Gleichung 2.1 und mit Diffusionskonstanten nach [Lec90]. Die Mess-
werte wurden dann mittels Wurzelfunktion angefittet und mit den theore-
tischen Kurven verglichen. Es zeigt sich ein Verlauf knapp unterhalb der
Diffusionswege fur Eisen. Flr die Extrapolation der Messwerte ergibt sich
ein  Pseudo-Diffusionskoeffizient flir das Schichtwachstum von
2,153-10pum s, Aufgrund der relativ guten Ubereinstimmung der Mess-
werte mit der abgeschatzten Diffusion von Fe, lasst sich annehmen, dass
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die Wachstumskinetik der Reaktionsschicht deutlich von der Fe-Diffusion
dominiert wird. Dies bestatigt der Vergleich mit [Spr11], hier wurden um-
fassende Untersuchungen zur Interdiffusion zwischen legiertem Stahl und
Reinaluminium und einer Al-Legierung im festen Zustand angestellt.

£

? 200

< 1804 Fe

o 1 Cr

S 1604 -.--Ni

% 140_' m  Messwerte Reaktionsschichtdicke
< 1 Ausgleichskurve
S 120

é 100+

= 80

q_) 4

D\f 60 1

S 40-

q.) 1 .

= 20

5 1

= 1

£

Auslagerungszeit t

Abbildung 7.1

Theoretische Diffusionswege Uber der Auslagerungszeit der Elemente Fe, Cr, Ni bei
T =530 °C und gemessene Reaktionsschichtdicken mit angefitteter Ausgleichskurve
nach Gleichung 2.1

Dabei konnte er feststellen, dass in beiden Systemen unterschiedliche
intermetallische Phasen gebildet werden, jedoch der Anteil der n-Phase
(AlsFe,) deutlich Gberwiegt. Aufgrund der parabolischen Wachstumsrate
der Schicht lasst sich der ermittelte Pseudo-Diffusionskoeffizient in einer
fur die Wachstumsrate charakteristischen Konstanten ausdriicken. Die fir
das vorliegende Verbundsystem berechnete Konstante liegt bei k = 0,0867
pHm s Es zeigt sich dabei eine relativ gute Ubereinstimmung mit dem in
[Spr11] ermittelten Arrhenius-Diagramm, welches fiir die Diffusion zwi-
schen unlegiertem Stahl und Reinaluminium aus unterschiedlichen Litera-
turangaben ([Shi66] [Egg85] [Nao07]) ermittelt wurde (Abbildung 7.2).
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Demzufolge muss die Bildung der n-Phase auch hier eine Ubergeordnete
Rolle spielen. Dennoch lasst sich eine Verschiebung zu hoheren In k — Wer-
ten (also kleineren Wachstumsraten) im Vergleich zur Ausgleichsgeraden
feststellen und kann auf die komplexere Legierungszusammensetzung des
Verbundsystems im Vergleich zum dort untersuchten Verbund aus
Reinaluminium und unlegiertem Stahl. So vermutete bereits [Pat74] die
Bildung einer komplexen (AlFe)Cr-Verbindung zwischen CrNi-Stahl und
Aluminium.

@O Springer et al. 2001 [Spr11]
[0 Eggeler 1985 [Egg85]
A Nao und Kaj. 2007[Nao07]
v Shib. Et al. 1966 [Shib66]

@ Vorliegende Arbeit
(EN AW-6082 + 1.4310)

(In k) / In pm s-172

Q =190 kJ mol"
-3
4 4 =
< R
5 : , — . .
0.9 1.0 1.1 1.2
T4 103K

Abbildung 7.2

Arrhenius Diagramm der Wachstumsrate k in um s2 aus Literaturdaten nach [Spri11]
mit Daten aus [Egg85] [Nao07] [Shi66]

Wie aus den transmissionselektronenmikroskopischen Untersuchungen
ersichtlich, erfolgt zunachst neben der Diffusion von Eisen, die Diffusion
von Cr und Ni. Im T8-Warmebehandlungszustand, welcher bzgl. der Reak-
tionsschichtbildung als Vorstufe zum T4s,-Zustand gesehen werden kann
(Auslagerung bei 530° fir 1 h), konnten partikelformige Ausscheidungen
entlang der Grenzflache festgestellt werden welche auf die Bildung von
komplexen Verbindungen zwischen Fe, Cr, Mn, Ni und Si schlieRen lassen.
Hierbei kommen eine Reihe von intermetallischen Verbindungen in Frage,
z.B. sind AlMnFeSi-Verbindungen [War06] [Rag02], AICr-Verbindungen
[Rag03] und NiAl-Verbindungen [Sau95] und es ist wahrscheinlich, dass
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sich unterschiedliche Zusammensetzungen ausbilden, aufgrund ahnlichen
Bildungsenthalpien [Sau95]. Bei ausgepragtem Schichtwachstum (Auslage-
rungszeit > 5h) kann hauptsachlich die Diffusion von Fe und Cr festgestellt
werden. Es handelt sich hierbei wahrscheinlich um eine intermetallische
ternare (Fe,Cr)Al- Verbindung [Pat74]. Aus dem ternaren Phasendiagramm
ist bekannt, dass Fe durch Cr substituiert wird und die intermetallische
Verbindung sich Uber eine grolle Bandbreite von Zusammensetzungen
bilden kann [Pat74]. Auf eine genaue Bestimmung der stochiometrischen
Zusammensetzung und Gitterstruktur wurde verzichtet.

Einfluss der Warmebehandlung auf die Grenzfléchenfestigkeit

Abbildung 7.3 zeigt die gemessenen Grenzflachenscherfestigkeiten und
Grenzflachennormalfestigkeiten in den untersuchten Warmebehandlungs-
zustanden. Aus dem Diagramm wird ersichtlich, dass der zusatzliche L6-
sungsgliihprozess von T4 nach T4s, sowohl zu einer Zunahme der Grenz-
flachenscherfestigkeit, als auch der Grenzflachennormalfestigkeit fihrt.
Die Ausbildung der Diffusionsschicht fihrt demnach zu einer hoheren
chemischen Bindung, die sich sowohl bei Scherbeanspruchung als auch bei
Normalbeanspruchung positiv auswirkt. In den warmausgelagerten Zu-
standen T6 und T8 verhalt sich der Einfluss jedoch umgekehrt. Wahrend
die Grenzflachenscherfestigkeit ansteigt, bleibt die Grenzflachennormal-
festigkeit konstant bzw. sinkt deutlich ab. Einen ersten Hinweis auf die
Grinde hierfur liefert die Betrachtung des Schadigungsverhaltens im Push-
Out-Versuch und im Radialnormalzugversuch. Wahrend die Schadigung im
Push-Out-Versuch eindeutig in der Matrix des Verbundes erfolgt (vgl. Ab-
bildung 5.24), kann ausgehend von den fraktographischen Untersuchun-
gen (vgl. Kapitel 5.1.4) festgestellt werden, dass der Anteil an Versagen in
der Matrix beim Radialnormalzugversuch deutlich geringer ausfallt und im
Zustand T8 kaum festgestellt werden kann. Zusatzlich kann aus der Poren-
bildung im Zustand T8 auf Fehlstellen aus dem Reckprozess geschlossen
werden, welche sich bei Normalbeanspruchung deutlich negativer auswir-
ken als bei Scherbeanspruchung. Ein weiterer Aspekt kann in der Eigen-
spannungsausbildung im Verbund gefunden werden. So bestimmte
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[WeiO6a] radiale Eigenspannungen in der Matrix, welche sich im Bereich
von -19 - -70 MPa bewegen. Aufgrund der hieraus resultierenden Klemm-
kraft in Richtung der Grenzflache, erhoht sich die eigentliche Grenzfla-
chenfestigkeit (chemische + mechanische Bindung), so dass das Versagen
bei Scherbeanspruchungen Uberwiegend in der Matrix stattfindet. Das
Schadigungsverhalten im Push-Out-Versuch ist also durch Matrixversagen
dominiert und dementsprechend in enger Korrelation zur Matrixfestigkeit.
Bedingt durch die Probengeometrie in den Radialnormalzugversuchen und
die damit verbundene Wegnahme der radialen Eigenspannungen auf das
Verstarkungselement, kann hier davon ausgegangen werden, dass die
reine chemische Bindung ohne Eigenspannungseinfluss durch die Radial-
normalfestigkeit beschrieben wird. Die TEM-Untersuchungen belegen
dabei gleiche Diffusionswege im T4 und im T6 Zustand. Dies lasst auf eine
ahnliche chemische Bildung schlieBen und wird somit von den Ergebnissen
zur Grenzflachennormalfestigkeit bestatigt. Zustand T8 zeigt zwar deutlich
hohere Diffusionswege, aber die Grenzflachenschadigung durch den Reck-
prozess flhrt zu deutlich niedrigeren Grenzflachennormalfestigkeiten.

o 150 40
g 1404 —o—o_ ]

= 1301 % 435
£ 1204 % / -
$ 110 130

100 %/ﬁ
90 o— 425
80 %/ {20
70+
60 1 115

Grenzflachennormalfestigkeit s in MPa

T4(F),,. T4(F) T4, T6 T8

Warmebehandlungszustand

Abbildung 7.3

Vergleich der gemessene Radialnormalfestigkeiten und Debondingscherfestigkeiten
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7.1.2 Einflussgroflen beim Push-Out-Versuch

Im Folgenden sollen die maligeblichen EinflussgrofRen auf die im
Push-Out-Versuch gemessene Grenzflachenscherfestigkeit aus den vorge-
stellten Ergebnissen abgeleitet und diskutiert werden. Hierzu sollen zu-
nachst die in der FE-Simulation aufgezeigten Phanomene, anhand des
Vergleichs mit experimentellen Daten, evaluiert werden. AnschlieBend
folgt die Betrachtung der geometrischen Einflussgréofen und die daraus
abgeleiteten Zusammenhange fur das betrachtete Verbundsystem im
Vergleich mit den aus der Literatur bekannten Beobachtungen.

Evaluierung des Schddigungsverhaltens Push-Out

[Nas12] fihrte ausfihrliche Untersuchungen bezliglich der Abhangigkeit
der Grenzflachenfestigkeit von den geometrischen Randbedingungen
(Nutbreite b, Probenhohe h) am Verbundsystem EN AW-6082/1.4310
durch. Abbildung 7.4 zeigt metallographische Schliffe aus [Nas12]. Hier
konnte experimentell festgestellt werden, dass mit zunehmender Proben-
hohe es zu einer starken Verformung der Matrix auf der Krafteinleitungs-
seite kommt. An der Probenunterseite ist dementgegen eine Abnahme
der Spaltlange L zu verzeichnen. Abbildung 7.5 zeigt im Vergleich hierzu
die per FE-Simulation ermittelten Verformungen an der Krafteinleitungs-
seite, sowie die Spaltbildung an der Probenunterseite.
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Abbildung 7.4

Metallographische Schliffe an Push-Out-Proben bei konstanter Nutbreite (b = 2 mm)
und Variation der Probenhdéhe h:a)h=2mmb) h =3 mmc) h=4 mm [Nas12]

Es zeigt sich dabei eine sehr gute Ubereinstimmung zwischen Experiment
und Simulation. Die starkere Verformung auf der Probenoberseite spricht
fir hohere radiale Druckspannungen, bedingt durch die aufgrund der gro-
Reren Probenhdhe hervorgerufenen hoheren Prifkrafte und wird durch
die Darstellung der Spannungsverteilung in Abbildung 5.42 bestatigt. Die
tendenziell abnehmende Spaltlange am unteren Probenende wird durch
die Simulation ebenfalls belegt und bestatigt den in Abbildung 5.44 darge-
stellten Riickgang der Schadigung im unteren Probenbereich mit zuneh-
mender Probenhdhe.
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Abbildung 7.5

Konturbilder zur Darstellung der Verformung an der Krafteinleitungsseite der Probe
(jeweils links) und der Spaltbildung an der Probenunterseite (jeweils rechts) bei Varia-
tion der Probenhdhe: a) h =2 mm, b) h =3 mm, c) h =4 mm [Bit14]

Es muss jedoch auch festgestellt werden, dass die Bewertung der Spalt-
lange durch die metallographische Praparation und ein damit moglicher-
weise einhergehendes Verschmieren der duktilen Matrix nicht immer
zuverlassig ist. Der hier gezeigte Vergleich belegt, dass die prinzipiellen
Wirkmechanismen in Bezug auf Verlauf und Ausbildung der Grenzflachen-
schadigung im Push-Out-Versuch durch die Simulation zuverlassig und
richtig abgebildet werden. Es bleibt festzustellen, dass der Schadigungs-
verlauf eindeutig durch die Uberlagerung von Biegekomponenten beein-
flusst wird und damit abhangig von den geometrischen Randbedingungen
ist. Dies steht im Kontrast zu den Ergebnissen an einem Alumini-
um/Stahlverbund in [Yue98], in denen dieser als relativ unempfindlich
gegenlber den geometrischen EinflussgrolRen beschrieben wird. Jedoch
wurden keine weiteren Untersuchungen speziell in Bezug auf die Grenzfla-
chenscherfestigkeit und deren Abhangigkeit von den Geometriefaktoren
getatigt. Die Auswertung der Grenzflachenfestigkeit erfolgte zudem mit-
tels eines analytischen Modells, dessen Gliltigkeit auf eine vermeintlich
schwache Grenzflache zurickgefihrt wird und deren Annahme sich ledig-
lich auf das Vorhandensein einer sproden Reaktionsschicht und dem damit
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einhergehenden Versagen in dieser Schicht zurtickfihren lie. Ein Ver-
gleich der experimentell ermittelten Zusammenhdnge des bereits in
[Yue98] [Gal96] und [Kal92] untersuchten Zusammenhangs zwischen
Grenzflachenfestigkeit, Nutbreite und Probengeometrie mit den simulativ
ermittelten Grenzflachenscherfestigkeiten scheint daher legitim.

Geometrieeinfluss auf apep

Abbildung 7.6 zeigt die in [Mer12] und dieser Arbeit experimentell ermit-
telten Grenzflachenscherfestigkeiten in Abhangigkeit des Probenhohe zu
Nutbreiten-Verhaltnis h/b und im Vergleich dazu, in analoger Weise aufge-
tragen, die simulativ bestimmten Grenzflachenscherfestigkeiten. Es ist
zunachst, wie in [Mer12] bereits festgestellt, im Bereich von h/b =0,25-1
ein Anstieg der Grenzflachenscherfestigkeit zu verzeichnen. Danach er-
scheint die Abhangigkeit als sehr gering. In gleicher Weise kann dies in der
FE-Simulation ermittelt werden. In [Rhy94] wird, zusatzlich zum Verhaltnis
h/b, das Aspektverhaltnis des Verstarkungselements als wichtige Kenn-
groRRe genannt. Hier wird ein Aspektverhaltnis von h/d > 2, sowie ein Ver-
haltnis von h/b > 0,5 als Grenzkombination genannt, ab der kein signifi-
kanter Geometrieeinfluss wahrend des Push-Out-Versuches vorliegt. Bei
genauer Betrachtung der Einzelwerte und der Parameterkombinationen,
kann dies anhand der experimentellen und simulativen Ergebnisse besta-
tigt werden. So ist auffallig, dass bei gleichem h/b-Verhiltnis teilweise
deutlich unterschiedliche Grenzflachenfestigkeiten festgestellt werden
konnen (siehe h/b = 0,33, h/b = 0,66, h/b = 2,0). Dies bestatigt wiederum,
die in Kapitel 5.2.4 dargestellte starke Abhangigkeit der Biegekomponente
von der Probenhthe, was bei einem konstanten Verstarkungselement-
durchmesser von d = 1 gleichzeitig dem Aspektverhdltnis des Verstar-
kungselementes entspricht. Dies untermauert die in [Rhy94] und [Kal92]
gezogenen Grenzen und schlieRt dementsprechend eine Bewertung ledig-
lich anhand des Verhéltnisses h/b aus. Fiihrt man dementsprechend die
Bedingung von h/d > 2 ein, so kann ab einem Verhaltnis von h/b > 0,66
eine nahezu konstante und damit geometrieunabhangige Grenzflachen-
scherfestigkeit festgestellt werden. Es sei anzumerken, dass bei einer Pro-
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benhdéhe von h = 4 (h/b = 2) ermittelte Grenzflachenscherfestigkeit hier
nochmals deutlich hoher liegt. Anhand theoretischer Uberlegungen wurde
allerdings bereits in [Nas12] diese als Obergrenze fiir die Probenhdhe
festgelegt und eine unzuldssige plastische Verformung des Verstarkungs-
elementes kann nicht ausgeschlossen werden, weswegen dieser Daten-
punkt nicht mitbewertet wird. Die somit ermittelte mittlere Grenzflachen-
scherfestigkeit betragt 110,7 = 2,1 MPa. Die maximale Messabweichung
von 3,8 % in diesem Bereich ist als sehr gering zu bewerten. In der Simula-
tion ergibt sich eine mittlere Grenzflachenscherfestigkeit in dem ermittel-
ten Bereich von 108,4 + 2,6 MPa, bei Vernachldssigung der Werte fiir eine
theoretische Nutbreite von 1 mm. Aufgrund der hier nochmals héheren
und Uber die Probenhdhe konstanten Grenzflachenscherfestigkeit, kann
jedoch darauf geschlossen werden, dass die wahre Grenzflachenscherfes-
tigkeit wahrscheinlich etwas hoher liegen muss und eine Beeinflussung
durch die Uberlagerung von Biegekomponenten bei Nutbreiten gréRer als
der Verstarkungselementdurchmesser dennoch vorhanden sein kann. Die
Abweichung der experimentellen Ergebnisse zu den Simulationswerten
bei idealer Nutgeometrie betrigt jedoch nur maximal 4,4 %. In Uberein-
stimmung mit [Kal92] [Rhy94] und in Erganzung zu [Nas12] und [Merl2]
wird somit fiir das hier untersuchte Verbundsystem eine optimale Para-
meterkombination von h/b > 0,66, sowie 2 < h/d < 4 festgestellt. Der Ver-
gleich zwischen Experiment und Simulation bescheinigt dem verwendeten
Modell eine sehr gute Abbildung der geometrischen EinflussgréfRen und
ermoglicht somit, anhand weniger experimenteller Eingangsdaten, eine
Optimierung der Versuchsparameter und eine Vorhersage des Schadi-
gungsverhaltens.
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7.1.3 Einflussgroflen beim Pull-Out-Versuch

Analog zu den Betrachtungen am Push-Out-Versuch soll nun zunachst das
simulativ bestimmte Schadigungsverhalten anhand experimenteller Daten
evaluiert werden um anschlieend im Abgleich die EinflussgréRen auf den
hier durchgefiihrten Pull-Out-Versuch zu bewerten. Des Weiteren soll die
Vergleichbarkeit mit den aus den Push-Out-Versuchen ermittelten Grenz-
flachenscherfestigkeit diskutiert werden.

Evaluierung des Schédigungsverhaltens beim Pull-Out-Versuch

Abbildung 7.7 zeigt Langsschliffe bei konstanter Nutbreite (b = 2 mm)
geprufter Pull-Out-Proben bei einer Probenkopfhohe von h = 2 mm bzw.
h =3 mm, sowie den Vergleich der simulativ bestimmten Verformung am
oberen Probenende sowie der Spaltbildung am unteren Probenende. Im
Schliff ist zu erkennen, dass es am oberen Probenende lediglich zu einer
geringen Verformung in Richtung des Verstarkungselementes kommt, eine
verstarkte Verformung bei groRerer Probenkopfhéhe kann nicht festge-
stellt werden und ist im Einklang mit der Verformungsdarstellung in der
FE-Simulation. Im Bereich des unteren Probenkopfs ist eine Verformung
der Matrix, welche in Kraftrichtung herausgewolbt wird, zu erkennen und
lasst auf eine starke Grenzflachenanbindung schlielRen, was durch Matri-
xanhaftungen am herausgezogenen Draht unterstrichen wird. Die Simula-
tion bildet diese Verformung nicht ab. Im Schliffbild zu erkennen ist eine
leicht ansteigende Spaltlange bei groBerer Probenkopfhdhe, dies kann
anhand Abbildung 7.7 (unten) nicht bestatigt werden, kann jedoch in Ab-
bildung 5.50 anhand der Schadigungsabbildung nachvollzogen werden.
Hier kommt es zu einer Erhéhung des relativen Schadigungsanteils im
unteren Teil der Probe mit steigender Probenkopfhéhe. Im direkten Ver-
gleich mit dem Schadigungsverlauf beim Push-Out-Versuch ist auffallig,
dass die Schadigungsinitiierung an der Krafteinleitungsstelle beginnt und
sich daran eine Delamination von unten nach oben in der Probe ergibt,
wahrend es beim Push-Out zwar auch zunachst zu einer Delamination an
der Krafteinleitungsstelle kommt, die weitere Delamination dann aber an
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der unteren Probenseite fortgesetzt wird. Dies kann wie in [Gal96] und
[Yue96] beschrieben auf die Verlagerung der Schadigungsinitiierung durch
die Biegekomponente beim Push-Out zuriickgefiihrt werden. Im Pull-Out-
Versuch kann hieraus keine weitere Aussage zum Einfluss der Biegebean-
spruchung getroffen werden, da hier Krafteinleitungsstelle und induzierte
radiale Zugspannungen Ubereinander fallen.

(Avg: 75%)
+6.8856-03
+4.206e-03

-2.2598-02
-2.527e-02

Abbildung 7.7

Oben: Metallographische Schliffe an gepriften Pull-Out-Proben bei konstanter Nut-
breite (b = 2 mm) und Variation der Probenhéhe h: a) h =2 mm b) h =3 mm [Bli14]

Unten: Konturbilder zur Darstellung der Verformung an der Krafteinleitungsseite der
Probe (jeweils links) und der Spaltbildung an der Probenunterseite (jeweils rechts) bei
a) h=2 mmund b) h =3 mm [Bit14]

Hinweise auf eine zunehmende Biegebeanspruchung liefert allerdings
Abbildung 5.48, welche eine leichte VergroRerung des Zugspannungsbe-
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reichs in radialer Richtung mit zunehmender Probenkopfhéhe h anzeigt
und bestatigt die in Abbildung 7.7 festgestellten Phanomene.

Geometrieeinfluss auf opep

Abbildung 7.8 zeigt den Vergleich zwischen experimentell ermittelten
Grenzflachenscherfestigkeiten und die mittels FE-Simulation ermittelten
Werten. Zunachst ist zu erkennen, dass die experimentellen Daten eine
relativ grofle Streuung aufweisen, und somit als annahernd konstant be-
trachtet werden missen. Der Grund fiir die hohe Streubreite kdnnte in
der relativ aufwendigen Probenfertigung zu finden sein, welche eine exak-
te Ausrichtung und zentrierte Lage der Verstarkungselemente in der Probe
nicht zuverlassig gewahrleistet. Begriindet durch deutlich grofReren Pro-
bengesamtlange kann sich eine solche Abweichung deutlich starker aus-
wirken als in den verhaltnismallig dinnen Push-Out-Proben. Hinzu
kommt, dass aufgrund dieser aufwendigen Probenfertigung nur insgesamt
3 Proben pro Parameterkombination geprift werden konnten. Es ist des
Weiteren im Diagramm zu erkennen, dass die experimentell bestimmten
Grenzflachenscherfestigkeiten deutlich oberhalb der simulativ bestimm-
ten Werte vorzufinden sind. Die beste Ubereinstimmung zeigen noch die
Werte bei einem Parameterverhaltnis von h/b = 0,5 — 0,66, wobei der
Abstand dann mit zunehmendem Verhaltnis grofler wird. Zu erwahnen ist,
dass die simulativ bestimmten Grenzflachenscherfestigkeiten bei geringe-
rer Nutbreite stets hoher liegen. Trotz der hohen Streubreite stimmt zu-
mindest die Tendenz der experimentell ermittelten Mittelwerte damit
Uberein. Dies ist insofern schlissig, da der Einfluss der Biegekomponente,
welche wie bereits in Abbildung 7.7 und Abbildung 5.49 experimentell
anhand grolRerer Spaltlangen und simulativ anhand hoherer radialer Zug-
spannungen im unteren Teil der Probe festgestellt wurde, zu einer Herab-
setzung der Grenzflachenscherfestigkeit mit steigender Nutbreite flhrt.
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Vergleich der experimentell ermittelten Grenzflachenscherfestigkeiten im Pull-Out-
Versuch mit den simulativ bestimmten Werten

Mit zunehmendem Parameterverhaltnis h/b und damit mit steigender
Probenkopfhohe h zeigt die Simulation eine abnehmende Tendenz der
Grenzflachenscherfestigkeiten. Dies konnte anhand der experimentellen
Daten nicht bestatigt werden, konnte jedoch auf eine deutliche Zunahme
des Querkontraktionseinflusses zurlickgefihrt werden. Abbildung 7.9 zeigt
hierzu beispielhaft die simulativ ermittelten Kraft-Weg-Kurven, welche
jeweils mit und ohne Querkontraktion berechnet wurden [Bit14].
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Simulativ bestimmte Kraft-Verschiebungs-Kurven mit und ohne Berlicksichtigung der
Querkontraktion des Verstarkungselements

Mit steigender Probenkopfhohe nimmt, wie zu erkennen, der Einfluss der
Querkontraktion zu und fihrt zu geringeren Maximalkraften. Bei einer
Probenkopfhéhe von h = 3 mm betragt der Abfall der Grenzflachenscher-
festigkeit rund 14 %. Bei einer Probenkopfhohe von h =1 mm ist kein Ein-
fluss der Querkontraktion zu verzeichnen. Die bei groReren Probenkopf-
hoéhen auftretenden héheren Maximalkrafte fiihren zu einer héheren
Querkontraktion, wodurch sich der Einfluss auf die Grenzflachenscherfes-
tigkeit stark vergroBert. Wie in [DiF96] und [Yue96] beschrieben fiihrt die
radiale Kontraktion bzw. Ausdehnung des Verstarkungselements zu einer
zusatzlichen Normalbeanspruchung der Grenzflaiche und dementspre-
chend zu einer Abnahme bzw. Zunahme der gemessenen Grenzflachen-
scherfestigkeit. Im Gegensatz hierzu fihrt die Ausdehnung in radialer Rich-
tung bei der Stauchung im Push-Out-Versuch aber zu einer kaum feststell-
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baren Erhohung der Grenzflachenscherfestigkeit. Es bleibt festzustellen,
dass die Querkontraktion beim Pull-Out-Versuch, zumindest in der Simula-
tion, eine dominante Rolle einnimmt. Dies steht im Einklang mit Uberle-
gungen von [DiF96], konnte aber experimentell nicht belegt werden.
[Yue98] beschreibt den Pull-Out-Versuch als unempfindlich gegeniber
Biegekomponenten. Anhand der experimentellen Daten konnte dies be-
statigt werden, aufgrund der hohen Streubreiten wird aber an dieser Stel-
le auf eine abschliefende Bewertung verzichtet. Im Gegensatz hierzu zeigt
die Simulation einen schadigenden Einfluss der Biegekomponente. So ist
ersichtlich, dass, wie berechnet, die Querkontraktion einen Abfall der
Festigkeit um 14 % im Vergleich von h = 3 zu h = 1 hervorruft. Der tatsach-
liche Abfall bei einem Wechsel von h =1 mm zu h = 3 mm betragt aber
etwa 21 %. Somit beeinflusst sowohl eine steigende Probenkopfhéhe h als
auch eine steigende Nutbreite b, die ermittelte Grenzflachenscherfestig-
keit negativ und deutet somit auf einen zusatzlichen Einfluss der Biege-
komponente hin.

Vergleichbarkeit von Push-Out- und Pull-Out-Versuch

Abbildung 7.10 zeigt den Vergleich der simulativ bestimmten Werte der
Grenzflachenscherfestigkeit in Abhadngigkeit des Parameterverhaltnisses
h/b aus der Simulation von Push-Out-Versuch und Pull-Out-Versuch. Es
bleibt ein deutlicher Unterschied festzustellen. Wie bereits erlautert, kann
dies sowohl auf den Querkontraktionseinfluss, als auch auf eine im Kon-
trast zum Push-Out-Versuch steigende Schadigung mit steigender Proben-
héhe zurlickgefiihrt werden (vgl. Abbildung 5.50). Die beste Vergleichbar-
keit erhalt man somit bei geringen Parameterverhaltnissen bis h/b = 1.
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Abhangigkeit der Grenzflachenscherfestigkeit von h/b in der Simulation von Push-Out-
und Pull-Out-Versuch

Abbildung 7.11 zeigt den Vergleich der experimentellen Daten aus Push-
Out- und Pull-Out-Versuchen aufgetragen tUber dem Parameterverhaltnis
h/b. Hieraus kénnen folgende Schlisse gezogen werden: Im Pull-Out-
Versuch kann keine Geometrieabhangigkeit verzeichnet werden. Jedoch
zeigt sich eine sehr hohe Streubreite, die keine detaillierte Beurteilung
hierzu erlaubt. Die im Pull-Out-Versuch gemessen Grenzflachenscherfes-
tigkeiten liegen deutlich Gber den aus Push-Out-Versuchen ermittelten
Werten und stehen scheinbar im Kontrast zu den aus der Simulation erhal-
tenen Erkenntnissen.

Aus Abbildung 5.34 wird ersichtlich, dass die Nutgeometrie einen deutli-
chen Einfluss auf die Grenzflachenscherfestigkeit besitzt. Dies ist zurlickzu-
fihren auf die Erhéhung der Biegesteifigkeit mit vergrolRerter Auflagefla-
che. Vergleicht man eine dhnliche Nutgeometrie (Geometrie 1, Abbildung
5.34) beim Push-Out-Versuch zum Pull-Out-Versuch (vgl. Abbildung 4.5),
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so kann festgestellt werden, dass sowohl gemessene Grenzflachenscher-
festigkeit als auch Streubreite vergleichbar sind zum Pull-Out-Versuch.
Dies liefert die Schlussfolgerung, dass zum einen die Streuung der Grenz-
flachenscherfestigkeit im Pull-Out-Versuch auf die Nutgeometrie und
wahrscheinlich auf Schwankungen in der Probenausrichtung tiber der Nut,
zurtickzufiihren sind und zum anderen legt es den Schluss nahe, dass die
Vergleichbarkeit von Push-Out und Pull-Out am besten gegeben ist bei
Verwendung von Probenhdhen h 2 2 mm und vergleichbarer Nutgeomet-
rie. Wird eine allseitige Probenunterstiitzung gewahrleistet (Geometrie 2,
vgl. Abbildung 5.34), kann dies die Streuung der Versuchswerte deutlich
mindern. Gleichfalls missen beim Push-Out-Versuch die hier ermittelten
Grenzen von h/d>2 und h/b > 0,6 eingehalten werden. In wie weit die
Nutgeometrie den Einfluss der Biegekomponente auf die Grenzflachen-
scherfestigkeit bestimmt, wurde nicht umfassend geklart. Jedoch zeigt
Abbildung 5.34 anhand des Vergleichs unterschiedlicher Nutbreiten, dass
der Einfluss sowohl qualitativ als auch quantitativ in Bezug auf das Grenz-
flachenfestigkeitsniveau erhalten bleibt.
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Abbildung 7.11
Vergleich der Abhangigkeit zum Verhaltnis h/b im Push-Out und Pull-Out-Versuch
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7.1.4 Korrosive Grenzflachendegradation

Die vorgestellten Ergebnisse belegen das Korrosionspotenzial des Ver-
bundsystems in verdinnter Schwefelsdaure und Natriumchloridlésung.
Neben LochfraBkorrosion der Matrix steht die Grenzflachenkorrosion
dabei deutlich im Vordergrund. Teilweise sind bereits nach 10 h Auslage-
rungszeit im Langsschliff der Proben Spalte zwischen Draht und Matrix zu
erkennen. In destilliertem Wasser scheint die Grenzflachenkorrosion da-
gegen wenig ausgepragt. Hier werden selbst nach 1000 h nur sehr geringe
Spaltlangen beobachtet. Betrachtet man die Spaltlangen in Korrelation zu
den gemessen Debondingscherfestigkeiten nach Auslagerung, so stellt
man eine Diskrepanz fest, welche sich teilweise in einem Wiederanstieg
der Kennwerte bei langerer Auslagerungsdauer zeigten. Anders als anhand
der teils erheblichen Spaltlangen (bis zu mehrere 100 um) zu erwarten,
fallen die Ergebnisse der Push-Out-Versuche aus. Nach 1000 h betragt der
Rickgang der Grenzflachenscherfestigkeit maximal 30%, bei vielen Proben
jedoch erheblich weniger. Gerade in NaCl-Losung sind nur geringe Veran-
derungen zu beobachten. Dieses Ergebnis ist deswegen Uberraschend, da
sich NaCl-Lésung in friiheren Untersuchungen als sehr aggressives Korro-
sionsmedium erwies. Beispielsweise ermittelte [Sch09] fir den Zustand T4
nach 1000 h in NaCl-Losung eine Abnahme von Opgy um rund 36%. Im
Zustand T4s, kommt es unabhdngig vom Korrosionsmedium zu einem
starken Grenzfachenscherfestigkeitsabfall nach 10 h. Nach 100 h und
1000 h steigt diese Festigkeit dagegen wieder an, ohne jedoch das Aus-
gangsniveau zu erreichen. Im Zustand T8 kam es ebenfalls zu einem Wie-
deranstieg von Opey Nach 1000 h im Vergleich zum Wert nach 100 h.

Einen Ansatz zur Erklarung dieses Phanomens liefern die in Abbildung 7.12
gezeigten rasterelektronenmikroskopischen Aufnahmen [Ave13].

190



Diskussion zum Metall-Metall-Verbund

Abbildung 7.12

REM-Aufnahmen der Grenzflachenoberflache nach 1000h Auslagerung:
a) T4-Zustand in H,SO4-LOsung

b) T4s,-Zustand in H,O

c) T6-Zustand in H,SO4-LOsung

d) T8-Zustand in NaCL-Losung

Die hier dargestellten Proben wurden nach Auslagerung lediglich abge-
spllt und anschlieBend untersucht. Die Aufnahmen lassen vermuten, dass
im Spalt Korrosionsprodukte in signifikanter Menge entstehen und dort
verbleiben. Auffallig sind zudem in Abbildung 7.12 a) sichtbaren Korrosi-
onsschaden am Draht, die so nur bei in H,SO,-Losung gelagerten Proben
zu beobachten sind. Der Werkstoff 1.4310 ist laut [Thy13] und [Rev11] in
H,S0,-L6sung tatsachlich etwas weniger bestandig als in Wasser oder
NaCl-Losung. Zusatzlich verringert starke Kaltverfestigung, wie sie beim
Drahtziehen auftritt, die Korrosionsbestandigkeit [Rev1l]. Eine EDX-
Analyse der Partikel in Abbildung 7.12 a) im Spalt ergab, dass hier eine
grollere Menge Sauerstoff sowie Spuren von Schwefel vorliegen. Es liegt
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der Schluss nahe, dass sich durch Oxidation der Matrix Aluminiumoxid
(Al,03) und evtl. auch Aluminiumsulfat (Al,(SO,)s3) gebildet hat.

Fir die unerwartet geringen Abweichungen der Grenzflachenfestigkeit
vom Ausgangswert sind also vermutlich folgende Mechanismen verant-
wortlich:

= Erhohte Rauhigkeitswerte zwischen Matrix und Draht: Durch Korrosi-
onsprozesse wird die Matrix angegriffen. Dadurch entsteht eine raue-
re Oberflache, auf der sich zudem Korrosionsprodukte ablagern. Er-
leichtert wird dies dadurch, dass Aluminiumoxid in Wasser unloslich
und in schwachen Sauren nur schwer I6slich ist [Ins15], sodass Korro-
sionsprodukte kaum abtransportiert werden kénnen. Im Fall der
H,SO,-Proben wird zusatzlich der Draht korrosiv angegriffen und
dadurch ebenfalls aufgeraut. Diese Vermutung wird dadurch unter-
mauert, dass die Reibwiderstande beim Push-Out-Versuch in vielen
Fallen mit zunehmender Auslagerungsdauer ansteigen.

® Eine direkte Folge der erhéhten Rauigkeit kann ein zusatzlicher Form-
schlussanteil in der Grenzflache sein, indem Ablagerungen von Korro-
sionsprodukten mit den aufgerauten Oberflachen von Matrix und
Draht verhaken. In der Regel nehmen Korrosionsprodukte ein groRRe-
res Volumen ein als das Metall, aus dem sie gebildet wurden
[Weil2b], sodass die Korrosionsprodukte den Spalt schnell ausfiillen
konnen und zu einer zusatzlichen radialen Druckspannung in der
Grenzflache fiihren kénnen. Bei starker Korrosion kdnnte sich eine
zusammenhangende Al,0s-Schicht bilden, die zwar sprode, aber auch
sehr hart ware. Bereits [Mer08b] vermutete bei Korrosionsuntersu-
chungen an Verbundprofilen aus EN AW-6060 (Matrix) und 1.4310
(Verstarkung) eine aus Korrosionsprodukten resultierende Erhéhung
der Debondingscherfestigkeit.

Als Erwartungswert fur die Grenzflachenscherfestigkeit ope, Wurde eine
um die Spaltlange korrigierte Grenzflachenscherfestigkeit berechnet
[Avel3]. Die Werte, welche in Tabelle 7.1 aufgefihrt sind, sind als Ab-
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schatzung zu betrachten, da die Erwartungswerte flir ope, jeweils auf der
Spaltlangenmessung eines Langsschliffs beruhen.

Tabelle 7.1 Erwartungswerte und gemessene Werte der Grenzflaichenscherfestigkeit
beim Push-Out-Versuch (jeweils nach 1000 h)

Zustand Obeb,spalt [MPa] Opeb,messlMPa] Rel. Abweichung [%]
T4

H,0 96,1 100,4 4,3
H,50,-Lsg. 32,6 68,7 52,5
NaCl-Lsg. 92,9 91,39 -1,6
T4sy

H,0 95,8 89,2 7,4
H,SO,-Lsg.* 9 73,8 87
NaCl-Lsg. * 9,5 87,8 89
T6

H,0 104,2 102,5 -1,7
H,50,-Lsg. 76,5 90,0 14,9
NaCl-Lsg. 92,9 101,3 8,3
T8

H,0 131,7 134,1 1,8
H,50,-Lsg. 109,3 121,0 9,6
NaCl-Lsg. 123,1 131,2 6,2
*nach 10 h

Anhand der relativen Abweichung ist zu erkennen ob die gemessene
Grenzflachenscherfestigkeit Opep, mess Uber (positive Werte) oder unterhalb
(negative) der aufgrund der Spaltldnge zu erwartenden Grenzflachen-
scherfestigkeit Opep,spait liegt. Wie der Tabelle zu entnehmen ist, weisen vor
allem die Proben, welche in der H,SO,-L6sung ausgelagert wurden, grolSe
positive relative Abweichungen auf. Dies deckt sich mit den rasterelektro-
nenmikroskopischen Aufnahmen aus Abbildung 7.12, welche eine Fillung
des Spaltes mit Korrosionsprodukten belegen. Ebenso konnte dies fir die
in NaCl-Losung ausgelagerten Proben festgestellt werden, welche auch
hier eine meist positive Abweichung zeigen. In destilliertem Wasser zeigen
die gemessen Werte in allen Fallen eine nur geringe Abweichung zu den
erwarteten Werten, dies belegt wiederum die geringe Korrosionsneigung
entlang der Grenzflache in Wasser. Der Zustand T4s, zeigt die hochsten
Abweichungen von den erwarteten Werten und soll im Folgenden genau-
er betrachtet werden.
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Es zeigt sich praktisch unabhdngig vom Korrosionsmedium eine dhnliche
Entwicklung der Grenzfachenscherfestigkeit, was fiir einen ahnlichen Kor-
rosionsmechanismus spricht. Innerhalb der ersten 10 h im Korrosionsbad
geht ope, erheblich zurlick, steigt anschliefend jedoch wieder etwas an.
Eine Besonderheit dieses Warmebehandlungszustands ist die intermetalli-
sche Reaktionsschicht. Es ist bekannt, dass solche intermetallischen Pha-
sen zu einem deutlich héheren elektrochemischen Potenzial zwischen
Reaktionsschicht und Umgebung fihren als jenes zwischen Matrix und
Draht [Hih97]. Daher ist davon auszugehen, dass zu Beginn beschleunigte
Korrosionsprozesse ablaufen, was den rapiden Abfall von ope, erklaren
wirde.

In dieser Zeit 16st sich bevorzugt die Reaktionsschicht auf. Nach 1000 h ist
die Reaktionsschicht im Langsschliff nicht mehr feststellbar. Der Vergleich
mit REM-Aufnahmen legt nahe, dass ein groRer Teil der Reaktionsproduk-
te wahrend der Praparation entfernt wurde, da der Spalt im REM komplett
ausgefillt erscheint. Dies fuhrt zu einer Erhéhung der Grenzflachenfestig-
keit aus den bereits dargelegten Vermutungen und erklart die hohe positi-
ve Abweichung zwischen gemessenem und erwarteten Wert (Tabelle 7.1).
Zudem ist bei vielen Proben kein eindeutiges Kraftmaximum mehr be-
stimmbar. Eventuell ist dies ein Hinweis darauf, dass die urspriingliche
Verbindung zwischen Matrix und Draht aufgehoben ist und der Wider-
stand des Drahts gegen Herausdriicken nur noch von den Rauigkeiten
bestimmt ist. Die Zustande T6 und T8 zeigen dabei die geringsten Schadi-
gungen im Bereich der Grenzflache. Dies ist moglicherweise darauf zu-
riackzufiihren, dass die vollstandige Warmaushartung die Neigung zur
interkristallinen Korrosion vermindert, da hier im Allgemeinen laut [Ost07]
weniger Ausscheidungen an den Korngrenzen vorzufinden sind.

Aus den Versuchsergebnissen lassen sich somit fiir die Anwendung von
federstahldrahtverstarkten Aluminiumprofilen folgende Schlussfolgerun-
gen ziehen: Verdiinnte Schwefelsdure zeigt das grolite Korrosionspotenzi-
al. Die relativ geringe Empfindlichkeit gegen NaCl-Loésung, im Gegensatz zu
anderen Untersuchungen [Mer08b], ist wahrscheinlich auf den Sonderef-
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fekt der Ablagerungsbildung zurlickzufiihren und sollte daher nicht verall-
gemeinert werden. Generell ist davon auszugehen, dass das Verbundprofil
schneller korrodiert als die beiden Grundwerkstoffe alleine, was auf Kon-
taktkorrosion zurtickzufiihren ist [Gre97]. Bezogen auf gangige Profillan-
gen in praktischen Anwendungsfallen ist ein Spalt von einigen 100 pm
Lange kaum festigkeitsrelevant und kann durch geeignete Schutzmal3-
nahmen weitestgehend verhindert werden. Unter mechanischer Bean-
spruchung konnen jedoch Risse entstehen, welche die Grenzflache fir
korrosive Medien zugdnglich machen und insbesondere zur Spannungs-
riss- und Schwingungsrisskorrosion fliihren kdnnen. Dann kann das Korro-
sionspotenzial im Anwendungsfall kritisch werden.

7.1.5 Uberlagerte mechanisch-korrosive Beanspruchung

Rissausbreitungsverhalten an Laborluft

Es bleibt festzustellen, dass der Vergleich von verstarkten zu unverstark-
ten Proben analoge Erkenntnisse zu den in [Merl12] [Merllb] am Ver-
bundsystem EN AW-6082/1.4310 vorgestellten Ergebnissen liefert. Wie in
[Mer12] bereits postuliert, kann die Rissausbreitungskurve der verstarkten
Proben in drei Bereiche unterteilt werden: |) Rissausbreitung im Matrix-
material, Il) Uberschreiten der Verstiarkungselemente mit einhergehender
Rissbeschleunigung und Ill) weitere Rissausbreitung in der Matrix bis zum
Versuchsabbruch. Der Anstieg der Rissausbreitungsrate in Bereich Il kann
dabei auf die Interaktion der Rissspitze mit dem Verstarkungselement
zuriickgefiihrt werden. Wie die fraktographischen Aufnahmen (Abbildung
5.71) belegen kommt es zunachst zu einer Verzégerung der Rissfront um
das Verstarkungselement. Dies wird mit einer Ablenkung des Risses und
einer damit einhergehenden Mode II-Ausbreitung entlang der Grenzflache
korreliert, welche nach [Rit99] zu einem zusatzlichen Energieverzehr flhrt.
Dies bestatigt die Beobachtung eines mehr oder weniger ausgepragten
Plateaubereichs in einigen Proben, in dem es kurzfristig zu keiner weiteren
Rissbeschleunigung kommt. Aufgrund asymmetrischen Risswachstums
kann dieser Bereich allerdings teilweise Uberlagert sein, da es hierbei zu
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Abweichungen der Rissinteraktionsorte kommen kann und die Annahme
symmetrischen Risswachstums nicht mehr giiltig ist. Dabei muss beachtet
werden, dass der Effekt des Rissenergieverzehrs durch Mode Il ebenfalls
an den inneren Verstarkungselementen, welche schon beim Anschwing-
vorgang uUberschritten werden, stattfindet und somit die Rissausbrei-
tungsgeschwindigkeit in den verstarkten Proben ab Versuchsbeginn beein-
flusst. Nach erneuter Rissinitiierung, ausgehend von der Grenzflache,
kommt es entsprechend zu einer Rissvereinigung hinter dem Verstar-
kungselement und dementsprechend zu einer beschleunigten Rissausbrei-
tung. In [Mer12] wird zudem die Vermutung angestellt, das im Bereich des
Verstarkungselementes weniger Matrixmaterial vorliegt und der Riss so-
mit einen geringeren Widerstand fiir die Ausbreitung in diesem Bereich
erfahrt. Die geringere Rissausbreitungsgeschwindigkeit der verstarkten
Proben kann des Weiteren auf Bridging-Effekte durch die weiterhin intak-
ten Verstarkungselemente zurickgefliihrt werden [Eva89] [Kai03]. Es kon-
nen jedoch in den hier gezeigten Untersuchungen auch deutliche quanti-
tative Unterschiede zu den Rissausbreitungskurven in [Merl12] und
[Merl11b] festgestellt werden. So sind die Rissausbreitungskurven, sowohl
im unverstarkten Matrixmaterial, als auch im Verbund, zu kleineren Riss-
ausbreitungsraten verschoben. Dies liegt darin begriindet, dass aufgrund
der im Vergleich zu [Mer12] veranderten Herstellungsparameter die Mik-
rostruktur leicht verandert wurde. So zeigen die fraktographischen Unter-
suchungen eine ausgepragte Scherlippenbildung und transkristallinen
Rissfortschritt im Kontrast zu den in [Mer12] festgestellten glatten Bruch-
flachen. Die dunklen Verfarbungen der Bruchflache deuten nach [Sch79],
welcher an diinnen Aluminiumproben eine dhnliche Scherlippenbildung
beobachtete, auf RissschlieReffekte hin. Nach [Chr09] wird durch rauhig-
keitsinduziertes RissschlieRen ein planares Gleitverhalten beglnstigt. Dies
fihrt zu einer kristallographischen Rissausbreitung mit einem stark zer-
klGfteten Rissverlauf. Dies wirkt sich rissverzogernd aus. [Sur86] zeigte
hierzu, dass durch die Rissverzweigung mit Abweichung zur Belastungs-
normalebene keine reine Mode | Belastung mehr vorliegt, sondern eine
gemischte Belastung und somit die reale Schwingbreite AK, abnimmt. Auf-
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fallig und im Kontrast zu den Untersuchungen von [Mer12] ist zudem, dass
die unverstarkten Proben ebenfalls eine kurzzeitige Rissbeschleunigung
erfahren. Diese konnte auf einen schlauchformigen Materialfehler zurtick-
gefuhrt werden, wodurch es aufgrund des verringerten Rissausbreitungs-
widerstandes an dieser Fehlstelle zu einer kurzzeitigen Rissbeschleunigung
kommt (vgl. Abbildung 5.71).

Rissausbreitungsverhalten in korrosiven Medien

Die vorausgegangenen Ausfiuhrungen verdeutlichen die Rolle der Grenz-
flache bei der Rissspitzeninteraktion zwischen Matrix und Verstarkungs-
element. Die damit einhergehende Delamination durch Rissausbreitung
entlang der Grenzflache schafft somit eine vergroRerte Angriffsflache fir
Korrosionsmedien entlang der Grenzflaiche. Die Ergebnisse aus Kapi-
tel 5.3.3 liefern hierzu bereits wichtige Erkenntnisse zur Schadigung in
unterschiedlichen anwendungsnahen korrosiven Medien und belegen eine
fortschreitende Grenzflachenschadigung bei statischer korrosiver Bean-
spruchung. Betrachtet man nun das Rissausbreitungsverhalten unter kor-
rosivem Einfluss, so muss neben den Effekten der Spannungsrisskorrosion
im Matrixmaterial, ebenso ein Augenmerk auf die Auswirkungen der kor-
rosiven Schadigung an der Grenzflache gelegt werden.

Vergleicht man die Rissausbreitungskurven der in korrosiven Medien ge-
testeten Proben mit den an Laborluft ermittelten, so wird deutlich, dass
die Rissausbreitung hier sowohl im unverstarkten als auch verstarkten
Material friher einsetzt. Das Matrixmaterial zeigt dabei eine deutliche
Verschiebung der Rissausbreitungskurven zu hoheren Rissausbreitungsge-
schwindigkeiten. Es zeigt sich die groBte Rissausbreitungsgeschwindigkeit
bei Prifung in Natriumchloridlosung, gefolgt von der Schwefelsaureldsung
und destilliertem Wasser. Dies steht im Einklang mit Untersuchungen von
[Kah96], welcher das Rissausbreitungsverhalten von EN AW-5454 an ge-
kerbten und ungekerbten Proben in Laborluft und 3-%iger NaCl-Losung
untersuchte. Die gekerbten Proben zeigten dabei, erwartungsgemaR, ei-
nen grofleren Einfluss der Spannungsrisskorrosion, wobei die NaCl-Losung
zu einer Verschiebung der Rissausbreitungskurven zu héheren Rissausbrei-
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tungsgeschwindigkeiten fiihrte. Ahnliche Ergebnisse lieferte [Gin96] an
einer EN AW-7150-Legierung. Da die ermittelten Rissausbreitungskurven
lediglich eine parallele Verschiebung aufweisen, lasst sich nach [Pet06]
eine Adsorption der flissigen Medien an der durch die Rissausbreitung
entstanden Metalloberflachen, als zu Grunde liegender Mechanismus der
beobachteten Schwingungsrisskorrosion, annehmen. Eine Wasserstoffver-
sprodung lasst sich aufgrund der hohen Versuchsfrequenz von ca. 100 Hz
ausschlieBen. Nach [Noc00] wurde an einer EN AW-6013-T6 Legierung in
einer 3,5-%igen NaCL-Losung abgeschatzt, dass bei Lastfrequenzen lber
50 Hz die fiir eine Versprodung notwendige kritische Wasserstoffkonzent-
ration an der Rissspitze nicht erreicht wird. Die verstarkten Proben zeigen
das schnellste Risswachstum in destilliertem Wasser, gefolgt von der
Schwefelsaureldsung und der NaCl-Losung. Der Einfluss der unterschiedli-
chen Korrosionsmedien scheint demnach im Vergleich zum Matrixmaterial
umgekehrt. Es ist zudem festzustellen, dass im verstarkten Fall die Ver-
schiebung der Rissausbreitungskurven deutlich geringer ausfallt als im
reinen Matrixmaterial und die Kurven enger beieinander liegen. Die Un-
tersuchungen in Kapitel 5.3.3 zeigen im Vergleich die groRten Schadigun-
gen der Grenzflache in H,SO,4- und NaCl-Lésung, wahrend in destilliertem
Wasser eine Schadigung im T4-Zustand der Matrix nicht feststellbar war.
Vergleicht man diese Ergebnisse mit der Grenzflachenschadigung bei me-
chanisch-korrosiver Beanspruchung (Abbildung 5.72), so ist auch hier die
groRte Grenzflachenschadigung bei Beaufschlagung mit H,SO,4- und NaCL-
Losung zu verzeichnen. Erwartungsgemald zeigt sich an den inneren Ver-
starkungselementen eine groBere Schadigung durch die liberlagerte Bean-
spruchung, da hier die langste Beanspruchungsdauer vorliegt. Es muss
angemerkt werden, dass die Grenzflaichendegradation bei Uberlagerter
zyklischer Beanspruchung hier deutlich schneller voranschreitet als die
Versuche bei statischer Auslagerung annehmen lasst. Es wird angenom-
men, dass der nach [Rit99] postulierte Rissenergieverzehr durch die korro-
sive Uberlagerung erhoht wird, welcher der festgestellten Erhéhung der
Grenzflachenschadigung entspricht. Zusatzlich kommt es zu weiterer Riss-
initilerung an der geschadigten Grenzflache und folglich zu einer weiteren
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Reduktion der flir den Hauptriss zur Verfligung stehenden Energie. Daraus
kann geschlossen werden, dass die ausgepragte Delamination und Korro-
sion an der Grenzflache in einer Reduktion der Rissausbreitungsgeschwin-
digkeit resultiert. Dabei ist ersichtlich, dass je hoher die Grenzflachende-
gradation ausfallt, desto starker ist diese Reduktion ausgepragt. Es bleibt
also festzuhalten, dass die Verstarkung des Matrixmaterials durch korrosi-
ve Effekte an der Grenzflache global gesehen zu einer Verminderung des
am Matrixmaterial festgestellten Einflusses der Schwingungsrisskorrosion
fuhrt (solange keine vollstandige Delamination des Verstarkungselemen-
tes auftritt) und damit neben der niedrigeren Rissausbreitung die Sensiti-
vitat des Werkstoffes bezliglich der Schwingungsrisskorrosion ausgleicht.

7.1.6 Zugversuch und mechanische Eigenschaften

Vergleich der Zugverfestigungskurven in unterschiedlichen Wérmebehand-
lungszustdnden

Bei Betrachtung der mechanischen Eigenschaften des Verbundmaterials
anhand des Zugversuchs sind mehrere Faktoren, welche Einflisse auf die
mechanischen Eigenschaften ausiiben zu betrachten. Nach dem Modell
von [Kel65a] sind lediglich die mechanischen Eigenschaften der Verbund-
komponenten ausschlaggebend fir das Verbundzugverhalten. Arbeiten
von [HamO08] [Merllc] [WeiO6c] [Ham09a] [Mer12] bestatigen dabei eine
gute Ubereinstimmung zwischen dem Modell und experimentellen
Ergebnissen  an  verbundstranggepressten  Aluminium/Stahldraht-
Verbunden. Jedoch wurde von [Mer12], als auch von [Ham12] eine deutli-
che Duktilitatszunahme im Verbund beobachtet. Dies wurde auf eine
mehrfache Einschnilirung des Verstarkungselementes wahrend des Zug-
versuches zurickgefiihrt. Der vorgeschlagene Mechanismus der Duktili-
tatszunahme durch Mehrfacheinschniirung kann jedoch nur stattfinden,
wenn eine ausreichend hohe Grenzflaichenscherfestigkeit vorliegt.
[Ham12] stellte so z.B. an Verbunden mit schwacher Grenzflache (EN AW-
2099-T8 + Eisenbasisdraht), ein verandertes Versagensverhalten durch
Pull-Out fest. Ist die Lastiibertragung also nicht hinreichend gewahrleistet
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tritt keine Mehrfacheinschniirung auf. Dies wird von dem urspriinglich von
[Kel65a] postulierten Modell nicht abgebildet. Eine entsprechende Anpas-
sung des Modells lieferte [Mer12], welcher aufbauend auf Untersuchun-
gen von [Mil69], die GleichmaRdehnung des Verbundes in Abhangigkeit
des Verstarkungsgehaltes betrachtete. Die nach Gl. 2.15 ermittelte Deh-
nung ermoglicht somit eine gute Abschatzung der Verbundtotaldehnung
bis zum Verstarkungselementversagen. Die Anwendung des so modifizier-
ten Kelly-Modells zeigt in den in der vorliegenden Arbeit getatigten Unter-
suchungen eine gute Ubereinstimmung beziiglich Steifigkeiten in Bereich |
und Il, sowie der Verbundfestigkeiten, wobei unter Einbezug der Mat-
rixverfestigung die Verbundzugfestigkeiten leicht Gberschatzt werden, bei
Vernachlassigung der Matrixverfestigung leicht unterschatzt.

Simulativ liel8 sich in dieser Arbeit feststellen, dass die Grenzflachenscher-
festigkeit einen nur geringen Einfluss auf das Zugverfestigungsverhalten
besitzt, die Radialnormalfestigkeit aber einen groReren Einfluss auf das
Einschniirverhalten des Verbundes besitzt. So wird die GleichmalRdehnung
des Verbundes mit hoherer Radialnormalfestigkeit der Grenzflache erhéht
und der weitere Spannungsverlauf im Bereich der Einschniirdehnung ver-
lauft flacher. Die Totaldehnung des Verbundes bis zum Verstarkungsele-
mentbruch wird also erhdht. Die fiir den T4-Zustandes experimentell be-
stimmte Radialnormalfestigkeit von 11 MPa zeigt dabei eine hohe Uber-
einstimmung mit der simulativ bestimmten Zugverfestigungskurve. Die
simulativ bestimmten Daten zum Schadigungsverhalten zeigen dabei, dass
die Ablésung des Drahtes von der Matrix durch zunehmende Einschni-
rung den Beginn des Einschnirdehnungsbereichs des Verbundes be-
stimmt. Je hoher also die Grenzflachenfestigkeit, desto langer wird die
Ablosung hinausgezogert und desto grofRer fallt die Duktilitatszunahme
aus. Der Verformungsmechanismus kann also folgendermallen auf das
Spannungs-Dehnungs-Diagramm, in Einklang mit den Erkenntnissen aus
der FE-Simulation in und in Ubereinstimmung mit Untersuchungen von
[WeiO6a] [Ham12] mittels optischer Dehnungsmessung, sowie mit me-
tallographischen Untersuchungen von [Mer12] an unterbrochenen Zug-
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versuchen, zumindest flir den Warmebehandlungszustand T4 erklart wer-
den:

1. Nach Uberschreiten der GleichmaRdehnung des Verstirkungsele-
mentes kommt es zur Instabilitat, also zur Einschnirung des Ver-
starkungselementes. Aufgrund der guten Grenzflachenanbindung
wird das Einschniren durch die umgebende Matrix hinausgezogert
und das Verstarkungselement stabilisiert. Es kommt zur gemeinsa-
men Einschniirung von VE und Matrix. Die hohe Ubereinstimmung
mit [Mil69] spricht dafiir, dass Verstarkungselement und Matrix da-
bei gemeinsam Einschniren ohne Abl6sung des Verstarkungsele-
mentes und wird von metallographischen Untersuchen von [Mer12]
bestatigt.

2. Die Verformung findet nun in einem stark lokalisierten Bereich statt
(vgl. [Wei06a] [Ham12]), die daraus resultierende Verfestigung in
diesem Bereich fiihrt dazu, dass dieser Bereich das Instabilitatskrite-
rium nicht mehr erfillt und der Verbund an der nachst schwacheren
Stelle einzuschniiren beginnt. Dieser Mechanismus erfolgt solange,
bis der Messbereich sein volles Verfestigungsvermogen ausge-
schopft hat und wurde bereits an mehreren Verbundsystemen mit
duktilen Verstarkungselementen beobachtet [SCH70] [Ven70]
[Och80].

3. Es kommt zur Ablésung des Verstarkungselementes von der Matrix
(vgl. [Mer12]), welche den Ubergangsbereich zur Einschniirdehnung
des Verbundes darstellt. Die weitere Verformung wird gekennzeich-
net durch Ablésung des Verstarkungselementes, deren Beginn den
Ubergangsbereich zur Einschniirdehnung des Verbundes darstellt.

Der festgestellte Plateaubereich ist also zuriickzufihren auf eine Stlitzwir-
kung der Matrix, welche maligeblich durch die Grenzflachenfestigkeit
bestimmt wird. Der Vergleich der unterschiedlichen Warmebehandlungs-
zustande zeigt jedoch, dass der Schadigungsmechanismus je nach War-
mebehandlungszustand Unterschiede aufweist. So zeigt der T45,-Zustand
trotz der experimentell festgestellten hohen Grenzflachenscher- und Ra-
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dialnormalfestigkeiten ein deutlich friiheres Versagen des Verstarkungs-
elementes. Zurickflihren lasst sich dies wahrscheinlich auf die Eigenschaf-
ten der hier vorliegenden Reaktionsschicht. Aufgrund der Sprodigkeit die-
ser Phase kommt es zu einem friihen Versagen der Grenzschicht und einer
damit einhergehenden Schwachung der Grenzflache, was eine friihzeitige
Ablosung beglinstigt. Die Warmebehandlungzustande T6 und T8 zeigen
etwa bei & = 2 %, direkt nach Erreichen der Maximalkraft einen kontinu-
ierlichen Kraftabfall. Aus den metallographischen Untersuchungen geht
hervor, dass es hier zu keiner Mehrfacheinschniirung des Verstarkungs-
elementes kommt. Das geringere Verfestigungsvermoégen in der Matrix in
diesen Warmebehandlungszustanden (gekennzeichnet durch ein hohes
Streckgrenzen Verhiltnis) verhindert hier den Uberbriickungsmechanis-
mus (2) und fiihrt demnach zu einer einzelnen Einschniirstelle des Drahtes
und der Matrix. Durch die gute Grenzflachenanbindung wird die Einschni-
rung und Ablosung jedoch hinausgezogert und es kommt zu dem beo-
bachteten langlichen Einschnirbereich des Verbundes. Aufgrund der ge-
ringeren Radialnormalfestigkeit im Zustand T8, kommt es zu einer friihzei-
tigeren Ablosung des Drahtes von der Matrix und zu einem steileren
Spannungsabfall. Daraus resultiert eine geringere Totaldehnung bis Ver-
starkungselementversagen, welche den aus der FE-Simulation ermittelten
Einfluss der Grenzflachennormalfestigkeit bestatigt.

Modellierung und Simulation

Es konnte, wie bereits in [Mer12] gezeigt wurde, eine sehr hohe Uberein-
stimmung der Steifigkeiten in den Bereichen | und Il nach [Kel65b] mit den
experimentellen Werten festgestellt werden. Dabei muss festgehalten
werden, dass unter Einbezug der Matrixverfestigung die Zugfestigkeit des
Verbundes im Warmebehandlungszustand T4 um ca. 10 % Uberschatzt
wird. In den Warmebehandlungszustanden T6 und T8 jedoch eine sehr
hohe Ubereinstimmung liefern. Die Bestimmung der Restfestigkeit und
Dehnungen nach Verstarkungselementbruch mit Modifikationen fiir Be-
reich V nach [Wei0O6a] und [Mer12] entfielen, da die untersuchten Proben
ein Verbundversagen direkt nach Verstarkungselementbruch zeigten. Die
von [Mil69] vorgeschlagene Abschatzung der VerbundgleichmaRdehnung
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bei duktilen Verstarkungselementen nach Gleichung 2.15, konnte erfolg-
reich angewandt werden. Die von [Mer12] angenommene Ubereinstim-
mung dieser Dehnung mit der Dehnung bei Verstarkungselementversagen
konnte nicht bestatigt werden. Wie von [Merl12] und [Merl14b] festge-
stellt, verringert sich der Anteil der Einschniirdehnung an der Gesamtdeh-
nung mit kleinerem Verstarkungsgehalt, jedoch kann diese Abschatzung
an dem vorliegenden Verbundsystem und dem untersuchten Verstar-
kungselementgehalt nicht bestatigt werden. Die nach Gleichung 2.15 er-
mittelte VerbundgleichmaRdehnung liefert sehr gute Ubereinstimmung im
Zustand T4. Der Zustand T4s,- wird leicht Gberschatzt und lasst sich auf
das Versagensverhalten zurlickfiihren, welches durch ein sprodes Versa-
gen der Reaktionsschicht gekennzeichnet ist und damit eine frihzeitige
Ablosung des Verstarkungselementes beglinstigt. Die GleichmalRdehnun-
gen der Verbunde im Zustand T6 und T8 zeigen ebenfalls eine Uberschit-
zung der Dehnung im Modell und liegt in dem gegenuber T4-Zustand ver-
anderten Verformungsverhalten begriindet, welches von dem in [Mil69]
angenommen Mechanismus abweicht. Die Abschatzung der Verbundver-
sagensdehnung ist somit mit dem verwendeten Modell nicht méglich. Wie
die FE-Simulation zeigt und von [Mer12] an Langsschliffen von unterbro-
chenen Zugversuchen nachgewiesen wurde, ist der Beginn des Einschniir-
dehnungsbereichs durch die Ablosung des Verstarkungselements von der
Matrix gekennzeichnet und dementsprechend hauptsachlich abhangig von
der Grenzflachennormalfestigkeit, welche experimentell bestimmt werden
konnte. Jedoch sind die Verhaltnisse bei einsetzender Instabilitat des Ver-
bundes sehr komplex und von weiteren Faktoren wie Grenzschichtausbil-
dung und Matrixfestigkeit abhangig und kénnen nicht mehr in einfacher
Weise analytisch abgebildet werden.

Die FE-Simulation des Warmebehandlungszustandes T4 zeigt eine eben-
falls sehr hohe Ubereinstimmung von Experiment und Modell bis zur
Streckgrenze des Verbundes. Die Verbundfestigkeit wird hierbei ebenfalls
Uberschatzt. Dadurch lasst sich vermuten, dass die Verfestigung des Mat-
rixmaterials im Verbund in negativer Weise von der Verfestigung des rei-
nen Matrixmaterials abweicht. Der Einfluss der Grenzflachenfestigkeit,
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lasst sich am deutlichsten bei Betrachtung der Radialnormalfestigkeiten
der Grenzflache erkennen, wobei das Modell bei Verwendung der experi-
mentell bestimmten Radialnormalfestigkeit gute Ubereinstimmung mit
dem realen Zugverfestigungsverhalten nach Erreichen der Zugfestigkeit
liefert. Bei Betrachtung des Halbschnittmodells der Zugprobe ist zu erken-
nen, dass die multiple Einschnlrung, durch jeweils 2 symmetrisch gegen-
Uberliegende Einschnirstellen von der Simulation abgebildet werden. Im
Experiment werden jedoch teilweise deutlich mehrere Einschnirstellen
beobachtet, welche wahrscheinlich an Stellen lokaler Spannungskonzent-
rationen, z.B. Grenzflachenschadigung oder dulRerer Mikrokerben in der
Probe entstehen kénnen. Eine bevorzugte Lokalisation der Einschnilirung
am Ubergang von Probenkopf zu Messstrecke kann jedoch auch experi-
mentell bestatigt werden. Bei bekannten Grenzflacheneigenschaften eig-
net sich das verwendete Grenzflichenmodell demnach gut zur Beschrei-
bung des Verbundes inklusive Einschniirverhalten.

7.2 Diskussion zum Metall-MMC-Hybrid-Verbund

7.2.1 Prozess- und Warmebehandlungseinfluss auf die Mikrostruktur

Es konnte gezeigt werden, dass der Verbundstrangpressprozess ein geeig-
netes Verfahren darstellt, um prozesssicher Verbundprofile mit hybrider
keramischer Endlosfaserverstarkung herzustellen. Die Einbettung der Ver-
starkungselemente in Form von Verbunddrahten erfolgte spaltfrei und
ohne Schadigung der keramischen Einzelfasern. Wie anhand Abbildung 6.1
und Abbildung 6.3 gezeigt werden konnte, ergeben sich dabei sogar deut-
liche Vorteile bezlglich der Mikrostruktur. Zum einen wird durch die pro-
zesskraftbedingte Verformung des Verbunddrahtes die zu Beginn beste-
hende Porositdt des Verbunddrahtes geschlossen. Die anfangliche Porosi-
tat des Verbunddrahtes ist vermutlich auf einen unzureichenden
Infiltrationsdruck, welcher nach [Kie08] zu einer solchen Porositat fiihren
kann und fehlende Ultraschallunterstiitzung, wie [Mat07] belegt, zurlck-
zufihren. Die festgestellte elliptische Verformung resultiert dabei aus dem
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rechteckférmigen Profilquerschnitt und konnte bei der Verwendung eines
guadratischen oder runden Profilquerschnitts vermieden werden, um
einen isotropen Druckzustand in der Schweilkammer zu erzeugen
[Wei05a]. Gleichfalls konnte in der Werkzeuggestaltung und einer ge-
schickten Beeinflussung des Druckzustandes in der SchweiBkammer hier-
durch auch die Chance auf eine gezielte Steuerung der Verformung und
damit einer Anpassung der Verstarkungsphase an Geometrie- oder Belas-
tungsrandbedingungen liegen. So kdnnen Schweillkammer und Bricken-
geometrie gut Gber simulative Methoden abgebildet werden und entspre-
chend den gewinschten Anforderungen angepasst werden [Klo12]
[Gagl4]. Zum anderen zeigt sich, dass neben der Reduktion der Porositat,
das Geflige des Verbunddrahtes positiv beeinflusst wird. So resultiert aus
der Kombination von hohem Verformungsgrad und Temperatureinfluss
wahrend des Strangpressens, eine Kornfeinung durch Rekristallisations-
prozesse, welche bei Temperaturen oberhalb 300°C sehr wahrscheinlich
ist [Hum96] [Ost07]. Durch die zusatzliche Warmebehandlung nach T6
verandert sich die Verbunddrahtmatrix jedoch nicht weiter, trotz zusatzli-
chem Losungsgliihen oberhalb 500°C. Hier kann davon ausgegangen wer-
den, dass die Glihdauer hier nicht ausreicht, um das bereits rekristallisier-
te Geflige durch Sekundarrekristallisationsvorgiange zu andern. Die
Warmauslagerungstemperatur von 185 °C liegt unterhalb der Rekristallisa-
tionstemperatur, so dass hier keine Gefligeveranderung zu erwarten war
[Ost07]. Betrachtet man die EN AW-6082-Profilmatrix, so ist im Herstel-
lungszustand ein sehr feinkdrniges Strangpressgeflige zu erkennen. Durch
die Warmebehandlung nach T6 kommt es hier zu einer deutlichen Grob-
kornbildung durch Sekundarkristallisation. Anhand der ermittelten Harte-
werte wird jedoch deutlich, dass die Ausscheidungsverfestigung hier eine
Ubergeordnete Rolle spielt.
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7.2.2 Bestimmung der Grenzflachenfestigkeit

Ableitung der Grenzflichenfestigkeit aus den Zugversuchen

Wie dargelegt zeigt das untersuchte Material im Warmebehandlungszu-
stand T4 ein Schadigungsverhalten, welches eine Ableitung der Grenzfla-
chenscherfestigkeit in Anlehnung an den Single Fibre Fragmentation Test
(SFFT)[Fei04] ermoglicht. Wie bereits dargestellt, ist eine multiple Frag-
mentierung des Verbunddrahtes wahrend der Zugbeanspruchung zu er-
kennen. Aus den computertomographischen Aufnahmen ist ersichtlich,
dass es hier zu einer Fragmentierung innerhalb des Verbundes auf Ver-
bunddrahtebene kommt und die Schadigung sich an der dufleren Grenz-
flache, gekennzeichnet durch fortschreitende Ablésung des Verbunddrah-
tes von der EN AW-6082-Matrix, fortsetzt. Hieraus ergibt sich der Schluss,
dass der Verbunddraht in diesem Falle als quasi-homogenes sprodes Ver-
starkungselement betrachtet werden kann und die Grenzflache zwischen
Verstarkungselement und Matrix durch Auswertung der Fragmentierung
charakterisiert werden kann. Eine genauere Betrachtung und Erorterung
des Schadigungsverhaltens wird in Kapitel 7.2.3 geliefert. Wird die kriti-
sche Verstarkungselementlange erreicht, kann keine weitere Kraftlber-
tragung Uber die Zugfestigkeit des Vestarkungselementes hinaus erfolgen.
Daraus folgt, dass die durchschnittliche Grenzflachenscherfestigkeit aus
der mittleren Fragmentlange abgeleitet werden kann. Es gilt nach Glei-
chung 7.1 [Kel70] [Tri98]:

Gleichung 7.1
=-1 Gleichung 7.2

mit o/% = Zugfestigkeit des Verstarkungselementes, d = Verstarkungsele-
mentdurchmesser, |, = kritische Verstirkungselementlinge und [ =
durchschnittliche Fragmentlange

Hieraus ergibt sich nach Auswertung der Fragmentlangen mittels opti-
scher Dehnungsanalyse (vgl. Kapitel 6.2.2) eine kritische Verstarkungsele-
mentlange von 6,13 + 1,6 mm und damit eine durchschnittliche Grenzfla-
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chenscherfestigkeit 1 von 93 + 25 MPa. Aus der CT-Analyse ergibt sich
eine kritische Verstarkungselementlange von 6,4 mm, was einer Grenzfla-
chenscherfestigkeit tsr von 85 + 8 MPa entspricht. Somit zeigt sich eine
gute Ubereinstimmung beider Messmethoden.

Ableitung aus Mikrohdrtemessungen

Als erster Abgleich zur Schlissigkeit der somit ermittelten Grenzflachen-
scherfestigkeit kann die Scherfestigkeit der Verbunddrahtmatrix herange-
zogen werden. Aus den fraktographischen Untersuchungen (Kapitel 6.2.4)
ist ersichtlich, dass das Versagen zu einem groRen Teil in der Verbund-
drahtmatrix an sich stattfindet. Nun kann mit der Annahme, dass die
Grenzflache zwischen beiden Aluminiummatrixwerkstoffen optimal aus-
gebildet ist, die maximal erreichbare Grenzflachenscherfestigkeit nur im
Bereich der Scherfestigkeit des Verbunddrahtes liegen. Da die direkte
Messung der Scherfestigkeit der AIMg0.6-Matrix nicht moglich ist, wurde
eine Abschatzung Uber die gemessene Mikroharte in der Verbunddraht-
matrix durchgefiihrt. In Anlehnung an [Dav93] und [Norl4] konnten mit-
tels Gleichung 7.3, die ermittelten Hartewerte in eine abgeschatzte Scher-
festigkeit umgerechnet werden.

Tyss = Opp.Yyss - HV Gleichung 7.3

mit den Umrechnungsfaktoren ayg = 0,95 [Norl4]und yyss = 3,9 [Dav93].
Dies fuhrt zu einer abgeschatzten Scherfestigkeit der AIMg0.6 Matrix von
88,8 £ 10,3 MPa. Dies liegt zum einen im Bereich, welcher von [Dav93] fiir
AlMg0.8 angegeben wird und zeigt zum anderen eine gute Ubereinstim-
mung mit den ermittelten Grenzflachenscherfestigkeitswerten.

Direkte Bestimmung mittels Push-Out-Versuchen

AuRere Grenzfliche

Zur direkten Bestimmung der Grenzflachenfestigkeit zwischen Profilmatrix
und Verbunddraht musste ein angepasster elliptischen Indenter mit fla-
cher Stirnseite benutzt werden, da die Priifung mittels Kalottenspitze zu
einer unzulassigen Schadigung innerhalb des Verbunddrahtes fiihrte und
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keinen Push-Out des elliptischen Verstarkungselements ermoglichte. Die
rasterelektronenmikroskopischen Aufnahmen belegen den erfolgreichen
Push-Out mittels des elliptischen Indenters. Gleichzeitig ist festzustellen,
dass die Schadigung hier groRtenteils entlang der keramischen Fasern
erfolgte, wobei das gesamte Verstarkungselement herausgedrickt wurde.
Auf der Verstarkungselementoberflache ist deutlich zu erkennen, dass die
Einzelfasern noch von Aluminium bedeckt sind. Ob es sich dabei um Ruick-
stande der Verbunddrahtmatrix oder der Profilmatrix handelt, konnte
nicht geklart werden. Anhand der fraktographischen Aufnahmen der Zug-
proben ist jedoch davon auszugehen, dass die Ablosung im Bereich der
Verbunddrahtmatrix stattfindet, zumal die Scherfestigkeit des Verbund-
drahtes (t=90 MPa [Dav93]) deutlich unterhalb der Scherfestigkeit der
Profil-matrix (t= 210 MPa [Dav93]) liegt. Die ermittelten Kraft-Eindring-
Verlaufe liefern einen deutlichen Kraftabfall nach Erreichen eines Kraft-
maximums, so dass hier die Grenzflachenfestigkeit der auBeren Grenzfla-
che mittels Gleichung 2.3 bestimmt werden konnte.

Abbildung 7.13 zeigt den Vergleich der aus den Push-Out-Versuchen er-
mittelten Grenzflachenscherfestigkeiten mit den Ergebnissen aus den
SFFT-Messungen, sowie den abgeschatzten Werten aus den Mikroharte-
messungen, als auch den Minimal- und Maximalscherfestigkeiten aus der
Literatur einer vergleichbaren AlMg0.8-Legierung [Dav93], da Scherfestig-
keitskennwerte der verwendeten AIMg0.6-Legierung nicht vorlagen. Der
Minimalkennwert stellt dabei der weichgeglihten Zustand der Legierung
dar (untere gestrichelte Linie), wahrend der Maximalkennwert den maxi-
mal kaltverfestigten Zustand darstellt. Da der Warmebehandlungszustand
des Verbunddrahtes unbekannt ist, sollen diese Grenzen nur zur Abschat-
zung der erwarteten Scherfestigkeit dienen.
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Abbildung 7.13

Abgleich der angewandten Charakterisierungsmethoden zur Bestimmung der Grenz-
flachenscherfestigkeit zwischen Verbunddrahtmatrix und Profilmatrix (Bestimmung
mittels SFFT (GOM/CT), Bestimmung mittels Push-Out-Versuch (Makro-PO), Bestim-
mung aus den Hartekennwerten der AIMg0.6 Matrix im Zustand T4 und T6 (t aus HV))
und Vergleich mit Scherfestigkeitsbereich fir AIMg0.8 aus Literaturangaben [Dav93]

Die mittels Push-Out-Versuch ermittelten Kennwerte liegen flir den Zu-
stand T4 (opep = 79 MPa) in einem plausiblen Bereich und sind mit denen
aus der SFFT-Auswertung der Zugversuche vergleichbar. Die leicht hohe-
ren Werte aus dem SFFT lassen sich durch den Beanspruchungsmodus
leicht erklaren. Wahrend der Zugbeanspruchung kommt es zu einer Quer-
kontraktion und einem damit verbundenem Druckspannungszustand an
der Grenzflaiche, welcher die Grenzflachenscherfestigkeit mechanisch
verstarkt. Dies spielt bei der fast reinen Scherbeanspruchung wahrend des
Push-Out-Versuchs keine Rolle. Fir den Zustand T6 wird eine deutlich
hohere Grenzflachenscherfestigkeit gemessen (ope, = 106 MPa), lber-
schreitet betragsmaRig die aus Hartemessung abgeschatzte Scherfestig-
keit der Verbunddrahtmatrix und liegt im oberen Bereich der Literaturan-
gaben fir eine vergleichbare AlIMg0.8-Legierung, welcher einem kaltver-
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festigtem Zustand dieser Matrixlegierung entspricht [Dav93]. Es ist zu
beachten, dass aufgrund der nachtraglichen Warmebehandlung es durch
Aufheizen und Abschrecken zu einem zusatzlichen Eigenspannungsaufbau
in radialer sowie in longitudinaler Richtung im Verstarkungselement,
durch die stark unterschiedlichen Ausdehnungskoeffizienten zwischen
Al,0; und Aluminium, gekommen sein kann und somit lokal die Verset-
zungsdichte im Verbunddraht gesteigert wurde. In der Literatur wird, ne-
ben der Bildung von Spinellen [McL92], ebenfalls von einer Mg-
Anreicherung an der Grenzflache in Verbunden aus AlMg-Legierungen mit
Al,O3-Verstarkung und einer damit einhergehenden Mischkristallverfesti-
gung in Grenzflachenndahe berichtet [Dok00]. In Abbildung 6.2 kann er-
kannt werden, dass viele Al,03-Fasern nach dem Strangpressen direkten
Kontakt zur EN AW-6082 Profilmatrix aufweisen, eine Anreicherung von
Mg und einer damit einhergehenden Mischkristallverfestigung in diesen
Grenzflachenbereichen steht somit im Einklang mit der Literatur. Dies
konnte somit ebenfalls die Erhohung der Grenzflachenscherfestigkeit im
Zustand T6 erklaren.

Innere Grenzflache

Zur Bewertung der hier untersuchten inneren Grenzflache zwischen Al,05-
Faser und AlMg0.6-Matrix lohnt sich der Vergleich mit [Dok00]. Abbildung
7.14 zeigt den Vergleich Ubersichtlich dargestellt, wobei zusatzlich die aus
der Literatur bekannten Grenzen der Scherfestigkeit einer vergleichbaren
AlMg0.8-Matrix eingezeichnet wurden. Bei dem in [Dok00] untersuchten
Verbundsystem handelt es sich um Verbunddrahte, welche mittels dessel-
ben Prozesses hergestellt wurden, unterscheidet sich von dem hier unter-
suchten Verbundsystem jedoch durch Herstellungsparameter und ver-
wendeter Matrixlegierung (AIMg.07), die aber lediglich marginale Unter-
schiede im Mg-Gehalt aufweist. Dabei ist zunachst ersichtlich, dass die in
[Dok0O0] untersuchten Verbunddrahte deutlich hohere Grenzflachenscher-
festigkeiten aufweisen gegenliber den in dieser Arbeit untersuchten Ver-
bunddrahte. Die dort festgestellten Grenzflachenscherfestigkeiten bewe-
gen sich oberhalb der Scherfestigkeit der Matrixlegierung. Eine nachtragli-
che Warmebehandlung bei 450 °C fir 2 h fihrte jedoch zu einem
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signifikanten Abfall der Grenzflachenscherfestigkeit auf ein Niveau im
unteren Bereich der Scherfestigkeit von AIMg0.8. Dieser in [Dok00] ermit-
telte Zusammenhang konnte fir das hier vorliegende Verbundsystem
nicht bestatigt werden. In [Dok00] wurde der Abfall auf eine Anreicherung
von Mg an der Al,03;/AIMg0.7-Grenzflache und eine damit verbundene
Entfestigung der Matrix in Grenzflachennahe zurlickgefihrt. Der Schadi-
gungsmechanismus in [Dok00] wird demzufolge durch ein Versagen der
Matrix dominiert. Die Grenzflachenscherfestigkeit in dem hier untersuch-
ten Verbund bewegt sich jedoch deutlich unterhalb der Scherfestigkeit des
Matrixmaterials. Hieraus und aus den rasterelektronenmikroskopische
Aufnahmen der herausgedriickten Keramikfasern (vgl. Abbildung 6.8)
ergibt sich der Schluss, dass das Versagen in dem betrachteten System
nicht durch ein Versagen in der Matrix gekennzeichnet sein kann und die
Ablosung direkt an der Grenzflache erfolgt. Eine etwaige Diffusion von Mg
an die Grenzflache kann in diesem Fall hochstens zu einer Erhéhung der
Grenzflachenfestigkeit fihren, wenn z.B. die chemische Bindung durch
Spinellbildung erhéht wird. Da die Grenzflachenfestigkeit jedoch keine
Anderung durch die Warmebehandlung erfihrt, kann dies bedeuten, dass
die vorliegende Konzentration an Mg in der Matrix zu gering und/oder die
Gliihzeit nicht ausreichend war. Daraus kann aber auch im Umkehrschluss
gefolgert werden, dass die nachtragliche Warmebehandlung hybrider
Profile in dem hier vorliegenden Fall keine negativen Auswirkungen auf
die Grenzflachenscherfestigkeit und auf die mechanischen Eigenschaften
erwarten lassen. AbschlieRend kann aus dem Vergleich der Grenzflachen-
scherfestigkeiten vor dem Verbundstrangpressen und nach dem Verbund-
strangpressen gefolgert werden, dass der Prozess an sich einen deutlich
positiven Effekt auf die Grenzflacheneigenschaften hat. Die vorgefunde-
nen positiven Einflisse auf die Mikrostruktur und damit Festigkeit der
Verbunddrahtmatrix, wie Kornfeinung oder Versetzungsverfestigung, spie-
len aus den oben genannten Griinden hier keine Rolle. Die Steigerung der
Grenzflachenscherfestigkeit kann damit nur auf zusatzlich entstehende
radiale Eigenspannungen zuriickgeflihrt werden. Diese ergeben sich aus
den unterschiedlichen thermischen Ausdehnungskoeffizienten und wur-
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den in verbundstranggepressten Systemen mit metallischer Verstarkung
bereits von [Wei0O6a] und [Ham12] bestatigt.
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Abbildung 7.14

Abgleich der im Mikro-Push-Out-Versuch ermittelten inneren Grenzflachenscherfestig-
keit direkt am Verbunddraht (AIMg0.6/Altex), sowie nach Einbettung des Verbund-
drahtes in die EN AW-6082 Matrix im Warmebehandlungszustand T4 und T6 (Verbund)
mit [Dok00]([2]) und Scherfestigkeitskennwerten aus [Dav93]

7.2.3 Verformungs- und Schadigungsverhalten

Wérmebehandlungszustand T4

Die Betrachtung des Schadigungsverhaltens im Warmebehandlungszu-
stand T4 ist besonders interessant, da hier mittels Kombination der ge-
nutzten Charakterisierungsmethoden eine detaillierte Betrachtung des
Verformungs- und Schadigungsverhalten moglich ist und eine direkte Kor-
relation mit den Grenzflacheneigenschaften durchgefiihrt werden kann.
Die Betrachtung von dullerer Probenverformung mittels lokaler Deh-
nungsanalyse auf der Probenoberfliche und den Kenntnissen gewonnen
aus der in situ-Analyse mittels computertomographischer Aufnahmen
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liefert wertvolle Schliisse zu den im Zugversuch beobachteten Phanome-
nen. So kénnen die in Abbildung 6.12 beobachteten Spannungsabfille
eindeutig mittels Computertomographie auf das innere Versagen des Ver-
starkungselementes zurlickgefiihrt werden. Weiterhin offenbaren die
computertomographischen Aufnahmen, dass es vor Bruch des Verstar-
kungselements zunachst zu Einzelfaserbriichen kommt. Diese akkumulie-
ren sich in einer Ebene, so dass beim Versagen des Verbunddrahtes von
einer lokalen Lastlibertragung (LSS, vgl. Kapitel 2.5.4) zwischen den Al,0s-
Einzelfasern ausgegangen werden kann [Ibn97]. Dies bestatigt die in
[Dok00] gezogenen Schliisse beziiglich der Lastverteilung in den dort un-
tersuchten Verbunddrdahten. Des Weiteren bestatigt sich hier die gute
Grenzflachenanbindung zwischen Keramikfasern und Verbunddrahtmat-
rix. Verbunde mit schlechter Grenzflachenanbindung zeigen tUberwiegend
eine globale Lastverteilung (GLS, vgl. Kapitel 2.5.4) bei Einzelfaserbruch
[He93]. Nach Bruch des Verbunddrahtes kann aus der Spannungs-
Dehnungs-Kurve entnommen werden, dass es zu einer weiteren Verfesti-
gung kommt. Die lokale Dehnungsanalyse zeigt hier, dass im Bereich der
Bruchstelle eine Dehnungslokalisation in Langs- als auch in Querrichtung,
festgestellt werden kann. Die Matrix schnirt also ein, verfestigt dabei aber
dennoch stark. Gleichzeitig wirkt der mehrachsige Spannungszustand,
hervorgerufen durch die innere Kerbe, stabilisierend auf die Einschnirstel-
le und flihrt so zu einer hoheren Restfestigkeit der Matrix (vgl. [Mer12]).
Dies ermoglicht die weitere Lastliibertragung auf die verbliebenen ver-
starkten Bereiche. Die Bruchstelle wird somit tUberbriickt. Dieser Mecha-
nismus des Verstarkungselementversagens, anschlielender Dehnungslo-
kalisation und Verfestigung lasst sich bis zum Bruch weiter beobachten.
Nach dem letzten feststellbaren Bruch des Verstarkungselementes lasst
sich im Spannungs-Dehnungs-Diagramm ein etwas langerer Bereich zwi-
schen & = 9,5 % und & = 11,5 % mit nahezu konstanter Spannung be-
obachten. Es lassen sich allerdings mehrere Spannungsabfalle in diesem
Bereich feststellen, wahrend aus den computertomographischen Aufnah-
men eine zunehmende Schadigung entlang der Grenzflache zu erkennen
ist (vgl. Abbildung 7.15). Hier bestatigt sich die Annahme, dass die multiple
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Fragmentierung des Verstarkungselementes bis zur kritischen Faserlange
fortschreitet und es dementsprechend bis zum finalen Probenversagen zu
Pull-Out-Effekten [Tri98] d.h. relative Bewegungen von Matrix zu Verstar-
kungselement kommt. Die Auswertung der Fragmentlangen und die dar-
aus bestimmte Grenzflachenscherfestigkeit, welche wie bereits gezeigt in
hoher Ubereinstimmung zu theoretischen Uberlegungen und zu durchge-
fihrten Push-Out-Versuchen steht, belegen dies zusatzlich. Vice versa
belegen die hier beobachteten Phanomene die Giiltigkeit und Anwend-
barkeit des Single Fibre Fragmentation Tests auf den hybriden Verbund.

Abbildung 7.15

Computertomographische Aufnahme der Grenzflachenschadigung kurz vor Probenver-
sagen bei einer Totaldehnung von €, =9 %

Wérmebehandlungszustand T6

Der Warmebehandlungszustand T6 zeigt ein deutlich anderes Zugverfesti-
gungsdiagramm (Abbildung 6.13). Hier ist bereits aus der Spannungs-
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Dehnungskurve ersichtlich, dass es nur zu einem einzelnen Verbunddraht-
versagen kommt. Dies wird durch die optische Dehnungsanalyse und
computertomographische Auswertung bestatigt. Auffallig ist, dass es auch
hier nach Verbunddrahtbruch zu keinem starken Spannungsabfall und
anschlielender Restverformung, wie es nach Kelly-Modell vorausgesagt
wird, kommt. Stattdessen kommt es hier zu einem langsamen regressiven
Spannungsabfall bis Probenversagen. Moglicherweise kann die Bruchstelle
zunachst Uberbriickt werden, aber aufgrund des Vergleichsweise geringen
Streckgrenze/Zugfestigkeits-Verhéltnisses der Matrix im Zustand T6, reicht
das Verfestigungsvermogen nicht aus um eine weitere Lastlibertragung bis
zum Erreichen der Verbunddrahtfestigkeit zu erreichen. Es kommt zur
fortschreitenden Einschnilirung an der Bruchstelle bis zum Probenversa-
gen.

7.3 Verbundsystemubergreifende Betrachtung

7.3.1 Vergleich des Verformungs-und Schadigungsverhaltens zwischen
metallischer Vollverstarkung und hybrider Verstarkung

Wie die Ergebnisse gezeigt haben, kommt bei Betrachtung des Verfor-
mungsverhaltens des Verbundes mit metallischer Vollverstarkung und des
Verbundes mit hybrider Verstarkung zu einer gegeniber der Mischungs-
regel nach [Kel65b] deutlich erhohten Bruchdehnung des Verbundes.
Makroskopisch zeigen beide Verbunde mehrfache Einschniirungen der
Proben im Warmebehandlungszustand T4. Anhand der Spannungs-
Dehnungs-Diagramme und bei Betrachtung der inneren Verbundschadi-
gung sind jedoch deutliche Unterschiede im Schadigungsverhalten zu er-
kennen. Wahrend die metallische Vollverstarkung aus Federstahldraht ein
duktiles Verformungsverhalten mit mehrfacher Einschnirung des Verstar-
kungselementes aufweist und es im Spannungs-Dehnungsdiagramm in
Folge dessen zu einem ausgepragten Plateau-Bereich kommt, zeigt der
Verbund mit hybrider Verstarkung (Verbunddraht auf Basis von Al,Os-
Fasern) ein sprodes Verhalten des Verstarkungselementes mit mehrfachen
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Briichen im Inneren des Verbundes, welches sich in mehrfachen Kraftab-
fallen im Spannungs-Dehnungsdiagram auflert. Trotz des spréden Verhal-
tens des Verbunddrahtes scheinen die zugrundeliegenden Mechanismen
der Uberbriickung der Fehlstelle sehr dhnlich abzulaufen. Wie bereits von
[Wei06a] und [Ham12] anhand optischer Dehnungsmessungen an Alumi-
niumstahldrahtverbunden gezeigt, konnte auch im Falle des Verbundes
mit hybrider Verstarkung eine sequentielle Dehnungslokalisation an un-
terschiedlichen Bereichen der Messstrecke festgestellt werden. Compu-
tertomographische Aufnahmen belegen, dass die Dehnungslokalisation
immer um eine innere Bruchstelle des Verbunddrahtes auftreten. Es ist
stark davon auszugehen, dass dies bei duktilen Verstarkungselementen in
Bereichen der Einschniirung des Stahldrahtes auftritt. Die weitere Verfes-
tigung kann anhand des Spannungsanstieges im Spannungsdehnungsdia-
gramm nach Verbunddrahtbruch belegt werden. Bei duktilen Verstarkun-
gen dagegen erscheint die Spannung nahezu konstant, was fir eine simul-
tane Verfestigung und Kraftumleitung um die Fehlstelle spricht. Nach
[SCH70] entspricht der Abstand der Einschnirstellen auch bei duktilen
Verstarkungselementen der kritischen Faserlange. Das Verformungsver-
halten ware somit stark abhangig von der Grenzflachenscherfestigkeit des
Verbundes. Die festgestellten Abstande im Verbund lassen diesen Schluss
aber nicht zu. [Ven70] zweifelt diese Theorie ebenfalls an, da die Verstar-
kungselemente hier nicht génzlich versagen. In Ubereinstimmung mit den
Ergebnissen aus der FE-Simulation hat die Grenzflachenscherfestigkeit in
diesem Verbund eine nur geringe Aussagekraft in Bezug auf das Schadi-
gungsverhalten. Die Radialnormalfestigkeit besitzt hier im Versagensver-
lauf den groReren Einfluss, da hier die radiale Kraftkomponente auf Grenz-
flache durch die Einschnirung des Verbunddrahtes dominiert und somit
den Abldsezeitpunkt bestimmt. Im Falle der Verstarkung mit Verbund-
drahten kommt der Grenzflachenscherfestigkeit jedoch Ubergeordnete
Bedeutung zu. Hier konnte der direkte Zusammenhang zwischen Frag-
mentlange und Grenzflachenscherfestigkeit der duReren Grenzflache
nachgewiesen werden. Trotz makroskopisch ahnlicher Verformungsme-
chanismen spielt die Grenzflache in beiden Verbunden deshalb eine un-
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terschiedliche Rolle in Bezug auf das Verbundversagen. Eine Anwendung
der Abschatzung fir die Verbunddehnung nach [Mil69] ist aufgrund des
unterschiedlichen Versagensverhaltens auf den Verbund mit hybrider
Verstarkung also nicht zuldssig. Die Steifigkeits- Festigkeitskennwerte kon-
nen jedoch in beiden Verbunden mittels des nach [Kel65b] und [Cou0O0]
aufgestellten analytischen Modellierung gut abgeschatzt werden. Im
Warmebehandlungszustand T6 kann in beiden Verbunden ein Mechanis-
menwechsel festgestellt werden. So kommt es in beiden Verbunden zu
einer einzelnen versagenskritischen Stelle im Inneren der Probe. Dies
spricht fiir eine Ubergeordnete Rolle der Matrixeigenschaften. Wahrend
im T4-Zustand ein deutliches Verfestigungsvermogen vorliegt, ausgedriickt
an einem niedrigen Streckgrenzenverhaltnis von 0,5, ist das Verfesti-
gungsvermogen der Matrix im T6-Zustand deutlich reduziert mit einem
Streckgrenzenverhaltnis von 0,9. Die festgestellte kontinuierliche Span-
nungsabnahme nach Erreichen der Maximalfestigkeit, d.h. nach Ein-
schniirbeginn bzw. Bruch des Verstarkungselements, sprechen fiir eine
Stabilisierung der Schadstelle. Aber das Verfestigungsvermogen der um-
gebenden Matrix reicht nicht aus um eine vollstindige Uberbriickung
dieser zu erreichen, d.h. diese Instabilitatsstelle fiihrt zum Versagen, bevor
eine Uberbriickung durch ausreichende Matrixverfestigung stattfinden
konnte. Da die Grenzflachenscherfestigkeit in beiden Verbunden sehr
hoch liegt, spielt sie vor allem bei der Einschnlrung des Verstarkungsele-
ments eine Rolle und stabilisiert somit den Draht, was hohere Bruchdeh-
nungen des Drahtes ermdglicht. Im hybriden Verbund ist durch die hohe
Grenzflachenscherfestigkeit eine ausreichende Kraftiibertragung gewahr-
leistet und verhindert somit den Pull-Out der Drahtfragmente.

7.3.2 Einfluss der Warmebehandlung auf die Grenzflache

Die Ergebnisse zeigen, dass eine Veranderung der Grenzflacheneigen-
schaften durch Prozess- und Warmebehandlung in beiden Verbundsyste-
men moglich ist. Ein gezieltes Grenzflachendesign erscheint damit mog-
lich. Wahrend bereits in frilheren Arbeiten festgestellt wurde, dass die
Prozessparameter vp.s (Pressgeschwindigkeit) und Tpess (Presstempera-
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tur) einen  gewissen  Einfluss auf die  Grenzflaichenscher
festigkeit besitzen [Wei07a], konnen diese aber nur in einem sehr engen
Rahmen variiert werden. Anwendungsnaher konnte sich das Grenzfla-
chendesign mittels Warmebehandlung erweisen. So konnte Uber einen
nachgeschalteten Glihprozess die Grenzflachenausbildung leicht nach-
traglich verandert werden. Am Stahlverbund zeigt sich, dass so die Diffusi-
on von Fe, Cr und Ni in die Aluminiummatrix ausgenutzt werden kann.
Jedoch zeigt sich, dass im Gegensatz zu [Bha89] die Bildung einer interme-
tallischen Reaktionsschicht mit einer Dicke von ca. 3 um zu einem friihzei-
tigeren Grenzflachenversagen im Zugversuch fihrt, die Festigkeitskenn-
werte etwas hoher liegen, aber die Korrosionsbestandigkeit der Grenzfla-
che deutlich herabgesetzt wird. Im hybriden Verbund miissen zwei
unterschiedliche Grenzflachen betrachtet werden. Betrachtet man die
inneren Grenzflachen zwischen Keramikfasern und umgebender Matrix, so
wird kein Einfluss einer zusatzlichen Warmebehandlung festgestellt. Dies
kann zum einen auf einen relativ niedrigen Mg-Gehalt in der Matrix zu-
rickgefiihrt werden und relativ kurzen Glihzeiten bei hohen Temperatu-
ren fir den Warmebehandlungszustand T6. Die auBere Grenzflache zeigt
eine Steigerung der Festigkeit, trotz Versagen in der Verbunddrahtmatrix.
Hier miissen genaue Untersuchungen der Mg-Konzentration im Grenzfla-
chenbereich durchgefiihrt werden, um die Steigerung auf Mischkristallver-
festigung oder auf neu eingebrachte Druckeigenspannungen zurtckzufiih-
ren.

7.3.3 Vergleich der spezifischen Eigenschaften der untersuchten Ver-
bundsysteme

Abbildung 7.16 zeigt im Vergleich die spezifische Steifigkeit E/p (Mittel-
wert aus allen Warmebehandlungszustianden) und die spezifischen Festig-
keitskennwerte Ryo,/p und Ry,/p, der untersuchten Verbundsysteme und
der zugehérigen Matrixmaterialien, sowie die relative Anderung dieser
spezifischen Eigenschaften gegeniber des unverstarkten Matrixmaterials.
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Vergleich der spezifischen Eigenschaften bei metallischer Vollverstarkung und hybrider
Verstiarkung, sowie Vergleich der relativen Anderung gegeniiber dem Matrixmaterial

Die deutlich geringeren Festigkeiten der EN AW-6082-Matrix des hybriden
Verbundsystems ist auf die Abschreckung mit Luft, statt mit Wasser, zu-
riackzufihren und belegt nochmals die Abschreckempfindlichkeit der un-
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tersuchten Matrixlegierung. Betrachtet man die spezifischen Steifigkeiten
beider Verbundsysteme, so zeigt das hybride Verbundsysteme eine leicht
hohere spezifische Steifigkeit, wie nach der Mischungsregel erwartet
[Reu29]. Aufgrund der leicht schragen Drahtlage und der hohen thermi-
schen Eigenspannung aus dem Herstellungsprozess zeigen die Proben ein
friiheres Abknicken in Bereich Il (vgl. Kapitel 6.2.1) und dementsprechend
geringe Ryo,-Werte. Insbesondere im Zustand T6 wird der Unterschied zu
den federstahldrahtverstarkten Proben deutlich. Aufgrund der geringen
Festigkeitssteigerung im Warmebehandlungszustand T6 erscheint die
Verstarkung hier sogar nachteilig. Auch der Vergleich zwischen verstarkten
T4-Proben und unverstarkten T6-Proben zeigt, dass der Warmebehand-
lungszustand T6 hier gleiche Zugfestigkeiten und hohere Dehngrenzen
bietet. Eine weitere Optimierung des Verbundsystems ist jedoch leicht
moglich durch die Verwendung steiferer und hoherfester Keramikfasern
im Verbunddraht (z.B. Nextel 610 [Dok00] [Mos01] [Ros12]).

7.3.4 Rolle der Grenzflache in MMC

Die vorgestellten Ergebnisse zu den beobachten Grenzflachenphanome-
nen zeigen, dass die Grenzflacheneigenschaften nicht immer unbedingt
maRgeblich flir das Verbundverhalten sind. So missen immer das Gesamt-
system und die morphologische Ausbildung der Grenzflache miteinbezo-
gen werden. Im Falle des Metall-MMC-Hybrid-Verbunds zeigt sich, dass
die Grenzflachenscherfestigkeit aufgrund des Schadigungsverhaltens ei-
nen direkten Einfluss auf die Fragmentierung des Verbunddrahtes hat und
dementsprechend einen direkten Einfluss auf das Zugverfestigungsverhal-
ten. In allen Fallen zeigt sich jedoch, dass das Zugverfestigungsverhalten
des Matrixmaterials zu unterschiedlichen Verformungs- und Schadi-
gungsmechanismen flhren kann. Flr die ermittelten Festigkeitskennwerte
im Zugversuch am untersuchten Metall-Metall-Verbund hat die Grenzfla-
chenscherfestigkeit, wenn bereits eine gute Anbindung vorliegt, eine eher
untergeordnete Rolle. Jedoch kann ein Einfluss der Radialnormalfestigkeit
auf die Dehnungskennwerte bei Einschniirung der Verstarkungselemente
festgestellt werden. Sprode intermetallische Zwischenschichten sind in
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jedem Fall zu vermeiden, selbst bei einer scheinbaren Erhohung der
Grenzflachenfestigkeit durch starkere chemische Bindung zeigen sich im
Zugversuch negative Effekte. Auch der Widerstand gegen Korrosion sinkt
durch das Vorhandensein ausgepragter intermetallischer Zwischenschich-
ten und ein noch deutlicherer Effekt ist bei mechanisch-korrosiver Bean-
spruchung zu erwarten. Die Betrachtung der Grenzflachenscherfestigkeit
ist jedoch in allen Fallen ein probates Mittel um die Grenzflachenausbil-
dung quantitativ zu beschreiben, sollte allerdings nur in Kombination mit
detaillierter Analyse der Mikrostruktur erfolgen. Geometrische Randbe-
dingungen miussen in allen Fallen der quantitativen Grenzflachencharakte-
risierung beachtet werden und nur bei Einhaltung der in Kapitel 7.1.2 de-
finierten Randbedingungen ist von einer Vergleichbarkeit auszugehen.
Push-Out- und Pull-Out-Versuche zeigen dabei vergleichbare Ergebnisse.
Aufgrund der einfacheren Probenherstellung und Prifmethodik ist der
Push-Out bei MMC jedoch vorzuziehen. Auch wenn die Effekte auf die
Ermittlung der Festigkeitskennwerte als eher schwach zu beurteilen sind,
ermoglicht eine genaue Charakterisierung eine Verbesserung des Ver-
standnisses der phanomenologischen Beschreibung von Schadigungsme-
chanismen und eine Optimierung von FE-Modellen zur Beschreibung von
MMC unter mechanischer Beanspruchung. So konnte anhand der experi-
mentell ermittelten Radialnormalfestigkeit bei der Verwendung als Ein-
gangswert flr die FE-Simulation des Zugversuches ein guter Abgleich mit
dem experimentellen Verhalten nach Uberschreiten der Verbundgleich-
malRkdehnung erreicht werden.
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8 Zusammenfassung

Das Ziel dieser Arbeit umfasste die werkstoffkundliche Analyse der Grenz-
flache in unidirektional verstarkten Aluminiumstrangpressprofilen. Hierbei
standen die Einfliisse durch Prozess- und Warmebehandlung, die Analyse
und Bewertung der Charakterisierungsmethoden, sowie das Degradati-
onsverhalten der Grenzflaiche bei mechanischer, sowie korrosiver und
mechanisch-korrosiver Beanspruchung im Fokus. Erganzt wurden die ex-
perimentellen Arbeiten durch FE-Simulationen des Push- und Pull-Out-
Versuchs, sowie des Zugversuchs.

Untersucht wurde hierzu ein Metall-Metall-Verbund, bestehend aus einer
aushartbaren EN AW-6082 Aluminiummatrix, welche mit 1.4310 Feder-
stahldraht verstarkt wurde, sowie ein Metall-MMC-Hybrid-Verbund, in
welchem die Aluminiummatrix durch einen weiteren Verbundwerkstoff, in
Form von vorinfiltrierten Aluminiumoxidfasern, verstarkt wurde.

Der Prozess- und Warmebehandlungseinfluss im Metall-Metall-Verbund
wurde anhand unterschiedlicher Warmebehandlungen entweder direkt
bei der Herstellung oder nach Profilherstellung untersucht. Hierbei konnte
verzeichnet werden, dass eine Wasserabschreckung der abschreckemp-
findlichen Matrixlegierung zur Festigkeitssteigerung dieser fuhrt. Da, wie
festgestellt die Matrixfestigkeit eine direkte Korrelation zur Grenzflachen-
scherfestigkeit aufweist, solange die Schadigung, wie gezeigt, hauptsach-
lich in der Matrix erfolgt, fiihrt dies ebenso zur Erhéhung der Grenzfla-
chenscherfestigkeit. Ein analoger Befund konnte flir warmausgelagerte
(Te-Zustand), sowie gereckte und warmausgelagerte (T8-Zustand) Profile
ermittelt werden.

Langeres nachtragliches Losungsgliihen ermoglicht die Beeinflussung der
Grenzflache durch Diffusionsprozesse. Dies fuhrt bei hoher Glihdauer zu
einem ausgepragten Diffusionsschichtwachstum, einer intermetallischen
Verbindung aus Aluminum, Eisen und Chrom. Gliihzeiten tber 5 h flhrten
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zu Diffusionsschichtdicken, welche sich negativ auf die Grenzflachenscher-
festigkeit auswirkten. Wird die Radialnormalzugfestigkeit an der Grenzfla-
che bestimmt, kann davon ausgegangen werden, dass nur die rein chemi-
sche Bindung gemessen wird. Hierbei zeigten nachtraglich fur 5 h diffusi-
onsgegliihte Profile (T4s,) die hochsten Festigkeiten, wahrend gereckte
Profile, aufgrund einer dabei auftretenden Grenzflachenschadigung die
niedrigsten Radialnormalfestigkeiten aufweisen.

Zur Quantifizierung der Grenzflachenscherfestigkeit werden Ublicherweise
Push-Out-Versuche betrachtet. Aufgrund der Geometrieabhangigkeit der
gemessen Werte, wurden Untersuchung bezliglich der Nutgeometrie an-
gestellt und mit Pull-Out-Versuchen verglichen. Dabei wurde eine starke
Geometrieabhangigkeit beim Push-Out-Versuch, sowohl im Experiment,
als auch in der Simulation, bei Verhéltnissen von h/b < 0,66 und Aspekt-
verhaltnisen < 1 festgestellt. Wird statt einer durchgehenden Nut die Pro-
be auch in Nutrichtung unterstitzt, so sinkt die Streuung und die gemes-
sene Grenzflachenscherfestigkeit erhoht sich. Im Vergleich hierzu zeigen
die Pull-Out-Proben eine sehr hohe Streuung, welche keine Riickschlisse
auf die Geometrieabhangigkeit zuldsst. Allerdings zeigen die simulativ
erhaltenen Ergebnisse die Tendenz zu einer abnehmenden gemessener
Grenzflachenscherfestigkeit mit steigender Probenhdohe und damit stei-
gender Querkontraktion des Drahtes. Das simulierte Schadigungsverhalten
zeigt dabei eine hohe Ubereinstimmung mit den experimentellen Ergeb-
nissen.

Bei Betrachtung der Grenzflachendegradation zeigt sich, dass der Verbund
in Schwefelsaurelosung (pH = 1) und Natriumchloridlosung (3,5 %) ein
deutlich erhohtes Korrosionspotenzial zeigt, wahrend in destilliertem
Wasser eine nur geringe korrosive Schadigung vorzufinden ist. Die Schadi-
gung findet dabei grolitenteils an der Grenzflache, durch interkristalline
Korrosion der Aluminiummatrix, statt. Bei Vorhandensein einer interme-
tallischen Grenzschicht wird eine beschleunigte Auflosung dieser Schicht
beobachtet, einhergehend mit einem rapiden Abfall der Grenzflachen-
scherfestigkeit. Die warmausgeharten Zustiande (T6 und T8) zeigen die
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beste Korrosionsbestandigkeit. In allen Fallen wurde ein Wiederansteigen
der Grenzflachenscherfestigkeit, vor allem in Natriumchloridlésung, beo-
bachtet. Dies konnte auf eine Ablagerung von Korrosionsprodukten im
entstehenden Spalt zurlckgefihrt werden.

Unter mechanisch-korrosiver Beanspruchung zeigt sich, dass die Verstar-
kung sich, zusatzlich zu einer Rissverlangsamung, aufgrund von Rissuber-
brickung und Rissinteraktion an der Grenzflache, ebenfalls positiv in Be-
zug auf die Schwingungsrisskorrosionsanfalligkeit der Profile auswirkt. So
wird im unverstarkten Matrixmaterial eine ausgepragte Schwingungs-
risskorrosionsempfindlichkeit beobachtet, welche durch die erhohte
Grenzflachenschadigung, die mit einem erhdohten Rissenergieverzehr ein-
hergeht, reduziert wird. Die Hohe dieser Schadigung ist dabei, analog zu
den Auslagerungsversuchen, abhangig vom Korrosionsmedium.

Unter quasi-statischer Zugbeanspruchung unterschied sich das Verfor-
mungs- und Schadigungsverhalten teils deutlich. In den kaltausgelagerten
Zustanden wird ein ausgepragter Plateaubereich beobachtet, welcher auf
eine Mehrfacheinschnirung des Verstarkungselementes zurtickgefihrt
wurde. Eine deutliche Grenzflachenablosung konnte dabei metallogra-
phisch nur im Zustand T4z, festgestellt werden, wobei die Sprodigkeit der
intermetallischen Grenzschicht zu einem, im Vergleich zum T4-Zustand,
friihzeitigen Probenversagen mit ausgepragter Grenzflachendelamination
fihrt. Die warmausgelagerten Zustande zeigen die hochsten Festigkeiten,
wobei keine Mehrfacheinschnirung beobachtet werden konnte, dennoch
stabilisiert die relativ hohe Grenzflachenfestigkeit die Einschnirung des
Verstarkungselementes und fihrt zu entsprechend vergroBerten Bruch-
dehnungen des Drahtes im Verbund. Mittels Kelly-Modell bzw. modifizier-
tem Kelly-Modell konnten die Festigkeiten gut abgeschatzt werden, die
Dehnungskennwerte werden je nach Grenzflachenversagen jedoch meist
Uberschatzt. Die FE-Simulation des Verbundes unter Zugbeanspruchung
zeigt eine gute Ubereinstimmung mit dem experimentellen Befund. Wobei
festgestellt werden konnte, dass die Grenzflachenradialnormalfestigkeit
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vor allem das Einschnirverhalten und die Grenzflachenablésung be-
stimmt.

Im Metall-MMC-Hybrid-Verbund liegen zwei zu betrachtende Grenzfla-
chen vor. Durch den Prozess des Verbundstrangpressens konnte mikro-
strukturell eine Verbesserung des Gefliges des Verbunddrahtes durch die
Umformung des Drahtes wahrend der Herstellung in Form einer Kornfei-
nung und einer Reduzierung der Porositat, festgestellt werden. Die duRere
Grenzflache stellt sich als nahezu fehlerfrei dar, wahrend an den inneren
Aluminiumoxidfaser-Matrix-Grenzflachen teils Riss- und Porenbildung
beobachtet wurde.

Die quantitative Betrachtung der Grenzflachenscherfestigkeit, sowie der
makroskopischen Eigenschaften erfolgte dabei jeweils in zwei Warmebe-
handlungszustanden (T4 und T6). Hierzu wurden, aufgrund der unter-
schiedlichen Skalen der Grenzflachen, unterschiedliche Versuchsmethodi-
ken angewandt. Die Innere Grenzflache konnte dabei mittels Mikro-Push-
Out-Versuch quantitativ charakterisiert werden und zeigte eine deutliche
Steigerung der Grenzflachenscherfestigkeit nach Verpressen des Ver-
bunddrahtes, welche durch eine anschlieRende T6 Warmebehandlung
nicht weiter verbessert werden kann. Zur Bestimmung der Grenzflachen-
scherfestigkeit in der duBeren Grenzflache wurde eine an den SFFT (Single
Fiber Fragmentation Test) angelehnte Auswertung genutzt. Die so be-
stimmten Grenzflachenscherfestigkeiten, konnten durch Makro-Push-Out-
Versuche verifiziert werden.

Durch die Verwendung von Verbunddrahten auf Basis von Aluminiumoxid-
fasern konnten die spezifischen Eigenschaften unter Zugbeanspruchung
gesteigert werden, insbesondere konnte auch die spezifische Steifigkeit
der Proben, im Gegensatz zum Metall-Metall-Verbund, gesteigert werden.
Das Schadigungsverhalten unterscheidet sich dabei je nach Warmebe-
handlungszustand deutlich. Im kaltausgelagerten Zustand ist die Schadi-
gung durch eine innere multiple Fragmentierung des Verbunddrahtes und
einer voranschreitenden Delamination gekennzeichnet. Die Versagensstel-
len konnen dabei durch die Verfestigung der umgebenden Matrix bis zum
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Erreichen der kritischen Fragmentlange Uberbrickt werden. Im warmaus-
gelagerten Zustand reicht das Verfestigungsvermogen der Matrix nicht aus
um nach dem Versagen des Verbunddrahtes eine weitere Fragmentierung
des Verbunddrahtes auszuldsen. Dies fihrt zu deutlich geringer Delamina-
tion an der Grenzflache und zu deutlich geringeren Totaldehnungen bis
zum Verbundversagen.
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