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Kurzzusammenfassung

Es werden die Kriechschidigungsmechanismen in Leichtmetall-Verbundwerkstoffen (Metal
Matrix Composites = MMC) untersucht. Die in-situ p-Tomographie mit Synchrotron-Ront-
genstrahlung als abbildendes Verfahren bietet den Vorteil zeitaufgeloster Messungen. Die mi-
krostrukturellen Mechanismen, die die Schidigung hervorrufen und zum Kriechbruch fiihren,
werden zeitabhidngig und lokal im Volumen analysiert sowie mit dem makroskopischen
Kriechverhalten korreliert. Anhand bestehender Modelle zur Beschreibung der Kriechschidi-
gung werden die Porositét in der metallischen Matrix, das Versagen der keramischen Verstér-
kungen sowie die Matrixablosungen von den Verstirkungen charakterisiert. Die Modelle nut-
zen phianomenologische Kriterien fiir die qualitative Analyse der Schadigung in den einzelnen
Kriechstadien einerseits und Bestimmung der Entstehungs- sowie Entwicklungsmechanismen
andererseits. Aus der Kombination der Modelle, die die rechnerischen Grundlagen liefern,
und deren Erweiterung fiir den 3-dimensionalen Anwendungsfall werden Methoden fiir die
zeitabhingige quantitative Beschreibung der Kriechschidigung entwickelt. Die Schadigungs-
prozesse zeigen eine Abhingigkeit von den gewédhlten Kriechbelastungen.

Allen untersuchten MMC-Werkstoffen -Titan+15%(SiC),, AA6061+22%(Al,03), sowie
AE42+10%(Saffi1®)f+10%(SiC)p— ist in den frithen Kriechstadien die Schidigung aufgrund
von Porenbildung und —wachstum in der Matrix durch den Mechanismus der Oberflachendif-
fusion gemeinsam. Es zeigt sich innerhalb der spiteren Kriechstadien, dass in den drei Werk-
stoffen letztendlich jedoch unterschiedliche Mechanismen zum Versagen fiihren. In den parti-
kelverstiarkten Werkstoffen Titan+15%(SiC), und AA6061+22%(Al,03), verursachen bei
hoheren Temperaturen nach wie vor die Schidigungsprozesse in der Matrix durch Porenbil-
dung und -wachstum den Kriechbruch. Bewirkt in dem MMC Titan+15%(SiC), nach einem
Mechanismuswechsel das Versetzungskriechen ein iiberproportionales Porenwachstum in Re-
lation zur Kriechdehnung, so bleibt in dem Werkstoff AA6061+22%(A1,03), die Oberfli-
chendiffusion weiterhin kriechschadigungsbestimmend und proportional zur Kriechdehnung.
Bei einem bei niedriger Temperatur und hoher mechanischer Belastung durchgefiihrten Expe-
riment des Werkstoffs AA6061+22%(Al,03), und dem hybridverstirkten MMC
AE42+10%(Saffi1®)f+10%(SiC)p sind Verstdarkungsbriiche ursédchlich fiir das Versagen. Das
Wachstum der Bruchspalten der Partikel (AI-MMC) bzw. der Fasern (Mg-MMC) findet in
beiden Werkstoffen proportional zur Kriechdehnung statt.

Fiir das zeit-, spannungs und temperaturabhingige Kriechschidigungs- und Kriechbruchver-
halten durch mikrostrukturelle Schidigungsmechanismen in der metallischen Matrix, Briiche
der Partikel- bzw. Kurzfaserverstarkungen sowie Matrixablosung von den Verstirkungen

werden modellhafte grafische Darstellungen entwickelt.



Abstract

The creep damage mechanisms in Lightmetal based Metal Matrix Composites (MMCs) are
analysed. In-situ p-tomography using synchrotron X-ray radiation is a 3-dimensional imaging
technique and exhibits the advantage of time-resolved studies. This enables in-situ investiga-
tions of damage during creep. The mechanisms of creep damage and creep fracture are ana-
lysed time-resolved and space-resolved in the volume. Thereby, microstructural damage me-
chanisms such as void formation in the matrix, reinforcement fracture and delamination of the
matrix from the reinforcements can be detected and correlated to the macroscopic creep
curve. To characterize the creep damage in the different creep stages existing models were
used, which are specifying the phenomenology of the damage and give qualitative informa-
tion about damage formation and evolution. These models were combined and extended for
the application to 3-dimensional data sets. Hence a method is developed which gives the
equations for time-resolved quantification of the determined creep damage mechanisms. The
damage processes are depending on mechanical stresses and temperature.

During the early creep stages surface diffusion dominates the creep damage through void
formation and evolution regardless of the investigated MMC-materials Titan+15%(SiC),,
AA6061+22%(A1,03), and AE42+10%(Saffil®)f+10%(SiC)p. In the later creep stages the
damage mechanisms which lead to creep fracture are different for each MMC. In the particle
reinforced MMC:s Titan+15%(Si1C), and AA6061+22%(Al,03), void formation and evolution
in the matrix results in creep fracture at higher temperatures. The main process in the Ti-
tan+15%(SiC),-MMC is super-proportionally void growth by power-law creep in relation to
creep strain. In contrast the surface diffusion determines void growth which remains propor-
tional to creep strain in the AA6061+22%(Al,03),-MMC. However, at high mechanical stress
and low temperature reinforcement fracture is observed in AA6061+22%(Al,03), as well as
in the hybrid reinforced AE42+10%(Saffi1®)f+10%(SiC)p—MMC. The growth of the particle
breakage (AI-MMC) respectively short-fiber breakage (Mg-MMC) is the main mechanism of
creep failure and proportional to creep strain.

The analysis of the experimental data enabled the generation of illustrations visualizing the
creep damage and failure as a function of time, stress and temperature. These illustrations
consider the microstructural damage mechanisms in the metallic matrix as well as fracture of

reinforcements (particles or short fibers) and matrix-reinforcement delamination.
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1. Einleitung 1

1. Einleitung

Bei Bauteilen, die neben mechanischen ebenso thermischen Belastungen ausgesetzt sind, tritt
bei erhohten Temperaturen (T > 0,4T,,) das zeitabhingige Phinomen des Kriechens auf. Das
Kriechen geht einher mit einer irreversiblen Schidigung des Werkstoffs bis zum Versagen des
Bauteils. Bei der Werkstoffauswahl ist daher dessen Kriechverhalten fiir die Lebensdauer
eines kriechbelasteten Bauteils von maBBgeblicher Bedeutung. Neben thermisch bedingter Ent-
festigung im fortschreitenden Kriechen ist die Schwichung des tragenden Querschnitts des
Bauteils durch Bildung von Kriechporen entscheidend, deren Zusammenwachsen zu Mikro-
rissen letztendlich zum Versagen fiihrt.

Im Fahrzeug- und Flugzeugbau hat sich im Laufe der vergangenen Jahre der Einsatz von
Leichtmetalllegierungen zur Gewichts- und damit Kraftstoffeinsparung etabliert. Nachteilig
ist bei Aluminium- und Magnesiumwerkstoffen, dass Kriechen bereits bei Temperaturen von
80-100°C auftritt [BURO5]. Die Legierungsentwicklung der letzten Jahre mit dem Ziel ver-
besserter Kriecheigenschaften hat jedoch gute Fortschritte erzielt, sodass Einsatztemperaturen
bis T =175°C moglich sind [ROS08, DIEO6]. Im Vergleich zu unverstirkten Leichtmetallen
bieten Verbundwerkstoffe auf Leichtmetallbasis (Metal Matrix Composites, MMC), verstirkt
mit keramischen Partikeln und/ oder Fasern, unter Beibehaltung der geringen Dichte signifi-
kant verbesserte gewichtsspezifische mechanische Eigenschaften, wie z.B. der 0,2%-Dehn-
grenze und der Kriechfestigkeit auch bei hoheren Einsatztemperaturen [KAIO3].

In vielen Publikationen wurden das Kriechverhalten und die Versagensmechanismen von zug-
kriechbelasteten leichtmetallbasierten MMCs untersucht [BROO1, DIEOS5, DL0O93, DLO95,
DRA92, EGGY94, KRA93, LI97a,b, MA02, NAM98, NIE84, REQO02, WHI92, ZHU92]. Ne-
ben der Bildung und dem Wachstum von Kriechporen in der Matrix wurden Briiche der Ver-
starkungsphasen sowie Matrixablosungen von den Verstiarkungen analysiert. Bislang wurden
die Analysen der Entstehung und Entwicklung der Kriechschidigung ex-situ anhand unter-
brochener Kriechexperimente durchgefiihrt. Gibt die ex-situ Methode lediglich ungeniigend
Auskunft iiber das Mal3 sowie die zeitliche Entwicklung der Schidigung im Kriechverlauf, so
machen es zeitaufgeloste tomographische Messungen unter Verwendung von Synchrotron-
Rontgenstrahlung moglich, die Werkstoffschddigung und die Schidigungsentwicklung raum-
lich, zeitabhingig und zerstorungsfrei wihrend der Kriechbelastung im Detail zu untersuchen
[PYZ05a, PYZO06b]. In dieser Arbeit wurden partikelverstirkte Titan- und Aluminium-Matri-
ces sowie eine hybrid mit Kurzfasern und Partikeln verstirkte Magnesium-Matrix untersucht.
Neben den keramischen Verstirkungsphasen haben die Werkstoffzustinde der Matrixwerk-
stoffe ebenfalls Finfluss auf die zu untersuchenden Parameter. Es werden daher als Rein-
Metall der Werkstoff Titan und als aushirtbare Werkstoffe die Aluminium-Legierung
AA6061 und die Magnesium-Legierung AE42 als Leichtmetall-Matrixwerkstoffe verwendet.



2. Stand der Erkenntnisse 2

2. Stand der Erkenntnisse
2.1 Leichtmetall-Verbundwerkstoffe

Metallmatrixverbundwerkstoffe (Metal Matrix Composites, MMC) bestehend aus einer
Leichtmetallmatrix, verstirkt mit mindestens einer keramischen Phase, verfiigen im Vergleich
zum unverstirkten Matrixwerkstoff allgemein iiber giinstigere gewichtsspezifische Eigen-
schaften, wie z.B. Festigkeit, Kriechfestigkeit, Verschlei3bestindigkeit und Temperaturwech-
selfestigkeit. Neben der Erhohung der Streckgrenze sowie der Zugfestigkeit bei Raum- und
erhohter Temperatur unter Beibehaltung einer Mindestduktilitdt bzw. -zdhigkeit, Erhohung
der Dauerfestigkeit auch bei hoheren Temperaturen und des E-Moduls, sowie der Verbesse-
rung der Temperaturwechsel- und Verschleil3bestindigkeit ist die Erhohung der Kriechbe-
standigkeit bei erhohten Einsatztemperaturen im Vergleich zu konventionellen Legierungen
ein weiteres Ziel bei der Entwicklung von Leichtmetall-Verbundwerkstoffen [KAIO3].

Diskontinuierlich mit Partikeln oder irregulédr orientierten Kurzfasern verstirkte Verbund-
werkstoffe entwickelten sich als Ergédnzung zu ausscheidungsgehirteten Werkstoffen rasant in
den 1980er Jahren [CLY95]. Neben der preisgiinstigen Herstellung in grolen Stiickzahlen
durch konventionelle metallurgische Prozesse wie Gieflen und pulvermetallurgische Verfah-
ren, den guten Formgebungsmoglichkeiten sowie guter Zerspanbarkeit besteht ein weiterer
Vorteil der diskontinuierlich verstarkten MMCs in der Isotropie der mechanischen Eigen-
schaften [KAIO3]. Fiir die Vorhersage des Materialverhaltens von MMCs haben sich Modelle
etabliert, die eine Berechnung von mechanischen und thermischen Verbundwerkstoffeigen-
schaften ermdglichen, um geeignete Materialkombinationen von Matrix und Verstarkungen
auszuwihlen. In der Literatur finden sich Modelle zur Charakterisierung von Verbundwerk-
stoffeigenschaften, von denen das Eshelby-Modell und das Shear-lag Modell die grofite Be-
deutung besitzen. Eshelby entwickelte Ende der 1950er Jahre ein mathematisches Modell
[ESHS57], das auBer der Beschreibung von Eigenschaften der einzelnen Phasen die Vorhersa-
ge von Eigenschaften des gesamten Verbundwerkstoffes erlaubt [CLY95]. Im Gegensatz dazu
ist das Shear-lag Modell, das von Cox Anfang der 1950er Jahre vorgestellt wurde, auf Ein-
schliisse beschrinkt, die iiber ein groBBes Lingen- zu Durchmesser-Verhiltnis verfiigen, wie es
fiir Fasern als Verstirkungsphase gilt. In seinem Shear-lag Modell beschreibt Cox die Last-
aufteilung auf die einzelnen Komponenten eines mit einer dulleren Last beaufschlagten Ver-

bundwerkstoffes.

2.1.1 Eshelby-Modell

Der Ansatz von Eshelby ermdglicht die Beschreibung der Reaktion des Verbundwerkstoffes
auf von auflen aufgebrachte Spannungen, Dehnungen und Temperaturen. Eshelby beschreibt

in seinen Arbeiten [ESH57], die auf dem dreidimensionalen Ansatz der Elastizititstheorie
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basieren, die Untersuchungen von Spannungs- und Dehnungsverteilungen in einem unendli-
chen homogenen isotropen elastischen Medium mit einer form- bzw. groenverdanderlichen
elliptischen Teilregion. Diese kann ein beliebiges Langen- zu Durchmesser-Verhiltnis auf-
weisen, sodass das Modell fiir alle Einschlussgeometrien Giiltigkeit besitzt. Eshelby stellt die
Ubertragbarkeit der Ergebnisse fiir die ellipsoidale Form der Teilregion auf runde und nadel-
formige Geometrien dar, indem das Ellipsoid als eine abgeflachte Kugel gedacht wird. Der
elastische Zustand der Teilregion, d.h. des Einschlusses/ der Verstirkung oder aber einer Pore
sowie eines Risses, und der Matrix soll bestimmt werden. Die Vorgehensweise des Eshelby-
Prinzips mit Ausschneide- und Filigeoperationen fiir den unelastischen, inkompressiblen Ein-
schluss beschreiben eingehend Withers et al. [WIT89]. Die Autoren zeigen im Detail die Er-
weiterung der Anwendung des Eshelby-Modells fiir die Vorhersage von elastischen, thermo-
elastischen sowie plastischen Eigenschaften von partikel- und kurzfaserverstirkten MMCs
und den Vergleich mit experimentellen Daten an einem Al/SiC-System [WIT89]. Der tensori-
elle Charakter und die Ubertragbarkeit des Eshelby-Modells auf den gesamten Verbundwerk-
stoff ermoglichen die Berechnung richtungsabhingiger Werkstoffeigenschaften, sodass iso-

trope und anisotrope Systeme berechnet werden konnen.

2.1.2 Shear-lag Modell

Das Shear-lag Modell wurde von Cox fiir eine einzelne gebrochene elastische Faser vorge-
stellt, die mit perfekter Bindung in einer elastischen Matrix eingebettet ist und mit einer Zug-
belastung in Richtung der Faserldngsachse beaufschlagt wird [COX52, MAHO04]. Dabei steht
die Analyse des Lasttransfers von Zugspannungen von der Matrix auf die Faser durch Scher-
spannungen in der Grenzfliche im Mittelpunkt [CLY95]. Mahesh et al. fassen die Weiterent-
wicklungen des Shear-lag Modells von Cox durch weitere Autoren zusammen. Von Bedeu-
tung sind die Erweiterungen des Modells fiir Multi-Faser-Verbunde und fiir den Fall, in dem
die Grenzflache bei nicht optimaler Haftung versagt und abgleitet, wenn die Scherspannung in
der Grenzflache einen bestimmten Wert iiberschreitet [MAHO04]. Es kommt zum sogenannten
fiber pull out. Der Einfluss der Faserlinge und die Faserausrichtung auf die zu erwartende
Festigkeit in Abhéngigkeit vom Fasergehalt sowie der Faser- und Matrixeigenschaften kon-
nen im Rahmen des Shear-lag Modells berechnet werden (vgl. Abschnitt 2.1.3.2). Als ideali-
sierende Annahme wird eine zylindrische Einzelfaser im Verbundwerkstoff betrachtet, der in
Faserrichtung mit einer Zugspannung belastet wird. Abb. 2.1 verdeutlicht, dass die Faser nicht
die volle Last iiber ihre gesamte Lidnge tragt, sondern iiber die Grenzfliche Faser/ Matrix

Schubspannungen auf die Faser iibertragen werden [KAIO3].
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Abb. 2.1 Wirkung von Zugspannung im kurzfaserverstdirkten Verbundwerkstoff auf eine Ein-
zelfaser, Illustration nach [MATO3]

Die Festigkeit eines idealen langfaserverstirkten Verbundwerkstoffes o, ausgehend von ei-

nem optimalen Fall der unidirektionalen Ausrichtung der Fasern in Beanspruchungsrichtung,
ohne Faserkontakte und optimaler Grenzflachenausbildung (vgl. Abschnitt 2.1.3.2) berechnet
sich tiber die lineare Mischungsregel zu [KAIO3]:

o.=®,-0,+(1-®,) 0, (GL. 2.1)
Hierbei sind ® der Faservolumengehalt, o, die Faserbruchfestigkeit und o,, die Matrix-

streckgrenze.

2.1.3 Festigkeit von Leichtmetall-Verbundwerkstoffen

Die Matrix eines Verbundwerkstoffes sollte bereits eine ausreichende Festigkeit besitzen, die
durch Mischkristall- und Ausscheidungshirtung erzielt werden kann. Ist die Matrixfestigkeit
zu gering, so werden von aullen angelegte Lastspannungen frithzeitig durch plastisches Flie-
Ben abgebaut. Dadurch konnen die in Verbundwerkstoffen zusétzlichen Mechanismen der
Festigkeitssteigerung durch mindestens eine weitere Phase nur eingeschrinkt wirksam wer-
den.

Die Festigkeitssteigerung durch Mischkristallhirtung wird durch die Einlagerung von Fremd-
atomen erreicht, sodass im Wirtsgitter in deren unmittelbarer Umgebung lokale Spannungs-
felder durch Verzerrungen entstehen, die von den Versetzungen iiberwunden werden miissen.
Bei der Festigkeitssteigerung durch Aushirtungsvorginge hingegen wirken die erzeugten
Ausscheidungen als Hindernisse fiir die Versetzungen, die lediglich durch Schneiden, Verlin-
gerung der Versetzungslinie oder Klettern umgangen werden konnen, wofiir ein zusétzlicher
Energieaufwand erforderlich ist. Im Unterschied dazu beruht die Festigkeitssteigerung der
metallischen Matrix durch keramische Verstarkung auf thermisch induzierten Eigenspannun-
gen, Riickspannungen, Verformungsverfestigung, Lasttransfer von der duktilen Metallmatrix
auf die keramische Hartphase, der Behinderung der Beweglichkeit von Versetzungen auf ih-
ren Gleitebenen und der Kornfeinung (Hall-Petch-Beziehung), da Korngrenzen fiir Verset-
zungen uniiberwindliche Hindernisse bilden [KAIO3].

Thermische Eigenspannungen entstehen wéhrend der Abkiihlung von der Prozesstemperatur
der MMC-Herstellung auf Raumtemperatur, da die thermischen Ausdehnungskoeffizienten

von Metallen i.a. groBer sind als die der Keramiken, d.h. die metallische Matrix zieht sich
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starker zusammen als die keramische Verstirkung. Daraus resultieren Zugspannungen in der
Matrix an der Phasengrenze und Druckspannungen in den keramischen Verstirkungen. Die
Ausnahme bildet hier Titan, dessen Ausdehnungskoeffizient in etwa dem von Aluminiumoxid
AlL,O3 entspricht (Tabelle A1 im Anhang). Riickspannungen treten auf, wenn sich die Matrix
aufgrund einer d@uBeren Belastung verformt. Die thermischen Eigenspannungen und Riick-
spannungen werden als innere Spannungen bezeichnet, die elastische Verformungen der
Hartphase hervorrufen, und wirken auf die umgebende Matrix zuriick. Dadurch reduziert sich

die Gesamtspannung des Werkstoffs, da eine Uberlagerung mit der #uBeren Spannung erfolgt.

Dutta et al. haben anhand von TEM-Untersuchungen gezeigt, dass die Matrix des Verbund-
werkstoffes nahe von Whisker-Verstarkungen plastisch verformt ist, was zu einer erhohten
Versetzungsdichte in der Umgebung der Verstirkungen fiihrt. Dieses wird auf die unter-
schiedliche Schrumpfung der Matrix und der Verstiarkungsphase wihrend des Abkiihlens und
insbesondere des Abschreckens bei Wirmebehandlungen aushirtbarer Matrixlegierungen
zuriickgefiihrt [DUT89]. Die Versetzungen in dieser Verformungszone treten untereinander
und mit mobilen Versetzungen in Wechselwirkung. Der hieraus resultierende Anstieg der
Festigkeit wird als Verformungsverfestigung bezeichnet

Die Grenzfliche zwischen der Metallmatrix und den Verstirkungen ist in der Regel inkohd-
rent, da beide Phasen voneinander abweichende Kristallgitter aufweisen, d.h. die Phasengren-
ze ist wie eine GroBwinkelkorngrenze aufgebaut. Im Matrixgitter treten keine oder nur gerin-
ge elastische Verzerrungen auf. Inkohirente Grenzflichen konnen von Versetzungen nicht
mehr geschnitten werden, sondern werden gemall Orowan umgangen oder iiberklettert (vgl.
Abschnitt 2.3.2).

Durch Versetzungsaufstau an den Phasengrenzen findet ebenfalls eine Verfestigung statt. Be-
wegen sich Versetzungen auf z.B. Keramikpartikel zu, werden sie an der Phasengrenze auf-
gestaut. Sie konnen sich dann in Partialversetzungen aufspalten, die Kleinwinkelkorngrenzen
ausbilden [GUS97]. Die Verstirkungen wirken somit als ,,temperaturbestindige Korngren-
zen“ und erhohen dadurch ebenfalls die Festigkeit bei erhohten Temperaturen, indem sie
Gleitbiander blockieren (Abb. 2.2).

Keramische
' Verstédrkung
X0

4%‘

\

Abb. 2.2 Verformungszonen in der Umgebung von keramischen Partikeln [REEOI ]
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2.1.3.1 Festigkeitssteigerung durch keramische Partikel

Die Festigkeitseigenschaften eines Metallwerkstoffs durch Partikelbeimengung kann durch

die Zunahme der Zugfestigkeit AR, . beschrieben werden [KAIO3]:

AR, . =A0C,+0y; +AOy, + Aoy, (Gl. 2.2)

p

Der Einfluss induzierter Versetzungen wird durch den FlieBspannungsbeitrag Ao, be-
schrieben. Ao, ist der FlieBspannungsbeitrag durch Anderung der KorngroBe, z.B. durch

Kornfeinung beim GieBlen oder durch Rekristallisation bei einer thermomechanischen Be-

handlung der Verbundwerkstoffe (Hall-Petch-Beziehung). Der Subkorneinfluss Ao g, kenn-
zeichnet den FlieBspannungsbeitrag durch Verdnderung der Subkorngrée D durch z.B.

Erholungsvorginge bei einer thermomechanischen Behandlung der Verbundwerkstoffe. Der
Beitrag der Verfestigung Ao, ist vom Partikeldurchmesser d und Partikelgehalt f abhingig.
Bei kleineren Partikeldurchmessern tragen der Korngrofleneinfluss und die Kaltverfestigung
am stdrksten zur Erhohung der Streckgrenze bei. Die Berechnungsgrundlagen der Spannungs-
beitrdage sind detailliert in [KAIO3] aufgefiihrt. In Abb. 2.3 ist schematisch die Abhéngigkeit
der wesentlichen Verfestigungsbeitrige bei zunehmendem Partikelgehalt und konstantem Par-

tikeldurchmesser fiir eine Aluminiumlegierung mit SiC-Partikelverstarkung dargestellt.

757 4 KorngréRe d=3um 757 d=20pum

'S 604 2 Verfestigung w go4 1 KorngréRe

% 3 Abkiihlung % 2 Verfestigung

= 45 4 SubkorngréRe 1 = 454 3 Abkiihlung

o =) 4 SubkorngroRe

2 30- 3 2 30-

& 3 3 3

(% N C% 15_/
0 b 1 ) b i 0- 1 1 1 1
0,00 0,06 0,12 0,18 0,24 0,30 0,00 0,b6 0,12 0,18 0,24 0,30

Volumengehalt SiC,, Volumengehalt SiC,

Abb. 2.3 Spannungsbeitrdge unterschiedlicher Mechanismen zur technischen Streckgrenze
aus [KAIO3]

2.1.3.2 Festigkeitssteigerung durch keramische Kurzfasern

Kurzfasern als Verstirkungskomponente ordnen sich hinsichtlich ihrer Wirkung zwischen
kontinuierlichen Fasern (Langfasern) und Partikeln ein. Thre Verstirkungswirkung ist zwar
geringer als die der Langfasern, bewirken bei regelloser Verteilung jedoch isotrope Eigen-
schaften des Verbundwerkstoffes. Neben der Verstirkungsgeometrie und deren -orientierung
ist analog zu den Partikelverstirkungen ein weiterer entscheidender Aspekt der Verstér-
kungswirkung der Volumenanteil der keramischen Phase in der Metallmatrix. Die Verstir-
kungswirkung von Kurzfasern in metallischen Matrices wird iiblicherweise durch das mikro-

mechanische Shear-lag Modell beschrieben. Fiir regellos verteilte Kurzfasern ist eine optimale



2. Stand der Erkenntnisse 7

Verteilung die Grundvoraussetzung fiir die Anwendbarkeit von Modellrechnungen zur Ab-
schiatzung der Verstarkungswirkung. Grundlegende Bedingung ist ebenso die ideale Haftung
zwischen Faser und Matrix. Will man eine Abschidtzung der Verstirkungswirkung von Kurz-
fasern mit Hilfe der linearen Mischungsregel vornehmen, miissen folgende Gréen als Funk-

tion der Faserlinge beriicksichtigt werden: Der Faserwirkungsgrad 77 (0<7<1), der Faser-
orientierungsfaktor C (regellos C =1/5, planar isotrop C =3/8 [KAI03]), die mittlere Faser-

lange [, sowie die kritische Faserldnge [, die sich berechnet zu:

i _O-F'dF

c

= Gl.2.3
2:Tpy, ( )

Mit der Faserbruchfestigkeit o, , dem Faserdurchmesser d, sowie der Scherspannung 7,
an der Grenzflache Faser/Matrix, wobei letztere sich nach [KAIO3] ergibt zu:
T =050, (Gl. 2.4)

Es gilt fiir die effektive Faserfestigkeit o . :

Cro =N 0p -(1— ZICI j (GL 2.5)

Werden diese GroBen in die lineare Mischungsregel (Gl. 2.1) eingesetzt, ergibt sich die Fes-
tigkeit des Verbundwerkstoffes bei diskontinuierlicher Verstarkung durch Kurzfasern und der
mittleren Faserldnge [, > [  zu:
o, .
0.=n-C-®, 0, |1-d, —L—|+(1-®,) -0}, (GL. 2.6)
2-1 -0,

Ist die mittlere Faserldnge [,,, = [, so gilt:
0c=n-C-05-Pp-0p+ (1—Df) -0y (GL.2.7)

Ist die mittlere Faserlidnge [,,, < [, folgt:

ac=n-C-aA};—’;f+(1—®F)-aA} (GL. 2.8)

Demzufolge ist in einem realen Werkstoff die Verstarkungswirkung geringer, wenn die mitt-
lere Faserldnge kleiner als die kritische Faserlidnge [,,, < [, ist, da die Bruchfestigkeit der Fa-

ser nicht vollstindig genutzt werden wiirde [KAIO3].

2.1.3.3 Grenzfliche Matrix/ Verstiarkung

Die Grenzfliche von Verbundwerkstoffen ist von groler Bedeutung, da die von auflen wir-
kenden Krifte von der duktilen, metallischen Matrix auf die harte, keramische Verstirkung
iber die Grenzfliche zwischen Matrix und Verstdarkung iibertragen wird. Das Bruchverhalten
von MMCs ist abhingig von der Festigkeit dieser Grenzfliache. Eine schwache Grenzfldche

besitzt eine geringe Festigkeit, jedoch eine hohe Bruchdehnung. Im Gegensatz dazu hat eine
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starke Grenzfliche eine hohe Festigkeit, jedoch eine geringe Bruchdehnung, die sich in einem
sproden Bruchverhalten duflert. In der Grenzflache sind Unstetigkeiten der chemischen Zu-
sammensetzung, der Kristall- und molekularen Struktur und der mechanischen Eigenschaften,
wie z.B. des Elastizititsmoduls, aber auch der physikalischen Eigenschaften, wie z.B. den
Wirmeausdehnungskoeffizienten, und der thermodynamischen Eigenschaften vorhanden.
Folglich sind die charakteristischen Merkmale der Grenzfliche von den Unstetigkeiten dieser
Eigenschaften bestimmt und damit spezifisch fiir jede Matrix-Verstirkungs-Kombination.

In einigen Fillen existiert eine ausgepriagte Grenzschicht, die durch eine chemische Reaktion
zwischen der Matrix und der Verstirkung entstanden ist, wie z.B. die Spinell-Phase bei dem
im Rahmen der vorliegenden Arbeit verwendeten Werkstoff AA6061+22%(Al,03), (vgl. Ab-
schnitt 2.4.2). In anderen Féllen wiederum besteht die Grenzfldche lediglich in einer nahezu
ebenen Anordnung von nur wenigen Atomen, sodass sich die Eigenschaften von denen der
Matrix zu denen der Verstiarkung sprunghaft d@ndern. Die chemischen Interaktionen und Reak-
tionen bestimmen die Haftfestigkeit der Grenzflache zwischen der Matrix und den Verstér-
kungen. Weiterhin veridndern und beeinflussen sie signifikant die mechanischen und physika-
lischen Eigenschaften der Verbundkomponenten. Neben den chemischen Vorgingen ist die
Oberflachenrauhigkeit der Verstirkungsphase von Bedeutung. Eine gute Benetzbarkeit der
Verstiarkung durch die Matrix, sodass die raue Oberfldche der Verstarkung durchgéngig be-
deckt ist, ist eine wichtige Voraussetzung fiir mechanische und chemische Haftfestigkeit
(Abb. 2.4) [MATO3]. Die Grenzflichenhaftung beruht somit auf der chemischen und mecha-

nischen Adhision zwischen Matrix und Verstirkungskomponente.

Matrix
Verstarkung
Abb. 2.4 Benetzung der Verstirkungsoberfliche durch die Matrix [MATO3]

Fiir den Einsatz von MMCs bei hohen Temperaturen ist die Stabilitdt der Mikrostruktur iiber
einen langen Zeitraum von grofer Bedeutung. Verdnderungen in der Mikrostruktur und an
den Grenzfldchen Matrix/ Verstiarkung, wie z.B. Ausscheidungen sowie deren Vergroberung
oder chemische Reaktionen zwischen Matrix und Verstiarkung, beeinflussen die Temperatur-

festigkeit und das Werkstoffversagen der Verbundwerkstoffe.

2.2 Grundlagen des Kriechens

Eine statische Last unterhalb der Streckgrenze (0 < Ry ,) fiihrt bei Raumtemperatur zu elas-
tischer Dehnung eines metallischen Werkstoffes. Bei erhohter Temperatur (T > 0,4T,,,) stellt
sich fiir eine Last unterhalb der Streckgrenze zusitzlich eine zeitabhingig fortschreitende
plastische Dehnung (Kriechdehnung) ein. Dabei konnen Werkstoffschidigungen auftreten,

die die Lebensdauer von Bauteilen begrenzen und letztlich zum Versagen fiihren.
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Der normgerecht als Zeitstandversuch (nach DIN EN ISO 204) bezeichnete Kriechversuch ist
ein Werkstoffpriifverfahren zur Ermittlung der zeit- und temperaturabhingigen plastischen
Verformung von Werkstoffen unter Einwirkung einer konstanten mechanischen Spannung o
und einer konstanten Priiftemperatur 7', die in der Regel oberhalb der Raumtemperatur liegt.
Das Werkstoffverhalten wird hierbei in Kriechkurven beschrieben, in denen die Dehnung ¢
als Funktion der Zeit t aufgetragen wird (Abb. 2.5 a). Die Funktion ist von den Versuchspa-
rametern der Temperatur 7" und der Spannung ¢ abhiingig. Die erste Ableitung der Funktion

£, nach der Zeit de/dt liefert die Dehnrate £, die auch als Kriechgeschwindigkeit bezeich-

net wird. Es gilt:

e=%_ r6.T.1) (GL. 2.9)
dt

Die Kriechkurve wird in die drei technischen Kriechbereiche I (primir), II (sekundér) und III
(tertidr) eingeteilt. Abb. 2.5 a zeigt schematisch den Vergleich einer idealen Kriechkurve un-

ter konstanter Spannung ¢ mit einer ,,realen* Kriechkurve unter konstanter Last F.

el A
Bruch
w
=2
T = const.

F=const

g = Cﬂ“s‘" - st
Emin £ g = oof 0434

(

| E Il
a o ' t b Ex
Abb. 2.5 Vergleich idealer und realer Kriechversuch: a) Kriechkurven, b) Kriechgeschwin-
digkeit [BURI1]

o= const
1]

P — -

Ein idealer Verlauf setzt voraus, dass die Gefiigestruktur des Werkstoffes und die Spannung
im Bauteil wihrend des Kriechens konstant bleiben. Eine iiber die gesamte Kriechzeit kon-
stante Spannung ldsst sich jedoch nur erreichen, wenn die Zugbelastung entsprechend der
Abnahme des Querschnittes durch die Kriechdehnung kleiner wiirde, was in technischen An-
wendungen meist nicht zu realisieren ist. Der unter idealen Bedingungen (o =const) lineare
Anstieg im sekundiren Kriechbereich weist unter konstanter Last (F =const) eine stetige Zu-
nahme der Kriechgeschwindigkeit entsprechend der kontinuierlichen Zunahme der Spannung
auf, sodass der Bruch unter diesen Bedingungen friihzeitiger erfolgt (Abb. 2.5 b). Ebenso be-
wirken hohere Versuchstemperaturen bei einigen Werkstoffen mikrostrukturelle Verdnderun-
gen, z.B. die Vergroberung von Ausscheidungen in ausscheidungsgehirteten Werkstoffen. In
diesen Fillen stellt sich kein stationidrer Kriechbereich ein, sondern die Dehnrate nimmt nach
dem Durchlaufen eines Minimums stetig zu. Die Abb. 2.5 a verdeutlicht, dass die Kriechsta-

dien nur bei Spannungskonstanz exakt zu identifizieren sind [BUR11].
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Die Gesamtdehnung £, berechnet sich aus der Summe einer Anfangsdehnung &; und einer
zeitabhdngigen Dehnung &, zu:

Epos =& TE; (Gl 2.10)
Dabei ist ¢y die Anfangsdehnung, die einen elastischen &, aber auch bereits plastischen Anteil
&; besitzen kann:

E,=E,+E (GL 2.11)

Im primiren Kriechbereich, oder auch Ubergangskriechbereich genannt, ist nach einem
sprunghaften, zeitunabhingigen Ansteigen der Anfangsdehnung &, eine kontinuierliche Ab-
nahme der Dehnrate zu beobachten. Ursichlich fiir die Verringerung der Verformungsge-
schwindigkeit sind Verfestigungsmechanismen, die aus einer Zunahme von Versetzungen
bzw. der Versetzungsdichte resultieren. Bei hohen Temperaturen kann die Versetzungsdichte
jedoch nicht beliebig zunehmen, da durch thermische Aktivierung das Klettern von Verset-
zungen moglich wird, sodass es zu Erholungsvorgingen durch Annihilation kommt. Die Er-
zeugung neuer Versetzungen durch plastische Verformung und die Abnahme der Verset-
zungsdichte durch Erholung fiihren in den sekundiren Kriechbereich. Fiir die Gesamtdehnung

Epoe =&, TE TE (Gl 2.12)
bedeutet dies, dass die stetig zunehmende Kriechdehnung €, die elastischen und plastischen

Anteile der Anfangsdehnung &, und &, tibertrifft.

Im sekundidren Kriechbereich besteht ein dynamisches Gleichgewicht zwischen Verfesti-
gungs- und Entfestigungsmechanismen. Deshalb ist in diesem Kriechstadium die Dehnrate
nidherungsweise konstant und wird deshalb der auch als stationédrer Kriechbereich bezeichnet.
Da bei technischen Kriechvorgédngen in der Regel kein stationédres Kriechen im mikrostruktu-
rellen Sinne auftritt, ist die Bestimmung der minimalen Kriechgeschwindigkeit & . ge-
briuchlich. Norton entwickelte im Jahr 1929 aus den Untersuchungen des sekundédren Kriech-
bereichs eine Beschreibung der minimalen Kriechrate £ ; als Potenzfunktion der Spannung
o, giiltig fiir niedrige und mittlere Spannungen:

& . =K-o" (Gl 2.13)
Der Spannungs- oder auch Nortonexponent n und die Konstante K sind temperaturabhéngige
Materialkonstanten. Der Nortonexponent n gilt als Indikator fiir den Verformungsmechanis-
mus (vgl. Abschnitt 2.2.1). Der Exponent n entspricht der Geradensteigung, die sich aus der

doppellogarithmischen Auftragung der minimalen Kriechgeschwindigkeit als Funktion der
Spannung ergibt (Abb. 2.6).
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lgés ,,plb“‘= power-law breakdown

n=>5
Versetzungs-
kriechen

Diffusionskriechen

lgo >
Abb. 2.6 Ermittlung des Norton-Exponenten n [BURII]

Es gilt der Zusammenhang:

logémin =a+n-logo (Gl. 2.14)
Die Konstante a bezeichnet hierbei den Ordinatenabschnitt der Geradengleichung. Die Be-
deutung dieser Konstanten ldsst sich anhand der Bestimmung einer eventuell vorhandenen
Schwellwertspannung gy, erldutern (vgl. Abschnitt 2.3, [Li99]): Ist bei einem sehr kleinen
Wert von &,in ~10"%" die Spannung o >0, so ist eine Schwellwertspannung vorhanden. In
diesem Fall ist a #0 und ergibt sich aus der Extrapolation der Geraden bis zum Spannungs-
wert o =0.

Die Temperaturabhingigkeit der Kriechgeschwindigkeit bei konstant anliegender Spannung
lasst sich mittels des empirischen Arrhenius-Ansatzes fiir thermisch aktivierte Prozesse be-

schreiben:

é~e(_ %) (Gl. 2.15)

Es sind Q die Aktivierungsenergie, R die allgemeine Gaskonstante und 7" die absolute Tem-
peratur in Grad Kelvin. Die Aktivierungsenergie Q wird durch die halblogarithmische Auf-
tragung der minimalen Kriechrate &  als Funktion der reziproken Temperatur 1/7 aus der
Geradensteigung bestimmt und Iésst sich berechnen mit:

d(In g')}

J0/T) (Gl. 2.16)

0--r]

Durch Verkniipfung des Nortongesetzes (Gl. 2.13) mit dem Arrhenius-Ansatz (Gl. 2.15) er-
gibt sich fiir die Kriechgeschwindigkeit:

&= Ao"e(_ %) (GL. 2.17)
Die Konstante A ist eine Materialkonstante, die experimentell ermittelt werden muss.

Der tertidre Kriechbereich, in dem mesoskopische Schidigungen des Werkstoffes zu beobach-
ten sind, zeichnet sich durch eine iiberproportional zunehmende Dehnrate aus (Abb. 2.5 b).

Das Potenzgesetz (Gl. 2.17) versagt demgemail} aulerhalb des sekundédren Kriechbereichs bei
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der Beschreibung der Dehnrate. Der Ubergang zum tertiiren Kriechbereich wird daher als
,power-law breakdown* bezeichnet und als Wechsel vom Versetzungsklettern zum Kriechen
durch thermisch aktivierte Gleitvorginge gedeutet. Entfestigende Mechanismen, z.B. ther-
misch aktivierte Annihilation, bestimmen in diesem Bereich die Kriechverformung. Eine ef-
fektive Abnahme des Probenquerschnitts durch Bildung innerer Hohlrdume (Poren) oder Ein-
schniirungen fiihrt letztendlich zum Kriechbruch (vgl. Abschnitt 2.2.2., Abb. 2.8, Abb. 2.9).

2.2.1 Kriechmechanismen in Metallen

Die mikrostrukturellen Mechanismen, die beim Kriechprozess in Metallen auftreten, sind ab-
hingig von der Versuchstemperatur und mechanischen Belastung. Frost und Ashby entwi-
ckelten eine anschauliche Darstellung, die ,,Deformation Mechanism Maps®, in denen die
verschiedenen Kriechmechanismen werkstoffabhingig dargestellt sind. Die angelegte Span-

nung o ist auf den Schubmodul G normiert und in Abhéngigkeit von der homologen Tempe-

ratur T /T, aufgetragen [FRO82] (Abb. 2.7).

o k10"
G f r theoretische Festigheit
1014

Versetzungsgleiten
(konventionelle plastische Verformung)

10 2 :E"]ivhgﬁ'mue

~ Versetzungskriechen
Vers-kerndiffusion Volumen-
10 3 diffusion
elastische
Verformung

Diftusionskriechen
107+

Coble- Nabarro-

Kriechen Herring-
~ Kriechen
10 I I I I : !
0,0 0,2 0,4 0,6 0,8 1,0
e
A

m

Abb. 2.7 Idealisierte ,, Deformation mechanism map “ nach [ROS08]

Technisch relevante Kriechbelastungen liegen typischerweise im Temperaturbereich von ca.
0,4-T, <T <T, und bei mittleren Spannungen im Bereich von 10™ < /G <107 . Hier sind

das Diffusions- und Versetzungskriechen die dominierenden Verformungsmechanismen
(Abb. 2.7). Beim Diffusionskriechen diffundieren Leerstellen oder Zwischengitteratome
durch das Kristallgitter [ROS08]. Das Versetzungskriechen beinhaltet Versetzungsbewegun-
gen (Versetzungsklettern), wobei Barrieren durch thermisch aktivierte Prozesse iiberwunden
werden. Bei hohen Temperaturen weicht die Versetzung einem Hindernis aus und bewegt sich
weiter, indem sie Leerstellen anlagert oder aussendet. Bei diesem Klettervorgang bewegt sich

die Versetzung aus ihrer urspriinglichen Gleitebene heraus [ROS08].
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2.2.2 Kriechschidigung und Kriechbruch

Kriechbelastete Werkstoffe versagen vorwiegend an den Korngrenzen, da es hier bevorzugt

zur Bildung von Poren und Mikrorissen kommt (Abb. 2.8).

BRITTLE -———— o DUCTILE

LB
L

i D
CLEAVAGE  INTERGRANULAR PLASTIC GROWTH OF VOIDS RUPTURE BY NECKING OR

SHEARING-OFF
FRACTURE | TRANSGRANULAR] [INTERGRANULAR |

CREEP TEMPERATURES 2 Q.3T,,[LOW TEMPERATURES.Z O.3T,,

INTERGRANULAR CREEP GROWTH OF vOIDS BY RUPTURE DUE TO
FRACTURE POWER-LAW CREEP DY MAMIC RECOVERY
I¥OIDS ) [ WEDGE CRACKS] ITRANSGRANULAR) INTERGRANULAR ) OR RECRYSTALLISATION

Abb. 2.8 Klassifizierung der Kriechbruchmechanismen [ASH79]

Die interkristalline Kriechschidigung durch Korngrenzengleiten und Kriechporen/ Kavernen-
poren auf den Korngrenzen beschreibt ausfiihrlich die Grundlagenliteratur [BUR11, ROS08].

In Abb. 2.9 sind die Entwicklungen der Gefiigevorginge der Kriechschiddigungen im Verlauf
der Kriechkurve dargestellt.

1 —
4
08
3
06 |— )
A, ]
04l
02
| | | | |
0 0,2 0,4 0,6 0,8 1

tit

m

Abb. 2.9 Entwicklung der Kriechschiidigung, normierte Kriechkurve [BURI]
1 Keimbildung: Schddigung noch nicht nachweisbar

2 Einzelne Mikroporen (Cavities)

3 Mikroporenketten; deutlich nachweisbar

4 Mikrorisse

e Bruch durch Makrorisse

Hohe Temperaturen, lange Kriechzeiten sowie lokale Spannungskonzentrationen, wie z.B. an
Ausscheidungen, an den Verstiarkungen bzw. Verstirkungs-Clustern bet MMCs oder Verset-

zungsaufstau, begiinstigen die Porenbildung. Schadigungsmechanismen, wie Riss- bzw. Po-
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renentstehung, -wachstum und -zusammenwachsen, bewirken eine Verringerung des effektiv
tragenden Probenquerschnitts. Damit einher gehen eine Spannungserhohung und Spannungs-
tiberhdhungen durch Kerbeffekte, die zu groerer Dehnung sowie einer Beschleunigung der

Dehnrate im tertidren Kriechbereich und letztendlich zum Kriechbruch fiihren.

2.2.3 Modelle der Porenbildung und des Porenwachstums in Metallen

Die Porositit bietet eine gute Moglichkeit, die makroskopischen Kriechphdnomene mit den
mikrostrukturellen Vorgéngen zu korrelieren, beschreibt als integrale GroB3e die Ablidufe der
Porenbildung und —entwicklung jedoch nur unzureichend. Fiir eine detaillierte Betrachtung
und Bewertung der mikrostrukturellen Kriechmechanismen sind neben der Porenanzahl, dem
Porenvolumen ebenso die Porengeometrie und —orientierung in Bezug auf die Belastungsrich-

tung von Bedeutung.

2.2.3.1 Das Modell von Greenwood

Greenwood untersuchte die Porenbildung und das Porenwachstum im Kriechverlauf
[GREG69]. Er analysierte dafiir die Entwicklung der Porenanzahl und des Porenvolumens in
den einzelnen Kriechstadien. Er fand fiir den Prozess der Porenbildung in den frithen Kriech-

stadien eine lineare Abhéngigkeit der Porenanzahl von der Kriechdehnung:
ANp = No + Ny (g, t) (GL. 2.18)

Es sind ANp die Anderung der Gesamtporenanzahl, N, die Porenanzahl im Ausgangszustand
(No =const) sowie Nj(¢,t) die Porenanzahl in Abhéngigkeit von der Kriechdehnung und
-zeit. Aus experimentellen Daten schloss Greenwood auf die Kriechdehnung als die haupt-
sdchliche Einflussgrofe fiir die Porenbildung und beschrieb die Zeit sowie die Verfor-
mungsrate als untergeordnete Faktoren. Greenwood leitete daraus ab, dass geometrische
Merkmale des Deformationsvorganges hauptsichlich fiir die Porenbildung verantwortlich
sind. Diese Schlussfolgerung beinhaltet, dass unterschiedliche Mechanismen fiir die Porenbil-
dung einerseits und deren Wachstum andererseits ursdchlich sein miissen. Der beschriebene
lineare Zusammenhang gilt nach Greenwood fiir geniigend weit voneinander entfernte Poren.
Diese Bedingung ist im fortlaufenden Kriechprozess, bei dem die Poren wachsen und sich
deren Abstand zueinander verringert, nicht mehr erfiillt. Folglich wird das Porenwachstum im
Kriechverlauf zunehmend vom abnehmenden Porenabstand bestimmt. In Abhéngigkeit von
der Spannung sind verschiedene Prozesse fiir das Porenwachstum maBgeblich. Bei geringen
Spannungen wachsen Poren iiberwiegend aufgrund der ,,Kondensation* von Versetzungen,
wihrend die Rissbildung nur nebensichlich ist. Hingegen tritt bei hoheren Spannungen ver-
starkt Rissbildung auf. Als weitere Einflussgro3e bekommen im fortschreitenden Kriechver-

lauf Spannungskonzentrationen eine grofere Bedeutung, sodass Mikrorisse zwischen den
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Poren auftreten konnen. Greenwood beschreibt die dehnungs-, zeit- und spannungsabhiingige
Anderung des Porenwachstums in den spiteren Kriechstadien durch die Anderung des Ge-
samtporenvolumens AV, die proportional zu einer Funktion f(p) ist:

AV,~e-t-a™- f(p) (Gl 2.19)
Hierbei beschreibt die Funktion f(p) den Einfluss der Porengrofe auf das Porenwachstum in

Relation des Abstandes der Poren zueinander.
2.2.3.2 Das Modell von Cocks und Ashby

Cocks und Ashby betrachten das Kriechverhalten von kristallinen Festkorpern. Sie beschrei-
ben fiir auf Korngrenzen liegende aufgrund von Inhomogenitéten, wie Ausscheidungen, Teil-
chen, Gleitbdndern, Versetzungsaufstau sowie einmiindende Subkorngrenzen, gebildete Poren
mathematisch umfassend die Modellvorstellungen der Diffusion (Abb. 2.10 a, b) und des Ver-
setzungskriechens der Matrix (power law creep) (Abb. 2.10 c) als mogliche Mechanismen des
Porenwachstums [COCR82]. Fiir das Porenwachstum durch Diffusion unterscheiden Cocks/
Ashby zwei Fille: Die Korngrenzen- und die Oberfldchendiffusion. Fiir den Mechanismus der
Korngrenzendiffusion wird angenommen, dass Material an den Korngrenzen aus der wach-
senden Pore diffundiert, wihrend weiteres Material iiber die Oberflichendiffusion auf der
Porenoberfldche schnell wieder verteilt wird, sodass die Pore Kugelgestalt behilt (Abb. 2.10
a). Erfolgt die Materialverteilung durch die Oberflachendiffusion auf der Porenoberflidche
langsamer als die Korngrenzendiffusion, so verlisst mehr Material die Pore am Aquator und
das kugelférmige Wachstum endet. Infolgedessen nimmt die Pore eine linsenférmige Gestalt
an, die durchaus rissdhnlich sein kann (Abb. 2.10 b). Die die Poren umgebenden Korner wer-

den bei den Wachstumsprozessen durch Diffusion als unelastisch betrachtet [COC82].

a a o
. o\
* unelastisch * ’ £= &, (_)
)

—
KORNGRENZEN- DBERFLACHEN- VERSETZUNGS- a\" 1 "
DIFFUSTON DIFFUSION KRIECHER £=g, (_) . ( )

3 Oy 1—fn
7~ g
1—< >—o 6b (—&‘- ::—-0
M =2
W |T T
- or |= = 2r e - r =
A\ L.
A}
unelastisch
a ) o a
a) b) c}

Abb. 2.10 Porenwachstumsmechanismen nach Cocks/ Ashby, Illustration nach Arzt [ARZ84]

Welcher Mechanismus der beiden Diffusionsprozesse stattfindet, ist abhingig von den vor-

handenen Spannungszustidnden. Dafiir geben Cocks und Ashby als Kriterium das Verhiltnis
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eines hydrostatischen Drucks p zu der von Mises Vergleichsspannung o, an, die auf ein Vo-
lumenelement wirken, das eine Pore enthilt. Ist das Verhiltnis von p/a, groB, so behilt die
Pore ihre Kugelgestalt, ist das Verhiltnis klein, so wird sie linsenférmig [COCS80].

Der hydrostatische Druck p ist gegeben mit:

p= —é(% + 03 + 03) (Gl. 2.20)

und die von Mises Vergleichsspannung o, mit:
1 2 2 22
0o = [H(01 = 0)% + (03— 03)? + (05 — 01)?} (GL.2.21)

Es sind o0y, 0, 03 die Normalspannungen. Im einachsigen Belastungsfall gilt, dass die von
Mises Vergleichsspannung g, gleich der angelegten Zugspannung oy ist.
Die Schidigungsrate df, /dt, fir die das Porenwachstum aufgrund der Korngrenzendiffusion

ursdchlich ist, berechnet sich nach [COCS82] zu:

1n _ bo o1
&y dt fhl/zln(l/fh) (0-0) (Gl 2.22)

Mit der Kriechrate £, unter einfacher Zugbelastung o;, der materialabhéngigen Kriechkon-

stanten g, der Porenfliche f;, und dem werkstoffabhingigen Parameter ¢, der gegeben ist

durch:

__2Dp6pQay

e (Gl. 2.23)

&o
Mit dem Korngrenzen-Diffusionskoeffizienten Dg, der Dicke der Korngrenzen &z, dem
Atomvolumen Q, der Boltzmann-Konstanten k und dem halben Porenabstand (.

Die Dehnrate de/dt, fiir die nach [COC82] das Porenwachstum aufgrund von Korngrenzen-

diffusion ursichlich ist, ist gegeben durch:

s (06 @229

Fiir die Schidigungsrate dfy, /dt verursacht durch die Oberfldchendiffusion gilt:

1/2 3
Ldfn _ Pofp'_ (01) (Gl. 2.25)

g dt  (1-fn)? \op
Mit dem Materialparameter ), der gegeben ist durch:

l/) 1 Dsasﬁﬂg
0™ VZ kTly2 &

Mit dem Oberflachen-Diffusionskoeffizienten Dg, der Dicke der Materialschicht g, in der die

(GL. 2.26)

Oberfliachendiffusion stattfindet, und der freien Oberfldchenenergie ys.

Fiir die Dehnrate de/dt, verursacht durch die Oberfldchendiffusion, ergibt sich:

1/2 2
Lde _ Wofn ¥s (ﬁ) (GL. 2.27)

godt  (1—fp)3 dag \og
Die diffusionsbasierten Wachstumsprozesse finden an kleinen Poren statt. Bei fortgeschritte-

ner Kriechschiadigung, wenn die Poren grofler sind, oder bei hohen Spannungen kann das Po-
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renwachstum zudem durch Versetzungskriechen erfolgen. Hierbei ist die Kriechrate der Ma-

n
trix, die die Poren direkt umgibt, um den Faktor (1 ! ) beschleunigt (Abb. 2.10 c).

~Jh
Fiir die Schiadigungsrate dfy, /dt verursacht durch das Versetzungskriechen (power law creep)

gilt:
1 dfh ﬁ[(l oG- fh)] (Z_;)” (GL. 2.28)

&o

Hierbei ist § ein Parameter, der den Einfluss des Spannungszustandes auf die Porenwachs-

tumsrate wiedergibt:

B = sinh — [2 () ﬁl (Gl. 2.29)

()
Bei einfacher Zugbelastung gibt [COCS82] fiir § =0,6 an.

Cocks und Ashby formulieren die Kopplung der Diffusionsprozesse, d.h. Korngrenzen- sowie
Oberfliachendiffusion, mit dem Versetzungskriechen fiir das Porenwachstum. Sie beschreiben
den Wechsel des jeweils dominierenden Mechanismus in Abhédngigkeit von den Materialpa-
rametern ¢, und 1, durch einen kritischen Flichenanteil der Porositit £, fiir die Korngren-
zendiffusion und f® fiir die Oberflichendiffusion.

Es gilt fiir den Mechanismuswechsel von der Korngrenzendiffusion zum Versetzungskrie-

chen:

b0 = B () [ - - )] (2)" (2) (G1. 2.30)

01

Mit dem kritischen Flachenanteil:

b _ 1
fe = {a;[In(a;)-1]}3/2 (Gl. 2.31)

Wobei a; sich berechnet zu:

_ 4m+1) (a1\" (ao
a, =102 (%) (01) B (Gl. 2.32)
Fiir den Mechanismuswechsel von der Oberfldchendiffusion zum Versetzungskriechen gilt:
_ pQ-fp* _1/(o1\" (o0)?
Yo=F"0n [(1 oy 1] (%) (01) (Gl. 2.33)

Mit dem kritischen Flichenanteil:

n o1 2
£5 = [(nﬂ)ﬁ (ao) (0_0)3] (Gl 2.34)

Eine Kopplung aller drei Porenwachstumsmechanismen wird von Cocks und Ashby nicht

beschrieben.
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2.3 Kriechen von Leichtmetall-Verbundwerkstoffen

Das Mab fiir die Kriechfestigkeit ist die Kriechrate im sekundédren Kriechstadium. Die erhohte
Kriechfestigkeit von MMCs resultiert wesentlich aus der Einschrinkung der plastischen Ver-
formung der Matrix. Entscheidend hierfiir sind im Verbundwerkstoff das Verhiltnis der Vo-
lumenanteile der Verstirkung zur Matrix und die Geometrie der Verstiarkungsphase. Sind die
Werte der Moduln und der thermischen Ausdehnungskoeffizienten von Matrix und Verstir-
kungsphase stark unterschiedlich, wirkt sich dieses auf die anfdngliche Kriechrate und die
Eigenspannungsverteilung aus [DAV9S5].

Krajewski et al. fanden bei Untersuchungen an partikelverstirkten Al-Matrices, dass Aus-
scheidungen in der Matrix als sogenannte indirekte Festigkeitssteigerung einen zusitzlichen
Einfluss auf die Kriecheigenschaften von Verbundwerkstoffen haben. Die Kriechfestigkeit
und die Aktivierungsenergie von MMC-Werkstoffen sind im Vergleich zu einphasigen Matri-
ces im Wesentlichen von den Ausscheidungen in der Matrix bestimmt [KRA95]. Die in
Kriechversuchen an MMCs ermittelten sehr hohen Werte fiir den Spannungsexponenten n
und die Aktivierungsenergie Q konnen erheblich von denen einphasiger Werkstoffe abwei-
chen. Die hohen Spannungsexponenten n sind mit der Theorie der Annahme eines Schwel-
spannungsanteils gy, erkliarbar. Die Schwellspannung o3, wird zu dem Spannungsanteil O;

addiert, der durch die Versetzungen hervorgerufen wird [CHAO1]. Unter der Annahme der

Erholungstheorie nach Weertmann, dass die von auflen anliegende Spannung o, das Gleich-
gewicht mit den inneren Spannungen O; hilt [WEE95], gilt:

c,=>0,=a-Gbp+o, (GL. 2.35)
Hierbei sind & der Wirmeausdehnungskoeffizient, G der Schubmodul, b der Burgers-Vek-
tor, p die Versetzungsdichte und o, die Schwellspannung, der verschiedene Mechanismen
der Versetzungsbehinderung zugrunde liegen. Wird die angelegte Spannung o, durch Abzug
des Schwellspannungsterms o, korrigiert, kann das Kriechverhalten mehrphasiger Werk-
stoffe auf die charakteristischen Groen des wahren Spannungsexponenten 7,, und der Akti-

vierungsenergie fiir die Selbstdiffusion Oy, zuriickgefiihrt werden. Aus der Gleichung (GI.
2.17) ergibt sich somit

o _ QJ
£ :A’.(M] e (R'TJ (GL. 2.36)
E

Diese Gleichung beschreibt das Kriechverhalten des entsprechenden unverstirkten Werkstof-

fes.
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In der Literatur besteht fiir die Ursache des Auftretens der Schwellspannung o, weitestge-

hend Einigkeit dariiber, dass die Verstiarkungsphase hierfiir nicht der Grund ist. Nachweislich
wurden Ausscheidungen, losgeloste Spinellteilchen und feine Oxide, die im Falle einer pul-
vermetallurgischen Herstellung entstehen, als Ursache fiir die Behinderung der Versetzungs-
bewegung gefunden. Die Hohe der Schwellspannung wird jedoch sehr wohl von der Verstir-
kungsphase bestimmt, da diese die Ausscheidungskinetik und daraus folgend die GroéBe sowie

die Verteilung der feinen Teilchen in der Matrix malgeblich beeinflusst [BROO1]. Die
Schwellspannung ©,, mehrphasiger Werkstoffe, die auch als Teilchenhdrtungsbeitrag be-
zeichnet wird, ist eine Funktion mehrerer Parameter

o, = f(Wechselwirkungsmechanismus, ©,, ®,, d,, A, T)

Hierbei sind &, der Volumenanteil der Teilchen, d, deren GroSe und A, der mittlere Teil-

chenabstand. Die physikalische Erklidrung fiir die Schwellspannung 0, in teilchenverstérkten

Werkstoffen beschreiben detailliert [BUR11] und [BROO1].

Die Diskrepanz der thermischen Ausdehnungskoeffizienten der Matrix und der keramischen
Verstiarkungen erzeugt thermische Spannungen, die geniigend hoch sind, um eine Verformung
der Matrix zu bewirken. Daraus resultiert eine erhohte Versetzungsdichte und damit eine Fes-
tigkeitssteigerung. Weiterhin trdagt im Kriechversuch ein Versetzungsaufstau an den Verstér-
kungen iiber den Abstand der Verstirkungen zur Festigkeit des Verbundes analog der Hall-
Petch-Beziehung bei. Die Verstiarkungen behindern die Gleitbandausbildung, auf denen sich
die Versetzungen bewegen, da diese auf die Matrixbereiche zwischen den Verstdarkungen be-
schriankt sind (vgl. Abschnitt 2.1.3, Abb. 2.2).

2.3.1 Kriechen von MMC,

Partikelverstarkte Werkstoffe, die zu den diskontinuierlich verstarkten MMCs gehoren, zeigen
typische Kriechverldufe mit primirem, sekundidrem und tertidirem Kriechstadium.

Bei vergleichenden Studien der Kriecheigenschaften der unverstidrkten Al-Legierung AA6061
mit der partikelverstirkten Legierung AA6061+20%(SiC), fand Nieh eine sehr viel hohere
Kriechfestigkeit des Verbundwerkstoffes im Vergleich zum unverstiarkten Matrixwerkstoff,
verbunden mit einem sehr viel hoheren Spannungsexponenten n [NIE84]. Webster zeigte,
dass bei mittleren Temperaturen die Festigkeit von Verbundwerkstoffen durch die Verstir-
kungen bestimmt wurde. Nach Webster erfolgt eine Lastiibertragung der angelegten Span-
nung auf die Verstdrkungen, die iiber einen hoheren E-Modul und einen hoheren Formfaktor
verfiigen [WEBS82]. Bei sehr viel hoheren Temperaturen ist die Festigkeit durch die Matrixei-
genschaften bestimmt. Dieses beschreiben ebenso Krajewski et al., die einen deutlichen Ein-
fluss von Ausscheidungsstrukturen, d.h. die Abstidnde der Ausscheidungsteilchen, in der Ma-

trix auf die Kriechrate bei der Untersuchung von einphasigem Aluminium und der Al-
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Legierung 2219/TiC/15p-T6 fanden [KRA93, KRA95]. Sie postulieren aufgrund ihrer Ergeb-
nisse, dass sich die Ausscheidungsstrukturen in Abhédngigkeit von der Anwesenheit der Parti-

kelverstdarkung ausbilden.

2.3.2 Kriechen von MMC;

Nieh beschreibt den charakteristischen Verlauf der Kriechkurve eines kurzfaserverstirkten
MMCs mit einem sehr kurzen primiren, gefolgt von einem ausgedehnten sekundiren und
einem nahezu vernachlédssigbaren tertidaren Kriechstadium [NIE84]. Eggeler hat in Kriechver-
suchen an einer Aluminiumlegierung mit 15% Saffil®-Kurzfaserverstirkung eine Koppelung
des primidren mit dem tertidren Stadium gefunden, da die Fasern bereits frith im Kriech-
versuch brechen. Die minimale Kriechrate schildert Eggeler als eine Uberlagerung zweier
Prozesse: Einerseits die Abnahme der Kriechgeschwindigkeit aufgrund des Lasttransfers von
der Matrix auf die Fasern und andererseits die Zunahme der Kriechgeschwindigkeit aufgrund
brechender Fasern. Das Kriechen kurzfaserverstiarkter Aluminiumwerkstoffe fasst Eggeler aus
drei Grundprozessen bestehend zusammen: (i) Lastaufnahme durch die Faser aufgrund der
Bildung einer Verfestigungszone in der Matrix nahe der Matrix/Faser-Grenzflache, (ii) Erho-
lungsvorgédnge durch Versetzungsbewegung von der die Fasern umgebenden Verfestigungs-
zone zu den Faserenden, wo sie kleiner werden und ausgeldscht werden sowie (iii) mehrfache
Faserbriiche [EGG94]. Abb. 2.11 zeigt mogliche Mechanismen, wie sie von Dlouhy et al. ba-
sierend auf den Arbeiten von Eggeler [EGG94] zur Erkldrung der Kriechverformung von fa-

serverstarkten MMCs vorgeschlagen wurden [DLO95].
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Abb. 2.11 Mogliche Kriechvorgdnge in faserverstirkten MMCs nach [DLO95], a) Umge-
hungsmechanismus nach Orowan, b) Faserbruch durch Spannungsiiberhohung durch Verset-
zungsaufstau

In Abb. 2.11 a umgehen Versetzungen nach dem Orowanmechanismus die Faserverstiarkung.
Der zuriickbleibende Orowanring klettert parallel zur Faserachse und wird am Faserende aus-

geloscht. Abb. 2.11 b zeigt eine mogliche Erkldarung fiir das Versagen von Fasern. Ein Auf-
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stau von Versetzungen an der Matrix/ Faser-Grenzfliche fiihrt zu einer lokalisierten Span-
nungsiiberhohung, wodurch die Faser bricht.

Analog zu den diskontinuierlich mit Partikeln verstiarkten MMC:s finden sich bei den diskon-
tinuierlich mit Kurzfasern verstirkten MMCs hohe Werte fiir den Spannungsexponenten 7

und die Aktivierungsenergie Q0 im Vergleich zum unverstirkten Matrixwerkstoff. Entschei-

dend bei den faserverstiarkten MMCs ist neben dem Lasttransfer der Spannung von der Matrix
auf die Verstirkung, die Orientierung, der Volumenanteil, der Formfaktor, der Abstand und
die Uberlappung der Fasern, da dieses den Grad der Einschrinkung der flieBenden Matrix und
die Verformungsrate beeinflusst. Ein Modell, basierend auf zufillig orientierten Kurzfasern in
einer nach dem Potenzgesetz kriechenden Matrix und unter Beriicksichtigung einer fortschrei-
tenden Schadigung der Fasern, wurde von Dragone und Nix kontinuumsmechanisch mittels
finiter Elemente entwickelt. Die Ergebnisse weisen darauf hin, dass sich in der Matrix hohe
dreiachsige Spannungen entwickeln und dass diese Spannungen die Kriechrate des Werkstof-
fes stark verringern [DRA90].

2.3.3 Kriechschidigung und -bruch von MMCs

Abhingig von den Temperatur- und Spannungsbelastungen zeigen MMCs ebenso wie die me-
tallischen Werkstoffe die nach Frost und Ashby klassifizierten Bruchmechanismen (Abb. 2.8)
und konnten ebenfalls in Bruchmechanismenschaubildern eingetragen werden. Obwohl die
Bruchmechanismen der unverstirkten Matrixwerkstoffe und der Verbundwerkstoffe identisch

sind, sind die Griinde fiir die Porenbildung, das Porenwachstum und dessen Auswirkung auf

die makroskopische Bruchdehnung verschieden. Als Schadigungsmechanismen treten neben
der Porenbildung (Keil- und Kavernenporen, vgl. Abschnitt 2.2) in der Matrix (Abb. 2.12 a,
b), Briiche in der Verstarkungsphase (Abb. 2.12 ¢, d) und die Ablésung der Matrix von den
keramischen Phasen in der Grenzfliche auf (Abb. 2.12 e, f).

n AA6061+(AL03), [BROOI]
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Ab. 2.1 , d) artikelbn‘iche i riéchverformten AA606] +(AlL,O3)p [BROOI]

j) ablu vo{n Part
[BROO1]

2.3.3.1 Porenbildung in MMCs

Die Entwicklung der Schiddigung eines metallischen Werkstoffes, der durch Porenbildung und
-wachstum versagt, kann nach den Modellrechnungen von Rice und Tracey mittels Schadi-
gungsindikator @, beschrieben und berechnet werden (Gl. 2.37) [RIC69]. Rice et al. be-
trachten das Wachstum von zylinder- und kugelférmigen Poren in einem makroskopisch ho-
mogenen Dehnungsfeld und beriicksichtigen die Bruchdehnung des Werkstoffs im einachsi-

gen Zugversuch &g, und die auftretende Spannungsmehrachsigkeit ¢ .

Wy = det (Gl. 2.37)

Hierbei ist €, die plastische Vergleichsdehnung. Der Schidigungsindikator nach Rice und

Tracey, der die Extremwerte von @,, =0 im ungeschidigten Werkstoff und @,, =1 beim

Bruch annimmt, gilt als MaB fiir die plastische Dehnung bezogen auf die Bruchdehnung. In
Finite-Elemente-Simulationen basierend auf dem Schiddigungsindikator nach Rice und Tracey
wurde an einer kurzfaserverstirkten Al-Legierung gezeigt, dass die Schiadigung an den Enden
der als zylinderféormig angenommenen Fasern beginnt. In Simulationen konnten die Pole von
Partikeln als die Orte identifiziert werden, an denen die Schiadigung der Matrix beginnt (Abb.
2.13). Hier wurde das Modell nach Gurson zugrundegelegt, bei dem es sich um eine Weiter-
entwicklung der Gedanken von Rice und Tracey in ein quantitatives Modell handelt, dem die
Annahme kugelférmiger Poren zugrunde liegt. Die Ergebnisse der Simulationen, die in Expe-
rimenten bestitigt werden konnten, zeigten, dass Poren an Orten mit hoher hydrostatischer

Spannung sowie grofler plastischer Dehnung entstehen. Das Maximum der hydrostatischen
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Spannung liegt sowohl bei den Partikeln als auch bei den Fasern ober- und unterhalb der Pole,

wobei sich der Betrag der Spannung mit zunehmendem Streckungsgrad erhoht [BROO1].

o
|
-
Aquator . Pole
AN
l
9

Abb. 2.13 Lage der Pole und des Aquators in Relation zur Belastungsrichtung

Eine Pore fiihrt, dhnlich wie z.B. ein Partikel, unter Zugbelastung zu einer inhomogenen
Spannungsverteilung in der sie umgebenden Matrix. Xu et al. zeigten anhand von Simulati-
onsrechnungen basierend auf dem Eshelby-Modell die Spannungszustinde um und in einem
einzelnen sphérischen, elastischen SiC-Einschluss in einer Aluminium-Matrix [XU94]. Sie
berechneten als Variablen des Storfeldes, das sich dicht um den Einschluss ausbildet, die von
Mises Vergleichsspannung, den hydrostatischen Druck, die Normalspannung, die Dehnung in
Normalenrichtung und die spezifische Formédnderungsarbeit. Fiir den sphirischen Einschluss
zeigt die von Mises Spannung, dass die Matrix zuerst an den Polen etwas entfernt vom Ein-
schluss beginnt zu flieBen. Die groBte hydrostatische Zugspannung tritt an der Grenzfldche in
der Matrix am Pol des Einschlusses auf. Xu et al. beschreiben dieses als wahrscheinlich wich-
tigen Faktor fiir das Ablosen der Matrix vom Einschluss. Die Normalspannung hat ebenso wie
die Dehnung in Normalenrichtung ihren grofiten Wert in der Matrix an den Polen des Ein-
schlusses in einer kleinen Entfernung von der Grenzfliache. Neben den Berechnungen fiir den
elastischen Einschluss betrachten Xu et al. die Grenzfille fiir einen unelastischen Einschluss
und eine sphérische Pore. Abb. 2.14 zeigt die von Xu et al. ermittelten Werte fiir diese drei

betrachteten Systeme.

O Normal strain
O Strain energy
= Mises stress
® Normal stress 2.0
4 Hydrostatic pressure

O Normal strain

O Strain energy

= Mises stress

® Normal stress

A Hydrostatic pressure
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O Normal strain

O Strain energy

= Mises stress

® Normal stress

s Hydrostatic pressure

Degree

Abb. 2.14 Winkelabhiingigkeit der Storfeldvariablen der Systeme: a) Al/ SiC, b) Al/ unelasti-
scher Einschluss, c¢) Al/ Pore [XU94]
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Der Winkel 0° bedeutet hierbei die Belastungsrichtung des Werkstoffs und kennzeichnet so-
mit die Lage der Pole der betrachteten Einschliisse, wihrend der Winkel 90° senkrecht zur
Belastungsrichtung liegt und den Aquator der Einschliisse charakterisiert (Abb. 2.13). Die
,»Storung® (F — F) ist die Differenz der Werte fiir die Variablen des lokalen Spannungs- und
Dehnungsfeldes F am Einschluss und des homogenen Fernfeldes F, durch die von au3en an-
liegende Spannung. Es zeigt sich, dass im Falle des elastischen und unelastischen Einschlus-
ses (Abb. 2.14 a, b) die groBte hydrostatische Zugspannung, die nach Xu et al. fiir die Ablo-
sung der Matrix wahrscheinlich urséchlich ist, am Pol liegt. Im Falle der Pore jedoch besitzen
alle Storfeldvariablen, insbesondere die Verformungsenergie, ihre Maximalwerte am Aquator
der Pore (Abb. 2.14 c), was zu einem Wachstum senkrecht zur makroskopischen Belastungs-

richtung fiihrt.

2.3.3.2 Bruch der Verstiarkungsphase

Ein Bruch der Verstirkungsphase kann nur dann auftreten, wenn die Normalspannung in der
Verstdarkung deren Zugfestigkeit iibersteigt. Das Shear-lag Modell, urspriinglich fiir Faserver-
starkungen entwickelt, beschreibt, dass in der lastparallelen Grenzflidche auftretende Schub-
spannungen in der Faser Normalspannungen bewirken. Daraus folgt, dass ein Verstirkungs-
bruch durch die Spaltung kristallographischer Ebenen erfolgt, die senkrecht zur maximalen
Hauptspannungsrichtung orientiert sind. Im Falle der Partikelverstarkung beschreiben Clyne
und Withers aus experimentellen Ergebnissen an Al-SiC,-MMC-Werkstoffen die Partikelgro-
Be als Einflussfaktor fiir den Partikelbruch. Bei einem grofen Streubereich der Partikelgrofie
in einem Verbundwerkstoff tendieren die grof3ten Partikel zum Bruch [CLY95]. Dabei findet
der Bruch hiufig in der Mitte des Partikels statt oder liegt in der Verldngerung einer Korn-

grenze der Matrix. Broeckmann beschreibt den Einfluss der Partikelstreckung mit /b > 2,0

und die Orientierung der Partikellingsachse parallel zur makroskopischen Lastachse als ent-
scheidend fiir die Zunahme der Partikelspannung in Abhdngigkeit von der Kriechzeit
[BROO1]. Fiir andere Geometrien und Ausrichtungen beschreibt er eine Abnahme der Parti-
kelspannung in Abhingigkeit von der Beanspruchung durch Relaxation. In diesen Féllen kann
ein Partikelbruch lediglich wihrend der Lastaufgabe erfolgen und hiingt ausschlieBlich von
der aufgebrachten, duBeren Last ab. Weiterhin werden von Broeckmann am Beispiel des
MMC-Werkstoffes AA6061+(Al,O3), die Spinelle, die sich als scharfkantige Teilchen an der
Partikeloberflache wihrend der Herstellung bilden, neben Defekten der Grenzflidche als Ursa-
che fiir lokale rissauslosende Spannungsiiberhohungen in den Partikeln identifiziert. Zudem
beschreibt Broeckmann fiir diesen Werkstoff, dass hohe Spannungen in Kombination mit

niedrigen Temperaturen zu vermehrten Partikelbriichen fithren [BROO1].
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2.3.3.3. Ablosung der Matrix von der Verstirkung in der Grenzfliche

Clyne und Withers beschreiben fiir das Ablosen der Matrix von der Verstirkung eine stark
inhomogene Verteilung des Spannungszustandes im Verbundwerkstoff als ursdchlich. Selbst
ohne plastisches FlieBen verteilt sich die angelegte duflere Spannung ungleich auf die ver-
schiedenen Phasen des MMCs. Finite-Elemente-Berechnungsmethoden basierend auf dem
Eshelby-Modell haben gezeigt, dass plastisches FlieBen an den Enden der Liangsachse der
Verstirkung, den Polen, beginnt und nachfolgend in die Matrix sowie zum Aquator der Ver-

starkung, der mittig zwischen den Polen liegt, fortschreitet (Abb. 2.15) [CLY95].
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Abb. 2.15 Matrix-Ablosung, a) Start des plastischen Fliefsens an der Verstdrkungskante,

b) Mit dem photoelastischen Effekt dargestellte Spannungsfelder an Einschliissen, ellipsoidal
(links), zylindrisch (rechts) [CLY95]
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In faserverstirkten Werkstoffen beobachtet man zudem das Abgleiten von lastparallelen
Grenzfldachen, das in partikelverstiarkten Werkstoffen nicht auftritt. Erfolgt die Ablosung in
partikelverstidrkten Werkstoffen an in Lastrichtung orientierten scharfen Kanten der Partikel,
so bilden sich Poren. Hingegen delaminiert die Matrix an senkrecht zur Belastungsrichtung
orientierten Verstarkungsphasen bei faser- und partikelverstirkten MMCs entlang der Grenz-
flache, was zur Bildung groBer Poren und Rissen fiihrt. Broeckmann beschreibt, dass sich
lange Ablosungen wie Risse verhalten, wihrend kurze Ablosungen nicht an der Rissspitze
weiterwachsen, sondern das Wachstum durch weitere Ablosungen an noch ungeschidigter
Grenzfliche erfolgt. Grenzflachenablosung setzt ein, wenn die duflere Spannung einen kriti-
schen Wert iibersteigt und ist in der Kriechkurve makroskopisch durch einen iiberproportiona-
len Anstieg der Kriechgeschwindigkeit zu beobachten [BROO1]. Broeckmann fasst die Aus-
sagen von Simulationsrechnungen zum Zusammenwirken der Schéddigungsmechanismen
mehrerer Autoren zusammen, die sich in ihren Ergebnissen mit den Beobachtungen aus Expe-
rimenten decken, und iibertrdgt sie unter Beriicksichtigung der Erholungsprozesse der sich
zeitabhiingig plastisch verformenden Matrix auf Verbundwerkstoffe mit kriechender Matrix
[BROOL1]:
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- Niedrige Werte der makroskopischen Spannungsmehrachsigkeit ¢ , ein hoher Streckungs-

grad h/b der Verstirkung, eine relativ zur Grenzflichenfestigkeit niedrige Partikelfestigkeit
und ein niedriges Verfestigungsvermogen fordern den Partikelbruch.

- Hohe Werte der makroskopischen Spannungsmehrachsigkeit, ein niedriger Streckungsgrad
der Verstirkung, eine relativ zur Partikelfestigkeit hohe Grenzflichenfestigkeit und ein hohes
Verfestigungsvermogen der Matrix fordern die Grenzflachenablosung.

- In den meisten Fillen tritt entweder der Partikelbruch oder die Grenzflichenablosung als
primirer Schidigungsmechanismus auf. Sowohl Bruch als auch Ablosung findet man nur bei
Partikeln mit einem extrem hohen Streckungsgrad bzw. bei Fasern.

- In Partikel-Clustern kann Porenbildung in der Matrix als primirer Schadigungsmechanismus
erwartet werden.

- Scharfkantige Partikel fordern die Porenentstehung in der grenzflichennahen Matrix, rund-
lich geformte Partikel die Ablosung der Matrix.

- Bei hoher Grenzflachenfestigkeit fiihrt der Partikelbruch zu transversalem Wachstum des
Mikrorisses, bei niedriger Grenzfldachenfestigkeit wird durch den Partikelbruch die Entste-

hung einer Ablosung initiiert.

2.4 Leichtmetall-Verbundwerkstoffsysteme Titan+SiC, Aluminium AA6061+Al,03 und
Magnesium AE42+Saffil®+SiC
Titan, Aluminium, Magnesium und deren Legierungen sind metallische Konstruktionswerk-
stoffe des Leichtbaus. Die Vorteile von Magnesium und Aluminium ihrer sehr geringen Dich-
te, der guten Zerspanbarkeit, GieBfihigkeit und Aushértbarkeit stehen im Gegensatz zu gerin-
ger Festigkeit. Titan wiederum verfiigt iiber eine sehr gute Festigkeit, ist jedoch schlecht zer-
spanbar und sehr reaktiv. Aluminium und Titan sind als Reinmetalle korrosionsbestdndiger
als Magnesium.
Aluminiumoxid (Al,O3) und Siliziumcarbid (SiC) sind preiswerte Partikelwerkstoffe, deren
konventioneller Einsatz in der Schleif- und Poliermittelindustrie erfolgt. Die Geometrie der
Partikel ist aus herstellungstechnischen Griinden iiberwiegend unregelmifBig, zum Teil mit
scharfen Spitzen und Kanten, was sich unter Umsténden nachteilig auf die Verbundwerkstoffe
auswirkt. GleichmiBig geformte Partikel haben eine giinstige Wirkung auf die mechanischen
Eigenschaften der Verbundwerkstoffe [KAIO3].
Kurzfasern, iiberwiegend aus Aluminiumoxid (Al,O3), konnen preiswert mit verschiedenen
Durchmessern und Lingen hergestellt werden. Mit Zusitzen, wie z.B. Siliziumoxid (Si0O,),
kann in Abhingigkeit von dessen Gehalt Einfluss auf die Struktur und damit die Eigenschaf
ten der Fasern genommen werden. Die in dieser Arbeit verwendeten Saffil®-Kurzfasern (96-
97% &-Al,03, 3-4% «-Si0,) wurden 1974 von der Firma ICI entwickelt und 1980 erstmals als
MMC-Verstirkung eingesetzt [DIE06].



2. Stand der Erkenntnisse 27

Die im Laufe der weiteren Arbeit gewihlte Reihenfolge zur Beschreibung der Werkstoffe
basiert in erster Linie auf dem Werkstoffzustand der Matrix und in zweiter Linie auf der Ver-
starkungsphase. So wird der partikelverstirkte Titan-MMC als Rein-Metall basierter Werk-
stoff zuerst genannt, gefolgt von dem partikelverstiarkten Aluminium-basierten MMC, dessen
Legierung AA6061 aushértbar ist. Im Anschluss daran wird der auf der aushirtbaren Magne-
siumlegierung AE42 basierende MMC beschrieben, der hybrid verstirkt ist.

2.4.1 Titan+(SiC),-MMC

Das Kristallgitter des Rein-Titans (o-Titan) weist eine hexagonal dichte Kugelpackung auf,
die bis ca. 882°C stabil bleibt. Das hexagonale Kristallgitter ist ursdchlich fiir ein mechanisch
anisotropes Verhalten der Titan-Matrix, insbesondere einer elastischen Anisotropie. Rein-
Titan als Matrixwerkstoff zeichnet sich neben seinen guten Hochtemperatureigenschaften und
seiner hohen Korrosionsbestidndigkeit durch gute mechanische Festigkeitseigenschaften aus.
Nachteilig dem gegeniiber ist die hohe Reaktivitéit der Titanschmelzen gegeniiber allen gingi-
gen Tiegelmaterialien und auch Verstirkungskomponenten. Die schmelzmetallurgische Her-
stellung diskontinuierlich mit Partikeln verstiarkter MMCs ist somit unmoglich. Die im festen
Zustand ebenfalls erhohte Reaktivitidt fithrt in einem Einsatz bei hoheren Temperaturen zu
Schidigungen der Verstarkungskomponenten. Es bilden sich sprode Phasen an der Grenzfla-
che zwischen dem Matrixwerkstoff und der Verstarkung. Um Reaktionen des Matrixwerkstof-
fes Titan mit der Verstarkungskomponente wihrend der Herstellung bzw. im Endprodukt zu
vermeiden, miissen die Verstirkungen beschichtet werden. Bei hoheren Herstelltemperaturen
und sogar im festen Zustand ist eine Titan/ SiC-Paarung, wie sie in dieser Arbeit untersucht
wird, in einem thermodynamisch instabilen Zustand, sodass sich zwischen der Matrix und der
Verstiarkungsphase eine Reaktionszone ausbildet. Abb. 2.16 zeigt das ternidre Zustandsdia-
gramm Ti-Si-C bei der Temperatur 7'=1000°C. Gorsse und Le Petitcorps haben die Zusam-
mensetzung sowie Morphologie der Titan-SiC Reaktionszone als Funktion der Zeit und der

Wirmebehandlungstemperatur T = 900°C untersucht.

T1 = Ti3S8iCo
T2 = TisSi3Cyx

Abb. 2.16 Terndres Zustandsdiagramm von Ti-Si-C bei 1000°C [WAK91]
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Gorsse et al. fassen neben eigenen chemischen und morphologischen Analysen der Titan-/
SiC-Reaktionszone mittels Augerspektroskopie, Rontgen-Mikrosonde sowie Rasterelektro-
nenmikroskopie die Untersuchungsergebnisse verschiedener Autoren zur Grenzflichenbil-
dung zusammen [GOR98]. Von allen Autoren wurde iibereinstimmend eine zweiphasige Zo-
ne als Reaktionsprodukt in der Grenzschicht gefunden. Diese zweiphasige Zone besteht grof3-
tenteils aus TiCy-Kristallen eingebettet in einer TisSiz;Cx-Matrix.

Martineau et al. untersuchten die Titan-/ SiC-Grenzfliche bei einer Temperatur von
T =950°C iiber 100-300 Stunden. Die sich einstellende Morphologie der Grenzfliche ist
schematisch in Abb. 2.17 dargestellt [MARS84].

FisSizCx  Ticy.y Ti3SiC,

Abb. 2.17 Morphologie einer SiC-/ Ti-Grenzfliche bei T =950°C iiber 100-300 Stunden
[MARS4]

Gorsse und Le Petitcorps interpretieren diese Beobachtungen dahingehend, dass die Bildung
der TiCi-Kristalle an der Oberfliche der SiC-Partikel beginnt und ihre GréBe bei ihrer Wan-
derung mit konstanter Geschwindigkeit zur titanseitigen Grenze der zweiphasigen Zone zu-
nimmt. Die Dicke der sich ausbildenden Reaktionszone e bei T =900°C wird durch Diffu-

sionsmechanismen bestimmt und lasst sich berechnen mit:

e=k-t (Gl. 2.38)
Die Diffusionsratenkonstante k fiir die zweiphasige Zone wird von Gorsse und Le Petitcorps
mit k =0,02um-s™* angegeben.

Allgemein gilt, dass die keramischen Verstirkungen mechanisch durch Druckspannungen mit
der Matrix dann verbunden sind, wenn der Ausdehnungskoeffizient der metallischen Matrix
deutlich grofBer ist als der Ausdehnungskoeffizient der keramischen Verstiarkung. Der geringe
thermische Ausdehnungskoeffizient des Titans, dessen Wert nahe den Werten der Ausdeh-
nungskoeffizienten fiir keramische Werkstoffe liegt (vgl. Tabelle A1 im Anhang), ldsst im
Bereich der Grenzfliche Matrix/ Keramikpartikel Zugeigenspannungen in der Matrix entste-
hen. Diese konnen, wenn sie nicht durch eine plastische Verformung der Matrix abgebaut
werden, zu Schidigungen, wie z.B. Rissbildung an der Grenzfliche Metall/ Keramik, fithren
[PETO02].
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2.4.2 AA6061+(A1,03),-MMC

Die Aluminiumlegierung AA6061 gehort aufgrund ihrer Legierungsbestandteile zu den aus-
hirtbaren Aluminium-Legierungen. Eine Wirmebehandlung erhoht zusitzlich die mechani-
schen Festigkeitseigenschaften. Das Ausscheidungsverhalten der Legierung AA6061 mit ku-
bisch-flachenzentriertem Kristallgitter hingt von den Faktoren der chemischen Zusammenset-
zung, der Herstellung des Werkstoffes, der Auslagerungstemperatur bei der Wiarmebehand-
lung und moglichen Fehlstellen des Gefiiges ab. Die im wirmebehandelten Werkstoff
AA6061 auftretenden intermetallischen Phasen und Ausscheidungssequenzen sind ausfiihrlich
in [DAF93, LLO93, PAC96, STA95] beschrieben.

Die Herstellung des diskontinuierlich mit Partikeln verstirkten MMC-Werkstoffes
AA6061+(Al,03), erfolgt iiblicherweise iiber ein schmelzmetallurgisches Verfahren, bei dem
ein mechanisches Riithrwerk fiir eine moglichst gleichmidBige Verteilung der Partikel in der
Schmelze sorgt [SCH98]. Benetzungshilfen fiir die Partikel sorgen fiir eine Verminderung der
Porositit. In der Schmelze und in der Phase des Losungsglithens einer Warmebehandlung bei
der Temperatur von z.B. T = 560°C befinden sich die Al,Os-Partikel in einem thermodyna-

misch instabilen Zustand, weshalb es zur Ausbildung des Spinells MgAl,O4 an der Grenzfla-

che der Partikel kommt (Abb. 2.18).
- §
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Abb. 2.18 MgAl,O4-Spinelle (Pfeile) auf Al;Oz-Partikel [LEE94]

-r ‘e . e

Die Reaktionsgleichung fiir die Spinell-Bildung lautet:

4 Al,O3 + 3 Mg — 3 MgAl,04 + 2 Al

Einerseits verbessert die Spinell-Phase die mechanische Haftfestigkeit der Grenzfliche, ande-
rerseits entstehen in den Al,Os-Partikeln kleine Grében, die durch ihre Kerbwirkung die
Spannungsverteilung beeinflussen und zu Partikelbriichen fiihren konnen [LEE94]. Die Spi-
nell-Bildung reduziert die mogliche Ausscheidungsmenge an Mg,Si im Matrixwerkstoff
[BROO1].

2.4.3 Hybridverstirkter AE42+(Saffil®)f+(SiC)p-MMC
Die Magnesiumlegierung AE42 ist eine Gusslegierung. Diese Legierung mit hexagonalem
Kiristallgitter wurde von der Firma DOW fiir Hochtemperaturanwendungen entwickelt. Durch

das Hinzulegieren Seltener Erden werden feine MgoRE-Ausscheidungen im Gefiige erzielt
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und die Bildung der f-Phase Mg;7Al, unterdriickt [ARUO7b]. Die Zugabe von Aluminium
verbessert die Giebarkeit und die Raumtemperatureigenschaften des Werkstoffes. Die deut-
lich verbesserten Kriecheigenschaften werden auf feine Al,-RE,-Ausscheidungen in der Ma-
trix zuriickgefiihrt, die sich wihrend der kurzen Erstarrungszeit beim DruckgieB3en ausbilden
[ARUO7a, DIEO6]. Der MMC-Werkstoff AE42+(Saffi1®)f-|—(SiC)p besitzt als sogenannter Hy-
bridverbundwerkstoff eine Verstiarkung bestehend aus Saffil®-Kurzfasern und SiC-Partikeln.
Dadurch erhilt man Werkstoffeigenschaften, die mit einem Verstiarkungstyp allein nicht er-
reicht werden konnen. Die Herstellung des Werkstoffs AE42+10%(Saffil®)f+10%(SiC)p, istin
[DIEO6, ARUQ7b] ausfiihrlich beschrieben. Eine vorgefertigte Preform aus Fasern und Parti-
keln, fiir deren Stabilitit ein anorganischer SiO,-Binder sorgt, bildete hierfiir die Grundlage.
Die (Saffil®); —Preform besitzt eine Verteilung der Fasern mit planar isotropen Langsebenen
[ARUO7a]. Die Reaktionszone zwischen Matrix und den Saffil®~Kurzfasern (96-97% o-
ALO3 + 3-4% Si0,) enthilt iiberwiegend MgO, sowie Mg,Si zwischen Matrix und den SiC-
Partikeln. Die Reaktionsgleichungen fiir die Bildung der Reaktionszone zwischen Matrix und

den keramischen Verstirkungen lauten:

3 Mg + Al,O3 — 3 MgO + 2 Al

2 Mg + Si0, — 2 MgO + Si

2 Mg + SiC - Mg,Si + C

Die Reaktionszone zwischen den Saffil®~Kurzfasern und der Matrix ist dicker im Vergleich
zur Reaktionszone zwischen den SiC-Partikeln und der Matrix. Verantwortlich kann hierfiir
einerseits eine Reaktion mit dem in der Saffil®-Faser enthaltene Anteil von SiO, sein, ande-
rerseits ebenso eine Reaktion der Magnesium-Matrix mit dem SiO,-Binder. Die dickere
Grenzschicht zwischen Faser und Matrix bewirkt eine Schwéchung der Grenzfldche, aus der
eine schlechtere Lastiibertragung bei Beanspruchung des Verbundwerkstoffes resultiert. Aru-

nachaleswaran et al. beschreiben entlang der Verstiarkungen kleine globulare Ausscheidungen

Mg,Si mit einer Grofle von 1-2um, die die mechanische Haftfestigkeit zwischen Matrix und
Verstiarkung verbessern (Abb. 2.19) [ARUO7a].
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2.5 Computer-Tomographie mit Synchrotronstrahlung

Die Computer-Tomographie mit Synchrotronstrahlung etablierte sich in den 1980er Jahren als
zerstorungsfreie Werkstoffpriifung in den Materialwissenschaften und ist heute eine ge-
brauchliche Methode der Charakterisierung von Werkstoffen sowie innerer Werkstoffvorgin-
ge. Sie bietet die Moglichkeit, in Verbundwerkstoffen die Matrix, die Verstirkungskompo-
nente, aber auch innere Defekte wie Poren und Risse, sowie Ausscheidungen qualitativ sowie
quantitativ zu ermitteln und rdumlich zuzuordnen. An der ESRF (European Synchrotron Ra-
diation Facility) sind heutzutage 3-dimensionale Auflésungen von 0,3’um’® VoxelgroBe bei
Probenvolumina von ca. 0,6’mm’® méglich. GroBere Probenabmessungen gehen einher mit ei-
ner schlechteren Auflosung. Es werden grofle Anstrengungen unternommen, zukiinftig Orts-
auflésungen von 100nm zu erzielen, um Strukturanalysen im Sub-Mikrometerbereich durch-
fiihren zu konnen [ESRFe]. Tomographische Aufnahmen sind mittels sogenannter Fast-To-
mographie im Minutenbereich moglich, sodass neben guter 3-dimensionaler Ortsauflésung
zeitaufgeloste Messungen moglich sind. Demnach konnen zeitabhingige Werkstoffveridnde-
rungen wihrend thermischer und/ oder mechanischer Belastung untersucht werden [DIMOS].

Die Analysenmethode der in dieser Arbeit durchgefiihrten Experimente ist die Absorptions-
Tomographie in Transmission, auf die deshalb im Folgenden ausschlieBlich eingegangen wer-
den wird. Der Vollstiandigkeit halber seien die weiteren Verfahren der Diffraktions-, Phasen-
kontrast-, Refraktions-, Fluoreszenz- und Holotomographie erwihnt, auf deren Beschreibung

im Rahmen dieser Arbeit verzichtet wird.

2.5.1 Absorptions-Tomographie

Die Grundlage fiir die Absorptions-Tomographie bildet das Lambert-Beersche Gesetz:
I=1,-¢™ (GL. 2.39)

Es beschreibt die Schwichung der Strahlungsintensitit eines Primérstrahles 7/, als Funktion

der Weglidnge x durch eine absorbierende Substanz, die durch den Schwichungskoeffizien-

ten n charakterisiert ist. Wird der Strahl in dem transmittierten Objekt von mehreren Sub-
stanzen n mit verschiedenen Schwichungskoeffizienten g, geschwicht, addieren sich die Ex-
ponentialanteile. Bei stark inhomogenen Werkstoffen, zu denen auch die Verbundwerkstoffe
gehoren, sind die Weglidngen x, klein und daher die sich addierenden Schwichungskoeffizi-
enten 4, fiir n schwichende Komponenten integral zu beriicksichtigen. Es gilt fiir monochro-

matische Strahlung und n schwichende Komponenten entlang einer Linie in Integralschreib-
weise (Abb. 2.20):

[ utxyax

I(x)=1,(E)-e * (Gl. 2.40)
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Fiir polychromatische Strahlung und n schwéchende Komponenten entlang einer Linie gilt
nach [BLEO7]:

~[ueyar
1(x)=[I,(E)-e - dE (Gl. 2.41)
E
Hierbei ist [, die Intensitédt des Primirstrahles, I(x) die Intensitédt nach der Transmission des
Synchrotronstrahles durch den Werkstoff entlang einer einzelnen Linie x und u ist der li-
neare Schwichungskoeffizient, der eine Funktion der Dichte o, der Atomordnungszahl Z
und der Energie E ist. Der Term u(x,y)beschreibt den Betrag des linearen Schwéchungs-

koeffizienten am Punkt mit den Koordinaten (x,y) (Abb. 2.20).

y

Yi-

b X i Xjen

Abb. 2.20 Schwc'ichﬁng des Primc'irstrahles entlang der Linie x in der Absorptions-Tomogra-
phie, Erweiterung der Illustration nach Baruchel [BAROO]

Nach dem von Johann Radon bereits im Jahr 1917 verdffentlichten mathematischen Verfah-
ren zur Berechnung von Integralwerten einer reellen Funktion zweier Variablen entlang von
Geraden, kann eine 2-dimensionale Objekteigenschaft exakt beschrieben werden, wenn eine
unendliche Anzahl von Linienintegralen vorliegt [RAD17]. Angewendet auf radiographische
Projektionsdaten eines Objekts in der Computertomographie bildet das als Radon-Trans-
formation bezeichnete mathematische Verfahren die Grundlage fiir die Rekonstruktion inne-
rer, raumlicher Strukturen eines Objektes. Da bei der Synchrotron-Tomographie das Objekt
mit einem Biindel paralleler Strahlen durchstrahlt wird, enthalten die Radiographen die Men-
ge aller moglichen Linienintegrale. Fiir die Rekonstruktion der 3-dimensionalen Abbildung
wird eine groflere Anzahl 2-dimensionaler radiographischer Projektionen benétigt, die unter
verschiedenen Betrachtungswinkeln aufgenommen werden miissen (Abb. 2.21). Um aus den
Radiographen eine 3-dimensionale Abbildung der inneren Struktur eines Objektes zu erzeu-
gen, hat sich die Methode der sogenannten gefilterten Riickprojektion (Filtered Back-
projection: FBP) als robuster Algorithmus erwiesen und findet daher eine verbreitete Anwen-
dung. Einzelheiten hierzu finden sich bei [BAROO, LEH10, RACO06]. Die experimentelle Rea-

lisierung der Tomographie am Synchrotronstrahlungsring erfolgt iiber eine schrittweise oder
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kontinuierliche Rotation des Objektes um einen Winkel von 180°, wihrend der Detektor orts-

fest im Strahlengang angeordnet ist (Abb. 2.21).

Experiment Raw data Processed data

- L
> 5 >
e

—— . A
——_— i L )

> .
incident  ° 2
Xray beam  bulk sample 2-d detector Projection radiographs 3d volume data

for every angle on the interior of the sample

Abb. 2.21 Schematische Darstellung der Computertomographie [ESRF]

Wird die Synchrotron-Tomographie fiir die quantitative Analyse oder lokale Charakterisie-
rung von Werkstoffen genutzt, muss den Rekonstruktionsartefakten eine besondere Aufmerk-
samkeit geschenkt werden. Bei Rekonstruktionsartefakten handelt es sich um kiinstliche
Strukturen, die nicht im originalen Objekt vorhanden sind, sondern durch die Rekonstruktion
erzeugt werden und im experimentellen Aufbau begriindet sind. Baruchel beschreibt als Arte-
fakte die Strahlauthédrtung (beam hardening), Teilvolumenartefakte, Streustrahlartefakte, Be-
wegungsartefakte, Kantenartefakte, Detektorsdttigungsartefakte, Ringartefakte, Rotationsach-
senartefakte und sternenformige Artefakte [BAROO]. Neben der Ursache fiir die Entstehung

dieser Artefakte nennt Baruchel Moglichkeiten zu ihrer Vermeidung bzw. Korrektur.

2.5.2 Tomographie an der Européischen Synchrotronstrahlungsquelle (ESRF)

Die tomographischen Untersuchungen wurden an der Europidischen Synchrotronstrahlungs-
quelle ESRF (European Synchrotron Radiation Facility, Grenoble, Frankreich) an den Beam-
lines ID15A und ID19 durchgefiihrt. Die ESRF ist eine Synchrotronstrahlungsquelle der drit-
ten Generation. Die Elektronenenergie liegt bei ca. 6GeV bei einem Strom von ca. 200mA.
Ein kleiner Elektronenstrahlquerschnitt (<100um) sorgt fiir eine hohe Brillanz, Parallelitit
und Kohirenz. Es sind Photonenenergien von mehreren 100keV erreichbar. Diese Eigen-
schaften ermdglichen die sogenannte Mikrotomographie, d.h. es werden Auflésungen im Mi-
krometerbereich pro Detektorpixel erreicht. Da an der ID15A und an der ID19 sowohl ver-
schiedene Tomographiekameras als auch verschiedene Primirstrahlcharakteristika verwendet

werden, werden im Folgenden beide Beamlines getrennt beschrieben.

2.5.2.1 Tomographie an der Beamline ID15A

Die Beamline IDI5A ist eine sogenannte High Energy Beamline. Die Kombination eines 7
Pol 1.84T Asymmetrischen Multipole Wigglers (AMPW) und eines in-Vakuum Undulators
(U22) ermoglichen einerseits Energien bis 500keV (AMPW), andererseits liefert der U22
unterhalb von 120keV einen sehr hohen Photonenfluss. Die Beamline arbeitet iiblicherweise

bei Energien zwischen 70 und 400keV [ESRFb]. Der Photonenfluss von polychromatischer
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im Vergleich zu monochromatischer Synchrotronstrahlung ist um mehrere Groflenordnungen
hoher, bei gleichzeitig einer lediglich 10%-igen Verschlechterung des Signal-Rausch-Verhilt-
nisses, sodass sehr kurze Belichtungszeiten realisiert werden konnen [ESRFc].

An der Beamline ID15A steht fiir die Tomographie eine Kamera der Firma Dalsa vom Typ
Dalstar1M60 zur Verfiigung (Abb. 2.22). Die 12-bit Kamera verfiigt iiber einen 1024*1024
CCD-Chip (Charge-coupled device). Bei einer Pixelgroe der Detektorkamera von 142um?
ergibt sich eine Gesamtauflésung von 2} pm3 pro Voxel im Tomogramm bei einem field-of-

view von 1,22mm2.

Dalstar 1M60 Optik

Abb. 2.22 Tomographiekamera an der Beamline ID15A

Der Mikrotomographieaufbau an der ID15A wurde fiir in-situ Experimente entwickelt, in
denen hohe Zeitauflosungen erforderlich sind (Ultra fast micro-tomography). Es konnen volle

3D-Datensitze in weniger als einer Sekunde aufgenommen werden [DIMOS].

2.5.2.2 Tomographie an der Beamline ID19

Die Beamline ID19 ist eine auf Topographie- und Mikrotomographieexperimente spezialisier-
te ,,High-resolution* Beamline. Sie ist ausgeriistet mit zwei Undulatoren sowie einem Wiggler
und ist 145m vom Speicherring entfernt aufgebaut. Dieses ermoglicht in Verbindung mit einer
kleinen Quellengréfe von 30um vertikal und 120pum horizontal einerseits die Ausnutzung der
Kohirenzeigenschaften des Synchrotronstrahles sowie andererseits je nach Anforderung des
Experiments die Auswahl zwischen entweder einem weiten, homogenen oder einem fokus-
sierten Strahl unter 100nm. Der einstellbare Energiebereich liegt zwischen 6-100keV, wobei
die meisten Experimente monochromatisch im Energiebereich zwischen 10-35keV durchge-

fiihrt werden. Die monochromatische Strahlung kann entweder iiber einen Doppel-Si (111)
Monochromatorkristall mit AE/E =10"" oder einer hochmodernen Multilayer-Komponente

mit AE/E =107 erzeugt werden. Zusitzlich ist ein sogenannter ,,pink Beam* verfiigbar.
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Hierbei wird der volle Undulator-Beam genutzt, der zunichst tiber einen Spiegel, der als Tief-
passfilter dient, reflektiert und anschlieBend durch einen 0,5mm dicken Aluminiumfilter

transmittiert wird, der als Hochpassfilter wirkt. So erhélt man einen polychromatischen Strahl

mit hohem Fluss und einer Energieauflosung von AE/E =107 [RAUOI].
An der Beamline ID19 steht als Detektor die an der ESRF entwickelte FreLLoN- (Fast Readout
Low Noise)-Kamera zur Verfiigung (Abb. 2.23).

Optik

FReLoN-Kamera

Abb. 2.23 Tomographiekamera an der ID19

Die Kamera ist eine 14 bit dynamische CCD-Kamera, die iiber einen 2048%2048 Pixel-Chip
verfiigt, wobei die Detektorpixelgrole 142um? betrdgt. Ein kommerzielles Optik-System der
Firma Optik Peter ermoglicht die Einstellung unterschiedlicher Vergroflerungen. Dadurch
sind Auflésungen mit einer minimalen Pixelgroe von 0,282um? (no binning-Mode) und ei-
nem davon abhéngigen field-of-view von 0,572mm? bis zu einer Pixelgro3e von 5,62um? (bin-
ning-Mode) und einem field-of-view von 5,732mm? in der ,,High Resolution Microtomogra-
phy* erreichbar [ESRFd].
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3. Zielsetzung

In der letzten Hilfte des 20. Jahrhunderts sind zahlreiche Untersuchungen an Metallen mit
dem Ziel durchgefiihrt worden, Kriechschidigungsmechanismen identifizieren, quantifizieren
und ihre Zeitabhdngigkeit beschreiben zu konnen, um die Erkenntnisse fiir die Verbesserung
der Kriecheigenschaften von Werkstoffen zu nutzen. Grundlegende Arbeiten hierzu sind von
Weertmann, Greenwood, Ashby, Cocks, Frost sowie weiteren Autoren durchgefiihrt und in
Modellen formuliert worden [WEESS5, GRE69, ASH79, COC80, COCS82, FROS82]. Fiir die
Verbesserung der gewichtsspezifischen mechanischen Eigenschaften und damit auch der
Kriecheigenschaften von Metallen hat sich in den vergangenen Jahrzehnten die Werkstoff-
gruppe der Metall-Matrix-Verbundwerkstoffe etabliert. Die Untersuchung des Kriechverhal-
tens und der Kriechschidigungsmechanismen in MMC-Werkstoffen ist ebenfalls Gegenstand
zahlreicher Publikationen. Autoren wie Cox, Nieh, Withers, Eggeler, Clyne, Dlouhy sowie
Whitehouse haben wichtige Arbeiten fiir das Verstidndnis des Kriechverhaltens von Verbund-
werkstoffen publiziert und in Modelle gefasst [COX52, NIE84, WIT89, EGG94, CLY95,
DLO95, WHI98]. Die Analyse der Kriechschiddigung erfolgte bisher anhand 2-dimensionaler
licht- sowie elektronenmikroskopischer Darstellungen abgebrochener Kriechexperimente. Je
nach Wahl der Abkiihlbedingungen sowie der anschlieBenden metallographischen Pridparation
kann das Untersuchungsergebnis gegebenenfalls fehlerbehaftet sein. Es konnen sich z.B. Po-
ren und Mikrorisse wieder schlieBen oder wachsen bzw. Verstirkungsbriiche induziert werden
sowie ein ,,back flow* von Matrix in die Hohlrdume der Spalte gebrochener Verstirkungspha-
sen erfolgen [KUR12]. Eine Beurteilung der Kriechschiadigungsentwicklung gelingt nur mit-
tels aufwendiger Vergleiche vieler Lings- und Querschliffe anhand zu unterschiedlichen Zei-
ten abgebrochener Experimente. Die metallographische Priparation gestaltet sich durch die
keramische Zweitphase schwierig. Einerseits kann die keramische Verstirkungsphase heraus-
fallen oder brechen. Andererseits konnen Poren in der vergleichsweise weichen Matrix zuge-
schmiert bzw. unkenntlich werden. Die Analyse der Kriechschidigung durch Verstirkungs-
briiche, insbesondere der Faserbriiche faserverstirkter Werkstoffe, kann bei der 2-dimensiona-
len Schliffpraparation nur exakte Werte von Fasern liefern, die genau in der Schliffebene lie-
gen. Dieses gestaltet sich insbesondere bei regellos orientierten Fasern schwierig. Gleiches
gilt fiir die Analyse von Faserdurchmessern. Diese konnen nur dann eindeutig bestimmt wer-
den, wenn bei der Priparation genau die Fasermitte getroffen wird. Die 3-dimensionale Dar-
stellung tomographischer Aufnahmen hingegen ermoglicht die Ermittlung korrekter Faser-
durchmesser und —ldngen bzw. Faserbruchstiicklingen regellos orientierter Fasern im Volu-
men.

Die hochauflosende Mikro-Tomographie mittels Synchrotronstrahlung erlaubt die zersto-

rungsfreie Analyse der Kriechschddigungen im Volumen. Hierzu haben in jiingerer Zeit Buf-
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fiere, Maire, Pyzalla, Isaac, Huppmann und Kurumlu ihre Arbeiten prisentiert [BUF99,
MAIO1, PYZ05a, PYZ05b, PYZ06a, PYZ06b, ISAO07, ISA08, ISA09, ISA11, HUPIO,
KUR12]. Buffiere, Maire, Requena und Kurumlu haben die Schidigungsmechanismen in der
Werkstoffgruppe der Metall-Matrixverbundwerkstoffe untersucht. In ihren Arbeiten fehlt je-
doch die in-situ Betrachtung. Pyzalla et al. [PYZ05b, PYZ06a] sowie Isaac et al. [ISAQ7,
ISA08, ISA09, ISA11] zeigen die zeitliche Zuordnung der Kriechschddigung anhand einer
unverstirkten Messinglegierung. Pyzalla et al. [PYZ05a, PYZ06b] sowie Huppmann et al.
[HUPO7, HUP10] présentieren in-situ Ergebnisse der Kriechschdadigung an einem partikelver-
stirkten Al-Al,O3-MMC.

Die Ziele dieser Arbeit sind die Ermittlung des Kriechverhaltens, die zeitabhingige sowie
lokale Entstehung und Entwicklung der Kriechschddigung im Volumen sowie die Bestim-
mung der Versagensmechanismen in den drei MMC-Werkstoffen Titan+15%(SiC)p,
AA6061+22%(Al,03), und AE42+10%(Saffil®)f+10%(SiC)p. Anhand bestehender Modelle
von Greenwood [GRE69], Cocks/ Ashby [COCS82], Cox [COX52], Eggeler [EGG94] und
Dlouhy [DLO95] sollen die zugrundeliegenden mikrostrukturellen Mechanismen fiir die Po-
renbildung sowie das Porenwachstum in der Matrix, der Einfluss der Verstirkungsphase auf
die Kriechschiddigung und folglich auf das Kriechverhalten, sowie das Versagen des Gesamt-
verbundes unter verschiedenen Kriechbelastungen untersucht werden. Greenwood beschreibt
in seinem Modell die Verkniipfung der Porositidt mit dem zeitlichen Kriechverlauf. Die Zu-
sammenhédnge der Porenbildung und des —wachstums in den frithen und spéteren Kriechsta-
dien betrachtet Greenwood anhand der Porenanzahl und des —volumens [GRE69]. Cocks/
Ashby formulieren in ihrem Modell fiir das Porenwachstum drei mikrostrukturelle Kriechme-
chanismen [COCS82]. Diese beiden Modelle, die fiir die Untersuchung der Kriechschiddigung
von Metallen entwickelt wurden, werden in dieser Arbeit kombiniert, auf MMC-Werkstoffe
angewendet und fiir den 3-dimensionalen Anwendungsfall modifiziert. Es wird die Ubertrag-
barkeit der beiden zusammengefiihrten Modelle fiir die zeitabhingige Analyse der mikro-
strukturellen Mechanismen der Kriechschadigung durch Porenbildung und —wachstum in der
Matrix von Leichtmetall-Verbundwerkstoffen gezeigt werden. Die Kriechschddigung durch
Verstiarkungsbriiche wird lokal im Volumen sowie zeitabhidngig betrachtet und mit den Mo-
dellen von Eggeler [EGG94] sowie Dlouhy [DLO9S5] verglichen. Weiterhin werden die Ma-
trixablosung von der Verstirkungsphase und das Wachstum der zum Versagen fiihrenden
Mikrorisse untersucht. Es werden die Kriechschdadigung und die Schidigungsentwicklung 3-
dimensional im in-situ Tomographieexperiment erstmals an nur einer einzelnen MMC-
Kriechprobe fiir eine Kriechbelastung untersucht. Die jeweiligen Schiddigungsanteile werden
zeitlich der Kriechdehnung ¢ sowie der Dehnrate € und der lokalen Lage im Volumen zu-
geordnet. Es wird die Korrelation der mikrostrukturellen Kriechschidigungen mit den ma-

kroskopischen Kriechphdnomenen gezeigt.
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4. Experimentelles
4.1 Verwendete Leichtmetall-Verbundwerkstoffe (MMC)

Es wurden die drei Leichtmetallverbundwerkstoffe Titan+15%(SiC),, AA6061+20%(Al,03),
und AE42+10%(Saffil®)f+10%(SiC)p untersucht.

Der Metallmatrixverbundwerkstoff Titan+15%(SiC), besteht aus einer Rein-Metall (commer-
cial pure) cp-Titanmatrix (99,5%) und ist mit 15% SiC-Partikeln verstirkt. Der Werkstoff
wurde von der TU Wien, Priv.-Doz. Dr. Cecilia Poletti, zur Verfiigung gestellt. Die Zusam-
mensetzung, Herstellung und Charakterisierung des Werkstoffs sind ausfiihrlich in [POLO0S]
beschrieben.

Der Verbundwerkstoff AA6061+22%(Al,03), basiert auf der aushértbaren Aluminiumlegie-
rung AA6061 als Matrix und ist mit 22% Al,Os-Partikeln verstiarkt. Der Werkstoff wurde von
der Technischen Universitit Wien, Dr. Guillermo Requena, zur Verfiigung gestellt. Die Zu-
sammensetzung, Herstellung, und Charakterisierung des Werkstoffs stellt Requena in
[REQO2] und [REQO4] dar. Die nach der von Requena durchgefiihrten T6-Wirmebehandlung
mit Uberalterung zu erwartende Mikrostruktur der Matrix wird in [DAF93, DUT&89 und
PACO96] detailliert erortert.

Als Hybrid-Verbundwerkstoff wird der Werkstoff AE42+10%(Saffil®)f-|-10%(SiC)p bezeich-
net, da er mit zweil unterschiedlichen keramischen Phasen verstirkt ist. Den Matrixwerkstoff
bildet die aushértbare Magnesiumlegierung AE42, die mit Saffil®-Kurzfasern und SiC-Parti-
keln zu je einem Anteil von 10% verstarkt ist. Der Werkstoff wurde vom Helmholtz-Zentrum
Geesthacht (HZG), Dr. Hajo Dieringa, zur Verfiigung gestellt. Die Zusammensetzung, Her-
stellung, Mikrostruktur und Charakterisierung des Werkstoffs behandeln [ARUO7b] und
[DIEO6].

4.2 Probenherstellung

Aus den drei Werkstoffen wurden durch spanende Bearbeitung Miniaturkriechproben gemaf

der Abmessungen in Abb. 4.1 hergestellt. Die Abmessungen waren experimentell bedingt
(vgl. Abschnitt 4.4.1).
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Abb. 4.1 Miniaturkriechprobe
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Die Proben der stranggepressten Werkstoffe Titan+15%(SiC), und AA6061+22%(Al,03),
wurden axial zur Strangpressrichtung entnommen (Abb. 4.2). Die Probenldngsachsen entspre-

chen demzufolge der Strangpressrichtung.

\

I

Abb. 4.2 Lage der Kriechprobenentnahme bei den stranggepressten MM C-Werkstoffen

Aus dem von der EMPA (Eidgenossische Materialpriifungs- und Forschungsanstalt), Thun
(Schweiz) hergestellten Gussblock des Werkstoffs AE42+10%(Saffil®)f+10%(SiC)p wurden
am Helmholtz-Zentrum Geesthacht zylindrische Stangen funkenerosiv herausgetrennt. Die

Proben wurden durch spanende Drehbearbeitung entlang der Mittelachse der Stangen gefer-
tigt (Abb. 4.3).
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Abb. 4.3 Lage der Kriechprobenentnahme aus dem Gussblock des Mg-MMCs
AE42+10%(Saffil®)+10%(SiC),

Die Proben wurden entlang der isotropen Ebene der Faserorientierung entnommen [ARUO7a].

4.3 Mikroskopie

Es wurden Werkstoffstrukturanalysen mittels Lichtmikroskopie (Axioskop der Firma Zeiss)
und Rasterelektronenmikroskopie (JSM 6400 der Firma Jeol) der Grundwerkstoffzustinde vor
der Probenfertigung zur Charakterisierung der Mikrostruktur der Matrixwerkstoffe, wie
KorngroBe, Ausscheidungen, Ausscheidungsgrofle, Verstarkungsverteilung sowie -orien-
tierung durchgefiihrt. Hierfiir wurden die Proben metallographisch durch Schleifen, Polieren
und Atzen pripariert.

Nach dem Bruch der Proben durch die Kriechbelastung wurden die Bruchfldchen mittels Ras-
terelektronenmikroskopie charakterisiert.

Die Auswertung der 2-dimensionalen mikroskopischen Bilder beziiglich der PartikelgroBe,
-gehalte sowie -orientierungen erfolgte mit dem Bildbearbeitungs- und Bildverarbeitungs-
programm Imagel]. Die KorngroBenbestimmung wurde mit der Bildbearbeitungssoftware

»aquinto a4i““ der Firma Excel Technologies durchgefiihrt.
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4.4 Tomographie mit Synchrotronstrahlung
4.4.1 Versuchsapparatur fiir in-situ Kriechversuche mit Synchrotronstrahlung

Um tomographische Untersuchungen an Kriechexperimenten in-situ unter Synchrotronbedin-
gungen durchfiihren zu konnen, bedarf es der Einhaltung mehrerer Randbedingungen, die sich
aus den Gegebenheiten der an den Beamlines ID15A und ID19 (ESRF) vorhandenen Aufbau-
ten, wie z.B. Rotationstische, Detektoren, und dem Verfahren selbst ergeben:

- Die zuldssige Traglast der Rotationstische ist an beiden Beamlines auf ca. 10 kg be-
grenzt.

- Der Experimentaufbau muss weitestgehend vibrationsfrei sein.

- Die Probenabmessungen im Messbereich sollten nicht grofer als das ,.field-of-view*
der Detektoren sein, damit die zu untersuchenden Effekte auch detektiert werden kon-
nen.

- Ableitung der aufzubringenden Krifte und Zufiihrung der Wirme ohne stérende Ein-

flisse im Bereich des Messvolumens.

Die genannten Randbedingungen konnten erfiillt werden, indem Miniaturkriechproben (Abb.
4.1) verwendet wurden. Damit einher ging eine Miniaturisierung des experimentellen Auf-
baus (Abb. 4.4). Bei einem Probendurchmesser und einer Messbereichslidnge von je Imm, die
die Anforderungen an das ,,field-of-view* beider Beamlines erfiillen, betrdagt das Messvolu-
men ca. O,8mm3 . Die Probe ist iiber zwei M4-Gewinde an den Enden in je einer Macor®-Hal-
terung befestigt, die als Thermobarriere verhindert, dass die aufgebrachte Temperatur voll-
standig iiber das Gehiduse abflie3t (Abb. 4.4 ¢). Macor® ist eine spanend bearbeitbare Glaske-
ramik, die bei einer Dauer-Betriebstemperatur von 800°C verwendet werden kann und deren
Wirmeleitfihigkeit (25°C) bei lediglich 1,46 W/m°C liegt. Wihrend die untere Einspannung
der Probe fest mit dem Gehiduse verbunden ist, wird die obere Einspannung im Deckel glei-
tend gefiihrt, sodass eine axiale Bewegung moglich ist. Uber die obere Spindel wird die me-
chanische Last auf die Probe aufgebracht. Hierzu werden vibrationsfreie Druckfedern ver-
wendet, {iber deren lineare Kennlinie die genaue Last berechnet und eingestellt werden kann.
Aus experimentellen und geometrischen Griinden kann die Langenidnderung der Probe wih-
rend des Experiments nicht direkt am Messvolumen erfasst werden. Daher wird die Langen-
dnderung der Probe am oberen Spindelkopf mit einem axial angebrachten LVDT-Wegaufneh-
mer der Firma WayCon, Typ SM2-T-KA, Messbereich + 1mm mit einer Messgenauigkeit von
0,1lum, gemessen (Abb. 4.4 a) und mittels Computer sowie des Messwerterfassungspro-

gramms PAXProlog aufgezeichnet.
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Abb. 4.4 Miniaturkriechapparatur: a) Querschnittszeichnung, b) Aufbau mit Heizung und
Thermoelement, c) Innenansicht der Apparatur mit Probeneinbaulage

Die sonst iiblichen zwei Stiitzsdulen an kommerziellen Zug-/ Druck- bzw. Kriechapparaturen,
die die horizontalen Traversen fithren, wurden hier durch einen Hohlzylinder mit einer Wand-
dicke von 0,5mm ersetzt, der den Kraftfluss ermdglicht. Im in-situ Experiment sorgt der
Hohlzylinder fiir eine gleichmifige Absorption, sodass wihrend der Rotation um 180° keine
sprunghaften Anderungen erfolgen. Der Zylinder ist aus einer homogenen Magnesiumlegie-
rung gefertigt, sodass die Absorption gering ist und keine Ausscheidungen die Bildqualitit
beeinflussen. Die Temperatur wird am unteren Ende der Probe iiber eine Heizwendel aufge-
bracht, mittels Thermoelement moglichst nahe am Messvolumen gemessen und iiber eine
Regelung konstant gehalten (Abb. 4.4 b). Aus konstruktiven Griinden der Miniaturkriechap-
paratur ist es nicht moglich, die Kriechversuche normgerecht nach DIN EN ISO 204 durchzu-
fiihren. In den in-situ Experimenten wurde zuerst die konstante Kraft aufgebracht. Das Auf-
heizen auf die Versuchstemperatur erfolgte anschlieBend. Da die Probendehnung im Ver-
gleich zur Lédnge der Feder und der Federkonstanten klein ist, ist die mechanische Belastung
durch die Federkraft bis zum Versuchsende als konstant anzusehen. Die eingestellte Ver-
suchstemperatur war am Probenort nach ca. 1 Minute erreicht und mit einer Abweichung von
max. +1K iiber die gesamte Kriechzeit stabil. Innerhalb des Messvolumens trat aufgrund ei-
ner Gradientenbildung eine maximale Abweichung der Solltemperatur von +1% auf. Die
Messung der Langenidnderung wurde vor dem Heizvorgang gestartet und nach dem Experi-
ment entsprechend korrigiert, indem der Beitrag durch das Aufheizen subtrahiert wurde. Die
Dauer bis zum Erreichen des Temperaturgleichgewichts der gesamten Miniaturkriechappara-
tur ist abhéngig von der Versuchstemperatur. Bei den im Rahmen dieser Arbeit durchgefiihr-
ten Experimenten war das Temperaturgleichgewicht nach einer Zeit von maximal 10 Minuten
erreicht. In Laborvorversuchen wurde die Temperatur der Apparatur im Feder- und Wegmes-
sungsbereich mit 40-50°C ermittelt. Die thermische Ausdehnung der gesamten Apparatur

wird durch die Macor®-Thermobarriere folglich gering gehalten.
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Obwohl die Versuchsdurchfiihrung der Kriechversuche nicht normgerecht erfolgte, wird im
Folgenden in Anlehnung an DIN EN ISO 204 eine Abschitzung der Messunsicherheiten einer
Messung vorgenommen. Das Verfahren der Abschitzung ist im Anhang D der Norm fiir den
einachsigen Zeitstandversuch unter Zugbeanspruchung fiir metallische Werkstoffe beschrie-
ben. Eine absolute Unsicherheitsangabe wird gemi3 DIN EN ISO 204 fiir das Priifverfahren
negiert. Fiir die Abschétzung der Gesamtunsicherheit wird in dieser Arbeit das Verfahren vom
Typ B verwendet. Aus der Wurzel der quadrierten Einzelunsicherheiten u; der Herstelleran-
gaben und Kalibrierzertifikate fiir alle Bauelemente der Miniaturkriechapparatur berechnet
sich die kombinierte Standardunsicherheit u, = +0,43%. Daraus wird nach der Multiplikati-
on mit dem Reichweitenfaktor k =2 die erweiterte Unsicherheit Ug x = k - u, = £0,9% fiir
einen 95%-Vertrauensbereich berechnet. Die werkstoffbedingte Unsicherheit fiir den Span-
nungsexponenten n kann aufgrund der geringen Anzahl von Versuchen nicht abgeschitzt
werden. Jedoch wird die werkstoffabhingige Unsicherheit als vernachlidssigbar angenommen,
da die Probenfertigung fiir jedes Material jeweils aus demselben Halbzeug erfolgte. Die Unsi-
cherheiten aufgrund der Synchrotronmessungen sind im geringer werdenden Strahlstrom wéh-
rend der Messung, dem Detektor sowie der Optik begriindet und berechnen sich zu Ug g =
+14%. Fiir die Unsicherheit aufgrund der Auswertung wurde ein Wert von Ug 4, = 6% er-
mittelt. Die gesamte erweiterte Messunsicherheit Ug 4.5 ergibt sich bei einer werkstoffunab-
hingigen Abschitzung fiir die Experimente dieser Arbeit demzufolge zu Ug g0 = 15% bei
einem 95%-Vertrauensbereich. Die Fehlerbalken der Messpunkte in den Ergebnisdiagrammen

wurden folglich auf den maximalen Wert von +15% jedes Messpunktes festgelegt.

4.4.2 Versuchsaufbau fiir die Tomographie an der ID15A

Die Tomographieexperimente an den Leichtmetall-Verbundwerkstoffen Titan+15%(SiC),
und AA6061+22%(Al,03), wurden an der ID15A in zwei verschiedenen Messzeiten durchge-
fiihrt. In beiden Messzeiten war der Messaufbau identisch und die Experimente wurden unter
Verwendung polychromatischer Synchrotronstrahlung (,,white beam*) durchgefiihrt. Da der
Synchrotronstrahl einen langen Weg durch die Experimentierhiitte bis zur Probe zuriicklegt,
durchlduft er nach dem Verlassen der ,,optical hutch* bis zur Probe ein evakuiertes Alumi-
niumrohr, um Streueffekte in der Luft zu vermeiden. Der Abstand von der Optik des Detek-
tors, eine DALSTAR 1M60-Kamera (vgl. Abschnitt 2.5.2.1), zur Probe betrug 100mm (Abb.
4.5). Die Auflosung berechnete sich zu 2*2um” pro Pixel bei einem field-of-view von

1,4*1,4mm>.
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Abb. 4.5 Tomographieaufbau an der ID15A

Fiir die tomographischen Messungen am Werkstoff Titan+15%(SiC), wurde die Probe um
einen Winkel von 180° um die Mittelachse des Rotationstisches gedreht, die identisch mit der
Probenldngsachse ist. Die Winkelschrittgrofle betrug 0,3° und mit einer Belichtungszeit von je
50 Millisekunden wurden 500 bzw. 600 Radiographen aufgenommen. Die Messzeit fiir ein
Tomogramm ergab sich demzufolge zu ca. 1 bzw. 2 Minuten. Dieses machte es moglich, noch
im tertidren Kriechstadium bei groler Dehnrate der Kriechproben scharfe Tomogramme zu
erhalten, in denen keine messbedingten Bewegungsartefakte auftraten.

Fiir die tomographischen Messungen am Werkstoff AA6061+22%(Al,03), wurden bei der
Drehung der Probe um den Winkel von 180° bei einer Winkelschrittgrée von 0,24° und einer
Belichtungszeit von je 1 Sekunde 750 Radiographen aufgenommen. Die Messzeit fiir ein To-
mogramm betrug ca. 12 Minuten.

Die Datenverarbeitung fiir die Rekonstruktion der 3D-Volumina beschreiben Di Michiel et al.
in [DIMO5]. Uber die ESRF Computer Infrastruktur NICE (Networked Interactive Computing
Environment) steht diese den Nutzern zur Verfiigung. Die Korrektur von Ringartefakten ist in

der Rekonstruktionssoftware integriert.

4.4.3 Versuchsaufbau fiir die Tomographie an der ID19

Der hybridverstirkte Leichtmetall-Verbundwerkstoff AE42+10%(Saffil®)f-|—10%(SiC)p mit
Magnesium-Matrix wurde an der ID19 mit einem ,,pink beam* gemessen. Der Abstand zwi-
schen der Probe und der Optik des Detektors, einer an der ESRF entwickelten FreLoN-Kame-
ra (vgl. Abschnitt 2.5.2.2), betrug 50mm (Abb. 4.6). Die Aufldsung betrug 0,58*0,58um? pro
Pixel bei einem field-of-view von 1,2*1,2mm?” Wihrend einer Tomographiemessung wurde
die Probe kontinuierlich um die Achse des Rotationstisches, die der Probenldngsachse ent-
spricht, um den Winkel von 180° gedreht. Mit einer Belichtungszeit von je 0,1 Sekunde wur-
den 1500 Radiographen aufgenommen. Die Messzeit fiir ein Tomogramm betrug ca. 6 Minu-

ten.
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Abb. 4.6 Tomographieaufbau ID19

Die Rekonstruktion der 3D-Volumina erfolgte mittels einer an der ID19 entwickelten Rekon-
struktionssoftware, in die ebenso wie an der ID15A eine Korrektur von Ringartefakten inte-
griert ist und iiber die ESRF Computer Infrastruktur NICE (Networked Interactive Computing
Environment) den Nutzern zur Verfiigung steht. Weiterhin stehen an der ID19 Softwaretools

zur Verfiigung, um Bewegungsartefakte und sternenformige Artefakte in den 3D-Rekonstruk-

tionen zu entfernen.

4.5 Kriechversuche

Die begrenzte Messzeit an der Synchrotronstrahlungsquelle ESRF machte es noétig, thermi-
sche und mechanische Kriechbelastungen auszuwihlen, die einerseits das Versagen des Mate-
rials innerhalb mehrerer Stunden herbeifiihrten und andererseits dem typischen Charakter von
Kriechversuchen entsprachen. Fiir die Charakterisierung der Experimente als Kriechversuch
wurde als Kriterium die minimale Dehnrate herangezogen. Nach Biirgel liegen die Dehnraten
in Laborkriechversuchen in dem Bereich von ca. 10 bis 10"105'1, wihrend die Einordnung als
Warmzugversuch bei Dehnraten oberhalb von 5 107! erfolgt [BURI1]. Fiir die Auswahl der
Kriechbelastungen dienten Untersuchungen an normgerechten Proben gleicher oder ver-
gleichbarer Werkstoffe. Auf die jeweils zugrundeliegende Literatur wird weiter unten in den
einzelnen Abschnitten der entsprechenden Werkstoffe detaillierter eingegangen. Um die
Ubertragbarkeit der Kriechbelastungen normgerechter Proben, die aus den Literaturstellen
entnommen wurden, auf Miniaturproben beurteilen zu konnen, wurden zunichst Vorversuche
mit den Miniaturproben im Labor durchgefiihrt (vgl. Abschnitt 4.2). Fiir die Laborversuche
wurde dieselbe Miniaturkriechapparatur verwendet, die bei den in-situ Experimenten am Syn-
chrotronstrahlungsring eingesetzt wurde. Es zeigte sich in den Laborversuchen, dass bei der
Wahl vergleichbarer Spannungen und Temperaturen fiir die Experimente an den miniaturi-

sierten Kriechproben entsprechende Werte fiir die Kriechzeiten und -kurven wie fiir die
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normgerechten Kriechproben der zugrundeliegenden Literatur [MAO2, REQO02, BROOI1,
DIEO6] erzielt werden konnten.

Die Kriechversuche wurden bei konstanter Kraft durchgefiihrt. Mit fortschreitender Kriech-
zeit fithrt die damit einhergehende Zunahme der Kriechschiddigung durch Porenbildung zu ei-
ner Verringerung der Probenquerschnittsfliche. Dieses bewirkt einen kontinuierlichen An-
stieg der Spannung und damit der Kriechgeschwindigkeit im stationdren Kriechbereich
[BUR11]. Differenziert man die Kriechkurven, wird nach dem primiren Stadium das Durch-
laufen eines Minimums, der minimalen Dehnrate &,,;, = (de/dt),in, und nachfolgend eine
kontinuierlich ansteigende statt einer konstanten Dehnrate beobachtet. Die Spannungsexpo-
nenten n werden aus der minimalen Dehnrate &,,;,, bestimmt.

Es sei vorweg darauf hingewiesen, dass es sich bei den Kriechversuchen, die an der Synchro-
tronstrahlungsquelle ESRF durchgefiihrt wurden, um jeweils einzelne Experimente handelt.
Eine groere Anzahl von Kriechexperimenten unter gleichen Spannungs- und Temperaturbe-
dingungen, wie sie fiir eine statistische Auswertung benétigt werden wiirden, konnte in-situ
aufgrund der begrenzten Messzeiten an dem Synchrotronstrahlungsring nicht durchgefiihrt
werden.

Fiir den Leichtmetall-Verbundwerkstoff Titan+15%(SiC), wurden je zwei unterschiedliche
Versuchstemperaturen sowie mechanische Belastungen gewéhlt (Tabelle 4.1). Die Kriechex-
perimente an dem Leichtmetall-Verbundwerkstoff AA6061+22%(A1,03), wurden bei zwei
unterschiedlichen Versuchstemperaturen sowie vier verschiedenen mechanischen Belastungen
durchgefiihrt (Tabelle 4.2).

Tabelle 4.1 Kriechbelastungen des MMCs Titan+15%(SiC),

Spannung o T
Probe p [MPa]g [°C]
Probe 1 180 480
Probe 2 150 510
Probe 3 180 510

Tabelle 4.2 Kriechbelastungen des MMCs AA6061+22%(Al,03),

Spannung o T
Probe p [MPa]g [°C]
Probe B 70 300
Probe C 60 300
Probe D 50 300
Probe E 190 200

Fiir den Leichtmetall-Verbundwerkstoff AE42+10%(Salfﬁ1®)f+10%(SiC)p wurden zwei unter-
schiedliche Versuchstemperaturen sowie fiinf verschiedene mechanische Belastungen gewihlt
(Tabelle 4.3).
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Tabelle 4.3 Kriechbelastungen des MMCs AE42+10%(Saffil®)+10%(SiC),

Spannun T

Probe IEMPa] g [°C]
Probe 1 60 300
Probe 2 50 300
Probe 3 50 270
Probe 4 40 270
Probe 5 40 300
Probe 6 45 300
Probe 7 35 300
Probe 8 50 300
Probe 9 35 300
Probe 10 45 270

4.6 Auswertung der Tomogramme

Die Auswertung der rekonstruierten 3D-Volumina der Werkstoffe Titan+15%(SiC), sowie
AA6061+22%(Al,03), erfolgte mit der kommerziellen grafischen Anwendersoftware VGStu-
dioMax der Firma Volume Graphics, Version 1.2.1. Fir den Werkstoff
AE42+10%(Saffil®)f-|-1O%(SiC)p kam die Version 2.1 zur Anwendung. Diese Visualisie-
rungssoftware verfiigt optional iiber eine ,,.Defektanalyse. Diese nutzt die grafische Darstel-
lung der Grauwertverteilung der rekonstruierten Daten in einem Histogramm. Die Differen-
zierung zwischen Poren, Matrix und Verstirkungen wurde iiber die Segmentation des iiber
256 Tonwerte verfiigenden Grauwerthistogramms mittels Schwellwertverfahren (threshold)
vorgenommen. Die Bestimmung der rdumlichen Lage von Schwerpunktskoordinaten, der
Orientierung anhand der Ausdehnung in den Raumrichtungen in Relation zur Belastungsrich-
tung, des Volumens, der Grofle der Oberfliche und der GréBe der ebenen Projektion der
Oberfldache in den Raumrichtungen ermoglichte die ortliche Analyse der Porenentstehung so-
wie den Verlauf der Porenentwicklung einzelner Poren sowie der Porengesamtheit in den
MMC-Werkstoffen. Die grafische Darstellung und mathematische Auswertung der Daten er-

folgte mit der Datenanalyse-Software OriginPro 8 der Firma OriginLab Corporation.
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5. Ergebnisse und Auswertung
5.1 Charakterisierungen der Werkstoffe im Ausgangszustand

Die Charakterisierungen der untersuchten Verbundwerkstoffe im Ausgangszustand umfassen
die Mikrostrukturanalyse der Matrix, die Untersuchung der Grenzschicht zwischen Matrix
und Verstirkungsphase, die Bestimmung des Verstirkungsgehalts, der -verteilung sowie -ori-
entierung, der Partikelgroen bzw. der Faserdurchmesser und -lingen. Die Werkstoffuntersu-
chungen wurden mittels Lichtmikroskopie, Rasterelektronenmikroskopie und Tomographie
durchgefiihrt.

Es wird ein einheitliches Probenkoordinatensystem eingefiihrt, bei dem die z-Achse der Pro-

benlidngsachse (Abb. 4.1) und zugleich der Belastungsrichtung entspricht (Abb. 5.1.1).
V4
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Abb. 5.1.1 Probenkoordinatensystem

Die z-Achse ist bei den Werkstoffen Titan+15%(SiC), und AA6061+22%(Al,03), mit der
Strangpressrichtung identisch (Abb. 4.2), bei dem Werkstoff AE42+1()%(Saffil®)f-|-10%(SiC)p
entspricht sie der Richtung der Probenentnahme aus dem Gussblock (Abb. 4.3).

5.1.1 Titan+15% (SiC),

Lichtmikroskopische Ubersichtsaufnahmen des ungeitzten Ausgangsmaterials bei geringer
VergroBerung zeigen sowohl entlang als auch quer zur Strangpressrichtung eine makrosko-
pisch im Wesentlichen homogene Partikel-Verteilung der dunklen SiC-Verstirkungsphase in
der hellen Titan-Matrix (Abb. 5.1.2).
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Abb. 5.1.2 Lichtmikroskopische Aufnahme, a) Querschnitt, b) Lingsschnitt, ungeditzt
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Die Querschnittsaufnahme weist keine bevorzugte Ausrichtung der Partikel auf (Abb. 5.1.2
a). Im Liangsschnitt ist eine tendenzielle Ausrichtung der Lingsachse der Partikel in Strang-
pressrichtung zu erkennen (Abb. 5.1.2 b). Rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen zei-
gen die Partikelverteilung innerhalb der Matrix im Quer- und Léangsschnitt (Abb. 5.1.3). Bei-
de Schnittebenen, die bei 500-facher Vergrolerung aufgenommen wurden, zeigen lokal vor-
handene Partikelanhdufungen, sogenannte Partikel-Cluster, und matrixreichere Gebiete. Ge-
brochene Partikel, die im Herstellprozess bzw. durch die Prédparation entstehen kénnen, sind
in beiden Schnittebenen lediglich vereinzelt zu finden. Abb. 5.1.3 verdeutlicht in beiden An-

sichten zudem die polygonale Morphologie der SiC-Partikelverstiarkung.

Ti-Matrix
- Ti-Matrix
lY| SiC-Partikel

X—| '\ 4 h o

Abb. 5.1.3 REM-Aufnahme, a) Querschnitt, b) Lingsschnitt, geditzt
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Aus den Schnittansichten der Abb. 5.1.2 wurde der Fliachenanteil der Partikel im Langsschnitt
mit 13,5% und im Querschnitt mit 13,1% ermittelt, was einem mittleren Flidchenanteil von
13,3% entspricht. Weiterhin wurden die durchschnittliche Partikelgrole und die Abmessun-
gen der Projektionen der Partikelldngen und -breiten zur Orientierungsbestimmung analysiert.
In Tabelle 5.1 sind die Ergebnisse der Auswertung beider Schnittansichten aus Abb. 5.1.2

zusammengefasst.

Tabelle 5.1 Partikelgrofie und -orientierung ermittelt aus Abb 5.1.2

. PartikelgroBle  Projektion von z L3I Verhiltnis Linge
Bildebene .. oder y .
[um] Lange [um] Breite [um] zu Breite
quer (y/z) 10,8 £5,9 11,5+64 11,9+5.3 0,97
lidngs (x/z) 12,772 15,2+ 9 10,6 5.4 1,43

Das pulverformige Titanausgangsmaterial ist durch den Herstellprozess zu einer festen Matrix
verbunden (Abb. 5.1.4 a). Das Gefiige der Matrix besitzt die hexagonale Kristallstruktur der
a-Titan-Phase. In den rasterelektronenmikroskopischen Aufnahmen sind an den Partikeln und
insbesondere in dem Zwischenraum der Partikel-Cluster Poren zu sehen, die aus ungeniigen-
der Benetzung der Partikel wéhrend des Herstellprozesses resultieren und auch durch den
Strangpressprozess nicht geschlossen wurden (Abb. 5.1.4 b). In den Querschnittsaufnahmen

finden sich Poren unterschiedlicher Gestalt: Sphirische und unregelmifig geformte Poren, die
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im Wesentlichen an den SiC-Verstirkungen lokalisiert sind (Abb. 5.1.4 b), sowie hexagonale

Poren in den Kornern und an den Korngrenzen der Titanmatrix (Abb. 5.1.5 a).

ale : : : : S m my
Abb. 5.1.4 REM Auﬁmhme a) Titanmatrix, b) Poren im Ausgangszustand an den Partlkeln
und in den Zwischenrdumen von Partikel-Clustern im Ldngsschnitt, geditzt

Im Lingsschnitt treten die hexagonale Porenquerschnittsflachen signifikant weniger auf, es
zeigen sich jedoch langgestreckte, eckige Strukturen, die jeweils als ein Schnitt durch eine
Pore mit hexagonaler Querschnittsflache identifiziert werden konnen (Abb. 5.1.5 b). Die her-

stellungsbedingte Porositit wurde tomographisch mit 0,01-0,03vol-% ermittelt.

Abb. 5.1. 5 REM Auﬁmhme von hexagonalen Poren in der ztan Matrix, a) Querschnztt

b) Lingsschnitt, gedtzt

Fiir die KorngroBenbestimmung ist das Atzen des Gefiiges erforderlich. Es wurde das Atzmit-
tel Tim11 fiir Titanlegierungen verwendet [PET94]. Die Atzung wird zunichst mit einem
Gemisch bestehend aus 100ml destilliertem Wasser, 15ml Salpetersdure (65%-ig) und 10ml
Flusssdure (40%-ig) fiir ca. 15 Sekunden begonnen, gefolgt von ca. 15 Sekunden mit Ammo-
niumbifluoridlosung (20g/1 Wasser). Die Ergebnisse der Korngroenanalyse sind in Tabelle
5.2 zusammengefasst. Das Lingen- zu Breitenverhiltnis im Querschnitt zeigt mit dem Wert
von 1 keine bevorzugte Orientierung der Korner. Im Léangsschnitt betrdgt der Wert des Ver-
hiltnisses 1,2. Dieses entspricht einer Ausrichtung der Lingsachse der Korner entlang der

Probenldngsachse.
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Tabelle 5.2 Korngrifsen der Titanmatrix

Mittlere  Mittlere Projektions- Mittlere Projekti- e T s
. . .. .. " Verhiiltnis Linge
Bildebene | Korngrofie linge von z (Linge) onslinge von x oder .
. zu Breite
[pm] [um] y (Breite) [um]
quer (x/y) 8+4 714 7t4 1
liangs (z/y) 7+3,5 6t4 53 1,2

In der Grenzfliache zwischen der Titan-Matrix und der SiC-Verstirkung hat sich eine Reakti-
onszone gebildet, die mit EDX als TiCs-Verbindung identifiziert werden konnte (vgl. Ab-
schnitt 2.4.1, Abb. 2.16). Die rasterelektronenmikroskopische Aufnahme zeigt die TiCi-
Grenzschicht (Abb. 5.1.6). Die Grenzschicht tritt einerseits geschlossen, den ganzen Partikel
umhiillend (Abb. 5.1.6 a), und andererseits als vereinzelt stehende, kleine Partikel an der
Oberfliache der SiC-Verstiarkungen auf (Abb. 5.1.6 b).

Abb. 5.1.6 TiC,-Reaktionszone zwischen Titan-Matrix und SiC
Umbhiillung, b) kleine Partikel, geditzt

Verstirkung, a) geschlossene

Die Morphologie der Reaktionsschicht, die sich wihrend des Herstellprozesses zwischen der
Titan-Matrix und SiCp-Verstirkung bildet, besteht aus nahezu globularen Einzelpartikeln, de-
ren Durchmesser an der SiC-Partikeloberflidche kleiner sind und zur Titan-Matrixseite hin
groBer werden (Abb. 5.1.7, Abb. 2.17).

Abb. 5.1.7 Morphologie der Grenzschicht, globulare TiC,-Phase, gedtzt

Die gemessene Grenzschichtdicke betriigt egem ~0,5um. Bei der Wirmebehandlungsdauer

von t = 15min berechnet sich nach (Gl. 2.38) die Grenzschichtdicke zu e, =0,6um. Beide

Werte zeigen eine gute Ubereinstimmung.
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5.1.2 AA6061+22% (Al,03),

Lichtmikroskopische Ubersichtsaufnahmen des ungeitzten Ausgangsmaterials mit einer ge-
ringen Vergroferung zeigen sowohl entlang als auch quer zur Strangpressrichtung eine ma-
kroskopisch im Wesentlichen homogene Partikel-Verteilung der dunklen Al,Os-Verstér-
kungsphase in der hellen AA6061-Aluminium-Matrix (Abb. 5.1.8).
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Abb. 5.1.8 Lichtmikroskopische Aufnahmen der Al,Os-Partikelverteilung, a) Querschnitt,
b) Lingsschnitt, ungeditzt

Strangpressachse

Aus den Abbildungen 5.1.8 a und b wurde der Flichenanteil der Partikel im Querschnitt mit
21,2% und im Liangsschnitt mit 23,8% ermittelt, was einem mittleren Fldchenanteil von
22,5% entspricht. Weiterhin wurden die durchschnittliche Partikelgrofle sowie die Abmessun-
gen der Projektionen der Partikellingen und -breiten zur Orientierungsbestimmung analysiert.
Tabelle 5.3 fasst die Ergebnisse der Charakterisierung der Partikelverstarkung anhand der
lichtmikroskopischen Aufnahmen des Quer- und Lingsschnittes aus Abb 5.1.8 zusammen.
Das aus der Querschnittsaufnahme ermittelte Lingen- zu Breitenverhiltnis zeigt mit dem
Wert von 0,97 keine bevorzugte Orientierung der Partikel. Der aus dem Lingsschnitt be-
stimmte Wert des Verhiltnisses betridgt 1,34. Dieses entspricht einer Ausrichtung der Partikel-

langsachsen entlang der Lingsachse und damit der Strangpressrichtung der Proben.

Tabelle 5.3 Partikelgrofie und -orientierung ermittelt aus Abb 5.1.8

. PartikelgroBie Projektion vonz Projektion von x  Verhiltnis Linge
Bildebene .. . .
[um] Lange [um] oder y Breite [um] zu Breite
quer (x/y) 129+8.,5 139+5,9 14,3+ 6,6 0,97
lings (z/y)| 17,3%£6,2 20£ 10,0 149+5,7 1,34

Rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen verdeutlichen bei hoheren VergroBerungen in
beiden Schnittebenen die Morphologie der verwendeten Al,Os-Partikelverstiarkung, die lokal
vorhandenen Partikel-Cluster und matrixreicheren Gebiete (Abb. 5.1.9). An den Partikeln und
insbesondere in dem Zwischenraum von Partikel-Clustern sind matrixfreie Bereiche, Poren,
zu sehen, die aus ungeniigender Benetzung der Partikel wihrend des Herstellprozesses resul-
tieren, die auch durch den Strangpressprozess nicht geschlossen wurden (Abb. 5.1.9, blaue

Kreise). Die herstellungsbedingte Porositit wurde tomographisch mit 0,03-0,07vol-% be-
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stimmt. Der die Partikel umgebende helle Saum, dessen chemische Zusammensetzung mit

EDX bestimmt wurde, besteht aus MgAl,O4-Spinellen.

l  AAG061 Matrix AA6061-Matrix

Al O;-Partikel

| AlLO; Partikel

Strangpressachse

a r“/‘lEUL(\\;Q; “. < (
Abb. 5.1.9 REM- Auﬁmhme a) Querschmtt b) Lingsschnitt, geditzt

Die Oberfldache der Al,Os-Partikel ist entweder vollstindig oder liickenhaft mit Spinellen be-
setzt, die die Grenzschicht zur Matrix bilden (Abb. 5.1.10). Die Dicke der Reaktionszone

wurde aus den rasterelektronenmikroskopischen Aufnahmen mit ca. 1um bestimmit.

JEOL

Abb. 5.1.10 MgAl,O,- Spmelle auf den AlgO3 Partikeln, geditzt

Zur Korngroenbestimmung des T6-wirmebehandelten und iiberalterten Werkstoffes wurden
die Korngrenzen der Aluminiummatrix mit einem Atzmittel bestehend aus 25ml Methanol,
25ml HCI, 25ml HNO;3 und einem Tropfen HF angeitzt. Abb. 5.1.11 zeigt die rasterelek-

tronenmikroskopische Aufnahme des geitzten Matrixgefiiges im Langsschnitt.

AL O,-Partikel
AAB061-Matrix

Fi L@t

Buu 14m m

Abb. 5.1.11 REM- Aufnahme der Korngrenzen des geditzten Langsschmtts

Eine Bestimmung der durchschnittlichen Korngrofe erschien wegen der stark unterschiedli-

chen KorngréBen zwischen ca. 2-80um nicht sinnvoll. Eine bevorzugte Ausrichtung der Kor-
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ner konnte weder in Quer- noch Lingsrichtung nachgewiesen werden. In dem vorliegenden
T6-wirmebehandelten und iiberalterten Werkstoffzustand befinden sich an vielen Al,Os-Par-
tikeln in der matrixseitigen Partikel-Grenzfldche Ausscheidungen in einer GroBe von ca. 2-
4um, die gemid EDX-Analyse aus den Elementen Aluminium, Silizium und Sauerstoff
(Al=Si,—0,) bestehen (Abb. 5.1.12).

AAB061-Matrix
Al-8i-O-Ausscheidung

AA6061-Matrix

|3 Phase [

Al-8i-0 Ansschstdung

A‘\\\\
5 8

AlO3-Partikel y
_ _1 - \hL a1

JEOL 1SKU

JEOL 15KV Sag 14nm\

Abb. 5.1.12 Al-Si-O-Ausscheidungen an der Partikel-Matrixgrenzfliche, Matrixausscheidung,
geditzt

Innerhalb der Matrixkorner sind durch die T6-Wirmebehandlung und Uberalterung bei
T =300°C und t =120min feinverteilt die inkohérenten pliattchenférmigen Ausscheidungen
der stabilen -Phase (Mg,Si) zu finden (Abb. 5.1.12), wie sie gemidl ZTU-Diagramm zu er-
warten sind [DAF93], von [DUT89] gezeigt wurden und die die Festigkeitssteigerung der
AA6061-Matrix bewirken. Die GroBBe der Mg,Si-Teilchen betrédgt ca. 0,3um und der mittlere
Abstand ca. 3um. An den Korngrenzen befinden sich wie auch in [REQ04] beschrieben keine

Ausscheidungen.
5.1.3 AE42+10 % (Saffil®)+10% (SiC),

Die lichtmikroskopischen Ubersichtsaufnahmen der Quer- und Lingsschnitte des ungeitzten
Werkstoffs mit geringer Vergroflerung zeigen eine weniger homogene Verteilung der Verstir-
kungsphasen verglichen mit den Werkstoffen Titan+15%(SiC), und AA6061+22%(Al,03),.
Sowohl die Kurzfasern als auch die Partikel besitzen eine Ausrichtung ihrer Lingsachsen in
der Querschnittsebene (Abb. 5.1.13). Im Lingsschnitt weisen lediglich die Kurzfasern eine
tendenzielle Orientierung der Faserlidngsachsen auf. Eine Ausrichtung der Partikel ist in der
Lingsschnittebene nicht erkennbar (Abb. 5.1.14). Bei hoherer VergroBerung sind in beiden
Schnittebenen Verstirkungsagglomerationen sowie matrixreiche Bereiche jedoch keine Poren
oder Mikrorisse zu finden. Der Flachenanteil der Partikel und Fasern aus den Aufnahmen des
Querschnitts (Abb. 5.1.13) mit 19,4% sowie des Lingsschnitts (Abb. 5.1.14) mit 22,9% ermit-
telt, was einem mittleren Flachenanteil von 21,2% entspricht. Da die Partikel dhnliche Grau-
werte wie die Kurzfasern besitzen, war eine differenzierte Analyse der jeweiligen Gehalte der

beiden Verstirkungsphasen mittels Grauwert-Festlegung nicht durchfiihrbar.
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Abb 5.1.14 Llchtmlkroskoplsche Aufnahmen, Lingsschnitt, ungeditzt

Durch die dreidimensionale Anordnung der Fasern wurden die durchschnittlichen Faserab-
messungen tomographisch ermittelt. Neun zuféllig ausgewihlte Fasern ergaben eine durch-
schnittliche Faserlinge von [ =120um421um. Anhand von 40 zufillig ausgewihlten Fasern
wurde ein durchschnittlicher Durchmesser von dr =4um=2,6um bestimmt.

Fiir die KorngroBenbestimmung wurde der Werkstoff geiitzt. Das Atzmittel besteht aus 100ml
Ethanol, 20ml Wasser, 6ml Essigsiure und 5g Pikrinsiure. Die Atzzeit betrigt 1-3 Sekunden.
Abb. 5.1.15 zeigt die lichtmikroskopischen Aufnahmen der Mikrostruktur der Matrix nach der
Atzung des Verbundwerkstoffes in der Quer- und Lingsschnittdarstellung. Die KorngroBe des

Gussgefiiges variiert von unter 50um bis deutlich iiber 200um. Die Angabe einer durch-

schnittlichen Korngré8e ist somit nicht sinnvoll.

Abb. 5 1. 15 Llchtmlkroskoplsche Aufnahme, a) Qﬁerschmtt b) Langsschmtt geatzt
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In den Kornern finden sich lamellare Strukturen, die auf eine zweite Phase hinweisen. Wei-
terhin sind kleine Ausscheidungen, die iiberwiegend an den Verstirkungen lokalisiert sind,
erkennbar. Elementanalysen mit EDX-Messungen ergaben fiir die lamellaren Ausscheidungen

in der Matrix (Abb. 5.1.16, rote Pfeile) eine AILRE,-Zusammensetzung.

AE42+10Saf+10SIC_12 Mag: 1000x
AL 27.062012 HV: 20V WD: 13mm

Abb. 5.1.16 Lamellare Al-RE-Ausscheidungen in der AE42-Matrix, geditzt

Bei den kleinen Ausscheidungen an den Verstirkungsphasen (Abb. 5.1.17, rote Pfeile) han-
delt es sich gemill der EDX-Messungen um Mg,Si-Ausscheidungen, wie es ebenso von Aru-
nachaleswaran beschrieben wird [ARUOQ7b].

‘ “
AE42+10Saf+10SiC_05 Mag: 10000x AE42+10Saf+10SiC_21 Mag: 4500x
pAL  26.06.2012 HV: 20KV WD: 13 mm Al 27.06.2012 HV:20kV  WD: 13 mm

Abb. 5.1.17 Ausscheidungen an den keramischen Verstdrkungen, gedtzt

Rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen der Bruchflichen nach dem Kriechversuch las-

sen erkennen, dass zwischen den keramischen Verstirkungen und den kleinen Ausscheidun-

gen eine Grenzschicht vorhanden ist, die die Fasern und Partikel jeweils vollstindig umbhiillt
(Abb. 5.1.18).

Ausscheidung

Gebroch R \ - ,
N : ' Grenzschicht

Ausscheidung
Grenzschicht

Metallmatrix

Keromikpartikel Watrix

- 1 Sk < WA T

Abb. 5.1.18 REM-Aufnahmen der Grenzschicht zwischen Keramikverstdrkungen und Matrix
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Die Dicke der Grenzschicht zwischen den SiC-Partikel und der Matrix betrigt ca. 0,24um und
besteht gemil EDX-Messungen iiberwiegend aus Mg,Si. Die Grenzschicht zwischen der Saf-
fil®-Faser und der Matrix hingegen besitzt eine Dicke von bis zu ca. 0,52um, die am Umfang
der Verstarkung nicht gleichméBig ist (Abb. 5.1.17, rechts). Die chemische Zusammensetzung
der Faser-Matrix-Grenzschicht wurde mit EDX bestimmt und enthilt iiberwiegend MgO. Wie
bereits aus den Abb. 5.1.13, Abb. 5.1.14 sowie Abb. 5.1.17 ersichtlich, treten Verstirkungs-
Cluster auf. Rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen verdeutlichen an den Clustern vor-
handene herstellungsbedingte Poren (rote Pfeile) (Abb. 5.1.19).

’

€ A ?
¢ |
U
\
! >

»
o~ -
o .
L' . J E m ." N ) .
N, i o § o <
AE42+10Saf+10SiC_langs-03 Mag: 1500x
Al 27.06.2012 HV:20kV  WD: 13 mm F—20pm —

Abb. 5.1.19 Herstellungsbedingte Porositiit, geditzt
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Zwischen dicht beieinanderliegenden Verstirkungen sind Materialbriicken ausgebildet, die
gemdf EDX aus einer Al-Si-Mg-Phase bestehen (Abb. 5.1.20, rote Pfeile). Aufgrund der ge-
ringen Abmessungen der Materialbriicken war die Bestimmung der Stochiometrie der Zu-

sammensetzung nicht moglich.

AE42+10Saf+10SIiC_09 Mag: 7000x

i
AE42+10Saf+10SiC_13 Mag: 3500x
3 Al  26.06.2012 HV:20 kV. WD: 13imm

Al 27.06.2012 HV: 20kv  WD: 13 mm

Abb. 5.1.20 Materialbriicken zwischen den Verstdrkungen, gedtzt

5.2 Kriechversuche
5.2.1 Titan+15%(SiC),

Der fiir die Hochtemperaturanwendung von kriechbelasteten Bauteilen aus near-o-Titanlegie-
rungen interessante Temperaturbereich liegt zwischen 0,40-0,45T [PRE99]. Ma et al., deren
Arbeit als Grundlage fiir die Abschidtzung der zu wihlenden mechanischen und thermischen
Belastungen fiir die in-situ Kriechexperimente dieser Arbeit diente, fiithrten ihre Experimente

bei einer minimalen Versuchstemperatur von 7" =550°C entsprechend der homologen Tem-
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peratur von T/T, =0,42 durch [MAO2]. Die in-situ Experimente dieser Arbeit wurden bei

der maximalen Temperatur von 7 =510°C, die der homologen Temperatur von 7/7, =0,4

entspricht, durchgefiihrt. Damit wurde eine zu grole Warmeiibertragung auf die Komponen-
ten (Kameraoptik und Rotationstisch) an der Beamline am Synchrotronstrahlungsring ESRF
vermieden.

An der ESRF wurden drei Kriechexperimente durchgefiihrt (Tabelle 5.4). Probe 1 und 2 wur-
den in-situ bis zum Versagen durch Kriechbruch untersucht. Das Experiment der Probe 3
wurde im Kriechversuch abgebrochen, da die Messzeit an der Beamline ID15A am Synchro-
tronstrahlungsring der ESRF beendet war. Die Ergebnisse fiir die Kriechzeit, die Bruchdeh-
nung und daraus resultierend die anteilige Verweildauer in den drei Kriechbereichen wurden
fiir dieses Experiment nach der Gleichung von Monkman-Grant (vgl. Abschnitt 6.2.2, Gl. 6.1)
extrapoliert, um eine Vergleichbarkeit zu den beiden anderen Experimenten herstellen zu
konnen. Tabelle 5.4 zeigt fiir die drei in-situ Experimente zusammenfassend die Ubersicht der
Kriechbelastungen (Spannung, Temperatur), die Kriechzeiten, die Bruchdehnungen, die mi-
nimalen Dehnraten sowie die anteiligen Verweildauern in den drei Kriechbereichen bezogen

auf die jeweilige Gesamtkriechzeit. Die minimalen Dehnraten wurden bei 0,12t ., bestimmt.

Tabelle 5.4 Kriechbelastungen des MMCs Titan+15%(SiC),

Kriechbereiche

Spannung Temperatur Kriechzeit Bruchdehnung min. Dehnrate .
Probe o T . & (de/d lt)min [% der Bruchzeit]
[MPa] [°C] [s] [%] [s”] I I I
Probe 1 150 510 58970 36 3,16%10° 4 46 50
Probe 2 180 510 23130 35 3,85%10° 12 17 71
Probe 3 180 480 73070 2 1,31*%10° 2 32 66

(extrapol.)  (extrapol.)

Abb. 5.2.1 zeigt die Kriech- und Dehnratenkurven der in-situ Kriechexperimente, die bezgl.

des Autheizvorganges korrigiert sind (vgl. Abschnitt 4.4.1).

T T T T T T T T T T T T T 4X1075' T T T T T T
40 Kriechkurven, Titan+15%(SiC), . Dehnratenkurven, Titan+15%(SiC)
—&— 6=150MPa, T=510°C _ _ o
30- e o-180MPa, T-810°C 4 2x10° =—0=150MPa, T=510°C
A o—150MPa. T480°C — —e— 5=180MPa, T=510°C
< o, —4— 6=180MPa, T=480°C |
O —
W 20+ {1 B
> 2 04 i
5 o
= ©
.qc) 10 - =
[a) N
[4) -5
Q -2x107 4
0+ i
'10 T T T T T T T '4X10-5 T T T T T T T T T T T T T
0  1x10* 2x10* 3x10* 4x10* 5x10* 6x10* 0 1x10* 2x10* 3x10* 4x10* 5x10* 6x10°
Zeit [s] Zeit [s]

Abb. 5.2.1 Kriech- und Dehnratenkurven, Titan+15%(SiC),
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Im Anfangsbereich der Kriechkurven ist ein fiir Zeitstandversuche ungewohnlicher Kurven-
verlauf zu erkennen. Der Abfall der Kriechkurve nach dem Erreichen einer maximalen An-
fangsdehnung bis zum Erreichen der minimalen Kriechdehnung wird dem besonderen Aufbau
der Miniaturkriechapparatur zugeschrieben (vgl. Abschnitt 4.4.1), die sich bei dem Heizvor-
gang ebenfalls erwidrmte. Der Kurvenverlauf im Anfangskriechstadium wird der Einstellung
stabiler Temperaturverhiltnisse der gesamten Apparatur zugeordnet. Nach dem Erreichen der
minimalen Kriechdehnung wird nur noch die tatséchliche Probendehnung gemessen (vgl. Ab-
schnitt 4.4.1). Der Nullpunkt fiir den Beginn der Dehnungsmessung wurde fiir alle Proben zu
dem Zeitpunkt gesetzt, zu dem die Versuchstemperatur am Messvolumen der Proben stabil
erreicht war. Folglich haben negative Werte fiir die Dehnung bzw. die Dehnrate ihre Ursache
in der rechnerischen Subtraktion der gemessenen Dehnung, die aus dem Aufheizvorgang re-
sultiert und nicht aus der Dehnung der Probe selbst. Aufgrund dieser Besonderheiten wird
innerhalb dieser Arbeit auf eine Interpretation des Anfangsbereichs des Kriechverlaufs ver-
zichtet, jedoch fiir die Bestimmung der Gesamtkriechdauer und der Verweildauern in den
einzelnen Kriechbereichen mit einbezogen. Es kann angenommen werden, dass sich die Ein-
stellung stationdrer Temperaturverhiltnisse bei allen Experimenten gleich verhilt, da sich der
Aufbau der Miniaturkriechapparatur in seiner Gesamtheit nicht verindert.

Bei allen drei Proben sind die sekundiren Kriechstadien eher kurz, wihrend die tertidren
Kriechstadien mit >=50% den groften zeitlichen Anteil an der Gesamtkriechzeit haben (Tabel-
le 5.4).

Die Bestimmung des Kriechmechanismus erfolgt anhand des Spannungsexponenten n. Dieser

ergibt sich aus der doppeltlogarithmische Auftragung der minimalen Dehnrate (de/dt) , als

Funktion der Spannung . Da lediglich zwei Messpunkte fiir die Bestimmung des Spannungs-
exponenten aus den Experimenten bei der Temperatur T =510°C zur Verfiigung stehen, ist
eine Auswertung kritisch zu betrachten und wird im Folgenden nicht weiter dargestellt. Der
Vollstindigkeit halber wurden die Spannungsexponent aus den Messwerten (Abb. Al a, An-
hang) und zusitzlich unter Hinzunahme eines Ergebnisses aus den Laborvorversuchen be-
stimmt (Abb. Al b, Anhang). Die dabei erhaltenen und voneinander verschiedenen Span-
nungsexponenten n; =1,1 bzw. n, =3,2 verdeutlichen, dass der Spannungsexponent aus ei-
ner geringen Anzahl von Messergebnissen nicht zuverldssig bestimmt werden kann. Die glei-
che kritische Betrachtung gilt der Bestimmung der Aktivierungsenergie, fiir die ebenfalls nur

zwel Messergebnisse aus den in-situ Experimenten vorhanden sind (Abb. A2, Anhang).

5.2.2 AA6061+22 % (A1,03),

Als Grundlage fiir die Abschitzung der zu wihlenden Kriechbelastungen fiir den Werkstoff
AA6061+22%(Al,03), dienten die Arbeiten von Requena et al. [REQO2]. Die in Laborvor-

versuchen durchgefiihrten Experimente zeigten eine gute Ubereinstimmung der Kriechzeiten
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und —kurven mit den von Requena beschriebenen Resultaten. Die Ergebnisse der in-situ ge-
wonnenen Kriechkurven an der Synchrotronstrahlungsquelle ESRF, Beamline ID15A, sind in
Tabelle 5.5 zusammengefasst. Die Werte fiir die Bruchdehnung, die minimale Dehnrate und
den prozentualen Anteil der Kriechstadien an der Gesamtkriechzeit in Tabelle 5.5 weichen
durch die Anwendung einer erweiterten Auswertemethode geringfiigig von den in [HUPO7,
HUP10] genannten Werten ab.

Tabelle 5.5 Kriechbelastungen des MMCs AA6061+22%(Al,03),

Spannung Temperatur Kriechzeit Bruchdehnung min. Dehnrate Kriechbereichf.:
Probe 5 T te, £ Epin [% der Bruchzeit]
[MPa] [°C] [s] [%] [s] I 1T I
Probe B| 70 300 5140 7,66 4,4-10°° 5 32 63
Probe C 60 300 11970 8,97 2,7-10°° 7 39 54
Probe D 50 300 46350 13,38 8,2:107 5 49 46
Probe E 190 200 20270 4,62 8,6:10” 5 50 45

Abb. 5.2.2 zeigt die Kriech- und Dehnratenkurven der in-situ Experimente. Die Kriechkurven
sind hinsichtlich des Auftheizvorganges korrigiert (vgl. Abschnitt 4.4.1).

Dehnratenkurven, AA6061 +22%AI203 |

14 T T T T T T T T T T T ]
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28 1 s v o= 190MPa, T=200°C
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g 6 1 2.
2] £ 1x10°; 1
8 41 1 £
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a Zeit [s] b Zeit [s]

Abb. 5.2.2 AA6061+22%(Al,03),, a) Kriechkurven, b) Dehnratenkurven

Das Anfangsstadium der Kriechversuche hat bei allen Belastungs- und Temperatureinstellun-
gen nahezu unverindert einen prozentualen Anteil von ca. 5% an der gesamten Kriechzeit.
Bei der Temperatur 7'=300°C nimmt mit abnehmender mechanischer Spannung von 70 auf
5S0MPa der prozentuale Anteil des sekundiren Kriechstadiums von 32% auf 49% an der ge-
samten Kriechdauer zu. Der prozentuale Anteil des tertidren Stadiums sinkt demzufolge mit
abnehmender Spannung von 63% auf 46%. Bei der Probe E mit den Kriechbelastungen von
T=200°C und o =190MPa besitzt das primire Kriechstadium einen prozentualen Anteil von
ebenfalls ca. 5%, das sekundire ca. 50% und das tertidre ca. 45% an der Gesamtkriechdauer.

Ebenso wie im Abschnitt 5.2.1 wurde vollstindigkeitshalber der Spannungsexponent n be-
stimmt (Abb. A3, Anhang), wird jedoch ebenfalls aufgrund der geringen Anzahl von Mess-

werten hier nicht weiter betrachtet bzw. diskutiert werden. Da keine Experimente bei gleichen
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Spannungen und unterschiedlichen Temperaturen durchgefiihrt wurden, konnte die Aktivie-

rungsenergie fiir das Kriechen des Werkstoffs AA6061+22%(Al,05), nicht bestimmt werden.

5.2.3 AE42+10 % (Saffil®)+10% (SiC),

Als Grundlage fiir die Abschitzung der zu wéhlenden Kriechregimes diente die Dissertation
von Hajo Dieringa [DIEO6], in der neben der unverstirkten Magnesiumlegierung AE42 zu-
dem der MMC-Werkstoff AE42+20%(Saffil®)f in Druck- und Zugkriechversuchen untersucht
wurde. Fiir den identischen Werkstoff AE42+10%(Saffi1®)f+10%(SiC)p, wie er in dieser Ar-
beit verwendet wurde, waren in der Literatur keine Analysen des Zugkriechverhaltens zu fin-
den. Die Ergebnisse der in-situ gewonnenen Kriechkurven an der Synchrotronstrahlungsquel-
le ESRF, Beamline ID19, sind in der Tabelle 5.6 zusammengefasst. Von zehn Proben wurden
sechs Proben (1, 2, 3, 5, 6 und 8) bei den in-situ Experimenten bis zum Kriechbruch belastet.
Vier Experimente (4, 7, 9 und 10) wurden vorzeitig beendet, da aus dem Verlauf der Kriech-
kurven abzuschitzen war, dass die Kriechzeiten deutlich ldnger als die zur Verfiigung stehen-

de Messzeit gewesen wiren.

Tabelle 5.6 Kriechbelastungen des MMCs AE42+10%(Saffil® )+ 10%(SiC),

Spannung Temperatur Kriechzeit Bruchdehnung min. Dehnrate Kriechbereiche
Probe o T ter £ S [% der Bruchzeit]
[MPa] [°C] [s] [%] [s™ I II 111
Probe 1 60 300 1510 8,03 16,5 75 8,5
Probe 2 50 300 2910 5,3 1,66%10° 6,7 85 8,3
Probe 3 50 270 11180 7,3 3,28%10° 2,5 82,5 15
Probe 4 40 270 49670 2,95%10” - - -
Probe 5 40 300 30270 8,9 2,74*10°° 6,5 84 9,5
Probe6 | 45 300 29240 4,4 1,17%10° 7 86,5 65
Probe 7 35 300 34010 2,64%10™ - - -
Probe 8 50 300 1780 13,2 2,1%107 23,5 58 18,5
Probe9 | 35 300 22360 1,31%10” - - -
Probe 10| 45 270 77530 6,6%107 - - -

Tabelle 5.6 zeigt, dass der Anfangskriechbereich mit Ausnahme von Probe 1 und 8 , die sehr
kurze Kriechzeiten aufweisen und von daher nicht reprédsentativ sind, bei allen Belastungen
und der Versuchstemperatur T =300°C nahezu unverindert einen prozentualen Anteil von ca.
6,5-7% an der gesamten Kriechdauer besitzt. Die prozentualen Anteile des tertidren Kriech-
stadiums bei der Temperatur T =300°C liegen bei allen Proben mit 6,5-9,5% in einer dhnli-
chen Groflenordnung. Bei der Probe 3, deren Belastungsregime eine um 30K niedrigere Ver-
suchstemperatur 7'=270°C und eine mechanische Spannung von o =50MPa besal, zeigt sich
ein deutlich geringerer Anteil des Anfangskriechbereichs von ca. 2,5% und einem deutlich
hoheren Anteil von 15% des tertidren Kriechstadiums an der Gesamtkriechdauer. Mit Werten
zwischen 82,5-86,5% hat das sekundire Stadium bei allen Proben den gréften Anteil an der

gesamten Kriechzeit. Sind die Verweildauern im Anfangsstadium aller untersuchten MMC-
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Werkstoffe in einer vergleichbaren Gréenordnung, so ist der Anteil des sekundiren Stadiums
des Werkstoffes AE42+10%(Saf’fil®)f-|-10%(SiC)p verglichen mit den MMC-Werkstoffen Ti-
tan+15%(SiC), und AA6061+22%(Al,03), deutlich hoher und der Anteil des tertidren Sta-
diums signifikant geringer.

Die Kriech- und Dehnratenkurven der im Experiment gebrochenen und die der nicht gebro-

chenen Proben sind jeweils in einem Diagramm zusammengefasst (Abb. 5.2.3).
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Abb. 5.2.3 Kriech- und Dehnratenkurven, AE42+10%( Saﬁ‘il® )+10%(SiC),, a) im Experiment
gebrochene Proben, b) im Experiment nicht gebrochene Proben

Die Kriechkurven des Werkstoffs AE42+1O%(Saffilc‘a)ﬁ-10%(SiC)p zeigen ebenfalls wie die
anderen untersuchten MMC-Werkstoffe Titan+15%(SiC), und AA6061+22%(Al,03), den be-
reits im Abschnitt 5.2.1 beschriebenen typischen Verlauf, d.h. nach einem ungewdohnlichen
Anfangsbereich steigen nach dem Durchlaufen eines Minimums die Dehnraten im sekundéren
Kriechstadium kontinuierlich an. Die Kriechkurven sind ebenfalls bzgl. des Aufheizvorganges
korrigiert (vgl. Abschnitt 4.4.1). Die Kriechkurven der Proben zeigen periodische Schwan-
kungen, die bei den nicht gebrochenen Proben durch die Skalierung besonders deutlich zu
sehen sind. Dieses sind Messartefakte. Die Ursache dafiir ist eine Uberlagerung des Messsig-

nals der sehr kleinen Langendnderungen durch eine Verdrehung des Messkabels des Wegauf-
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nehmers. Die Verdrehung wurde durch die sich periodisch wiederholende 180°-Drehung des
Rotationstisches hervorgerufen.

Fiir die Bestimmung der Spannungsexponenten und der Aktivierungsenergien ist ebenso wie
fiir die beiden partikelverstiarkten Werkstoffe lediglich eine zu geringe Anzahl von Messer-
gebnissen fiir eine belastbare Auswertung vorhanden. Die daher lediglich der Vollstindigkeit

halber bestimmten Werte zeigen die Abbildungen A4 und A5 im Anhang.

5.3 Tomographische Ergebnisse

Es wurden Tomogramme im Ausgangszustand und fortlaufend wihrend der Kriechverfor-
mung erstellt. Dieses ermoglicht die zeitabhingige Untersuchung der Werkstoffschidigung,
die zum Versagen der Werkstoffe fiihrt, in ihrer Beziehung zu den makroskopischen Kriech-
kurven. Die zeitliche Entstehung und Entwicklung der Kriechschddigung jedes Werkstoffes in
Abhingigkeit von den mechanischen und thermischen Belastungen werden nachfolgend im
Hinblick auf den Zusammenhang mit den einzelnen Kriechstadien analysiert.

In einem ersten Schritt werden die Relationen der Entwicklung der Porositidt zur Kriechkurve
und der Porenwachstumsrate zur Dehnrate untersucht. Die Porositit beschreibt die Schidi-
gung wihrend des Kriechens jedoch nur unzureichend. Als dimensionslose Grof3e ist die Po-
rositdt durch die Porenanzahl einerseits und das Porenvolumen andererseits gekennzeichnet.
Die Porenanzahl charakterisiert die Porenbildung und das Porenvolumen das Porenwachstum.
Die zeitabhiingige Anderung der Porositiit ist folglich durch die zeitabhingige Entwicklung
der Porenbildung und/ oder des Porenwachstums bedingt. Die Ursache der Porositit sind ei-
nerseits Diffusions- und Versetzungskriechvorginge in der Matrix, andererseits Verstir-
kungsbriiche und das Wachstum der Bruchspalten sowie Matrixablosungen von den Verstér-
kungen. Die Analyse der einzelnen Schidigungsmechanismen erfolgt iiber die optische Aus-
wertung der tomographischen Aufnahmen.

Fiir die Untersuchung der Diffusions- und Versetzungskriechvorginge in der Matrix werden
die Modelle von Greenwood [GRE69] und Cocks/ Ashby [COC82] miteinander verkniipft
(vgl. Abschnitt 2.2.3). Beschreibt Greenwood die Zeitabhédngigkeit der Porenbildung und des
Porenwachstums, so liefern Cocks/ Ashby die mikrostrukturellen Mechanismen des Poren-
wachstums. Aus der Kombination beider Modelle konnen die Funktionsvorschriften der
Wachstumsfunktionen fiir die Porenbildung und das —wachstum im Kriechverlauf bestimmt
werden. Die drei Wachstumsmechanismen nach Cocks/ Ashby sind durch die Porengeome-
trien/ -orientierungen in sphirisch, ellipsoidal/ senkrecht bzw. ellipsoidal/ parallel charakteri-
siert [COC82] (Abb. 5.3.1). Die Ausdehnung der sphirischen Poren ist in alle drei Raumrich-
tungen gleich grof3 (Abb. 5.3.1 a), die der ellipsoidalen/ senkrechten Poren ist entlang der Be-
lastungsrichtung kleiner als in den dazu senkrecht stehenden Ebenen (Abb. 5.3.1 b), withrend

bei den ellipsoidalen/ parallelen Poren die groffte Ausdehnung in Belastungsrichtung liegt
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(Abb. 5.3.1 c¢). Die beiden letztgenannten Porenorientierungen werden nachfolgend kurz als
senkrechte bzw. parallele Poren bezeichnet. Die sphirische Porengeometrie kennzeichnet die
Korngrenzendiffusion, mit der groften Ausdehnung zur Belastungsrichtung senkrechte Poren
die Oberfldchendiffusion und parallele Poren das Versetzungskriechen der Matrix (power-law

creep).

Z Z

z
| N o

X B> i

a c

Abb. 5.3.1 Grafische Darstellung der Porengeometrien bzw. -orientierungen, a) sphdrische
Poren, b) zur Belastungsrichtung z senkrechte Poren, c) zur Belastungsrichtung z parallele
Poren

Beschreibt Greenwood die Porenbildung und das Porenwachstum im priméren und sekundi-
ren Stadium, so fehlt in seiner Betrachtung die Analyse bis hin zum Kriechbruch [GRE69].
Greenwood empfiehlt, dass quantitative Untersuchungen die Mechanismen der Porenbildung
und des Porenwachstums beinhalten sollten. Daher werden die Entwicklungen der Porenan-
zahlen sowie PorengroBBen jeweils in ihrer Gesamtheit und getrennt nach den mikrostrukturel-
len Mechanismen iiber den gesamten Kriechverlauf als Funktion der Kriechzeit betrachtet.
Dariiber hinaus werden die Wachstumsfunktionen der mikrostrukturellen Mechanismen fiir
die Porenbildung und das Porenwachstum in den frithen und spiteren Kriechstadien bis zum
Kriechbruch nach den Vorgaben von Greenwood bestimmt: Fiir die Analyse der Wachstums-
funktionen der Porenbildung werden die Porenanzahlen als Funktion der Dehnung sowie des
Porenwachstums die Porenvolumina als Funktion des Produktes aus Dehnung und Zeit be-
trachtet. Greenwood zeigte fiir die Porenbildung in den frithen Kriechstadien einen linearen
Zusammenhang y = A + B - x. Im fortgeschrittenen Kriechverlauf beschreibt er die deh-
nungs-, zeit- und spannungsabhiingige Anderung des Porenvolumens als charakteristische
GroBe (vgl. Abschnitt 2.2.3.1):

AV,~e-t-a™- f(p) (Gl 2.19)
Gleichwohl findet Porenbildung auch im spiteren Kriechverlauf statt und Porenwachstum

setzt bereits in den frithen Kriechstadien ein, wie spiter gezeigt werden wird.

5.3.1 Titan+15% (SiC),

Der im Ausgangszustand tomographisch ermittelte Partikelgehalt der gemessenen Proben des
MMC:s Titan+15%(SiC), liegt im Volumen bei 11,5%+1,7%. Die Ausgangsporositit der drei
gemessenen Proben liegt zwischen 0,007-0,03vol%. Die detektierbaren herstellungsbedingten

Poren finden sich an der Grenzfliche zwischen der Matrix und den Partikeln, tiberwiegend an
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Partikel-Cluster (Abb. 5.3.2 b, rote Pfeile). Neben den Poren sind vereinzelt ebenfalls herstel-
lungsbedingte Partikelbriiche zu erkennen (Abb. 5.3.2 b, blauer Kreis). Die Verteilung der

Materialdefekte im Probenvolumen ist regellos.

bli. ¥
Abb. 5.3.2 Ausgangszustand, a) Tomogramm (links), b) Lingsschnitt

5.3.1.1 Porositit

Die gemeinsame Darstellung der gemessenen Kriechkurve und zeitabhéngig ermittelten Poro-
sitdten in einem Diagramm zeigt exemplarisch anhand der Probe 1 (o =150MPa, T =510°C),
dass sich die Porositit in den frithen Kriechstadien proportional zur Kriechdehnung entwickelt
(Abb. 5.3.3 a). Probe 2 (¢ =180MPa, T =510°C) und Probe 3 (¢ =180MPa, T =480°C) wei-
sen in den frithen Kriechstadien ebenfalls eine Proportionalitdt von Porositit und Kriechkur-
ven auf (Abb. A6, Anhang). Fiir die Vergleichbarkeit der Kriechkurve mit dem Porosititsver-
lauf iiber die gesamte Kriechzeit werden die Werte der Ausgangs- und Endporositit grafisch
auf den Anfangswert der Dehnung und den Bruchdehnungswert gelegt (Abb. 5.3.3 b). Diese
Darstellung verdeutlicht, dass das in den frithen Kriechstadien zur Kriechdehnung proportio-
nale Porositdtswachstum in den spiteren Kriechstadien iiberproportional ansteigt. Probe 2
zeigt in den spiteren Kriechstadien ebenfalls einen iiberproportionalen Porosititsanstieg
(Abb. A7 b, Anhang)
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Abb. 5.3.3 Vergleich Kriechkurve und Porosititsentwicklung, Probe 1, a) friihe Kriechstadi-
en, b) gesamter Kriechverlauf
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Abb. 5.3.4 zeigt die Auftragung der Dehnrate € sowie der Wachstumsrate der Porositit als
Funktionen der normierten Kriechzeit von Probe 1 und 2. Beide Proben wurden bis zum
Kriechbruch im in-situ Experiment analysiert. Die Kurven der Dehnrate und der Wachstums-
rate der Porositit folgen bis ca. 0,8t verschiedenen Funktionsvorschriften. Erst nach 0,8t,
lassen sich bei den Proben 1 und 2 iibereinstimmende Verldufe der Dehnrate und der Wachs-

tumsrate der Porositit feststellen.
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Abb. 5.3.4 Vergleich Dehn- und Porenwachstumsrate als Funktion der normierten Zeit,

a) Probe 1, b) Probe 2

Die Darstellung des Zusammenhangs der Dehnrate und der Porenwachstumsrate fiir Probe 3
zeigt bis zum Abbruch des Kriechversuchs bei ca. 0,7t¢, den gleichen Verlauf wie Probe 1

(Abb. A8, Anhang). Abb. 5.3.5 zeigt zusammenfassend den Vergleich der Wachstumsraten

der Porosititen aller Proben.
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Abb. 5.3.5 Vergleich der Wachstumsrate der Porositdt aller Proben

Zur besseren Vergleichbarkeit der Kurvenverldufe wurde die Auftragung iiber die normierte
Kriechzeit gewihlt und zwei verschiedene Achsenskalierungen der Ordinaten gewihlt, da die
Proben 2 und 3 minimale Porenwachstumsraten aufweisen, die in etwa eine Zehnerpotenz
geringer sind als von Probe 1. Probel ist der linken und die Proben 2 und 3 der rechten Ordi-
nate zugeordnet. Das Minimum der Porenwachstumsrate liegt fiir alle Proben bei ca. 0,3t,,

und damit im sekundiren Bereich.
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5.3.1.2 Porenbildung und Porenwachstum

Die getrennte Betrachtung der Porenanzahlen und der Porengréfen (Porenvolumina) als
Funktion der Kriechzeit geben Aufschluss iiber die Zeitabhingigkeit von Porenbildung und
Porenwachstum (Abb. 5.3.6). Die grafische Darstellung veranschaulicht, dass die Anzahl klei-
ner Poren mit einer GroBe von <30voxel in den Proben 1 sowie 2 bis zum Zeitpunkt 0,75t
(Abb. 5.3.6 a, b, roter Pfeil) zunimmt und danach abnimmt. Folglich werden bis zum Zeit-
punkt 0,75tz fortwidhrend neue Poren gebildet. Die anschlieBende Verringerung der Anzahl
kleiner Poren resultiert aus dem Zusammenwachsen von Poren. In Probe 3 steigt die Anzahl
kleiner Poren mit einer Gro3e von <30voxel bis zum Abbruch des Experiments (Abb. 5.3.6

¢). Die Anzahl mittelgroBer Poren mit einem Volumen zwischen 30-1000voxel nimmt bei
allen Proben im Kriechverlauf bestidndig zu. Endet die Porenneubildung in Probe 1 und 2 bei

0,75t¢,, verursacht ein zeitgleich einsetzendes, iiberproportionales Porenwachstum eine Zu-
nahme groB3er Poren (>1000voxel).

Titan+15% SiC, 150MPa, T=510°C Titan+15% SiC, 180MPa, T=510°C

Probe 1

porenanzahl [counts]

w
o
o

porenanzahl [counts]

o)
0reng 1000
"
%esse 10000 200
lvo,,
i/

Abb. 5.3.6 Porenanzahl und Porengrofe vs. Kriechzeit, a) Probe 1, b) Probe 2, c) Probe 3

Die Gesamtporenanzahl bzw. das Gesamtporenvolumen sind jeweils die Summe der Anzah-

len bzw. der Groflen aller Poren der in Abb. 5.3.1 festgelegten Porengeometrien, die die mi-
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krostrukturellen Kriechmechanismen reprédsentieren. Die zeitabhidngige Porenbildung durch
die einzelnen Mechanismen und deren Summe zeigt Abb. 5.3.7 auf der linken Seite anhand
der Porenanzahlen. Auf der rechten Seite ist das ebenfalls zeitabhingige Porenwachstum an-
hand der Porenvolumina dargestellt. Bei der Analyse der Porenbildung zeigt sich, dass bei
allen Kriechversuchen die senkrechten Poren bis zu den spéten Kriechstadien den grof3ten und
die sphirischen Poren, die in allen Diagrammen verkiirzt als runde Poren bezeichnet werden,

den geringsten Anteil an der Gesamtporenbildung haben.
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Abb. 5.3.7 Porenbildung und Porenwachstum, a) Probe 1, b) Probe 2, c) Probe 3

Wie sich aus den qualitativ nahezu identischen Kurvenverlidufen ablesen lésst, ist die Poren-

bildung im Wesentlichen von den senkrechten Poren bestimmt. Erst kurz vor dem Kriech-
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bruch bei 0,8tf, zeichnen sich fiir Probe 1 und 2 eine Abnahme der diffusionsgesteuerten Pro-
zesse (sphirische sowie senkrechte Poren) und eine iiberproportionale Steigerung des Verset-
zungskriechens (parallele Poren) fiir die Porenbildung ab. Die Porenbildung in der Probe 3
kann aufgrund des vorzeitig abgebrochenen Experiments nur beschridnkt analysiert werden. Es
findet eine gleichermallen stetige Zunahme der Porenanzahlen aller Porengeometrien statt.
Anders als bei der Porenbildung findet bei allen Proben bis zum Kriechbruch (Probe 1 und 2)
bzw. bis zum Abbruch des Experiments (Probe 3) ein stetiges Porenwachstum durch die drei
mikrostrukturellen Mechanismen statt. Den groften Anteil am Porenwachstum haben ver-
gleichbar der Porenbildung bis 0,8ts, die senkrechten Poren, nach 0,8, die parallelen Poren.
Diese Ergebnisse legen nahe die zeitabhiingige Entwicklung der durchschnittlichen Porengré-
Ben zu untersuchen. Die durchschnittlichen Grofle aller Poren sowie der drei Porengeome-

trien/ —orientierungen berechnen sich aus dem Quotienten von Porenvolumen/ Porenanzahl.
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Abb. 5.3.8 Durchschnittliche Porengrdfie, a) Probe 1, b) Probe 2, c) Probe 3

Die Kurvenverldufe der durchschnittlichen Porengrée der drei Proben zeigen qualitativ eine
gute Ubereinstimmung (Abb. 5.3.8). Die durchschnittliche PorengroBe aller Poren und der
einzelnen Porengeometrien/ -orientierungen der drei Kriechversuche liegt im Ausgangszu-
stand bei ca. 20-25voxel. Bis zum Zeitpunkt 0,8t, bleiben alle durchschnittlichen Porengro-

Ben der drei Proben nahezu konstant bzw. wachsen nur geringfiigig. Bei allen Experimenten

behalten die sphirischen Poren bis zum Kriechbruch (Probe 1 und 2) bzw. Abbruch des Expe-
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riments (Probe 3) die kleinste durchschnittliche Porengrof3e. Die durchschnittliche Porengrof3e
der parallelen Poren wichst bei Probe 1 und 2 nach 0,8t¢, bis zum Kriechbruch stéirker als die
der senkrechten bzw. sphirischen Poren sowie der durchschnittlichen Gesamtporengrofe.
Kurz vor dem Kriechbruch betragen die durchschnittlichen Porengrof3en der parallelen Poren
ca. 370voxel, die der senkrechten ca. 210voxel und die der Gesamtporen ca. 300voxel. Fiir
Probe 2 sind alle durchschnittlichen Porengréen mit Ausnahme der sphirischen Poren kurz
vor dem Kriechbruch mit 215voxel+5voxel nahezu gleich groB. Folglich sind die durch-
schnittlichen Porengréen der parallelen Poren fiir Probe 1 kurz vor dem Kriechbruch in etwa
1,7-fach groBler als fiir Probe 2. Die durch den Mechanismus des Versetzungskriechens der
Matrix gewachsenen Poren zeigen somit ein spannungsabhingiges Wachstum, das bei niedri-
gerer Spannung zu einer hoheren durchschnittlichen Porengrofle fiihrt. Die durchschnittliche
Porengrof3e der Poren, die durch Diffusionsmechanismen gewachsen sind, ist spannungsunab-
hingig. Bei Abbruch des Experiments der Probe 3 sind die durchschnittlichen Porengrofien
der Gesamtporen und der senkrechten Poren mit 40voxel gleich grof}, die der parallelen und

sphérischen Poren betragen 30 bzw. 20voxel.

5.3.1.3 Wachstumsfunktion der Porenbildung

Wie bereits gezeigt wurde, werden iiber die friithen Kriechstadien hinaus in den spiteren
Kriechstadien weiterhin neue Poren gebildet (Abb. 5.3.6, Abb. 5.3.7, links). Fiir die Analyse
der Wachstumsfunktionen der Porenbildung durch die drei mikrostrukturellen Mechanismen
in Abhingigkeit von der Dehnung werden daher die frithen und spéteren Kriechstadien ge-
trennt betrachtet. In der Abb. 5.3.9 sind die frithen Kriechstadien auf der linken und die spéte-
ren Kriechstadien auf der rechten Seite dargestellt.

In den frithen Kriechstadien weisen die experimentellen Daten einen linearen Zusammenhang
der Porenanzahl und der Kriechdehnung fiir die Porenbildung auf (Abb. 5.3.9 a-c, links). Die
ermittelten linearen Fitparameter sind in Tabelle AS im Anhang zusammengefasst. Den ge-
ringsten Dehnungswert ¢, bis zu dem eine lineare Anpassung erzielt werden kann, weist mit
€ =7% die Probe 1 auf. Die Porenanzahlen der Proben 2 und 3 konnen bis zu groferen Deh-
nungswerten € =15% (Probe 2) und € =10% (Probe 3, bis zum Experimentabbruch) linear
angepasst werden. Abb. 5.3.10 veranschaulicht die Fitergebnisse der Proportionalititsfaktoren
B der Geradensteigungen in den frithen Kriechstadien. Die Proportionalititsfaktoren B fiir die
Porenanzahlen aller Porengeometrien/ -orientierungen sowie die Gesamtporenanzahlen sind

in Abhédngigkeit von den Versuchsspannungen und —temperaturen dargestellt.
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Abb. 5.3.10 Graphische Darstellung der durch Fitten ermittelten Proportionalitiitsfaktoren B
der Anderung der Porenanzahlen in den friihen Kriechstadien



5. Ergebnisse und Auswertung 71

Fiir Probe 1 sind die jeweiligen Werte der Proportionalitéitsfaktoren B der Gesamtporenanzah-
len sowie der einzelnen Porengeometrien/ -orientierungen um den Faktor 5-6 geringer als die
der Proben 2 und 3, deren Werte nahezu gleich gro3 sind. Die SpannungserhGhung um
Ao =30MPa bewirkt folglich eine gesteigerte Porenbildung durch alle mikrostrukturellen Me-
chanismen. Die Diffusionsmechanismen und das Versetzungskriechen der Matrix sind dem-
nach spannungsabhingig. Gibt die Gesamtporenanzahl -und somit die Summe aller Mecha-
nismen fiir die Porenbildung- keinen Hinweis auf eine Temperaturabhingigkeit, zeigen dage-
gen die einzelnen Mechanismen eine leichte Temperaturabhingigkeit (vgl. Tabelle AS).
Nimmt mit steigender Temperatur bei gleichbleibender Spannung der Mechanismus der
Korngrenzendiffusion zu, so werden die Mechanismen der Oberfldchendiffusion und des Ver-
setzungskriechens schwicher.

Die Auswertung der Porenbildung in den spiteren Kriechstadien kann lediglich fiir die Proben
1 und 2 vorgenommen werden, da fiir die Probe 3 keine Messdaten in den spiteren Kriechsta-
dien vorliegen. In den spiteren Kriechstadien findet die Porenbildung in Probe 1 (Abb. 5.3.9
a, rechts) und Probe 2 (Abb. 5.3.9 b, rechts) nach verschiedenen GesetzméBigkeiten statt. In
Probe 1 nimmt die Porenbildung durch die Mechanismen der Korngrenzendiffusion und des
Versetzungskriechens bis zum Kriechbruch exponentiell zu (Abb. 5.3.9 a, rechts). In dem
Bereich von 10 bis 15% Dehnung gilt dieses ebenfalls fiir den Mechanismus der Oberfldachen-
diffusion. Zwischen 15-30% Dehnung sinkt die Porenbildung durch die Oberflichendiffusion.
Die Verringerung der Anzahl zur Belastungsrichtung senkrechter Poren charakterisiert das
Zusammenwachsen von Poren. Da die Porenbildung im Wesentlichen durch die Oberflidchen-
diffusion bestimmt ist, spiegelt sich deren Entwicklung in der Gesamtporenbildung wider.
Kurz vor dem Kriechbruch, bei Dehnungswerten oberhalb von 30%, werden erneut Poren
durch Oberflichendiffusion gebildet. Dieses wiederum fiihrt zu einem Anstieg der Gesamtpo-
renanzahl. In der Probe 2 findet die Porenbildung in den spiteren Kriechstadien fiir alle Me-
chanismen zunichst linear zunehmend statt (Abb. 5.3.9 b, rechts). Die Gesamtporenbildung
der Probe 2 folgt in den spiteren Kriechstadien im Bereich zwischen 16 bis 28% Dehnung
einer nach oben beschrinkten Wachstumsfunktion. Die Korngrenzendiffusion weist bis zu
einer Dehnung von € =23% ebenfalls eine nach oben beschrinkte Wachstumsfunktion auf.
Die Porenbildung durch Oberfldachendiffusion ist zunichst bis zu einer Dehnung von ~20%
linear zunehmend. Beide diffusionsgesteuerten Porenbildungsprozesse nehmen nach dem Er-
reichen des jeweiligen Wachstumsmaximums durch das Zusammenwachsen von Poren nahe-
zu hyperbolisch zum Kriechbruch hin ab. Anders verhilt sich die Porenbildung durch das
Versetzungskriechen der Matrix: Ebenso wie in der Probe 1 nimmt in der Probe 2 die Poren-
bildung durch diesen Mechanismus bis zum Kriechbruch zu. Die Porenbildung folgt hierbei
einer linearen Wachstumsfunktion. Die bei Dehnungswerten oberhalb von 25% abnehmende

Gesamtporenanzahl ist darin begriindet, dass das Zusammenwachsen von Poren die Porenbil-
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dung durch Versetzungskriechen iiberwiegt. Die Werte fiir die Fitparameter sind in Tabelle
A6 im Anhang zusammengefasst. Ein grafischer Vergleich der Fitparameter in den spéteren
Kriechstadien ist aufgrund der unterschiedlichen Funktionen (linear, exponentiell und be-
schriankt) nicht moglich.

Legt man die Definition von Greenwood zugrunde, nach der die Porenbildung in den frithen
Kriechstadien einen linearen Zusammenhang in Abhingigkeit von der Dehnung ¢ aufweist, so
lisst sich fiir die Probe 1 der Ubergang zu den spiteren Kriechstadien bei ¢ =7% bestimmen
(Abb. 5.3.9 a). In der Probe 2 findet der Ubergang von den frithen zu den spiteren Kriechsta-
dien bei der Dehnung von € ~15% statt und lédsst sich anhand der Verldufe der Porenbildung
durch Korngrenzendiffusion sowie daraus resultierend der Gesamtporenbildung bestimmen.
Da fiir Probe 3 keine Messdaten in den spiteren Kriechstadien vorliegen, kann fiir diese kein
Ubergang bestimmt werden. Wie im niichsten Abschnitt gezeigt werden wird, kann das Po-
renwachstum als ein weiteres Kriterium fiir die Bestimmung des Uberganges herangezogen

werden.

5.3.1.4 Wachstumsfunktion des Porenvolumens

In der vorangegangenen Betrachtung der Porenentwicklung hat sich gezeigt, dass bereits in
den frithen Kriechstadien Porenwachstum stattfindet (Abb. 5.3.6, Abb. 5.3.7, rechts). Fiir die
Bestimmung der Wachstumsfunktionen der Porenvolumina werden diese als Funktion des
Produktes von der Dehnung € mit der Zeit t dargestellt (Abb. 5.3.11). Fiir die Vergleichbar-
keit der Ergebnisse wurde fiir die friilhen Kriechstadien die logarithmische Darstellung der
Porenvolumina gewihlt (Abb. 5.3.11, links). In den spiteren Kriechstadien ist die Darstellung
der Porenvolumina linear (Abb. 5.3.11, rechts).

In den frithen Kriechstadien der drei Proben folgen das Porenwachstum aller Porengeome-
trien/ —orientierungen und das Porositdtswachstum der gleichen Funktionsvorschrift. Die

Wachstumsfunktionen der drei Proben lassen sich mit einer degressiven, nach oben be-

schrinkten Wachstumsfunktion vom Typ f(p) = y, + Al - e(_ tx_l) anpassen. Die Fitparame-
ter sind in Tabelle A7 im Anhang zusammengefasst und in Abb. 5.3.12 a grafisch dargestellt.
Die Funktionen fiir das Gesamtporenvolumen und die senkrechten Poren, die den Mechanis-
mus der Oberflichendiffusion kennzeichnen, verlaufen bei allen Proben nahezu deckungs-
gleich (Abb. 5.3.11 a-c, jeweils links) und weisen identische bzw. nahezu identische Wachs-
tumskonstanten 1/t; auf (Tabelle A7). Folglich ist das Porenwachstum in den friihen Kriech-
stadien im Wesentlichen durch den Mechanismus der Oberflichendiffusion bestimmt. Die
Betrachtung der Porenvolumina in den frithen Kriechstadien bei einem gemeinsamen Ver-
gleichswert & - t =2-10° [1's] zeigt den Einfluss der Spannung und der Temperatur auf das
Porenwachstum: Die Anhebung der Spannung von A =30MPa von 150MPa auf 180MPa bei
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konstanter Temperatur T =510°C bewirkt ein Wachstum der Porenvolumina um das 10-fache
(Abb. 5.3.11 a, b, links). Wird die Spannung ¢ =180MPa konstant gehalten, verursacht die

Temperaturerhohung AT =30K von 480°C auf 510°C in etwa eine Verdopplung der Porenvo-
lumina (Abb. 5.3.11 b, c, links).

10° : : : : . . . .
Probe 1, 6=150MPa, T=510°C 3,0x10°1 probe 1, 6=150MPa, T=510°C i
v Gesamtporenvolumen ~ —— exponentieller Fit
® runde Poren — exponentieller Fit 2 5x1 0‘S . v Gesamtporenvolumen T .
%‘ 5 | ®  parallele Poren — exponentieller Filt i % ’ ® runde Poren
2 10 A senkrechte Poren —— exponentieller Fit < . = parallele Poren
o o 1 1
=, = 2,0x10 A senkrechte Poren
c < /"’i’fj c o —— exponentieller Fit
g B A OE) 1,6x10°1 —— exponentieller Fit T
S 10%4 - 4 3 ~— exponentieller Fit
S - I Q 1,0x10° — exponentieller Fit i
c L s
(% B o
S ¥ S 5,0x10° .
a o
O 3 0,04 ]
T T T T T T T T T T T T T T
0 1x10°  2x10°  3x10°  4x10°  5x10° 0,0  50x10° 1,0x10* 1,5x10* 2,0x10° 2,5x10*
et [1” e*t[1*s
a t[1*s] [17s]
6
10 T T T IO T T T T T
Probe 2, 0=180MPa, T=210°C . | Probe 2, 6=180MPa, T=510°C
— 3x10° 1 b
v Gesamtporenvolumen T
— _ ® runde Poren
© i 2 = parallele Poren
3 3 s | 4 senkrechte Poren
= 2, 2x10°7— exponentieller Fit b
% c —— exponentieller Fit
IS GE" 1 exponentieller Fit
S 4 =) ¢ | exponentieller Fit
o [ 1x107 b
5 5
o v Gesamtporenvolumen  —— exponentieller Fit o X o
o ® runde Poren —— exponentieller Fit o o =
1 03 E B parallele Poren — exponentieller Fit 0 & o0 0o o o o o o0 -
A senkrechte Poren —— exponentieller Fit
T T T T T T T T T
0 1x10°  2x10°  3x10°  4x10°  5x10° 2x10°  3x10°  4x10°  5x10°  6x10°  7x10°
b et [1%s] et [17s]
10° : : : . .
Probe 3, 6=180MPa, T=480°C
T i
x
o
2,
c
(0]
IS
= 4
o
>
c
o
O V¥ Gesamtporenvolumen —— exponentieller Fit
o 3 ® runde Poren —— exponentieller Fit
1074 B parallele Poren —— exponentieller Fit
A senkrechte Poren exponentieller Fit
T T T T T
0 1x10°  2x10°  3x10°  4x10°  5x10°
*. *
c e*t [17s]

Abb. 5.3.11 Porenwachstum als Funktion des Produktes aus Dehnung und Zeit (g't) in den
friihen (links) und spditeren (rechts) Kriechstadien, a) Probe 1, b) Probe 2, c) Probe 3

Die Abb. 5.3.11 a und b zeigen auf der rechten Seite das Wachstum der Porenvolumina in den
spateren Kriechstadien fiir die Proben 1 und 2. Fiir Probe 3 liegen in diesen Kriechstadien
keine Messdaten vor. Alle Kurvenverldufe der Gesamtporenvolumina und der sphérischen,

parallelen sowie senkrechten Porenvolumina der Proben 1 und 2 lassen sich in den spiteren
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Kriechstadien durch eine exponentielle Wachstumsfunktion vom Typ f(p) = y, + A1 - e(%)
anpassen. Aus dem Fitparameter t; berechnet sich die Wachstumskonstante 1/t;, die das
exponentielle Wachstum der Porenvolumina beschreibt. Die Fit-Parameter der exponentiellen
Anpassung sind in der Tabelle A8 im Anhang zusammengefasst. Die progressiven Funktionen
fiir die Entwicklung des Gesamtporenvolumens und der parallelen Poren, die den Mechanis-
mus des Versetzungskriechens der Matrix kennzeichnen, besitzen fiir beide Proben nahezu
identische Wachstumskonstanten 1/t; (Tabelle A8, Anhang). Im Gegensatz dazu findet sich
fiir die senkrechten Poren, die den Mechanismus des Porenwachstums durch Oberfliachendif-
fusion charakterisieren, ein degressiver Verlauf. Dabei nehmen der Fitparameter t; und dem-
zufolge die Wachstumskonstante 1/t; negative Werte an. Die sphérischen Poren, die das Po-
renwachstum durch Korngrenzendiffusion anzeigen, weisen bei Probe 1 einen progressiven
und bei Probe 2 einen regressiven Verlauf auf. Der Anteil der Korngrenzendiffusion am
Wachstum des Gesamtporenvolumens ist gering. In beiden Experimenten ist folglich in den
spateren Kriechstadien das Versetzungskriechen der bestimmende Mechanismus fiir das ge-
samte Porenwachstum.

Die grafische Darstellung der Wachstumskonstanten als Funktion der Spannung verdeutlicht
den Einfluss der Spannungs- und Temperaturdnderung auf die Porenwachstumsfunktionen in
den frithen und spiteren Kriechstadien (Abb. 5.3.12). In den frithen Kriechstadien fiihrt eine
Spannungserhohung A =30MPa temperaturunabhéngig zu einer Zunahme aller Wachstums-
konstanten 1/t1 (Abb. 5.3.12 a). Bei konstanter Spannung o =180MPa bewirkt eine Tempera-
turerhohung AT =30K von 480°C auf 510°C eine weitere Steigerung aller Wachstumsme-
chanismen. Die Wachstumskonstanten fiir das Gesamtporenvolumen und die Diffusionspro-
zesse liegen bei den Temperaturen T =480°C und 510°C jeweils in der gleichen Grof3enord-
nung. Eine Ausnahme bildet das Versetzungskriechen, das bei T =480°C die geringste, bei

T =510°C jedoch die hochste Wachstumskonstante der mikrostrukturellen Mechanismen auf-

weist.
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In den spiteren Kriechstadien verstirkt sich bei konstanter Temperatur T =510°C und einer
Spannungserhohung um Ag =30MPa das Versetzungskriechen der Matrix als bestimmender
Mechanismus des Porenwachstums (Abb. 5.3.12 b). Demgegeniiber wird der Einfluss der
Diffusionsprozesse auf das Porenwachstum geringer. Hierbei verursacht die Spannungserho-
hung eine deutlichere Absenkung des Anteils der Korngrenzendiffusion im Vergleich zur
Oberfliachendiffusion. Das Gesamtporenvolumen nimmt nicht im gleichen Malle zu wie das
Porenwachstum durch das Versetzungskriechen. Das verstirkte Porenwachstum durch das
Versetzungskriechen bewirkt bei zunehmender Spannung demzufolge nicht zwangsliufig eine
ebensolche Steigerung des Gesamtporenwachstums. Durch die abnehmenden Diffusionspro-

zesse wird das Wachstum des Gesamtporenvolumens gemindert.

5.3.2 AA6061+22 % (Al,03),

Der im Ausgangszustand tomographisch ermittelte Partikelgehalt im Volumen betrigt
22,1%+3,3%. Die Ausgangsporositit der Proben des MMCs AA6061+22%(Al1,03), liegt zwi-
schen 0,03-0,07vol-% (Abb. 5.3.13). Die herstellungsbedingten Poren befinden sich zumeist
an der Grenzfliche zwischen der Matrix und den Partikeln, bevorzugt an Partikel-Clustern
(Abb. 5.3.13 b, blaue Kreise).

A
o

a ) {7 saek G ro Vet g

Abb. 5.3.13 AA6061+22%(Al,03), , a) Tomogramm, b) Lingsschnitt des Ausgangszustands
[HUPO7]

Neben den Poren sind vereinzelt ebenfalls herstellungsbedingte Partikelbriiche vorhanden

(Abb. 5.3.13 b, rote Pfeile). Die Materialdefekte sind im Probenvolumen regellos verteilt. Die

herstellungsbedingten Materialdefekte sind Ausgangspunkte fiir das Porenwachstum.

5.3.2.1 Porositit

Die Kriechkurven und die zeitabhingigen Porosititsentwicklungen zeigen bei allen Proben
tiber den gesamten Kriechverlauf ein proportionales Verhalten zueinander (Abb. 5.3.14). Fiir
die Vergleichbarkeit der Kurvenverlidufe sind die Werte der Ausgangs- und Endporositit gra-

fisch auf den Anfangswert der Dehnung und den Bruchdehnungswert der Kriechkurve gelegt.
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Die Dehngeschwindigkeit der Probe B (0 =70MPa, T =300°C) war im tertidren Bereich des
Experiments hoher als die fiir eine scharfe Abbildung bendtigte Aufnahmezeit eines Tomo-
gramms (Abb. 5.3.14 a). Daher war im tertiiren Kriechstadium eine Auswertung der unschar-
fen Aufnahmen nicht moglich. Die sprunghaften Anderungen der Dehnwerte in der Kriech-
kurve der Probe E (¢ =190MPa, T =200°C) sind Messartefakte, die ihre Ursache in Fehl-
funktionen des Rotationstisches des Messaufbaus an der Beamline ID15A wihrend der in-situ
Messung haben (Abb. 5.3.14 d).
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Abb. 5.3.14 Vergleich der Porositditsentwicklungen und Kriechkurven, a) Probe B, b) Probe
C, c¢) Probe D, d) Probe E

Den Vergleich der Dehnrate € mit der Wachstumsrate der Porositét zeigt Abb. 5.3.15 in der
Auftragung als Funktionen der normierten Kriechzeit. Fiir die Vergleichbarkeit der Kurven-
verlaufe werden die minimale Kriechrate und die minimale Porenwachstumsrate sowie die
Dehnrate und die Porenwachstumsrate zum Zeitpunkt des Kriechbruchs grafisch iibereinan-
dergelegt. Bei allen Proben durchlduft nach anfidnglich hoher Wachstumsrate die Porositit
ebenso wie die Dehnrate € ein Minimum und steigt nachfolgend bis zum Bruch der Proben
an. Fiir den Vergleich der Wachstumsraten der Porositit aller Experimente sind die Kurven-

verldufe liber die normierte Kriechzeit in einem Diagramm aufgetragen (Abb. 5.3.16).
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Abb. 5.3.15 Dehnrate und Wachstumsrate der Porositit als Funktionen der normierten
Kriechzeit, a) Probe B, b) Probe C, c¢) Probe D, d) Probe E
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Ebenso wie die Dehnraten weisen die Porenwachstumsraten des Al-basierten MMCs im Ver-
gleich zum Werkstoff Titan+15%(SiC), im Bereich des Minimums ein breiteres Plateau auf
(vgl. Abschnitt 5.3.1.1, Abb. 5.3.4, Abb. 5.3.5). Das Minimum der Wachstumsrate der Porosi-
tit der Probe D (o0 =50MPa, T =300°C) liegt bei ca. 0,5ts, und der Probe C (6 =60MPa,
T =300°C) bei ca. 0,6ts,. Probe E erreicht das Minimum bei ca. 0,8ts,. Die Lage des Mini-
mums der Wachstumsrate der Porositit ist folglich spannungs- und/ oder temperaturabhingig.
Mit geringerer Spannung und/ oder hoherer Temperatur erfolgt die Verschiebung des Mini-
mums der Wachstumsrate zu fritheren Kriechzeitpunkten hin. Das Mal} des Einflusses der

mechanischen Belastung bzw. der Temperatur kann anhand der Daten nicht bestimmt werden.
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5.3.2.2 Porenbildung und Porenwachstum

Auf der Basis von Probe D werden die zeitabhéngigen Entwicklungen der Porenanzahl und
der PorengroBe exemplarisch betrachtet, die diese fiir alle anderen Experimente dhnlich ver-
laufen (Abb. 5.3.17). Die entsprechenden Diagramme der Proben B, C und E finden sich im
Anhang (Abb. A9). Die Anzahl kleiner Poren mit einer Grofle <30voxel wichst bei allen Ex-
perimenten im gesamten Kriechverlauf stetig, d.h. es erfolgt bis zum Versagen der Kriechpro-
ben eine stindige Neubildung kleiner Poren. Weiterhin ist bis zum letzten Viertel der Kriech-
verldufe die Zunahme mittelgroBBer Poren (30-1000voxel) zu beobachten. Im letzten Viertel
der Kriechversuche nimmt die Anzahl groer Poren (>1000voxel) zu und die Anzahl mittel-

grofer Poren ab. Die Porengréf3e der Experimente von Probe D und E wichst im letzten Vier-
tel exponentiell (Abb. 5.3.17, roter Pfeil, Abb. A9, Anhang).

AAB061+22% Al O,, o=50MPa, T=300°C

2000 Probe D 1 |

g &

Porenanzahl [counts]

Abb. 5.3.17 Porenanzahl vs. Porengrofe als Funktion der Zeit, Probe D

Wie in Abschnitt 5.3.1.2 werden nachfolgend die Entwicklungen der Porenbildung und des
Porenwachstums sowie die jeweils zugrundeliegenden mikrostrukturellen Mechanismen zeit-
abhéngig iiber die gesamte Kriechzeit betrachtet. Fiir Probe B liegen keine Messdaten nach
0,7ty vor. Auf der linken Seite zeigt Abb. 5.3.18 die Zeitabhingigkeit der Porenbildung an-
hand der Porenanzahlen der in Abb. 5.3.1 festgelegten Porengeometrien und deren Summe als
Gesamtporenanzahl. Auf der rechten Seite der Abbildung ist entsprechend die Entwicklung
des Porenwachstums anhand der Porenvolumina dargestellt. Da die Porenvolumina der Probe

B das ca. 10-fache der Volumina der anderen Proben betragen, wurde fiir die Vergleichbarkeit
die logarithmische Darstellung gewihlt.
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Abb. 5.3.18 Porenbildung und Porenwachstum, a) Probe B, b) Probe C, c¢) Probe D, d) Probe E
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Die zeitabhidngige Entwicklung der Gesamtporenanzahl, des Gesamtporenvolumens sowie die
Anzahlen und Volumina der drei Porengeometrien/ -orientierungen verldauft mit einer Aus-
nahme bei allen Proben bis zum Kriechbruch kontinuierlich ansteigend. Diese Ausnahme bil-
den bei der Probe E die sphirischen bzw. parallel orientierten Poren, deren Porenanzahlen und
—volumina im Bereich der Fehlergrenzen iiber den Kriechverlauf hinweg in etwa konstant
bleiben. Bereits im Ausgangszustand ist die Anzahl senkrecht zur Belastungsrichtung orien-
tierter Poren in etwa um den Faktor 10 hoher als die Anzahl sphérischer bzw. parallel orien-
tierter Poren. Die Anzahlen der beiden letztgenannten Porengeometrien liegen etwa in der
gleichen GroBenordnung. Das Volumen der senkrecht zur Belastungsrichtung orientierten
Poren ist bereits im Ausgangszustand um das ca. 25-fache groB3er als das Volumen der sphéri-
schen Poren und um das ca. 12-fache als das der parallel orientierten Poren. Mit geringer wer-
dender Spannung nehmen bei gleichbleibender Temperatur T =300°C die kurz vor dem
Kriechbruch erreichte Porenanzahl, das Porenvolumen insgesamt sowie das der einzelnen Po-
rengeometrien/ -orientierungen zu (Abb. 5.3.18 a-c). Eine Ausnahme bilden die Porenvolumi-
na der Probe B, die bereits bei 0,7t¢, um das 5 bis 10-fache groBer sind, als von den Proben C
und D kurz vor dem Kriechbruch. Die Kurvenverlaufe der Gesamtporenanzahl, des Gesamt-
porenvolumens sowie der senkrechten Poren entwickeln sich bei allen Proben iiber den ge-
samten Kriechverlauf sowohl quantitativ als auch qualitativ nahezu deckungsgleich. Die Po-
renbildung und das Porenwachstum werden demnach im Wesentlichen von dem Mechanis-
mus der Oberflichendiffusion bestimmt; der Einfluss der Korngrenzendiffusion und des Ver-
setzungskriechens der Matrix ist gering. Es sei hier im Vorgriff auf im weiteren Verlauf der
Arbeit dargestellte Ergebnisse erwihnt, dass sich fiir Probe E aus diesen Ergebnissen ohne die
Kenntnis der tomographischen Visualisierung schlieen liee, dass die Oberfldchendiffusion
ebenfalls der vorherrschende Mechanismus fiir die Porenbildung und das -wachstum sei. Die-
ses trifft jedoch nicht zu. Partikelbriiche und deren Spaltbreitenwachstum senkrecht zur Belas-
tungsrichtung sind hierfiir ursdchlich, wie in den Abschnitten 5.4.2 und 6.4.3 niher erortert
wird.

Wie in Abschnitt 5.3.1.2 ist aufgrund der Ergebnisse aus Abb. 5.3.18 eine Uberpriifung ange-
zeigt, ob sich vergleichbar zum Werkstoff Titan+15%(SiC), die Steigerung der durchschnitt-
lichen Porengrofe gleichermallen auf alle Porengeometrien/ -orientierungen verteilt oder ob
das Wachstum der einzelnen Porengeometrien/ -orientierungen unterschiedlich erfolgt. Dafiir
werden die Zeitabhidngigkeit der durchschnittlichen Gesamtporengrof3e und die durchschnitt-

liche Porengrof3e der drei Porengeometrien/ -orientierungen betrachtet (Abb. 5.3.19).
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Abb. 5.3.19 Vergleich der durchschnittlichen Gesamtporengrifie und der durchschnittlichen

Porengriofie der einzelnen Porengeometrien/ -orientierungen, a) Probe B, b) Probe C, c) Pro-
be D, d) Probe E
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Probe B besitzt im Vergleich zu den Proben C, D und E einen ungewohnlichen Verlauf der
durchschnittlichen Porengroflen sowohl bei den einzelnen Porengeometrien/ -orientierungen
als auch deren Summe. Zum einen steigen die durchschnittlichen Porengrof3en von Beginn her
exponentiell an. Zum anderen erreichen die durchschnittlichen Porengrofien des letzten Mess-
wertes bei 0,7t Werte von ca. 750voxel. Damit sind sie ca. 17- bzw. 37-mal groBer als die
durchschnittlichen Porengréen der Probe D, Probe C und Probe E kurz vor dem Kriech-
bruch. Ursache dafiir sind grole Porenvolumina bei gleichzeitig geringer Porenanzahl. Bei
den Proben C, D und E sind die durchschnittlichen Porengroflen im Rahmen der Fehlergren-
zen bis zum letzten Viertel der gesamten Kriechzeit konstant und nehmen anschlieend bei-
nahe alle zu. Ausnahmen sind die sphirischen Poren mit einer konstanten durchschnittlichen
GroBe von ca. 10voxel und bei der Probe E die parallelen Poren mit einer Grof3e von konstant
20voxel. Bei diesen beiden Ausnahmen liegt ein Gleichgewicht der Entwicklung von Poren-
anzahl und Porenwachstum vor. Bei einer Verringerung der Spannung von 60MPa auf 50MPa
und konstanter Temperatur T =300°C verdoppeln sich kurz vor dem Kriechbruch die mittle-
ren Porengrofen der Gesamtporen sowie der senkrechten und parallelen Poren (Abb. 5.3.19 b,

¢). Die durchschnittlichen Porengrof3en sind demnach spannungsabhingig.
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5.3.2.3 Wachstumsfunktion der Porenbildung

In den frithen Kriechstadien weisen die Porenanzahlen in der Auftragung als Funktion der
Dehnung als Mal3 der Porenbildung fiir alle untersuchten Proben einen linearen Zusammen-
hang y = A + B - x auf (Abb. 5.3.20 a-d). Fiir die Probe B sind lediglich die friihen Kriech-
stadien dargestellt, da in den spiteren Kriechstadien keine Messwerte ermittelt werden konn-
ten (Abb. 5.3.20 a). Fiir die Probe C sind alle Messwerte der frithen und spiteren Kriechsta-
dien in einem Diagramm zusammengefasst, da sich die experimentellen Daten iiber den ge-
samten Kriechverlauf mit den identischen Proportionalititsfaktoren B anpassen lassen (Abb.
5.3.20 b, Tabellen A9, A10, Anhang). Die Porenbildung in den Proben D und E ist in den
Abbildungen 5.3.20 ¢ und d auf der linken Seite in den frithen und auf der rechten Seite in den
spateren Kriechstadien veranschaulicht. Die Proben D und E besitzen in den frithen Kriech-
stadien ihrer Kriechkurven experimentell bedingte Artefakte. Die Dehnung der Probe D zeigt
zu Beginn des sekundédren Stadiums iiber einen weiten Kriechzeitbereich nur einen sehr ge-
ringfiigigen Anstieg. Wihrend der Dehnungswert nahezu konstant € =2% betréigt, nimmt die
Porenanzahl zu (Abb. 5.3.14 c). Die Porenbildung der frithen Kriechstadien setzt sich in den
spéateren Kriechstadien zunichst linear fort, jedoch mit groBerer Steigung. Zum Kriechbruch
hin geht die Entwicklung der Porenbildung von einer linearen Funktion in eine beschrinkte
Wachstumsfunktion iiber (Abb. 5.3.20 c, Tabelle A10, Anhang). Bei Probe E fiihren in den
friihen Kriechstadien sprunghafte Anderungen in der Kriechkurve (Abb. 5.3.14 d) zu einer
Anhidufung von Messwerten bei dem Dehnungswert von € =0,75% (Abb. 5.3.20 d, links). Die
Porenbildung in der Probe E bleibt in den spiteren Kriechstadien nach wie vor linear. Bei
allen Proben ist die Oberflichendiffusion sowohl in den frithen als auch in den spiteren
Kriechstadien der bestimmende Mechanismus fiir die Porenbildung (Tabellen A9, A10, An-
hang). Die Porenbildung in den frithen und spiteren Kriechstadien ist abhidngig von der Span-
nung und der Temperatur und kann anhand der Proportionalitdtsfaktoren B der linearen An-
passungsfunktionen grafisch veranschaulicht werden (Abb. 5.3.21). Die Werte der ermittelten
Fit-Parameter fiir die Geradensteigungen sind in den Tabellen A9 und A10 im Anhang zu-
sammengefasst. Da lediglich in der Probe D die Porenbildung zum Kriechbruch hin in eine
beschrinkte Wachstumsfunktion iibergeht, kann diese mit den anderen Proben grafisch nicht

verglichen werden.
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Abb. 5.3.21 Graphische Darstellung der durch Fitten ermittelten Geradensteigungen der Ent-

wicklung der Porenanzahl, a) friihe Kriechstadien, b) spdtere Kriechstadien
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In den frithen Kriechstadien liegen die Werte der Proportionalitidtsfaktoren B der Experimente
mit der Versuchstemperatur T =300°C und den Versuchsspannungen o =70, 60, 50MPa fiir
alle Porengeometrien/ -orientierungen im Rahmen der erweiterten Messunsicherheit Ug 4.5 in
der gleichen GroBenordnung. Im Vergleich dazu sind bei der Versuchstemperatur T =200°C
und der Spannung ¢ =190MPa die Steigungen fiir die Gesamtporenanzahl, die parallelen so-
wie senkrechten Poren tendenziell etwas hoher, fiir die sphirischen Poren dagegen niedriger.
Jedoch befinden sich diese Werte ebenfalls noch im Rahmen der Messabweichung, dabei lie-
gen mit einer Ausnahme die unteren Genauigkeitswerte der Probe E stets nahe der oberen
Genauigkeitswerte der Proben B-D (Tabelle A9, Anhang). Die Ausnahme bilden die sphéri-
schen Poren. Der Mechanismus der Korngrenzendiffusion findet bei geringerer Temperatur
und hoherer Spannung signifikant geringer statt. Auflerhalb dieser Ausnahme kann aus den
Ergebnissen demzufolge keine Spannungs- oder Temperaturabhidngigkeit der mikrostrukturel-
len Mechanismen sowie der Entwicklung der Gesamtheit aller Mechanismen fiir die Porenbil-
dung abgelesen werden. In den spiteren Kriechstadien zeigen sich im Gegensatz zu den frii-
hen Kriechstadien deutlichere Abhingigkeiten: So fiihrt bei der Temperatur T =300°C eine
Spannungserhohung um Ao =10MPa zu einer Verringerung aller Mechanismen der Porenbil-
dung. Bei weiterer Spannungssteigerung und gleichzeitiger Absenkung der Temperatur auf
T =200°C nimmt die Porenbildung durch die Oberflichendiffusion zu, wihrend die Porenbil-
dung durch die Korngrenzendiffusion und das Versetzungskriechen der Matrix abnimmt. Die
Porenbildung in den spiteren Kriechstadien ist demnach ebenfalls sowohl spannungs- als

auch temperaturabhingig.

5.3.2.4 Wachstumsfunktion des Porenvolumens

Das Porenwachstum fiir Probe B kann lediglich in den frithen Kriechstadien analysiert wer-
den, da in den spéteren Kriechstadien keine tomographischen Daten vorliegen (Abb. 5.3.22 a).
Fiir die Proben B, C, D und E kann die Entwicklung des Porenwachstums in den frithen und
spateren Kriechstadien untersucht werden (Abb. 5.3.22 b-d). In den frithen Kriechstadien fin-
det das Porenwachstum in der Probe B fiir alle Mechanismen exponentiell statt (Abb. 5.3.22
a, links). Fiir die Proben C, D und E stellt sich in den frithen Kriechstadien mit einer Ausnah-
me fiir alle Mechanismen dagegen ein nach oben beschrinktes Porenwachstum ein (Abb.
5.3.22 b-d, links). Die Ausnahme bilden in der Probe E die Mechanismen der Oberflichendif-
fusion und des Versetzungskriechens der Matrix, die einer linearen Porenwachstumsfunktion

folgen.
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Abb. 5.3.22 Porenwachstum, links: friihe Kriechstadien, rechts: spdtere Kriechstadien,
a) Probe B, b) Probe C, ¢) Probe D, d) Probe E
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In den spiteren Kriechstadien lassen sich die Kurvenverldufe des Gesamtporenvolumens aller
Experimente durch eine exponentielle Wachstumsfunktion anpassen. Die Entwicklungen der
einzelnen Porengeometrien/ -orientierungen unterliegen jedoch durchaus unterschiedlichen
Wachstumsfunktionen f(p). Im Experiment der Probe C folgt das Wachstum der senkrechten
Poren einer exponentiellen Funktion, das der parallelen und sphirischen Poren dagegen einer
linearen Funktion (Abb. 5.3.22 b, rechts). Fiir Probe D zeigen indessen alle mikrostrukturellen
Mechanismen einen exponentiellen Wachstumsverlauf (Abb. 5.3.22 c, rechts). Im Vergleich
aller Proben weist einzig Probe B bereits in den frithen Kriechstadien eine Entwicklung des
Porenwachstums auf, das von den Proben C und D erst in den spéteren Kriechstadien erreicht
wird. Die Skalierung der Ordinate des Diagramms in Abb. 5.3.22 a, linke Seite veranschau-
licht das deutlich gesteigerte Porenwachstum innerhalb der Probe B verglichen mit den Ent-
wicklungen in den Proben C und D (Abb. 5.3.22 b, c, rechts). Fiir Probe E sind die Kurven-
verldufe der Mechanismen des Porenwachstums durch Korngrenzendiffusion und durch Ver-
setzungskriechen linear (Abb. 5.3.22 d, links). Beide Mechanismen haben einen schwachen
Einfluss auf das Porenwachstum und unterliegen zudem starken Schwankungen. Die senk-
rechten Poren weisen einen exponentiellen Kurvenverlauf auf, der, wie bereits oben erwihnt
wurde, nicht dem Mechanismus der Oberflichendiffusion sondern dem Spaltbreitenwachstum
von Partikelbriichen zugeschrieben werden kann. Fiir alle Proben sind iiber den gesamten
Kriechverlauf die senkrechten Poren, die den Mechanismus der Korngrenzendiffusion oder
des Spaltbreitenwachstums charakterisieren, bestimmend fiir den Entwicklungsverlauf der
Gesamtporen. Dieses ergibt sich einerseits aus den nahezu deckungsgleichen Funktionsver-
laufen (Abb. 5.3.22) und andererseits aus der grafischen Darstellung der Fit-Parameter (Abb.
5.3.23), die in den Tabelle Allund A12 (Anhang) zusammengefasst sind. Die Wachstums-
prozesse lassen sich in Abhéngigkeit von der Spannung und der Temperatur in den frithen und
spateren Kriechstadien anhand der Fitergebnisse veranschaulichen (Abb. 5.3.23). In den frii-
hen Kriechstadien nehmen bei der Versuchstemperatur T =300°C alle Wachstumsmechanis-
men mit steigender Spannung zu. Mit hoherer Spannung o =190MPa und abnehmender
Temperatur T =200°C verringert sich das Porenwachstum signifikant (Probe E). Das Poren-
wachstum in den frithen Kriechstadien ist demzufolge spannungs- und temperaturabhingig
(Abb. 5.3.23 a). In den spiteren Kriechstadien ist aus dem Anstieg der Wachstumskonstanten
1/t; der exponentiellen Fit-Funktionen abzuleiten, dass mit hoherer Spannung bei konstanter
Temperatur bzw. geringerer Temperatur das Porenwachstum zunehmend durch die Prozesse
der Oberflichendiffusion bzw. das Spaltbreitenwachstum von Partikelbriichen bestimmt ist
(Abb. 5.3.23 b, links). Dem entgegengesetzt verhalten sich die Mechanismen der Oberfli-
chendiffusion und des Versetzungskriechens: Die Erhohung der Spannung einerseits und wei-
terhin eine zusitzliche Absenkung der Temperatur andererseits fithren zu einer Verminderung

dieser beiden Wachstumsprozesse. Die Wachstumsfunktionen wechseln von exponentiellen
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zu linearen Funktionen, deren Steigung zudem kleiner wird (Abb. 5.3.23 b, rechts). Sowohl
fiir die exponentiellen als auch fiir die linear ablaufenden Prozesse kann aus den Ergebnissen

der jeweilige Anteil des Spannungs- bzw. Temperatureinflusses nicht abgeleitet werden.

0,04 T T T T T T T T T

— 0,02- i AA6061+22%(AI203)p

8,

= 0,004 m i

~ (] ®

- * ¢

2 -0,021 i,

C

] |

2 -0,041 .

2 ¢

< v Gesamtporen

@ -0,06 .

g e runde Poren

® -0,08- = parallele Poren i

'::% A senkrechte Poren } ]

2 0,101 .

40 60 80 100 120 140 160 180 200
a Spannung ¢ [MPa]
— AAB061+22% AI203 AAB061+22% AI203
L. 010° T=200°C 251
x10

= ® runde Poren

E — 20- = parallele Poren

S m

I 3 i

2] 2x10 g) 154 |
g >

2] 9]

IS T=300°C v Gesamtporen » 104 % i
2 -3 ® runde Poren

1x10° E T=200°C
-(CU; x10 % N = parallele Poren T=300°C
g § 7 A senkrechte Poren 5 "R
40 60 80 100 120 140 160 180 200 40 60 80 100 120 140 160 180 200
b Spannung ¢ [MPa] Spannung ¢ [MPa]

Abb. 5.3.23 Graphische Darstellung der Fit-Parameter fiir das Porenwachstum, a) friihe
Kriechstadien, b) spdtere Kriechstadien

5.3.3 AE42+10% (Saffil®)+10% (SiC),

Die mittels Tomographie bestimmte Ausgangsporositdt der gemessenen Proben des MMCs
AE42+10%(Saffil®)f-|-1O%(SiC)p liegt bei einem Mittelwert von 3,7vol-% 0,6 (Standardab-
weichung). Die herstellungsbedingten Poren finden sich iiberwiegend an Verstdrkungs-Clus-
tern. In den oberflichennahen Randbereichen zeigen sich quer zur Léangsrichtung liegende
Fasern, die durch die spanabhebende Herstellung der Miniaturkriechproben mehrfach gebro-
chen sind (vgl. Abschnitt 5.4.3). Fiir die tomographische Auswertung wurden aus den zehn
am Synchrotron durchgefiihrten Experimenten drei ausgewéhlt. Die Auswahlkriterien waren
eine geniigend lange Kriechzeit mit einer charakteristischen Kriechkurve, eine Mindestanzahl
auswertbarer Tomogramme sowie ein moglichst im Experiment erfolgter Kriechbruch. Diese
Kriterien wurden von den Proben 5 (¢ =40MPa, T =300°C), 6 (¢ =45MPa, T =300°C) und
10 (0 =45MPa, T =270°C) erfiillt, wobei Probe 10 nicht im Experiment gebrochen ist.
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Der Liangsschnitt durch den Ausgangszustand der Kriechprobe 5 zeigt die regellose Orientie-

rung sowie die diskontinuierliche Verteilung der Kurzfaser- und Partikelverstirkungen (Abb.
5.3.24).

5.3.3.1 Porositit und Faserbruch

Die grafische Darstellung der tomographisch ermittelten Porosititen mit den Kriechkurven in
einem Diagramm zeigen, dass die Porosititen Werte zwischen 4-6vol% annehmen und ebenso
wie die Kriechkurven zeitabhiingig ansteigende Verldufe besitzen. Die Porositdt von Probe 5
weist im Kriechverlauf eine nach oben beschrinkten Wachstumsfunktion auf (Abb. 5.3.25 a).
Die Entwicklung der Porositdten der Proben 6 und 10 sind den jeweiligen Kriechkurvenver-
laufen proportional (Abb. 5.3.25 b, c¢). Die Darstellung ist derart gewihlt, dass eine moglichst
gute Anpassung der Porositdtswerte an die Kriechkurve im sekundiren Stadium erreicht wer-
den kann.

Die Funktionsgraphen der Porenwachstumsrate und der Dehnratenkurve der Proben zeigen
im Wesentlichen regressive Verldufe, folgen jedoch unterschiedlichen Funktionsgleichungen
und sind demnach nicht proportional zueinander (Abb. 5.3.26). Wihrend die Dehnraten fiir
Probe 5 und 6 kurz vor dem Kriechbruch iiberproportional ansteigen, verlaufen die Wachs-
tumsraten der Porositét bis zum Kriechbruch regressiv (Abb. 5.3.26 a, b). Fiir Probe 10, deren
Daten nicht bis zum Kriechbruch vorliegen, bleiben die Funktionsverldufe der Dehnrate und

der Porenwachstumsrate bis zum Ende des Kriechexperiments regressiv (Abb. 5.3.26 c).
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Die vergleichende Gegeniiberstellung der Porenwachstumsraten aller drei Proben als Funktion
der normierten Kriechzeit t/tg, verdeutlicht die asymptotisch gegen ein Minimum strebenden
Wachstumsraten (Abb. 5.3.27). Fiir die Normierung der Kriechzeit der Probe 10 wurde die
Lebensdauer gemil Monkman-Grant-Beziehung extrapoliert [DUN99]. Die Funktionsverliu-
fe charakterisieren ein Stagnieren des Porenwachstums im Kriechverlauf. Demnach muss ein
anderer Mechanismus vorhanden sein, der die zunehmende Kriechdehnung bestimmt.
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Abb. 5.3.27 Vergleich der Wachstumsraten der Porositdit, Probe 5, 6 und 10

Bei der optischen Analyse der Tomogramme wurde festgestellt, dass eine Anzahl von Fasern,
die parallel oder in einem bestimmten Winkel zur Belastungsrichtung liegen, bei der Lastauf-
bringung oder im Kriechverlauf brechen. Die Bruchfldchen liegen im Wesentlichen senkrecht
zur Faserachse. Auf die Entstehung der Bruchstellen wird spiter detaillierter eingegangen
(vgl. Abschnitt 5.4.3). Die Spalte zwischen den Bruchstellen klaffen im Laufe des Kriechex-
periments immer weiter auseinander. Langsschnitte einer solchen Bruchstelle am Beispiel von

Probe 5 zu den Zeiten 0,35ts, (Abb. 5.3.28 a) und 0,98ts, (Abb. 5.3.28 b) verdeutlichen die
zeitabhédngige Entwicklung.

O B Ser e

Abb. 5.3.28 Faserbruch, Probe 5, links: frontal, rechts: sagittal, a) 0,35t¢y, b) 0,98ts,
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Die linke und rechte Seite in den Abbildungen zeigen zwei senkrecht zueinander stehende
Lingsschnittebenen. Im Vergleich der Schnittebenen ist zu erkennen, dass zu dem Zeitpunkt
0,35t¢, ein lokaler Faserbruch vorliegt, der eine Spaltbreite von 2,8um besitzt. Kurz vor dem
Bruch der Probe (0,98ty,) betrigt die Spaltbreite 16,3um. Durch das Zusammenwachsen mit
benachbarten Mikrorissen hat sich der Spalt senkrecht zur Belastungsrichtung ausgebreitet.

Fiir die Uberpriifung des Beitrages der Faserbriiche zur Kriechdehnung wurde die zeitabhin-
gige Entwicklung der Spaltbreiten von Fasern analysiert, die durch Lastaufbringung gebro-
chen sind. Werden die Kriechkurven von Probe 5, 6 und 10 und die zeitabhédngige Ent-
wicklung der Spaltbreiten von exemplarisch ausgewéhlten Faserbriichen in einem Diagramm
dargestellt, ergibt sich iiber den gesamten Kriechverlauf fiir alle Proben ein proportionaler
Zusammenhang des Spaltbreitenwachstums mit der Dehnung (Abb. 5.3.29). Fiir die Ver-
gleichbarkeit des Verlaufs der Dehnung mit dem des Spaltbreitenwachstums sind der Start-
wert der Spaltbreite mit dem zu diesem Zeitpunkt vorhandenen Dehnungswert und der End-
wert der Spaltbreite mit dem Dehnungswert kurz vor dem Bruch grafisch in Deckung ge-
bracht. Fiir Probe 6 wird die Spaltbreitenentwicklung fiir eine Faser mit zwei Bruchstellen

betrachtet. Weitere Beispiele finden sich im Anhang (Abb. A10).
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Abb. 5.3.29 Vergleich der zeitlichen Entwicklung der Spaltbreiten von Faserbriichen mit den
Kriechkurven, a) Probe 5, b) Probe 6, c¢) Probe 10
Demnach sind die Faserbriiche und das damit verbundene zeitabhingige Spaltbreitenwachs-

tum kriechdehnungsbestimmend. Die zeitabhiingig verdnderliche Wachstumsrate der Spalt-
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breiten der in Abb. 5.3.29 gezeigten Beispiele kann den jeweiligen Dehnraten der Proben ge-
geniibergestellt werden (Abb. 5.3.30). Fiir Probe 5 durchlduft die Wachstumsrate der Spalt-
breite eines Faserbruchs ebenso wie die Dehnrate nach einem anfidnglichen starken Abfall ein
Minimum, um gegen Ende des Kriechversuchs erneut anzusteigen (Abb. 5.3.30 a). Dieses gilt
ebenfalls fiir die Wachstumsraten des Beispiels einer Faser mit zwei Bruchstellen der Probe 6
(Abb. 5.5.30 b). Fiir Probe 10 zeigt die Wachstumsrate einer einfach gebrochenen Faser eben-
so wie die Dehnrate bis zum Abbruch des Kriechexperiments einen regressiven Kurvenver-
lauf (Abb. 5.5.30 ¢).
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Abb. 5.3.30 Vergleich der Dehnraten und der Wachstumsraten der Spaltbreiten, a) Probe 5,
b) Probe 6, c) Probe 10

Die vergleichende Darstellung der Wachstumsraten der Spaltbreiten als Funktion der normier-
ten Kriechzeiten zeigen fiir alle in der Abb. 5.3.30 genannten Beispiele dhnliche Kurvenver-
laufe (Abb. 5.3.31). Da die Wachstumsraten der Spaltbreiten der Probe 6 und 10 deutlich ge-
ringer sind als die der Probe 5 (Abb. 5.3.31 a), sind diese Kurven in einer anderen Skalierung
zusitzlich in Abb. 5.3.31 b abgebildet. Das minimale Spaltbreitenwachstum der Probe 5, Bei-
spiel 2 durchléduft nach anfanglich hoher Rate ein recht breites Plateau, das vor 0,3t erreicht
ist und dessen Mitte bei ca. 0,6tz liegt, um nach 0,8ts,. erneut anzusteigen. Den qualitativ
gleichen Funktionsverlauf zeigen nach 0,3ts, ebenfalls Probe 5, Beispiel 1, die Beispiele von
Probe 6 fiir die mehrfach gebrochene Faser sowie Probe 10. Die Kurven der sehr viel geringe-

ren Wachstumsraten der beiden letztgenannten Proben erreichen die Minima jedoch erst spi-
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ter bei ca. 0,8tz bzw. 0,9t (Abb. 5.3.31 b). Der Grund fiir die geringen Wachstumsraten der

Spaltbreiten liegt in den sehr viel geringeren Gesamtdehnungen von Probe 6 und 10.
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Abb. 5.3.31 Vergleich der Wachstumsraten der Spaltbreiten, a) Probe 5, 6, 10, b) Probe 6, 10
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Die beobachteten Phinomene weisen auf eine Spannungsabhingigkeit hin. Auf eine Tempera-

turabhidngigkeit kann dagegen nicht geschlossen werden.

5.3.3.2 Porenbildung und Porenwachstum

Auf die Darstellung der zeitabhingigen Entwicklung der Porenanzahl und des Porenvolumens
in einer gemeinsamen Grafik wird in diesem Abschnitt verzichtet. Grund hierfiir ist die besse-
re Auflosung von 0,583um?3/ voxel an der Beamline ID19 im Vergleich zu 23um3/ voxel an der
Beamline ID15A. Die dadurch deutlich hohere Anzahl an Messdaten iibersteigt die Kapazitit
der fiir die Darstellung verwendeten Software Excel.

Die zeitabhingige Entwicklung der Porenbildung und des Porenwachstums durch die mikro-
strukturellen Mechanismen in dem hybridverstirkten Werkstoff unterscheidet sich von den
bereits bekannten Verldufen der partikelverstiarkten Werkstoffe (Abb. 5.3.32). Fiir die Probe 5
zeigen die Porenanzahlen aller Mechanismen im Kriechverlauf einen leichten, stetigen An-
stieg, der jedoch nur innerhalb der Fehlergrenzen stattfindet (Abb. 5.3.32 a, links). Bis zum
Bruch findet demnach kontinuierlich die Bildung neuer Poren statt, wenn auch im geringen
MaB. Die Porenanzahlen der einzelnen Porengeometrien/ -orientierungen von Probe 6 und 10
bleiben innerhalb ihrer Fehlergrenzen nahezu konstant (Abb. 5.3.32 b, c, links). Es findet
folglich keine Porenneubildung innerhalb des Kriechverlaufs statt. Die Porenvolumina aller
Porengeometrien/ -orientierungen der Proben 5 und 6 sind als Funktion der Kriechzeit konti-
nuierlich ansteigend (Abb. 5.3.32 a, b, rechts). Dieses gilt ebenfalls fiir die senkrechten Poren
der Probe 10, wéhrend die Porenvolumina fiir die parallelen und sphirischen Poren im Rah-
men der Fehlergrenzen konstant bleiben (Abb. 5.3.32 d, rechts). Vergleicht man die Funkti-
onsverldufe der Porenanzahlen (Abb. 5.3.32, links) mit denen der Porenvolumina (Abb.
5.3.32, rechts), ergibt sich zusammenfassend, dass der Anteil an der Kriechdehnung durch die

Porosititsentwicklung eher aus einem Porenvolumenzuwachs denn der Steigerung der Poren-
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anzahlen resultiert. Sowohl bei der Porenbildung als auch beim Porenwachstum hat die Korn-
grenzendiffusion den geringsten Anteil. Die Oberfliachendiffusion findet leicht bevorzugt vor

dem Versetzungskriechen der Matrix statt.
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Abb. 5.3.32 Porenbildung und Porenwachstum, a) Probe 5, b) Probe 6, c) Probe 10

Die Ergebnisse der Abb. 5.3.32 legen vergleichbar zu den partikelverstiarkten Werkstoffen Ti-
tan+15%(SiC), und AA6061+22%(A1,05), die Uberpriifung der zeitabhiingigen Entwicklung
der durchschnittlichen Porengréen der Porositidt und der einzelnen Porengeometrien/ -ori-
entierungen nahe (Abb. 5.3.33). Bei der Berechnung der durchschnittlichen Porengrof3e wer-

den die jeweiligen Porenvolumina auf die entsprechende Porenanzahl bezogen.
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Die durchschnittliche Porengrée der sphirischen Poren bleibt bei allen drei Experimenten
iber die gesamte Kriechdauer mit ca. 20voxel innerhalb der Fehlergrenze konstant. Fiir die
parallelen und senkrechten Poren betridgt der Durchschnitt im Ausgangszustand ca. 90voxel.
Bei Probe 5 wichst das durchschnittliche Porenvolumen der senkrechten Poren bis 0,8ts, auf
etwa das Doppelte mit ca. 180voxel an und fillt anschlieBend etwas ab. Die durchschnittliche
PorengroBBe der parallelen Poren bewegt sich recht konstant um den Wert von
110voxelt10voxel. Es stellt sich ab 0,4tf. im Rahmen der Fehlergrenzen fiir die durch-
schnittlichen Porengréfen ein nahezu stationdrer Zustand der diffusionsgesteuerten senkrech-
ten und der versetzungskriechgesteuerten parallelen Poren ein. Bei Probe 6 wichst die durch-
schnittliche PorengroRe fiir die senkrechten Poren kontinuierlich bis 0,9t, iiber das 3,5fache
bis auf ca. 240voxel an. Der Durchschnitt der parallelen Poren nimmt zwar ebenfalls kontinu-
ierlich bis 0,8¢¢, zu, jedoch nur um etwa das 1,3fache bis maximal ca. 120voxel. Fiir Probe 10
zeigt das Wachstum der durchschnittlichen Porengrof3e der senkrechten und parallelen Poren
bis ca. 700min in etwa den gleichen Zuwachs auf das 1,3fache. Nach 700min bis ca. 1100min
steigt das durchschnittliche Porenvolumen der senkrechten Poren weiterhin an, wihrend das
der parallelen Poren geringer wird. Die Proben 6 und 10 zeigen folglich anfanglich konti-
nuierlich ansteigende durchschnittliche Porengréen. Die der senkrechten Poren steigen bis

zum Kriechbruch weiterhin, die der parallelen Poren werden geringer. Dieses steht im Gegen-
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satz zu dem sich einstellenden stationdren Zustand von Probe 5. Daraus lésst sich folgern,
dass die Entwicklung der durchschnittlichen Porengrofle der einzelnen Porengeometrien in

erster Linie spannungsabhingig und erst in zweiter Linie temperaturabhéngig ist.

5.3.3.3 Wachstumsfunktion der Porenbildung

Es finden diffusions- und versetzungskriechgesteuerte Prozesse der Porenentwicklung statt
(Abb. 5.3.32, Abb. 5.3.33), sind jedoch dem Spaltbreitenwachstum gebrochener Fasern unter-
geordnet. Das Wachstum der Faserbruchspalten tritt ab ca. 0,3t als bestimmender Prozess
fiir die Kriechdehnung der Proben in den Vordergrund (Abb. 5.3.29). Nachfolgend soll unter-
sucht werden, ob zur zeitabhingigen Beschreibung der Kriechmechanismen fiir die Porenbil-
dung und das Porenwachstum die Ansidtze nach Greenwood [GRE69] und Cocks/ Ashby
[COCR82] trotzdem Giiltigkeit besitzen. Im Gegensatz zu den partikelverstiarkten Werkstoffen
konnen keine Anderungen der Entwicklungsverlidufe der Porenanzahlen der Gesamtporen
bzw. der einzelnen Porengeometrien/ -orientierungen iiber die gesamten Kriechverldufe der
Proben 5, 6 und 10 festgestellt werden (Abb. 5.3.34). Eine Differenzierung in die frithen bzw.
spateren Kriechstadien ist anhand der linearen Porenbildungsfunktionen aufgrund der mikro-

strukturellen Mechanismen demnach nicht moglich.
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Abb. 5.3.34 Porenbildung, a) Probe5, b) Probe 6, c) Probe 10
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Fiir die Probe 5 sind die Steigungen der linearen Funktionen, gekennzeichnet durch den Pro-
portionalitidtsparameter B, fiir die Porenbildungsprozesse aller mikrostrukturellen Mechanis-
men und folglich auch deren Summe positiv. Der dominierende Mechanismus der Porenbil-
dung in der Probe 5 ist die Oberfldchendiffusion, wie aus dem grofiten Wert fiir die Steigung
gefolgert werden kann (Tabelle A13, Anhang). Fiir die Proben 6 und 10 sind mit einer Aus-
nahme die Geradensteigungen aller Mechanismen negativ, d.h. es findet keine Porenneubil-
dung sondern eine Verringerung der Porenanzahlen durch das Zusammenwachsen von Poren
statt. Einzig der Verlauf der sphirischen Poren in der Probe 10 ldsst sich mit einer ansteigen-
den linearen Funktion anpassen, d.h. es findet eine Porenneubildung durch den Mechanismus
der Korngrenzendiffusion statt.

Die grafische Darstellung der Proportionalititsparameter B verdeutlicht die Abhéngigkeit der
Porenbildungsfunktionen von der Spannung und der Temperatur (Abb. 5.3.35).
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Abb. 5.3.35 Graphische Darstellung der durch Fitten ermittelten Proportionalitditsfaktoren B
der Porenbildungsmechanismen

Eine Spannungserhohung reduziert die Porenbildung. Bei konstanter Spannung und Verringe-
rung der Temperatur nimmt die Porenbildung ab. Die geringste Auswirkung hat die Anderung
der Spannung und/ oder der Temperatur auf die Korngrenzendiffusion, gefolgt von dem Ver-
setzungskriechen der Matrix. Den groften Einfluss hat die gewihlte Kriechbelastung auf die

Porenbildung durch den Mechanismus der Oberflachendiffusion.

5.3.3.4 Wachstumsfunktion des Porenvolumens

Obwohl die Kriechdehnung im fortgeschrittenen Kriechverlauf durch das nach 0,3t., einset-
zende Spaltbreitenwachstum der Faserbriiche bestimmt ist (Abb. 5.3.29), findet -wenn auch in
seinem Einfluss auf die Kriechdehnung dem Spaltbreitenwachstum untergeordnet- ein Poren-
wachstum durch die mikrostrukturellen Kriechmechanismen statt (Abb. 5.3.32, rechts). Das
Wachstum der Porenvolumina der Proben 5, 6 und 10 kann ebenso wie die Porenbildung iiber

den gesamten Kriechverlauf mit einer Funktionsvorschrift angepasst werden (Abb. 5.3.36).



5. Ergebnisse und Auswertung 98

Eine Differenzierung der frithen und spiteren Kriechstadien anhand von Funktionswechseln
oder Steigungsdnderungen des Porenwachstums ist demnach nicht moglich. Die Funktions-
verldaufe der Gesamtporenvolumina und der Porenvolumina der einzelnen Porengeometrien/

—orientierungen der drei Proben folgen unterschiedlichen Wachstumsfunktionen.
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Abb. 5.3.36 Darstellung des Porenvolumens als Funktion des Produktes aus Dehnung und
Zeit (¢'t), a) Probe 5, b) Probe 6, c) Probe 10
Alle Verldufe der Porenwachstumskurven von Probe 5 lassen sich durch eine lineare Funktion

f(p) = A+ B - x anpassen (Abb. 5.3.36 a). Das Wachstum der integralen Porenvolumina der

Proben 6 und 10 folgt jeweils einer exponentiellen Funktion vom Typ f(p) = y, + A1 - e(tx_l)
(Abb. 5.3.36 b, c¢). Die Entscheidung, mit welcher Funktion das Wachstum angepasst wurde,
lieferte der Determinationskoeffizient (R-Wert), der moglichst nahe an 1 liegen sollte. Bei
den beiden letztgenannten Proben dominiert der ebenfalls exponentiell zunehmende Mecha-
nismus der Oberflichendiffusion das Porenwachstum. Der Wachstumsverlauf des Verset-
zungskriechens ist in beiden Proben linear abfallend. Da auch die Porenanzahl geringer wird,
lasst sich aus diesem Verlauf schlieBen, dass die Poren im Ausgangszustand parallel zur Be-
lastungsrichtung orientiert sind. IThr Wachstum erfolgt jedoch iiber die Oberflichendiffusion,

sodass ihre urspriinglich parallele Orientierung letztendlich in eine senkrechte Orientierung
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tibergeht. Gleiches gilt in der Probe 6 fiir die sphirischen Poren, deren Volumenanteil im
Kriechverlauf geringer wird, was gleichbedeutend damit ist, das diese Poren ebenfalls durch
die Oberflidchendiffusion wachsen. In der Probe 10 wachsen sich neu bildende sphirische Po-
ren weiterhin durch Korngrenzendiffusion. Die grafische Darstellung veranschaulicht die Fit-
Ergebnisse der Proportionalitidtsfaktoren B und der exponentiellen Wachstumskonstanten
1/t1 als Funktionen der Spannung und der Temperatur fiir die Entwicklung der Porenvolu-

mina (Abb. 5.3.37). Die Werte der ermittelten Fit-Parameter sind in Tabelle A14 im Anhang

zusammengefasst.
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Abb. 5.3.37 Grafische Darstellung der Fit-Parameter der Funktion f (p), a) lineare Steigung,
b) exponentielle Wachstumskonstante 1/t1

Eine Spannungserhohung bei gleichbleibender Temperatur fiihrt bei dem Porenwachstum
durch den Mechanismus der Oberflichendiffusion zu einem Wechsel von einer linearen zu
einer exponentiellen Wachstumsfunktion (Abb. 5.3.37 a und b). Da das Gesamtporenwachs-
tum im Wesentlichen von dem Mechanismus der Oberfldchendiffusion getragen wird (Abb.
5.3.36), geht die Entwicklung des Gesamtporenvolumens ebenfalls von einer linearen zu einer
exponentiellen Funktion iiber. Aus den sich verringernden Wachstumsfunktionen der beiden
anderen mikrostrukturellen Mechanismen ldsst sich ableiten, dass bei hoherer Spannung aus-
schliellich das Porenwachstum durch die Oberflichendiffusion stattfindet (Abb. 5.3.37 a).
Demnach begiinstigt eine hohere Spannung temperaturunabhingig das Porenwachstum durch
den Mechanismus der Oberfldachendiffusion auf Kosten der Korngrenzendiffusion und des
Versetzungskriechens. Wird bei gleichbleibender Spannung die Temperatur verringert, verrin-
gern sich die Wachstumsprozesse insgesamt. Demzufolge sind alle mikrostrukturellen Mecha-
nismen des Porenwachstums unter den hier vorhandenen Kriechbedingungen sowohl span-

nungs- als auch temperaturabhingig.

5.4 Lage der Schidigungen und Bruch

Aus der Literatur ist bekannt, dass bei verstirkten Werkstoffen mit metallischer Matrix die

Schidigungsmechanismen durch das Kriechen, wie Porositit, Verstarkungsbriiche sowie Ma-



5. Ergebnisse und Auswertung 100

trixablosungen, im Wesentlichen an den Verstdrkungen stattfinden [CLY95, BROO1, SURS9,
REQO2]. Nachfolgend werden die fir MMCs bekannten Schidigungsmechanismen durch
Kriechen auf ihre lokale und zeitliche bzw. zeitabhiingige Entstehung und Entwicklung sowie
deren Einfluss auf den Kriechbruch untersucht. Die in-situ Tomographie, die diese Informa-
tionen iiber die optische Auswertung der Tomogramme liefert, bildet damit das Bindeglied
zwischen den mikrostrukturellen Mechanismen und dem makroskopischen Erscheinungsbild
des Kriechbruchs.

5.4.1 Titan+15% (SiC),

Alle drei Proben zeigen eine fiir duktiles Kriechbruchverhalten charakteristische Einschnii-
rung. Die Einschniirung setzt fiir Probe 1 (6=150MPa, T=510°C) zum Zeitpunkt 0,77tz und
fiir Probe 2 (0=180MPa, T=510°C) zum Zeitpunkt 0,73tz ein. Bei Probe 3 (0=180MPa,
T=480°C) zeigt sich der Beginn der Einschniirung bei t.,,=23430s (Abb. A12, Anhang). Da
Probe 3 nicht im Experiment gebrochen ist, kann keine relative zeitliche Zuordnung zur
Bruchzeit ts, erfolgen. Abb. 5.4.1 zeigt am Beispiel der Probe 1 den Beginn der Einschnii-
rung bei 0,77t¢, (Abb. 5.4.1 a) und den Grad der Einschniirung bei 0,99t¢,. im letzten Tomo-
gramm vor dem Bruch (Abb. 5.4.1 b).

| 2 R £ 53 (U !

Abb.‘ 5.4.1 Emschnumng ;}0;1- .Prol;e. 1, a) b77
Kurz vor dem Bruch bei 0,99, betrégt fiir die Probe 1 sowie fiir die Probe 2 der Wert der
Brucheinschniirung Z=35%. Probe 3 zeigt am Ende des Experiments nach der Kriechzeit von
t-»=51870s eine Einschniirung um Z=6%. Vergleicht man den Zeitpunkt des Beginns der Ein-
schniirung bei Probe 1 und Probe 2 mit den aus dem Anhang (Abb. A7 a, b) entnommenen
Darstellungen der Kriech- und Porosititskurven, so fillt dieser zeitlich mit dem Beginn des
tiberproportionalen Anstiegs des Porositdtswachstums zusammen (Abb. 5.4.2).

Bereits im Ausgangsmaterial ist eine herstellungsbedingte Porositidt vorhanden. Aus der Cha-
rakterisierung des Ausgangszustandes sind zwei herstellungsbedingte Porenarten bekannt:
Einerseits Matrixporen, die sich in den Korner oder an den Korngrenzen befinden, und ande-

rerseits Poren, die in der Grenzflache zwischen den Partikeln und der Matrix lokalisiert sind
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(vgl. Abschnitt 5.1.1). Die Matrixporen liegen mit einem Durchmesser von <2um unterhalb

des tomographischen Auflosungsvermogens von 23um3/ voxel.
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Abb. 5.4.2 Beginn der Einschniirung, a) Probe 1, b) Probe 2

Mit fortschreitendem Kriechverlauf zeigt sich, dass die herstellungsbedingten Poren an ein-
zelnen Partikeln oder Partikel-Clustern Ausgangspunkte fiir das zeitabhidngige Porenwachs-

tum sind, wihrend die Matrixporen unverindert bleiben (Abb. 5.4.3).

Titan-Matrix

SiC-Partikel

Poren an 3
Partikelagglomerationen AL

v e ?v..i A
REL | ” a;. o ¢J =
Abb. 5.4.3 Poren an Partikeln und Partikelagglomerationen am Beispiel von Probe 1,
links: Anfangszustand, rechts: 0,92t¢,

Wihrend des Kriechverlaufs bilden sich neben den herstellungsbedingten Poren bevorzugt an
den Polen der Partikel und in den Zwischenrdumen der Partikel-Cluster neue Poren (Abb.
5.4.4, blaue Pfeile). Abb. 5.4.4 zeigt zur Verdeutlichung der Entstehungsorte die rasterelektro-
nenmikroskopische Aufnahme des Lingsschliffs von Probe 1 nach dem Kriechbruch in eini-
ger Entfernung von der Bruchfldche. Typische Porenentstehungsorte an den Polen sind schar-
fe Kanten von Partikeln, die in Belastungsrichtung orientiert sind (rote Pfeile). Diese konnen
sowohl am oberen als auch am unteren Pol des Partikels lokalisiert sein. Matrixablosungen
von Partikeln treten bevorzugt an Partikelflachen auf (griine Pfeile), deren Flichennormale in
einem Winkel von +45° zur Belastungsrichtung orientiert sind. Diese konnen einerseits
wachsen und sich mit Poren an benachbarten Partikeln und Partikel-Clustern zu Mikrorissen
vereinigen (Abb. 5.4.5) oder andererseits in Einzelféllen gar zur Delamination ganzer Partikel

fiihren, wie spiter im Abschnitt noch gezeigt werden wird.
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Abb. 5.4.4 REM-Aufnahme des Ldangsschliffs von Probe 1, nach dem Kriechbruch, rote Pfeile:
Poren an scharfen Partikelkanten, griine Pfeile: Delaminationen an Partikelflichen, blaue

Pfeile: Poren an Partikel-Clustern

jbb. 5.4.5 Zusammenwachsen von Poren zu Ztl)/likrorissen am eispiel von Prob 1, im Ldngs-
schnitt, a) 0, 77tr, b)0, 92ts,

Neben der Porenbildung sowie deren Wachstum in der Grenzfliche zwischen der Matrix und
den Partikeln hat das Versagen der Verstirkungsphase einen Anteil an der Kriechschidigung.
In den jeweiligen Ausgangszustinden von Probe 1, 2 und 3 sind mittels Tomographie ledig-
lich vereinzelt gebrochene Partikel zu finden. Mit zunehmender Kriechzeit konnen bei Probe
1 ab 0,22ts, gebrochene Partikel im Volumen gefunden werden, deren senkrecht zur Belas-
tungsrichtung liegende Bruchstellen als Funktion der Kriechzeit immer weiter auseinander-
klaffen (Abb. 5.4.6).

Abb. 5.4.6 Gebrochener Partikel am Beispiel von Probe 1, Lingsschnitt, a) 0,22t ,,

b) 0,45t.,, c) 0,77t.y, d) 0,92t

Bei Probe 2 sind bereits bei 0,12t7, senkrecht zur Belastungsrichtung gebrochene Partikel mit
einer deutlichen Spaltbreite zwischen den Bruchflidchen zu finden (Abb. 5.4.7 a). Ebenso wie

bei Probe 1 sind die Bruchflichen senkrecht zur Belastungsrichtung orientiert, die ab 0,22t
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nachweislich beginnen auseinanderzuklaffen (Abb. 5.4.7 c). Abb. 5.4.7 ¢ bis e zeigen die zeit-

abhingige Entwicklung zweier solcher Partikelbriiche.

e b 3 Bl 4 - 3 X 1
Abb. 5.4.7 Entwicklung von Partikelbriichen Probe 2, a+b) friiher Partikelbruch bei 0,12ts,
(a) und 0,92t (b), c+d+e) spiitere Partikelbriiche bei c) 0,22t¢,, d) 0,46t e) 0,92t¢,

Wird das Beispiel aus den Abb. 5.4.7 c-e im Gesamtzusammenhang der Kriechschiddigung be-
trachtet, so ist festzustellen, dass Partikelbriiche im gesamten Volumen stattfinden konnen
(Abb. 5.4.8). Weiterhin verdeutlicht Abb. 5.4.8, dass der Bereich der groBten Kriechschidi-
gung auf den Bereich der Einschniirung beschrinkt ist (vgl. Abb. 5.4.1 b).

Ab. 5.4.8 Partikelbruh s bb. 4. 7c-e im Lingsschnitt durch die gesamten Probe bei
0,97t
Fiir die Analyse der Auswirkung von Partikelbriichen auf die Kriechschddigung werden nach-

folgend vergleichend die Anzahl der Partikelbriiche in den drei Proben betrachtet. Es ergibt

sich mit zunehmender Spannung und abnehmender Temperatur eine Zunahme an Partikelbrii-
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chen. Probe 3 weist eine hohere Anzahl von Partikelbriichen auf als Probe 2 und diese wiede-
rum als Probe 1. Den Vergleich des Einflusses der Anzahl der Partikelbriiche auf die Porosi-

tiatsentwicklung zeigt Abb. 5.4.9 in den Léangsschnitten der drei Proben bei jeweils 10% Deh-

nung.

Abb. 5.4.9 Vergieich be;' e=1 b%, a) Probe 1, b) Probe 2, c) Probe 3

Die Gegeniiberstellung dokumentiert, dass bei gleicher Dehnung von €é=10% alle drei Proben
eine verschieden groBe Einschniirung aufweisen. Die Einschniirung von Probe 1 ist am ge-
ringsten, gefolgt von einer stirkeren Einschniirung bei Probe 2 und schlieBlich mit der groB-
ten Einschniirung bei Probe 3. Weiterhin zeigt die Darstellung, dass die Anzahl an Partikel-
briichen mit der Porosititsentwicklung der Proben korreliert. Dementsprechend bewirkt eine
Zunahme der Anzahl an Partikelbriichen einen wachsenden Einfluss auf die Porositétsent-
wicklung der Proben. Neben Poren und Partikelbriichen wird die Ablosung der Matrix von
Partikeln als Schadigungsmechanismus beobachtet. Typischerweise erfolgt diese Delaminati-
on -wie bereits oben erwéhnt- entlang von Partikelflichen (Abb. 5.4.4), deren Flichennormale
in einem Winkel zwischen +45° zur Belastungsrichtung liegen. Ferner kommt es vereinzelt
zur Ablosung ganzer Partikel. Die in Abb. 5.4.10 a fiir Probe 1 dargestellten Beispiele fiir
Matrixablosungen haben ihre Ausgangspunkte bei ca. 0,13tz als ,,Pore” an einer scharfen
Partikelkante und sind ab ca. 0,22tf, als Delamination zu erkennen. Fiir Probe 2 in Abb.
5.4.10 b sind in beiden Beispielen ebenfalls zunéchst Poren bei 0,22t¢, der Startpunkt lokaler
Matrixablosung, die zum Zeitpunkt 0,34t¢,. deutlich flichig ausgeprégt ist. Die Beispiele fiir
Probe 3 in Abb. 5.4.10 c weisen bereits im Ausgangszustand herstellungsbedingte Poren auf,

die ab 0,25t., als Delamination in Erscheinung treten. Fiir Probe 1 und 2 werden bei der ho-
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heren Versuchstemperatur T=510°C im Vergleich zu Probe 3 bei der Temperatur T=480°C
eine hohere Anzahl von Matrixablosungen beobachtet. Dieses deckt sich mit den Ergebnissen
von Broeckmann [BROO1].

Cc

Abb. 5.4.10 Matrixablosungen von Partikeln, a) Probe 1, 0,61ts,., b) Probe 2, 0,73tz
c) Probe 3, 0,42t

Aus der Bruchmechanik fiir Metalle ist der Bruchmechanismus des Gleitbruchs bekannt.
Kennzeichnend fiir diesen Mechanismus sind einerseits die Hohlraumbildungen durch Abls-
sen der Matrix von Partikeln und andererseits Gleitvorgidnge, die in Schubrichtung, d.h. in
+45° zur Belastungsrichtung orientiert, stattfinden. Aus der zunehmenden Verformung resul-
tieren ein Wachstum der Poren und das Abscheren der Stege zwischen den Poren. Dieses
fiihrt letztendlich zum Versagen des Werkstiicks und zur charakteristischen Bruchflache mit
Wabenstruktur [VER96] (Abb. 5.4.11). In dem letzten Tomogramm vor dem Bruch von Probe
1 finden sich Strukturen, die auf den Bruchmechanismus des Gleitbruchs hindeuten (Abb.
5.4.12). In Belastungsrichtung gestreckte Hohlrdume lassen in der Nahordnung die dazwi-
schenliegenden Stege erkennen. In der Fernordnung weisen die Hohlrdume in einem Winkel
von 90° zueinander liegende Wachstumsrichtungen auf, was einer Anordnung der Hohlrdume

entlang der Schubrichtung in dem Winkel von +45° zur Belastungsrichtung entspricht.
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Abb. 5.4.12 Poreaum und —zusammenschlss im Winkel von 45° zur Lastachse

Die rasterelektronenmikroskopische Betrachtung der Bruchflidche von Probe 1 bestitigt diesen
Befund: Es zeigen sich die fiir Gleitbriiche typische Wabenstruktur (Abb. 5.4.13 a) und wei-
terhin deutlich die Schubwaben (Abb. 5.4.13 b). Die Tiefe und Grof3e der Waben ist ein Maf

fur die Duktilitat des Werkstoffes.

B b l';‘ N b "’H'a*'( £ \\.-“ p " ¥
Abb. 5.4.13 REM-Aufnahmen der Bruchfldiche von Probe 1, ¢ =150MPa, T=510°C, a) Wa-

benstruktur, b) Schubwaben
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Neben den Matrixstrukturen ist die Verstarkungsphase auf der Bruchoberfldche von Interesse.
Auf dem Grund der Matrixwaben sind ganze oder gebrochene Partikel und sogar Partikel-
Cluster vorhanden (Abb. 5.4.14).
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Abb. 5.4.1

Auf der Bruchfldche gelegenen ganzen Partikeln fehlt die Grenzflidche. Die Reaktionsproduk-
te zwischen Matrix und Partikeln, die TiC-Kristalle, die deren mechanische und chemische
Verbindung bewirken (vgl. Abschnitt 2.1.3.3), befinden sich matrixseitig (Abb. 5.4.15). Dem-

gemdl 16st sich die Matrix mitsamt der Reaktionszone von der Oberfldche der SiC-Partikel.

Titan-Matrix

TiC-Kristalle

SiC-Partikel

Abb. 5.4.15 Ablosung der Matrix-Grenzfliche von einem SiC-Partikel

Die Anzahl der auf der Bruchoberfldche befindlichen gebrochenen Partikel ist in den tomo-
graphischen Aufnahmen nicht gleichermallen vorhanden. Daraus lésst sich schlieBen, dass der
Bruch vieler auf der Bruchoberfliche gelegenen Partikel erst mit dem Kriechbruch des ge-
samten Werkstiicks erfolgt. Neben den Matrixstrukturen und Partikeln befinden sich auf der
Bruchoberfliche fein verteilte Matrixporen (Abb. 5.4.14), die mit <2um die gleiche Grofle
wie im Ausgangszustand besitzen, d.h. sie sind am zeitabhingigen Kriechporenwachstum
nicht beteiligt. Dieses wird gestiitzt durch die tomographischen Ergebnisse, bei denen Poren-
bildung und -wachstum ausschlieB3lich an Partikeln bzw. Partikel-Clustern gefunden wurde.

Vergleichbar mit der Probe 1 (Abb. 5.4.12) findet sich in dem letzten Tomogramm vor dem
Bruch von Probe 2 bei 0,99t in der Nahordnung zwar ebenfalls eine nahezu 45°-Ausrich-
tung zusammengewachsener Poren (Abb. 5.4.16), eine mit Probe 1 vergleichbare Fernord-
nung iiber einen groferen Probenbereich ist jedoch nicht vorhanden. Es bestitigt sich anhand
Abb. 5.4.16 der Befund aus Abb. 5.4.8, dass die groBte Kriechschidigung im Einschniirungs-

bereich auftritt.
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Die rasterelektronenmikroskopischen Aufnahmen der Bruchfliache von Probe 2 unterscheiden
sich nur geringfiigig von der Bruchfliche der Probe 1. Lediglich die Schubwaben sind gerin-
ger ausgepragt (Abb. A13 b). Der Vollstindigkeit halber sind diese Aufnahmen im Anhang zu
finden (Abb. A13, A14). Da der Kriechversuch der Probe 3 im in-situ Experiment abgebro-
chen wurde und die Probe nicht bis zum Kriechbruch belastet wurde, liegen keine Auswer-
tungen der Bruchoberfldche vor. Es sei hier auf die Abb. 5.4.9 ¢ verwiesen, die das letzte To-
mogramm des Experiments im Léangsschnitt zeigt. Die zu diesem Zeitpunkt erst gering vor-

handene Porositit ldsst keine Aussage iiber mogliche Versagensmechanismen zu.

5.4.2 AA6061+22 % (Al,03),

Das Kriechverhalten der vier Aluminium-MMC-Proben zeigt sich verglichen mit den Titan-
MMC-Kriechproben trotz hoherer homologer Temperatur und dhnlicher Werte fiir die nor-
mierten Spannungen weniger duktil. Der Beginn der ebenfalls auftretenden Einschniirungen
kann bereits im ersten Tomogramm nach dem Ausgangszustand, d.h. unmittelbar nach dem
Aufbringen der Temperatur, beobachtet werden. Jedoch erreichen die Brucheinschniirungen
der Aluminium-basierten MMCs nicht anndhernd die Werte des Titan-basierten MMCs. Ta-

belle 5.7 fasst die Werte fiir die Einschniirungen zusammen.

Tabelle 5.7 Brucheinschniirungen der Aluminium-MMC-Kriechproben

Spannung Temperatur Brucheinschniirung
Probenname o [MPa] T [°C] Z [%]
Probe B 70 300 4,4
Probe C 60 300 7,3
Probe D 50 300 9,6
Probe E 190 200 4,8

Die Brucheinschniirungen bei der Versuchstemperatur von T=300°C sind abhédngig von der
angelegten Spannung o. Eine Spannungserhohung bewirkt eine Reduzierung der Einschnii-
rung. Abb. 5.4.17 zeigt beispielhaft die Lingsschnitte des Ausgangszustandes und des letzten
Tomogramms vor dem Bruch von Probe D, die die grofite Einschniirung von Z=9,6% besitzt.

Trotz der im Vergleich zu dem Titan-basierten MMC geringeren Porositit des Aluminium-
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basierten MMCs zum Bruchzeitpunkt ist erkennbar, dass der Bereich der groten Kriechschi-

dlgung ebenfalls im Elnschnurungsberelch lokalisiert ist.
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Die Charakterisierung des Ausgangszustandes ergab ebenso wie bei dem Titan-basierten
MMC herstellungsbedingte Poren, die im Wesentlichen an Partikeln bzw. Partikel-Clustern
lokalisiert sind (vgl. Abschnitt 5.1.2). Lediglich vereinzelt waren Matrixporen zu finden, de-
ren Grofe <<lum ist und mit der tomographischen Auflésung von 23um3/ voxel nicht detek-
tiert werden konnen. Die herstellungsbedingten Poren an Partikeln und Partikel-Clustern im
Al-basierten MMC tragen als Ausgangspunkte durch ihr Wachstum mit fortschreitendem
Kriechverlauf zur Kriechschidigung bei. Neben den herstellungsbedingten Poren kommt es
zur Neubildung von Poren an Partikeln und Partikel-Clustern, die im weiteren Kriechverlauf
mit Poren und Matrixabldsungen an benachbarten Partikeln zu Mikrorissen zusammenwach-
sen, die zum Versagen der Kriechprobe fithren (Abb. 5.4.18).

Abb. 5.4.18 Poren an Partlkeln und artzkel Clustern am Bezspzel von Probe C, 0 =60MPa,
T=300°C, a) Ausgangszustand, b) 0, 92ts,

Fiir den Werkstoff AA6061+22%(Al,03), sind ebenso, wie im Abschnitt 5.4.1 fiir den Werk-
stoff Titan+15%(SiC), beschrieben, die scharfen Kanten an den oberen oder unteren Polen
von Partikeln, deren Langsachse in Belastungsrichtung orientiert sind, als Entstehungsorte fiir
Poren (Abb. 5.4.4). Poren an scharfen Kanten von Partikeln, deren Lingsseiten senkrecht oder

bis max. +45° zur Belastungsrichtung orientiert sind, fithren hiufig zur Matrixablosung ent-
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lang der Partikelseiten. Benachbarte Delaminationen wachsen zu Mikrorissen zusammen. Es
delaminieren nur vereinzelt Partikel nahezu vollstindig. In der Abb. 5.4.19 sind fiir die be-

schriebenen Schidigungsmechanismen Beispiele dargestellt.

Abb. 5.4.19 Schidigungsmechanismen, a) Probe C, Partikeldelamination, links: Ausgangszu-
stand, rechts: 0,91ts., b) Probe D, Mikrorissbildung, links: 0,77tg,, rechts: 0,98ts,, c) Probe
E, Partikelbruch, links: 0,03t¢,, rechts: 0,96t¢,

In den Ausgangszustinden aller vier Proben sind in den tomographischen Aufnahmen keine
gebrochenen Partikel vorhanden. Partikelbriiche treten bei allen Proben in den Tomogrammen
erstmals nach der Last- und Temperaturaufbringung in Erscheinung (Abb. 5.4.19 c, links).
Die Partikelbriiche liegen senkrecht zur Partikellingsachse und treten in Partikeln auf, deren
Lingsausrichtung in Lastrichtung oder einem kleinen Winkel dazu orientiert ist. Die Bruch-
flichen klaffen mit fortschreitendem Kriechverlauf zunehmend auseinander (Abb. 5.4.19 c,
rechts).

Da sich die Porositéit von Probe B ausgehend von 0,03vol-% bei 0,04tz nur unwesentlich auf
0,07vol-% bei 0,74ts,, dem Zeitpunkt des letzten scharfen Tomogramms dieses Experiments,
dndert, kann fiir diese Probe keine Aussage bzgl. des vorherrschenden Schidigungsmechanis-
mus getroffen werden. Zum Vergleich: In den jeweils letzten Tomogrammen vor dem Bruch
werden fiir die Proben C und E ca. 0,3vol-% und fiir Probe D ca. 0,8vol-% Porosititsanteil bei

Ausgangsporosititen, die zwischen 0,03-0,07vol-% liegen, detektiert.
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Abb. 5.4.20 zeigt vergleichend die letzten scharfen Tomogramme der Proben C, D und E vor

dem Bruch.

Abb. 5.4.20 Tomogramme kurz vor dem Bruch, a) Probe C, 0,92tfr, b) Probe D, 0,98tfr, c)
Probe E, 0,96ts,

Die Darstellungen veranschaulichen, dass sich fiir die verschiedenen Kriechbelastungen die
jeweils dominierenden Schidigungsmechanismen unterscheiden. Der Lingsschnitt von Probe
C (Abb. 5.4.20 a) weist iiberwiegend Poren an den Polen der Partikel auf. Haben im Kriech-
verlauf derartige Poren zu Matrixablosungen an senkrecht zur Belastungsrichtung orientierten
Partikelflachen gefiihrt und ist dieser Vorgang ebenfalls an benachbarten Partikeln aufgetre-
ten, wachsen diese Ablosungen zu senkrecht zur Belastungsrichtung orientierten Mikrorissen
zusammen, die lediglich eine geringe Ausdehnung in Lastrichtung zeigen. Partikelbriiche fin-
den sich nur selten im Volumen und tragen nicht wesentlich zum Bruchverhalten bei. Be-
trachtet man den Liangsschnitt von Probe D (Abb. 5.4.20 b), weist dieser ebenso wie Probe C
Poren und Matrixablosungen an den Polen der Partikel auf. In der Gegeniiberstellung zu Pro-
be C liberwiegen bei Probe D optisch die Erhohung der Porositit insgesamt sowie Matrixab-

l6sungen verglichen mit den an Partikelpolen befindlichen Poren. Die in Probe D senkrecht
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zur Lastrichtung zu Mikrorissen zusammengewachsenen Matrixablosungen zeigen eine deut-
lich groBere Offnung in Richtung der Belastungsrichtung als die Mikrorisse in Probe C. Diese
Befunde werden durch Abb. 5.3.14, Abb. 5.3.17 bzw. Abb. A9 b gestiitzt (vgl. Abschnitt
5.3.2.1, Anhang). Diese zeigen einerseits die deutlich groere Porositdt (Abb. 5.3.14 b, ¢),
hohere Porenanzahlen und grofere Porenvolumina (Abb. 5.3.27, Abb. A9 b) der Probe D ge-
geniiber der Probe C. Die nach ihrer Orientierung zur Lastrichtung differenzierten Porengeo-
metrien unterstiitzen sowohl in der Auftragung der Porenanzahlen als auch der Porenvolumina
(Abb. 5.3.18 b, ¢) ebenfalls die aus den Tomogrammen ermittelten Schidigungsmechanismen.
Ebenso wie bei Probe C finden sich bei Probe D kurz vor dem Bruch nur vereinzelte gebro-
chene Partikel, deren Beitrag zum Kriechbruchverhalten gering ist.

Im Ausgangszustand von Probe E sind wie in allen anderen Proben lediglich vereinzelt gebro-
chene Partikel und zudem Poren an Partikel-Clustern vorhanden. Bereits in dem ersten To-
mogramm nach dem Aufbringen der Temperatur findet sich ein signifikant hoherer Anteil an
gebrochenen Partikeln im Vergleich zu den Proben B, C und D, die mit geringeren mechani-
schen und hoheren thermischen Belastungen beaufschlagt waren. Im weiteren Kriechverlauf
fiihren die herstellungsbedingten Poren an den Partikel-Clustern und vor allen Dingen das
Spaltbreitenwachstum der gebrochenen Partikel zu Ablosungen der Matrix von den Partikeln,
die an benachbarten Partikeln senkrecht zur Lastrichtung zu Mikrorissen zusammenwachsen
(Abb. 5.4.20 c). Vergleichbar mit den Proben C und D tritt an scharfen Kanten von Partikeln
Porenbildung auf. Diese spielt jedoch im Vergleich zur Mikrorissbildung, die durch Partikel-
bruch sowie Matrixablosung von den Partikeln verursacht wird, fiir das Bruchverhalten von
Probe E eine untergeordnete Rolle.

Vergleicht man in den letzten scharfen Tomogrammen vor dem jeweiligen Bruch die durch-
schnittliche Ausdehnung der Mikrorisse in Belastungsrichtung, die letztendlich zum Bruch
fithren, so ergeben sich mittlere Rissbreiten von b, . =5,98um fiir Probe C, b, , =13,4um fiir
Probe D und b, =4,82um fiir Probe E. Diese Werte spiegeln die Duktilitdt des Bruchverhal-
tens der Kriechbelastungen wider, das sich ebenfalls anhand der Bruchflidchen beurteilen lésst.
Deren rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen sind beispielhaft an den Proben C (Abb.
5.4.21 a) und E (Abb. 5.4.21 b) dargestellt. Die rasterelektronenmikroskopischen Aufnahmen
der Bruchfldachen der Proben B und D finden sich im Anhang (Abb. A15 a, b). Alle Bruch-
flichen zeigen die fiir den duktilen Gewaltbruch typische Wabenstruktur, wie sie bereits im
Abschnitt 5.4.1 beschrieben ist. Im Wabengrund befinden sich fiir die Proben B, C und D im
Wesentlichen ganze Partikel bzw. Cluster ganzer Partikel. Im Gegensatz dazu iiberwiegt bei
Probe E die Anzahl gebrochener Partikel die Anzahl nicht gebrochener Partikel im Waben-
grund. Die auf der Bruchoberfliche freigelegten ganzen Partikel der Proben B, C und D zei-
gen an ihrer Oberfliche eine weitgehend intakte Spinellschicht bestehend aus MgAl,Oy, die

die Reaktionszone zwischen der Matrix und den Al,Os-Partikeln bildet. Dieses weist darauf
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hin, dass hier eine vollstdndige Ablosung der Matrix von den Partikeln vor dem Bruch stattge-
funden hat. An vielen Partikeln im Wabengrund sind bei Probe B weitere Poren und Matrix-
ablosungen zu finden. Bei den Proben C und D treten ebenfalls zusétzliche Matrixablosungen
am Grund der Waben an den Partikeln auf, wenn auch deutlich weniger verglichen mit Probe
B. Bei Probe E weisen die freigelegten Oberflichen ganzer Partikel iiberwiegend ein weiteres,
feines Wabenmuster von Matrixmaterial auf. Daraus kann geschlossen werden, dass hier kei-
ne oder zumindest keine vollstindige Ablosung der Matrix von den Partikeln vor dem Bruch
erfolgte. Nach [BROO1] befinden sich auf den Partikeln kerbformige Griaben um die Spinell-
teilchen, die mit Matrixmaterial gefiillt sind. Dieses kann durch mechanische Verklammerung
einerseits die Grenzflichenhaftung verbessern, andererseits ist aufgrund der Kerbwirkung
eine Anderung der Spannungsverteilung im Partikel zu erwarten, was zu Partikelbruch fiihren
kann. Die Experimente zeigen, dass die auftretenden Schiddigungen an und in den Partikeln
spannungs- und/ oder temperaturabhingig sind. Lediglich bei Probe E sind auf der Bruchfli-
che riefenartige Matrixstrukturen zu finden, die von der Gestalt her der Erscheinungsform

eines transkristallinen Gleitbruchs, der unter bestimmten Bedingungen bei aushértbaren Alu-

minium-Legierungen auftritt, entsprechen und somit dem Restgewaltbruch zuzuordnen sind
[VER96].

Partikelagglomeration

gebrochener Partikel

Delamination
Matrixpore
1 . 1 =— Partikel
AccV gr?" ‘\D{e/t WD $ 5 p b
. 260k 1000x .~ SE- \0‘ v apil v
Matrixpore

gebrochener Partikel

Partikel

Delamination

transkristalliner
Gleitrestbruchanteil

Abb. 5 4.21 Bruchﬂachen der AA6061+22%Al,03-Kriechproben, a) Probe C, o =60MPa,
T=300°C, b) Probe E, 0 =190MPa, T=200°C

Auf den Bruchfldchen aller Proben befinden sich Matrixporen, die bei Probe B eine maximale

Grofle von ca. 4um sowie bei Probe E von ca. 3um aufweisen, womit die Matrixporengréf3en
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nur knapp oberhalb der tomographischen Auflosungsgrenze von ca. 23um3/ voxel liegen und
ein tomographischer Nachweis somit nicht erfolgen kann. Aufgrund ihrer geringen Grofe
haben die Matrixporen keinen Einfluss auf die Versagensmechanismen der untersuchten
Kriechproben. Die auf der Bruchoberfldache detektierten Matrixporen liegen im Wesentlichen
an Wabentripelpunkten. Daraus ist abzuleiten, dass sie aufgrund von Gleitprozessen entste-

hen.

5.4.3 AE42+10% (Saffil®)+10% (SiC),

Bei dem Vergleich der Bruchdehnungen aller drei untersuchten MMC-Werkstoffe (vgl. Ab-
schnitt 5.2) erreichen die Bruchdehnungen des Werkstoffes AE42+10%(Saffil®)f+10%(SiC)p
abgesehen von Probe E des Werkstoffes AA6061+22%(Al,03), die geringsten Werte. Die
groBte Brucheinschniirung von Z =1,2% besitzt Probe 5, wie aus dem letzten scharfen Tomo-
gramm vor dem Kriechbruch bei 0,98t entnommen werden kann. Fiir die Proben 6 und 10
bleiben die Querschnittsflichen bis zum Kriechbruch bzw. zum Abbruch des Experiments
erhalten und verdndern sich nicht. Von den drei untersuchten Werkstoffen zeigt demnach der
Werkstoff AE42+10%(S(<1fﬁ1®)f-|—10%(SiC)p die geringste Duktilitét.

Abb. 5.4.22 stellt exemplarisch den Lingsschnitt durch Probe 5 im Ausgangszustand (a) und
bei 0,98ts, (b) dar. Bei 0,98t weist Probe 5 in dem Bereich der Einschniirung einen deutli-
chen Riss auf, der senkrecht zur Belastungsrichtung liegt (Abb. 5.4.22 b, Ausschnitt).

a 2 b AT XieE b s a1 i

Abb. 5.4.22 Liingsschnitt Probe 5, a) Ausgangszustand, b) 0,98t¢,

Ein ebensolcher Riss findet sich fiir Probe 6 im letzten Tomogramm vor dem Bruch und wird
hier deshalb nicht dargestellt. Vergleicht man fiir Probe 5 die Lingsschnitte des Ausgangszu-
standes und bei 0,98t¢, aus Abb. 5.4.22 a, b, so zeigt sich im Unterschied zu den Werkstoffen
Titan+15%(SiC), und AA6061+22%(Al,03),, dass die Kriechschddigung auf ein sehr eng be-
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grenztes Probenvolumen beschrinkt ist. Abb. 5.4.22 b unterstiitzt die in Abschnitt 5.3.3.1 ge-
wonnenen Ergebnisse, nach denen die Kriechschiddigungen, die zum Versagen des Werkstof-
fes fithren, nicht durch eine fortschreitende Porenbildung und -entwicklung, wie sie kenn-
zeichnend fiir die Werkstoffe Titan+15%(SiC), und AA6061+22%(Al,03), sind, bestimmt
sind. Die herstellungsbedingte Porositit, die an Verstirkungs-Clustern lokalisiert und im Vo-
lumen homogen verteilt ist, liefert keinen Beitrag zum Versagen des MMC-Werkstoffs A-
E42+10%(Safﬁl®)f+10%(SiC)p. Vielmehr versagt der Werkstoff durch das zeitabhiingige
Wachstum von Faserbruchspalten und durch das Zusammenwachsen von Faserbruchspalten
mit Verstirkungsdelaminationen, die sich zu Mikrorissen vereinigen.

Im Ausgangszustand sind im Volumen keine Verstdarkungsbriiche zu finden. Lediglich im
Randbereich zeigen sich beliebig orientierte, gebrochene Fasern, die mitunter in mehrere
Bruchstiicke fragmentiert sind (Abb. 5.4.23). Es ist anzunehmen, dass diese Fasern bei der
spanenden Probenherstellung brechen. Im fortschreitenden Kriechversuch dndern sich diese
Faserfragmente bzgl. ihrer Lage zueinander bzw. im Volumen nicht und sind auch keine Aus-
gangspunkte fiir Porenentstehung und nachfolgendes Porenwachstum, d.h. sie haben keinen

Einfluss auf das Kriech- und Bruchverhalten der Proben.

c) Probe 10

Bereits im ersten Tomogramm nach dem Aufbringen der Temperatur sind bei im Ausgangs-
zustand intakten Fasern, die im Volumen liegen, Faserbriiche zu erkennen (Abb. 5.4.24). Es
sei daran erinnert, dass bei den tomographischen Aufnahmen des Ausgangszustandes die me-

chanische Last bereits an der Probe anliegt.

o RESSURIRIIRAIERNE » BRI |
Abb. 5.4.24 Faserbruch, Probe 6, a) Ausgangszustand mit mechanischer Last, b) mit mecha-
nischer Last, nach T-Aufbringung
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Die Temperaturaufbringung ist jedoch nicht alleinige Ursache fiir Faserbriiche. Es kommt fer-
ner mit fortschreitendem Kriechverlauf zu weiteren Faserbriichen. Abb. 5.4.25 zeigt dieses am
Beispiel von Probe 5 anhand einer Faser, die zu den Zeitpunkten 0,6, intakt, bei 0,72tz je-
doch gebrochen ist (blaue Markierung).

a b
Abb. 5.4.25 Probe 5, a) 0,6tfr, b) 0, 72tfr

Von Faserbriichen betroffen sind Fasern, deren Lingsachse in Belastungsrichtung oder maxi-
mal in einem Winkel von +45° dazu orientiert ist (Abb. 5.4.26, gelber Kreis, Abb. 5.4.27, ro-
te Kreise).

Die Faserbruchstellen liegen zum Grofteil senkrecht zur Faserlingsachse. Eine Ausnahme
wird weiter unten beschrieben. Fasern, deren Orientierungswinkel fs der Langsachsen zwi-
schen 45° bis 90° zur Belastungsrichtung orientiert sind, brechen im Verlauf des Kriechexpe-
riments nicht (Abb. 5.4.27, gelbe Pfeile).
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In allen Proben finden sich Ein- und Mehrfachbriiche von Fasern. In Abb. 5.4.28 sind hierzu
Beispiele dokumentiert. Die einzelnen Bruchfragmente bei Ein- und Mehrfachbriichen besit-
zen nicht zwangsldufig die gleiche Lange (Abb. 5.4.28 c, rote Markierung). Auffillig indes
ist, dass benachbarte Fasern etwa in der gleichen z-Hohe -bezogen auf das Gesamtprobenvo-
lumen- brechen, unabhiingig von der Lage des Bruches in der einzelnen Faser selbst (Abb.
5.4.28 c, blaue Markierung und Abb. 5.4.29). Daraus lisst sich schlieBen, dass fiir die Lage
eines Bruches innerhalb einer Faser nicht ausschlieBlich die von auflen anliegende Spannung

bestimmend ist, sondern zudem von ihrer Nachbarschaft zu anderen Fasern und/ oder Parti-

keln abhiingt.

Abb. 5. 4 28 Faserbruche a ) Probe 5, 0,04tz b) Probe 6 0,66ts,., c) Probe 5, 0,3ts,, d) Pro-
be 10, 0,04t

Die Abb. 5.4.29 verdeutlicht, dass die Nachbarschaft zu anderen Verstirkungen dazu fiihren
kann, dass ein Faserbruch nicht senkrecht zur Faserlidngsachse erfolgt (gelber Pfeil), wie be-

reits oben erwihnt wurde.

Abb. 5.4.29 Faserbriiche benachbarter Fasern, Probe 10, 0 =45MPa, T=270°C

Die Briiche innerhalb einer Faser konnen mit der Tomographie erst detektiert werden, wenn
die Bruchstellen so weit auseinanderklaffen, dass sie mit der Auflésung des Detektors erfasst

werden konnen. Daraus resultierend muss bei der Betrachtung von Faserbriichen einschriin-
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kend angemerkt werden, dass im Rahmen dieser Arbeit nicht der tatsdchliche Zeitpunkt des
Bruches bestimmt wird, sondern der Zeitpunkt, an dem die Spaltflichen nachweisbar begin-
nen auseinanderzuklaffen. Das Auseinanderklaffen der Bruchstellen von Mehrfachbriichen
-und damit moglicherweise die Entstehung der Briiche selbst- einer Faser oder eines Faserpa-
kets kann zu verschiedenen Zeitpunkten des Kriechens erfolgen (vgl. Abschnitt 5.3.3.1), wie
es ebenfalls von Dlouhy beschrieben wird [DLO95]. Abb. 5.4.30 zeigt anhand von Probe 6
zwei Faserbriiche innerhalb eines Faserpakets, die zu verschiedenen Zeitpunkten des Kriech-

verlaufs entstanden sind.

<+“—>» Q

a b
Abb. 5.4.30 Probe 6, Mehrfachbruch, a) 0,4t,, b) 0,97tz

Die zeitlich spiter erfolgte Bruchstelle im oberen Bildbereich weist kurz vor dem Kriech-
bruch der Probe eine signifikant grolere Spaltbreite auf als der zeitlich friither erfolgte Bruch.
Der Beitrag der einzelnen Spaltbreite eines Faserbruchs bzw. eines Faserpaketbruchs zur
Kriechdehnung kann demnach durchaus unterschiedlich grof sein und ist zudem vom Bruch-
zeitpunkt unabhéngig. Abb. 5.4.31 veranschaulicht anhand von Probe 6 und Probe 5 das Bei-
spiel von Mehrfachbriichen innerhalb einer Faser, die zeitgleich durch das Aufheizen entstan-
den sind (Abb. 5.4.31, links). Im fortschreitenden Kriechverlauf klaffen die Spaltflichen der
Bruchstellen unterschiedlich weit auseinander (Abb. 5.4.31, rechts). Weiterhin konnen Spalt-
breiten im Kriechverlauf nahezu unverdndert bleiben (Abb. 5.4.31 b, gelbe Pfeile), wihrend
andere Spalte innerhalb der gleichen Faser wachsen (Abb. 5.4.31 b, rote Pfeile). Die Spalt-
breite eines einzelnen Faserbruches in einer mehrfach gebrochenen Faser ist demzufolge
ebenfalls kein Indiz fiir den Zeitpunkt des Faserbruches. Der Beitrag zur Kriechdehnung von
Faserbriichen, die innerhalb einer Faser zum selben Zeitpunkt entstanden sind, kann folglich
ebenfalls verschieden grof sein.

Das Spaltbreitenwachstum zeitgleich mehrfach gebrochener Fasern, die in einem Winkel zur
Belastungsrichtung orientiert sind, verhilt sich vergleichbar dem Wachstum der in Belas-

tungsrichtung ausgerichteten Fasern.
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Abb. 5.4.31 Spaltbreitenwachstum von Mehrfachbriichen, a) Probe 6, links: 0,024tz rechts:
0,97tsy, b) Probe 5, links: 0,26t¢,, rechts: 0,8tz

Partikelbriiche wurden in diesem Werkstoff nicht beobachtet.

Neben der Porositidt in der Matrix und den Faserbriichen treten als weiterer Kriechschidi-
gungsmechanismus Matrixablosungen an beiden Verstirkungsphasen auf. Die an den Parti-
keln stattfindende Delamination folgt den gleichen GesetzméBigkeiten, wie sie bereits in den
Abschnitten 5.4.1 und 5.4.2 fiir die beiden partikelverstirkten Matrix-Werkstoffe beschrieben
wurden, weshalb in diesem Abschnitt nicht ndher darauf eingegangen werden soll. Ebenso
wie bei den Partikeln ist die Orientierung der Kurzfaserverstirkungsphase zur Belastungsrich-
tung des hybridverstiarkten AE42-Werkstoffes von Bedeutung. Bei den Kurzfasern treten in
Abhingigkeit von der Orientierung ihrer Langsachse zur Belastungsrichtung zwei Arten der
Matrixablosungen auf: Einerseits findet Delamination am unteren und oberen Faserpol statt
(Abb. 5.4.32). Andererseits delaminiert die Matrix entlang der Fasermantelfliche (Abb.
5.4.34).

Die Delamination der Matrix an beiden Faserenden erfolgt nicht zwangsldufig zu den glei-
chen Zeitpunkten. In Abb. 5.4.32 delaminiert bei Probe 5 die Matrix zuerst am oberen Faser-

ende bei ca. 0,04t¢, und spiter am unteren Faserende bei ca. 0,19t;,.. Dieses Phinomen zeigt



5. Ergebnisse und Auswertung 120

sich ebenfalls bei Probe 6, wobei die Ablosung am oberen Faserende zu einem Zeitpunkt vor

0,1tz und am unteren Faserende bei ca. 0,2ts, einsetzt. Delamination an den Faserpolen tritt

nicht nur an Fasern auf, die parallel zur Belastungsrichtung orientiert sind (Abb. 5.4.33).

tung liegen, Beispiel Probe 5 bei 0,98tz

An Fasern, die innerhalb eines Winkels von < £65° zur Belastungsrichtung liegen, delaminiert
die Matrix an den Faserpolen. Bei einem Winkel der Faserlangsachse zur Belastungsrichtung
von > +65° wird der Anteil der Matrixablosung an den Faserpolen geringer und nimmt an der
Fasermantelfliche zu (Abb. 5.4.34, rote Pfeile).

Abb. 5.4.34 Matrixablosungen an Kurzfasern in Abhdngigkeit vom Orientierungswinkel der
Faserlingsachse zur Belastungsrichtung

Die Ablosung der Matrix an der Fasermantelflidche ist in der grofiten Verformungszone und

deren Nahbereich, in der der Kriechbruch erfolgt, deutlich groBer als in Bereichen, die weiter
entfernt sind (Abb. 5.4.35).

Abb. 5.4.35 Delamination der Matrix an der Fasermantelfliche, Beispiel Probe 5 bei 0,98t¢,
Ob die Matrix von der Faser“oberseite®, der Faser“unterseite* bzw. der gesamten Faserman-

telfliche delaminiert, ist von der sie direkt umgebenden Schéddigungssituation abhingig und
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nicht von ihrer Lage zur grofSten Verformungszone. Die Matrixablosung von der Fasermantel-

flidche tritt in der groften Verformungszone auch an gebrochenen Fasern auf (Abb. 5.4.36).

Von den untersuchten Proben 5, 6 und 10 sind im Experiment die Proben 5 und 6 gebrochen.
Daher werden im Folgenden die Bruchfldchen dieser beiden Proben betrachtet. Die Bruchfli-
chen zeigen keine entsprechende Wabenstruktur der Matrix, wie sie fiir den duktilen Gewalt-
bruch kennzeichnend und bei den partikelverstirkten MMC-Werkstoffen Titan+15%(SiC),
sowie AA6061+22%(Al,03), vorhanden ist. Es finden sich zwar durchaus Wabenbereiche
jedoch auch Gebiete, die auf interkristallines Bruchverhalten hinweisen (Abb. 5.4.37 a). Die
Wabenbereiche konnen bei Probe 6 als Schubwaben identifiziert werden (Abb. 5.4.37 b); die
Bruchfliche von Probe 5 weist hingegen Bereiche auf, deren spaltflichenartiger Charakter

eher auf einen sproden Gewaltbruch hindeuten (Abb. 5.4.37 ¢).
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Abb. 5.4.37 REM-Aufnahmen, a) Bruchfldchenausschnitt, Probe 6, b) Schubwaben, Probe 6,
c¢) Spaltflichen, Probe 5

Im Wabengrund finden sich Fasern oder Partikel bzw. deren Cluster (Abb. 5.4.38).
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Abb. 5.4.38 Fasern und Partl el im Wabengrund Probe 6

Nicht nur im Wabengrund sondern auch auf der Oberfldache der Bruchflichen der Proben sind
beide Verstirkungsphasen vorhanden, d.h. sowohl Fasern als auch Partikel. Die Orientierung
der Fasern liegt in Belastungsrichtung und in verschiedenen Winkeln dazu bis hin zu einer

senkrechten Ausrichtung zur Bruchflichennormalen (Abb. 5.4.39).

Faser | zur Belastungsrichtung

Partikel

Faserin einem .« zur Belastungsrichtung

Faser| zur Belastungsrichtung

Abb 5. 4 39 Verstarkungsphasen auf der Bruchfldche, Probe 6

Auf der Bruchfliche angeordnete Fasern, die nicht senkrecht zur Belastungsrichtung liegen
und deren Faserenden somit sichtbar sind, zeichnen sich entweder durch eine sich verjiingend
zulaufende Faserspitze oder durch Faserstirnflichen aus, die senkrecht zu den Faserachsen
liegen. Die Faserstirnflachen sind im unbeschéddigten Fall mit Grenzflichenmaterial bestehend
aus liberwiegend MgO versehen (Abb. 5.4.40 a) oder zeigen im Falle des Faserbruches die
Bruchfliche der Faser, umhiillt vom Grenzflichenmaterial (MgO) (Abb. 5.4.40 b).

unbeschadigtes
Faserende

Grenzflachenmaterial

gebrochene Faser
Faser

- b
Abb. 5 4.40 Faserenden auf der Bruchfliche, a) unbeschadlgtes Faserende, b) gebrochene
Faser



5. Ergebnisse und Auswertung 123

Die Grenzschicht bildet die chemische Anbindung an die Matrix. Die auf der Grenzschicht
liegenden Mg,Si-Ausscheidungen bewirken die mechanische Verklammerung mit der Matrix
(vgl. Abb. 5.1.17). Die Faserenden schlieen entweder unterhalb, oberhalb oder auf gleicher
Ebene mit der Bruchfldche ab (Abb. 5.4.41).

eben

oberhalb

unterhalb

Abb. 5.4.41 l-:ge der Faserenden in Relation zur Bruchoberfldche

Die Lage der Faserenden in Relation zur Bruchoberflidche ist von Faktoren, wie Delamination,
Faser ,,pull-out®, Faserbruch wihrend des Kriechens bzw. Faserbruch verursacht durch den
Kriechbruch selbst, abhingig.

Besonders auffillig sind auf der Bruchfldche von Probe 5 ein bereits bei geringer Vergrofe-
rung erkennbares, senkrecht zur Belastungsrichtung liegendes Faserbiindel, in dem zudem
eine Faser mit einem Durchmesser von dp =6,5um enthalten ist, sowie ein Partikel-Cluster
mit einer Fliche, die eine GroBe von ca. 302um? aufweist und senkrecht zur Bruchflichen-

normalen orientiert ist (Abb. 5.4.42).

Abb. 5.4.42 REM-Aufnahme der Bruchfliche von Probe 5

Matrixporen sind auf der Bruchfldche nur vereinzelt zu finden und tragen nicht zum Kriech-
bruch bei. Mit einer Grofe von ca. 0,2um liegen sie unterhalb der Auflosungsgrenze der To-
mographie. Wie bereits in Abschnitt 5.3.3 beschrieben, fiihrt letztendlich die Kriechschidi-

gung, die an den Faserverstiarkungen stattfindet, zum Versagen der Kriechproben.
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6. Interpretation und Diskussion der Ergebnisse

Die im Rahmen dieser Arbeit anhand von Miniaturproben experimentell in in-situ Kriechver-
suchen an den Leichtmetall-Verbundwerkstoffen Titan+15%(SiC),, AA6061+22%(Al,03),
und AE42+10%(Saffil®)f+1()%(SiC)p gewonnenen Ergebnisse werden im Folgenden interpre-
tiert und diskutiert. Die Charakterisierung der Werkstoffe, die ermittelten Kriechkurven,
Kriechratenkurven und Kriechparameter werden der Literatur gegeniibergestellt. Die mit der
in-situ p-Tomographie 3-dimensional zeitabhiéngig und lokal bestimmte Kriechschidigung
durch das Versagen der Matrix sowie der Verstirkungsphase wird auf die ursidchlichen Me-
chanismen untersucht. Daraus ergibt sich eine neue Sichtweise der Schiddigungsentstehung
und -entwicklung, die iiber bisherige Modelle hinausgeht. Fiir die Analyse der zeitabhéngigen
Schidigungsvorginge in der Matrix werden die Modelle von Greenwood [GRE69] und
Cocks/ Ashby [COC82] kombiniert. Beschreibt das Modell von Greenwood die Zusammen-
hiinge der Porenentstehung in den frithen Kriechstadien und des Porenwachstums in den spé-
teren Kriechstadien, so liefert das von Cocks/ Ashby fiir den 2—dimensionalen Fall entwickel-
te Modell des Porenwachstums die mikrostrukturellen Mechanismen. Das Modell von Cocks/
Ashby wird fiir die Anwendbarkeit auf die Tomographiedaten in den 3-dimensionalen An-
wendungstfall iiberfiihrt. Die tomographisch bestimmte zeitabhiingige und lokale Kriechschi-
digung durch das Versagen der Verstirkungsphase wird mit den Modellvorstellungen von
Eggeler [EGGY94] und Dlouhy [DLO95] verglichen.

6.1 Mikrostruktur der untersuchten Leichtmetall-MMC-Werkstoffe
6.1.1 Titan+15% (SiC),

Das hier verwendete Rein-Titan (a-Titan) als Werkstoff mit hoher Schmelztemperatur und
aufgrund des hexagonalen Gitters mit eingeschrinkter plastischer Verformbarkeit gilt als
kriechfest [PET02, SCH98]. In der Literatur wird die Anwesenheit von Partikeln als Verstir-
kungsphase im Vergleich zur unverstirkten Matrixlegierung als kriechfestigkeitsfordernd
angesehen und itiber den Mechanismus des Lasttransfers von der Matrix auf die Partikelver-
stairkung erklart [ZHU98, MAO2]. Die Untersuchungen des mit 15vol-% SiC-Partikeln ver-
starkte Rein-Titan-MMC bestitigen weitgehend die in [POLOS8] beschriebene Mikrostruktur.
Finden Poletti et al. jedoch zwischen den SiC-Partikeln und der Titan-Matrix keine Reakti-
onszone am identischen Werkstoff [POLOS8], zeigen REM-Untersuchungen am Ausgangszu-
stand des MMC-Werkstoffes eine ca. 0,5um dicke Grenzschicht zwischen den SiC-Partikeln
und der Titan-Matrix. Gemdll REM-Untersuchungen und EDX-Messungen besteht diese
nachweislich aus TiC-Kristallen (Abb. 5.1.6, Abb. 5.1.7), wie sie von der Zusammensetzung,
Morphologie [MAR84] (Abb. 2.17) und Schichtdicke [GOR98] bei den von [POLOS8] genann-

ten Herstellungsbedingungen zu erwarten ist. Die partikelseitige Ablosung der Matrix, die die
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Kristalle der sproden TiC-Phase enthilt (Abb. 5.4.15), ist ein Indiz fiir eine schwache Grenz-
flache [KAIO3]. [CLY93] beschreiben die Kombination von Ti/SiC insbesondere bei langfa-
serverstirkten MMC-Werkstoffen als gingige aber nicht ganz ideale Kombination. Die sich
aufgrund der hohen Reaktivitéit beider Reaktionspartner schnell bildende Reaktionszone kann
durchaus nachteilig fiir die Festigkeit des Verbundwerkstoffs sein. Dieses kann durch die Be-
schichtung der SiC-Phase vermindert werden. Inwieweit die verwendeten SiC-Partikel in dem
in dieser Arbeit untersuchten Werkstoff beschichtet waren, ist nicht bekannt.

Von Poletti et al. wird, ohne Zahlen zu nennen, eine geringe Porositét innerhalb von Partikel-
Clustern im Ausgangszustand beschrieben, die im Rahmen dieser Arbeit tomographisch mit
maximal 0,03vol-% bestimmt wurde. Uber die Literatur hinausgehend wurden die Porengeo-
metrien und deren lokale Anordnung im Ausgangswerkstoff untersucht. Die Porositit verteilt
sich einerseits auf sphérische sowie unregelméfig geformte Poren, die an der Verstirkungs-
phase bzw. deren Agglomerationen lokalisiert sind, und andererseits auf hexagonale Matrix-
poren, die in den Kornern oder an Korngrenzen zu finden sind. Die hexagonale Geometrie der
Matrixporen zeigt sich tiberwiegend im Querschliff (Abb. 5.1.5). Daraus ldsst sich ableiten,
dass durch den Herstellprozess die Ausrichtung der c-Achse des hexagonalen Titan-Kristall-

gitters vorherrschend in Strangpressrichtung erfolgt.

6.1.2 AA6061+22 % (Al,03),

Die Analyse der Mikrostruktur des Werkstoffs AA6061+22%(Al,03), zeigt eine gute Uber-
einstimmung mit den Beschreibungen der Literatur [BROO1, HUP10, LI97b, PAC96, REQO02,
ZHU98]. Bislang ist jedoch in keiner Literaturstelle das Vorhandensein einer Al-Si-O-Aus-
scheidung an den Partikeln beschrieben, wie sie in den rasterelektronenmikroskopischen Auf-
nahmen dieser Arbeit gefunden und deren Elemente mittels EDX bestimmt wurde (Abb.
5.1.12). Es ist zu vermuten, dass sich die Al-Si-O-Phase wihrend des Losungsgliithens bildet,
da lokal an den Partikeln durch die Spinell-Bildung die Umgebung an Mg verarmt und somit
eine Al-Si-O-Phasenbildung moglich ist, wie sie gemil} des terndren Phasendiagramms nach
[STA9S] entstehen kann. Die Al-Si-O-Phase befindet sich zwischen der Spinellschicht und
der Matrix. Bereits im Ausgangszustand ist zu erkennen, dass die Al-Si-O-Ausscheidung
selbst keine chemische und mechanische Verbindung zur Spinellschicht einerseits und zur
Matrix andererseits besitzt. Dieses bewirkt lokal begrenzt eine Trennung der Matrix von der
Spinellschicht und damit eine Schwichung der matrixseitigen Grenzflichenhaftung. Dort
kann der Ausgangspunkt fiir Kriechschidigung durch Porenbildung und Matrixablosung sein.
Die Reaktionszone bestehend aus Spinellen (MgAl,O4) besitzt eine gute Haftung, wie sich aus
der matrixseitigen Ablosung und den Partikelbriichen ableiten ldsst (Abb. 5.4.21, Abb. AlS5,
[KAIO3]). Das Kriechverhalten der Matrix bestimmt die Kriechschidigung an den Partikeln,
wie es auch [BROO1] beschreibt.
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Die herstellungsbedingten Poren an Partikeln und insbesondere im Zwischenraum von Parti-
kel-Clustern sind unregelméfig geformt (Abb. 5.1.9). Matrixporen, die sphirisch geformt

sind, finden sich nur vereinzelt.

6.1.3 AE42+10 % (Saffil®)+10% (SiC),

Die hier gefundene Mikrostruktur des Magnesium-basierten MMCs entspricht den Ergebnis-
sen von Arunachaleswaran et al., die den identischen Werkstoff untersuchten [ARUO7b]. Das
Matrixgussgefiige ist mit KorngroBBen von 50um bis deutlich gréer als 200um inhomogen
und grobkornig. Uber die mikrostrukturellen Untersuchungen von [ARUO7b] hinausgehend,
wurde zwischen den Verstirkungen Materialbriicken gefunden, deren Zusammensetzung mit
EDX als Al-Si-Mg-Phase bestimmt wurde (Abb. 5.1.20). Wihrend die Elemente Al und Mg
aus den Al,O3;—Kurzfasern sowie der Magnesium-Matrix-Schmelze hervorgehen, ist anzu-
nehmen, dass der Si-Anteil einerseits aus den SiC-Partikeln und andererseits aus dem
SiO,—-Binder der Preform, der die Verstirkungen zusammenhilt, stammt und somit die Brii-
cken entstehen ldsst. Die Materialbriicken verbinden die Fasern senkrecht zu ihrer Faserlangs-
achse, sodass einerseits ein zusitzlich stabilisierendes Netzwerk entsteht. Andererseits konnen
im Falle des Faserbruchs iiber die Materialbriicken Spannungen auf benachbarte Fasern iiber-
geleitet werden, sodass diese ebenfalls brechen. Die Ablosung der Matrix findet matrixseitig
statt, sodass die Reaktionsprodukte der Grenzflichen sowohl an den Partikeln als auch an den
Fasern verbleiben. Es bilden sich matrixseitig kleine Dimpel, was ein Indiz fiir eine sehr gute
Haftung und damit Lastiibertragung ist.

Beschreibt [ARUO7b] den Ausgangszustand des identischen Werkstoffs als porenfrei, so
konnte in dieser Arbeit gezeigt werden, dass an Partikel-Clustern herstellungsbedingte unre-
gelmiBig geformte Poren zu finden sind (Abb. 5.1.19). Die tomographisch ermittelte Porositit
des Ausgangswerkstoffes liegt bei ca. 3,7+0,6vol—%.

6.2. In-situ Kriechversuche an Miniaturkriechproben

Miilzer et al. untersuchten anhand miniaturisierter Flachproben mit rechteckiger Querschnitts-
fliche das Kriechverhalten der Ni-Basis-Superlegierung LEK 94. In der Gegeniiberstellung
mit Standardproben wurden vergleichbare Ergebnisse erzielt [MALO7]. In seiner Arbeit zur
Untersuchung des Kriechverhaltens einer kurzfaserverstirkten Aluminiumlegierung verwen-
dete Kurumlu ebenfalls miniaturisierte Flachproben [KUR10]. Diese besa3en die identische
Geometrie, wie sie von [MALO7] eingesetzt wurden. Kurumlu fand eine gute Ubereinstim-
mung der Kriechkurven der Miniaturproben im Vergleich zu den Untersuchungen von Kau-
striter an Standardproben des identischen Werkstoffs [KAUO2]. Den priméren Kriechbereich
beschreibt Kurumlu zu hoheren Dehnungen verschoben, was er mit einem Anschmiegen der

Proben an die Probenhalterung erklért. Fiir die minimalen Kriechraten von Miniatur- und
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Standardproben zeigt er im Norton-Diagramm nahezu identische Verlidufe. Die Ergebnisse
dieser Arbeiten unterstiitzen die Verwendung und Eignung von Miniaturproben zur Untersu-
chung des Kriechverhaltens von MMC-Werkstoffen. Olbricht et al. haben Kriechversuche an
Standardproben und zylindrischen Miniaturproben durchgefiihrt, deren Durchmesser die Min-
destanforderungen nach ISO 204 erfiillten [OLB13]. Die Autoren untersuchten den wirmebe-
handelten martensitisch ferritischen Stahl P91 (X10CrMoVNDb9-1) mit der Werkstoffnummer
1.4903. Die Ergebnisse der Kriechversuche, die anhand beider Probengeometrien gewonnen
wurden, wurden untereinander und mit Literaturwerten verglichen. Dabei fanden Olbricht et
al., dass Miniaturproben geeignet sind, das Kriechverhalten insgesamt gut abzubilden und
erzielten eine gute Wiederholgenauigkeit. Im Detail jedoch ermittelten die Autoren systemati-
sche Abweichungen der minimalen Kriechraten, der Bruchdehnungen und der Kriechzeiten
im Vergleich der Ergebnisse von Standard- und Miniaturproben. In Ubereinstimmung mit Li-
teraturergebnissen fithren Olbricht et al. diese Abweichungen auf die GroBBenunterschiede der
Proben zuriick.

Die an miniaturisierten Kriechproben durchgefiihrten Experimente dieser Arbeit orientieren
sich beziiglich der ausgewéhlten Kriechbelastungen fiir den Titan-basierten MMC an den Ar-
beiten von Ma et al. [MAOQ2], fiir den Aluminium-basierten MMC an den Arbeiten von Re-
quena et al. [REQ02] sowie Broeckmann [BROO1] und fiir den Magnesium-basierten MMC
an den Arbeiten von Dieringa [DIEO6]. Die genannten Autoren haben Kriechversuche an
normgerechten Proben mit gleichen bzw. vergleichbaren MMC-Werkstoffen und Kriechbelas-
tungen durchgefiihrt. Im folgenden Abschnitt wird diskutiert werden, inwieweit sich die Er-
gebnisse der hier verwendeten Miniaturproben mit einer experimentell bedingten Reduzierung
der Messlidnge im Verhiltnis zum Durchmesser von 1:1 und die apparativ bedingte gednderte
Versuchsfiithrung auf die Kriechparameter wie Kriechzeiten, Dehnraten, Bruchdehnungen und

-einschniirungen in die Ergebnisse der zugrundeliegenden Literatur einordnen lassen.

6.2.1 Kriech- und Dehnratenkurven

Da die Messung der Langenidnderung nicht direkt am Messvolumen der Miniaturprobe erfolgt
(vgl. Abschnitt 4.4.1, Abb. 4.4), wirkte sich die thermisch bedingte apparative Gesamtdeh-
nung im Auftheizvorgang bis zum Erreichen des Temperaturgleichgewichts auf die Anfangs-
bereiche aller durchgefiihrten Kriechexperimente aus. Besonders deutlich zeigten die Werk-
stoffe Titan+15%(SiC), und AE42+10%(Saffil®)f-|-10%(SiC)p einen ungewohnlichen Kriech-
kurven- und Dehnratenverlauf im Anfangsbereich (Abb. 6.1 a+c, Abb. 6.2 a+c), (Abb. 5.2.1,
Abb. 5.2.3). Die Kriechkurven fallen nach einem Maximum, das bei dem Werkstoff Ti-
tan+15%(SiC), nach maximal 0,024t und bei AE42+10%(Saffil®)f~|-1O%(SiC)p nach maxi-

mal 0,05t, erreicht ist, ab. Es tritt scheinbar eine negative Dehnung auf. Dieses ist aufgrund

der experimentellen Besonderheiten als messbedingter Artefakt zu werten. In dem Werkstoff
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AA6061+22%(Al,03), tritt ein ebensolcher Verlauf in Erscheinung, wenngleich vom Ausmal
sehr viel geringer (Abb. 6.1 b, Abb. 6.2 b). Die Dehnratenkurven des letztgenannten Werk-
stoffs sind davon nicht beeinflusst. Da die Einfliisse des Einstellens des Temperaturgewichts
nicht quantifiziert werden konnen, kann eine Beurteilung der primdren Kriechstadien nicht
vorgenommen werden. Es kann angenommen werden, dass in dem Minimum der Kriechkur-
ven das Temperaturgleichgewicht und zudem das sekundire Kriechstadium erreicht ist. In
dem sekundidren Kriechstadium werden mit dem LVDT-Messwertaufnehmer ausschlieBlich
die Lingendnderung und damit die Kriechdehnung der Proben erfasst. Die Diskussion der
Kriech- und Dehnratenkurven wird daher auf das sekundire und tertidre Kriechstadium be-
schriankt. Messbedingte Artefakte fiir die primédren Kriechstadien ihrer Kriechversuche an
Miniaturproben finden ebenso Milzer et al. und Kurumlu [MALO7, KUR10]. Die Autoren
fiihren scheinbar negative Dehnraten darauf zuriick, dass beim Aufbringen der mechanischen
Belastung eine Ausrichtung der Miniaturproben in den Probenhalterungen erfolgt. In den se-
kundiren und tertiziren Kriechstadien beschreiben [MALO7, KUR10] gute Ubereinstimmun-

gen der Kriechkurven von Miniaturproben mit den Ergebnissen an Standardproben.
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Abb. 6.1 Kriechkurven der Leichtmetall-MMCs, a) Ti-MMC, b) AI-MMC, c) Mg-MMC

Fiir eine bessere Vergleichbarkeit der Experimente eines Werkstoffs und der drei Werkstoffe
untereinander sind die Kriechzeiten t der Kriech- und Dehnratenkurven aller ausgewerteten

Experimente der drei untersuchten Werkstoffe auf die Bruchzeiten ts,. normiert (Abb. 6.1,
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Abb. 6.2). Die Kriechbruchzeiten der Proben, die nicht im Experiment gebrochen sind, wur-
den fiir die Normierung anhand der Monkman-Grant-Gleichung (vgl. Abschnitt 6.2.2, GI. 6.1)
extrapoliert [BUR11].

Das sekundire Kriechstadium zeichnet sich bei allen Werkstoffen und durchgefiihrten Expe-
rimenten dadurch aus, dass sich kein stationirer Zustand einstellt, sondern die Kriechdehnung
iberproportional wéchst (Abb. 6.1) und die Dehnrate nach dem Durchlaufen eines Minimums
kontinuierlich zunimmt (Abb. 6.2). Dieses Verhalten ist typisch fiir Kriechexperimente mit
konstanter Kraft F =const (vgl. Abschnitt 2.2, Abb. 2.5). In der Literatur werden als Ursa-
chen die Abnahme des Querschnittes durch die Kriechdehnung, die Kriechschidigung und die
daraus resultierende Spannungszunahme neben den mikrostrukturellen Verdnderungen der
Matrix, z.B. die Vergroberung von Ausscheidungen in ausscheidungsgehirteten Werkstoffen,
genannt [ROS08] (vgl. Abschnitt 2.2). Der iiberproportionale Anstieg der Kriechrate erfolgt
bei dem Titan-basierten MMC bei ca. 0,2tf, (Abb. 6.2 a) und bei dem Magnesium-basierten
MMCs bei ca. 0,1t¢, (Abb. 6.2 ¢). Bei dem Aluminium-basierten MMC setzt der Anstieg si-
gnifikant spiter bei ca. 0,55ts, ein (Abb. 6.2 b). Die minimalen Kriechraten &,,;,, wurde bei

allen Experimenten mit dem Erreichen des sekundéren Stadiums bei 0,2tf, bestimmt.
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Abb. 6.2 Dehnraten der Leichtmetall-MMCs, a) Ti-MMC, b) AI-MMC, c) Mg-MMC

Requena identifiziert fiir den MMC-Werkstoff AA6061+22%(Al1,03),, T6-wirmebehandelt,

bei der Versuchstemperatur von T =300°C das sekundire Kriechstadium als das Stadium, das
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mit bestindig ansteigender Kriechrate bei den Spannungen o =50, 60, 70MPa den grofiten
Anteil von 0,55-0,7ts, an der gesamten Kriechdauer ausmacht [REQO5]. Bei den in dieser
Arbeit durchgefiihrten Experimenten an dem gleichen Werkstoff mit gleicher Wiarmebehand-
lung und identischen Kriechbelastungen wie in [REQO2] ist die Anteilsdauer des sekundéren
Stadiums mit 0,3-0,5t7, an der Gesamtkriechzeit kiirzer als von Requena et al. beschrieben
[REQO2]. Fiir die Versuchstemperatur T =200°C wurde im Rahmen dieser Arbeit eine An-
teilsdauer des sekundiren Stadiums von 0,5tz,. ermittelt. Broeckmann [BROO1] beschreibt bei
Temperaturen zwischen T =200-350°C lediglich qualitativ ein sehr kurzes sekundéires
Kriechstadium, ohne hierfir Werte zu nennen. Die hier ermittelten Werte fur die Anteilsdauer
des sekundédren Stadiums an der Gesamtkriechzeit lassen sich folglich zwischen den Ergeb-
nissen von [REQO2] und [BROO1] einordnen. Broeckmann erldutert fiir diesen Werkstoff den
Einfluss der Priiftemperatur auf die Dehnratenkurve. Er sieht als Grund fiir groBe Abwei-
chungen der Ergebnisse in den Arbeiten verschiedener Autoren bei hoheren Temperaturen als
T =300°C die unterschiedliche Dauer der Autheiz- und Vorheizphasen in der Versuchsfiih-
rung. In der hier vorliegenden Arbeit wurde die Aufheizphase aufgrund der experimentellen
Randbedingungen sehr kurz gehalten. Daher kann angenommen werden, dass die von der
Literatur abweichenden Ergebnisse unter anderem in den unterschiedlichen Temperaturfiih-
rungen der Aufheizphase der Experimente begriindet sind.

Die Kriechkurven des Titan-MMC-Werkstoffs besitzen von allen untersuchten MMC-Werk-
stoffen ein tertidres Kriechstadium mit dem groBten Anteil an der gesamten Kriechdauer. Ma
et al. beschreiben ebenso ein ausgedehntes tertidres Kriechstadium fiir partikelverstirkte
MMCs mit der Titanlegierung Ti-6Al-4V als Matrixwerkstoff [MA02]. Den geringsten Anteil
des tertidren Kriechstadiums an der Gesamtkriechdauer weist der hybridverstirkte MMC mit
der Magnesiumlegierung AE42 als Matrixwerkstoff auf. Die qualitativ gleichen Kurvenver-
laufe mit ebenfalls sehr kurzem tertidren Kriechstadium, wie sie in dieser Arbeit gefunden
wurden, beschreiben einerseits Dieringa et al. fiir die gleiche Magnesium-Matrixlegierung
AE42 mit 20% Saffi1®—Kurzfaserverstéirkung [DIEOS], andererseits Nieh fiir mit 20% SiC-
Kurzfasern verstirkte Aluminium-basierte MMCs [NIE84], sowie Kurumlu et al. fiir Minia-
turkriechproben eines mit 15% Saffil®-Kurzfasern verstirkten Aluminium-basierten MMCs
[KUR12] und Zwerschke et al. fiir einen mit 20% Saffil®-Kurzfasern verstiirkten Blei-basier-
ten MMC [ZWEQ2]. Demzufolge ist der Kurzfasergehalt der hybridverstirkten AE42-basier-
ten MMCs als ursédchlich fiir das kurze tertidre Stadium anzusehen.

Alle Kriechkurven zeigen eine Abhingigkeit der Anteile der sekundéren und tertidren Kriech-
stadien an der Gesamtkriechdauer sowie der minimalen Kriechrate von der mechanischen
Belastung und der Temperatur (Abb. 6.1, Abb. 6.2). Die Kriechkurvenverlidufe sind demzu-

folge in guter Ubereinstimmung mit der giingigen Literatur.
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6.2.2 Kriechparameter

Aufgrund fehlender Wiederholungsmessungen ist die Plausibilitidt der Kriechparameter, wie
Kriechzeit t¢,, minimale Kriechrate &,;,, Bruchdehnung &, sowie Brucheinschniirung Z, der
in-situ Einzelexperimente an Miniaturproben nur begrenzt zu beurteilen. Fiir die Werkstoffe
Titan+15%(SiC), und AE42+10%(Saffil®)f-|-10%(SiC)p finden sich in der Literatur keine
Quellen, die Zugkriechversuche an den identischen Werkstoffen durchgefiihrt haben. Ledig-
lich fiir den Werkstoff AA6061+22%(A1,03), liefern die Experimente von Requena [REQO02,
REQO04] und Broeckmann [BROO1] eine Vergleichsmoglichkeit der in-situ Experimente mit
Ergebnissen, die anhand von Standardproben gewonnen wurden. Beide Autoren haben iiber
die identischen Kriechbelastungen hinausgehend, wie sie in dieser Arbeit gewdhlt wurden,
weitere Versuche durchgefiihrt. Dieses ermoglicht die Beurteilung der Ergebnisse anhand
einer breiteren Datenbasis.

In den Tabellen 6.1. bis 6.4 sind die Daten oben genannter Kriechparameter aus dieser Arbeit
und der Literatur zusammengefasst. Die Messwerte der Kriechzeiten von Requena verdeutli-
chen, dass Wiederholungsmessungen eines Autors bereits grolere Abweichungen von bis zu
35% aufweisen konnen (Tabelle 6.1). Weiterhin weichen die Ergebnisse von Requena und

Broeckmann trotz gleicher Kriechbelastungen um einen Faktor von 1,8 bis 3 voneinander ab.

Tabelle 6.1 Kriechzeit AA6061+22%(Al,03),

Kriechzeit
Camin Requena et al. Broeckmann
o T tfr g T tfr g T tfr
[MPa]  [°C] [s] [MPa]  [°C] [s] [MPa]  [°C] [s]
50 300 46350 50 300 66960 50 300 23040
50 300 43200
60 300 11970 60 300 18360
60 300 23760
70 300 5140 70 300 6840
190 200 20270 190 200 18000

Das Zeitstandschaubild aus den Daten dieser Arbeit und der Literatur [REQ04, BROO1] ver-
anschaulicht den Vergleich (Abb. 6.3). Die Abweichungen der Kriechzeiten der Miniaturpro-
ben wurde nach dem CEN Workshop Agreement CWA 15261-3 mit konservativem Ansatz
vom Typ B berechnet. Fiir die Berechnungen liegt bereits eine Auswerteprozedur an der
BAM (Bundesanstalt fiir Materialforschung und -priifung, Unter den Eichen 87, 12205 Ber-
lin) vor. Die Berechnungen wurden von Frau B. Skrotzki durchgefiihrt und iiber eine private
Mitteilung zur Verfiigung gestellt. Die Messunsicherheiten liegen zwischen 43 — 46%. Die
Kriechzeiten der in-situ Experimente an Miniaturproben liegen quantitativ zwischen den Wer-
ten von Requena sowie Broeckmann und ordnen sich im Rahmen dieser Abweichungen gut in

die Ergebnisse der Standardproben ein.
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Abb. 6.3 Vergleich Zeitbruchlinien (die eingetragenen Fehlerbalken sind die berechnete
Messunsicherheit nach Auswerteverfahren BAM, B. Skrotzki)

In der Literatur, die sich der Gegeniiberstellung von Kriechversuchen an Miniatur- und Stan-
dardproben widmet, betrachten lediglich Olbricht et al. vergleichend die Kriechzeiten beider
Probengroflen [OLB13]. Die Autoren beschreiben bei entsprechenden Kriechbelastungen eine
um mehr als das Doppelte verlidngerte Kriechzeit der Miniaturproben. Einen Einfluss der Pro-
bengeometrie wollen Olbricht et al. letztendlich als Ursache aufgrund der geringen Anzahl der
verglichenen Experimente jedoch nicht festlegen. Aus dem Vergleich der Kriechkurven von
Miniatur- und Standardproben leiten Olbricht et al. weiterhin einen Zusammenhang zwischen
der Kriechzeit und der Bruchdehnung ab: Bei denjenigen Miniaturproben, deren Kriechzeit
grofer ist als ihre jeweiligen Standardvergleichsproben, bleibt die Bruchdehnung kleiner. Im
Gegensatz dazu erreicht eine Miniaturprobe mit kiirzerer Kriechzeit als ihre Standardver-
gleichsprobe eine hohere Bruchdehnung [OLB13]. Dieses Verhalten kann anhand der Ergeb-
nisse dieser Arbeit nicht bestitigt werden (Tabelle 6.2, Abb. 6.4).

Tabelle 6.2 Bruchdehnung AA6061+22%(Al,03),

Bruchdehnung
Camin Requena et al. Broeckmann

o T Er o T Er o T Efr

[MPa] [°C]  [%] [MPa] [°Cl  [%] | [MPa] [°C] [%]

50 300 134 50 300 6,1 50 300 7
50 300 9

60 300 9 60 300 6
60 300 6,6

70 300 7,7 70 300 7,6

Liegen die Kriechzeiten der Miniaturproben dieser Arbeit zwischen den Werten der Autoren
Requena und Broeckmann (Abb. 6.3), sind dagegen die Bruchdehnungen konsequent hoher
als die Literaturwerte der Standardproben (Abb. 6.4).
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Abb. 6.4 Vergleich der Bruchdehnungen (die eingetragenen Fehlerbalken sind die berechnete
Messunsicherheit nach Auswerteverfahren BAM, B. Skrotzki)

In den Experimenten von Requena betrigt die maximale Abweichung der Bruchdehnungen
fiir Wiederholungsmessungen bei der Spannung 0 =50MPa den Wert Ags,. =33% (Tabelle
6.2). Bei dieser Spannung ist die Abweichung der Bruchdehnung der Miniaturprobe im Ver-
gleich zu den Standardproben ebenfalls maximal und betréigt Ags,. =48%. Da die Probenlén-
gung im in-situ Experiment nicht ausschlieBlich in der parallelen Messlidnge erfasst wird, son-
dern die Gesamtlangung der Probe gemessen wird (vgl. Abschnitt 4.4.1), kann davon ausge-
gangen werden, dass nicht nur die parallele Messlidnge sondern auch die Radienbereiche im
Ubergang zum Einspannbereich der Probe (vgl. Abschnitt 4.4.1, Abb. 4.1) einen Beitrag zur
Probendehnung liefern. Fiir die Beurteilung des sich daraus ergebenden Fehlers bietet sich
nach den Richtlinien der CEN (Europiisches Komitee fiir Normung) fiir die Abschitzung von
Unsicherheiten im Kriechversuch die Berechnung einer Referenzlinge an [CENO5, Abschnitt
A3.3]. Mit den Geometriedaten der hier verwendeten Miniaturprobe und der gemi3 CEN
vorgegebenen Annahme eines Spannungsexponenten n =5 (es nennen: [BROO1] n =4,6,
[REQO02] n =5,4) ergibt die Berechnung der Referenzlinge jedoch nur eine kleine Anderung
der zu beriicksichtigenden Messlidnge, die die Groenordnung der Differenz nicht erklirt. Ge-
mil der Auswerteprozedur der BAM ergeben sich die berechneten Messunsicherheiten der
Bruchdehnungen fiir die Miniaturproben zu lediglich 1%. Die Probengeometrie allein kann
folglich nicht ursdchlich fiir die hoheren Bruchdehnungen sein. Bei der Betrachtung der
Kriechkurven des AI-MMCs (Abb. 6.1. b) sind hohe Anfangsdehnungen der Miniaturproben
von 1-2% auffillig, wie sie in den Experimenten von Requena und Broeckmann nicht anné-
hernd vorhanden sind [REQO02, BROO1]. Neben dem Geometriefaktor der Proben ist die ex-
perimentell bedingte Versuchsdurchfiihrung, die nicht Norm-konform ist, zu beriicksichtigen.
Da bei den in-situ Experimenten das Aufheizen der Probe mit bereits angelegter mechanischer
Belastung erfolgt (vgl. Abschnitt 4.4.1), legt dieses die Annahme nahe, dass diese Vorge-

hensweise zu hoheren Dehnungen fiihren kann. Fiir diese Hypothese sprechen insbesondere



6. Interpretation und Diskussion 134

die fiir Kriechkurven ungewdhnlich verlaufenden Anfangsbereiche der beiden anderen in die-
ser Arbeit untersuchten MMC-Werkstoffe (Abb. 6.1. a, ¢), die es unmoglich machen, das pri-
mire Stadium festzulegen. Der Einfluss der Versuchsdurchfiihrung kann mit tiblichen Metho-
den weder quantifiziert noch abgeschitzt werden. Die Grofenordnung der Dehnungen im
Anfangsbereich legen jedoch nahe, dass die Versuchsfithrung ursédchlich fiir die hoheren Deh-
nungen der Miniaturproben im Vergleich zu den Standardproben sein konnte.

Bei der Betrachtung der minimalen Kriechraten finden sich ebenfalls hohere Werte bei den
Miniaturproben verglichen mit den Standardproben (Tabelle 6.3). Jedoch liegen die Messwer-

te etwa in einer Groflenordnung.

Tabelle 6.3 Minimale Kriechraten AA6061+22%(Al,03),

minimale Kriechrate

Camin Requena Broeckmann
o T émin o T émin o T Emin
[MPa] [°C] [s"] |[MPa] [°C] [s"] [MPa] [°C] [s"]
50 300 82107 50 300 3-107 50 300 6,5-107

50 300 3-10”
60 300 2,7-10°| 60 300 6,6-107
60 300 5,6-107
70 300 44-10°] 70 300 1,6-10°

Die Norton-Darstellung veranschaulicht den Vergleich der Ergebnisse dieser Arbeit mit denen
der Autoren Requena und Broeckmann (Abb. 6.5). Die Spannungsabhéngigkeit der minima-
len Kriechraten der Miniaturproben entspricht der der Standardproben. Beriicksichtigt man
die mit der Auswerteprozedur der BAM berechneten Messunsicherheiten fiir die Miniaturpro-
ben mit ca. 46%, liegen die Messwerte nahe an den Ergebnissen von Broeckmann, die bis zu

dem maximalen Spannungswert von o =55MPa vorliegen.

1E-55 T T AL L L B L L B AR AL |

1 AA6061 +22%(Al03), 4l

| T=300°C .

1E-6 7

1 = Requena (Standard)

1 @ Broeckmann (Standard)

K2} 1 a  Camin (Miniatur)
£ 1E-73

s’

de/dt)

T 1E-8:
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10 20 30 40 50 60 7080

6 [MPa]
Abb. 6.5 Vergleich der minimalen Kriechraten (die eingetragenen Fehlerbalken sind die be-
rechnete Messunsicherheit nach Auswerteverfahren BAM, B. Skrotzki)
Kurumlu findet in seiner Gegeniiberstellung der minimalen Kriechraten von Miniatur- und

Standardproben des identischen Werkstoffs nahezu gleiche Entwicklungen und Grofenord-
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nungen [KUR10]. Olbricht et al. dagegen stellen eine deutlich geringere minimale Kriechrate
der Miniaturproben im Vergleich zu Standardproben fest. Fiir die Beurteilung ihrer Ergebnis-
se nehmen Olbricht et al. ebenfalls Literaturdaten anderer Autoren hinzu und stellen qualitativ
gleiche Entwicklungsverldufe, quantitativ jedoch keine vollstindige Deckung der verschiede-
nen Datensitze fest. Die Schlussfolgerung von Olbricht et al., dass aus Experimenten mit Mi-
niaturproben erzielte Ergebnisse fiir die Kriechparameter kleine aber systematische Abwei-
chungen von den Ergebnissen mit Standardproben aufweisen, ldsst sich anhand der hier
durchgefiihrten Vergleiche bestitigen. Diese Schwankungen korrespondieren nach [OLB13]
mit Ergebnissen weiterer Autoren, die die Probengrof3e als ursdchlich beschreiben. Anderer-
seits weisen Olbricht et al. darauf hin, dass dieses in der Literatur nicht einheitlich diskutiert
wird und bisher keine zufriedenstellende Begriindung vorhanden ist. Die in dieser Arbeit er-
mittelten Kriechparameter, wie die Kriechzeit, Bruchdehnung sowie minimale Kriechrate,
zeigen ebenfalls qualitativ gute Ubereinstimmungen mit den Messergebnissen von Standard-
proben. Die Kriechzeiten der Miniaturproben gleichen zudem quantitativ denen der Standard-
proben, die Bruchdehnungen und minimalen Kriechraten sind jedoch hoher. Die quantitativen
Unterschiede haben ihre Ursache vermutlich eher in der von Standardkriechversuchen abwei-
chenden Versuchsdurchfiihrung denn in der Probengrofle. Der jeweilige quantitative Einfluss
der beiden Faktoren konnte nicht abschlusshaft geklart werden.

Um die Einordnung und Anwendbarkeit der Ergebnisse auf Standardproben zu iiberpriifen,
wird der Ansatz von Dunand et al. verwendet [DUN99]. Dunand et al. untersuchten den Zu-

sammenhang der minimalen Kriechrate &;,;, mit der Bruchdehnung &, und der Kriechbruch-
zeit ty, fur dispersionsgehirtete und partikelverstéirkte Aluminiumwerkstoffe auf der Grund-

lage der originalen (GI. 6.1) und der modifizierten (Gl. 6.2) Monkman-Grant-Beziehung.

try - &M = C (GL 6.1)
th'émL{n !
_€fr =C (Gl.6.2)

Hierbei sind m, m’, C, C' Konstanten. In der modifizierten Monkman-Grant Gleichung ist m'
nahe 1.

Nach Dunand et al. ermdglicht die Monkman-Grant-Beziehung die Abschitzung der Plausibi-
litdt einzelner Kriechexperimente, wenn fiir einen bestimmten Werkstoff bereits anhand einer
Anzahl von Experimenten die Konstanten C und m bestimmt wurden. Angewendet auf die
Literaturdaten von Requena und Broeckmann sowie die in dieser Arbeit experimentell ermit-
telten Kriechbruchzeiten tf,-, Bruchdehnungen &5, und minimalen Kriechraten &, ldsst sich
der Zusammenhang grafisch darstellen (Abb. 6.6). Da C' eine temperaturunabhingige Kon-
stante ist, konnen alle Ergebnisse fiir diesen Werkstoff aus den Experimenten der Miniatur-

und Standardproben verwendet werden.
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Abb. 6.6 Monkman-Grant-Beziehung nach (Gl. 6.2) (die eingetragenen Fehlerbalken sind die
berechnete Messunsicherheit nach Auswerteverfahren BAM, B. Skrotzki)

Die Geradensteigungen durch die Datenpunkte der einzelnen Autoren sind nahezu parallel mit
anndhernd dquidistanten Abstdnden. Bestimmt man grafisch aus der Norton-Darstellung die
GroBenordnung der Messwertabweichungen der Ausgleichgeraden, so ergeben sich die Fehler
fiir die Messdaten von Requena zu £+25% und von Broeckmann zu +50%. Fiir die Miniatur-
proben sind die errechneten Fehler der Messdaten bei T =300°C +46% und bei T =200°C
+62%. Daraus lésst sich ableiten, dass nach dem Ansatz von Dunand et al. die Ergebnisse der
Miniaturproben trotz groBerer Bruchdehnungen und minimalen Kriechraten, verglichen mit
den Standardproben, als plausibel eingeordnet werden konnen. Es kann davon ausgegangen
werden, dass die Plausibilitit ebenso fiir die Experimente der Werkstoffe Titan+15%(SiC),
und AE42+10%(Saffil®)f-|-lO%(SiC)p gilt, die unter den gleichen Versuchsbedingungen
durchgefiihrt wurden.

Einen Ansatz zur Vergleichbarkeit der minimalen Kriechrate unterschiedlicher Werkstoffe hat
Dieringa in seiner Dissertation entwickelt [DIEO6]. Im Vergleich zu den Untersuchungen von
Dieringa an dem Werkstoff AE42+20%(Saffil®); sind die experimentellen Kriechraten des
hier untersuchten Werkstoffs AE42+10%(Saffil®)f-|-10%(SiC)p um drei Zehnerpotenzen hoher
(Tabelle 6.4).

Tabelle 6.4 Minimale Kriechraten AE42+10%(Saffil®)+10%(SiC),

minimale Kriechrate

Camin Dieringa (AE42+20% Saffi1®)
o T émin é#ﬁi o T émin
[MPa]  [°C] [s"] [s'] [MPa]  [°C] [s"]
40 300 2,7-10° 1,9-10° 40 300 2:10”
45 300 1,2-10° | 6,8-10° 45 300 4-10°
45 270 6,6:107 | 9,5-10” 45 270 3-1071°

Fiir die Vergleichbarkeit der minimalen Kriechraten wird der von Dieringa in [DIEO6] fiir

Magnesium entwickelte Formalismus verwendet. Dieringa stiitzt sich in seiner Arbeit auf Be-
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obachtungen von Agnew et al., die eine Anisotropie im Zug- und Druckkriechverhalten der
Druckgusslegierung AM60B beobachteten. Agnew et al. fithrten Druck- und Zugkriechversu-
che unter gleichen Versuchsbedingungen (Spannungen und Temperatur) durch. Sie fanden
dabei, dass die Kriechrate im Druckkriechversuch um eine Zehnerpotenz geringer war als im
Zugkriechversuch [AGNO0Oa]. Die Spannungsexponenten waren mit n =4 fiir beide Belas-
tungsarten identisch. Dieringa untersuchte die Anisotropie im Zug- und Druckkriechverhalten
an der Magnesium-Legierung AE42 und dem MMC-Werkstoff AE42+20%(Saffil®); [DIEO3,
DIEO6, DIEO9]. In seinen Arbeiten bestitigt Dieringa die Befunde von Agnew et al. der ge-
ringeren Kriechraten im Druckkriechversuch im Vergleich zum Zugkriechen.

Zunidchst mutmaliten Agnew et al., dass die in Gusswerkstoffen vorhandene Porositit der
Grund fiir die Anisotropie des unterschiedlichen Kriechverhaltens von Zug- und Druckkrie-
chen sei [AGNOOa]. Thre weiterfiihrenden Analysen an mehreren Mg-Legierungen bestitigte
diese MutmaBung jedoch nicht [AGNOOb]. Selbst in porenfreien Werkstiicken tritt die Aniso-
tropie des Kriechverhaltens auf. Von den Autoren wird ein Zusammenhang der dynamischen
Ausscheidung der B-Mg;;Al;; Phase, die im Zug- und Druckkriechen nach [AGNOOb] in ver-
schiedenem Ausmal} stattfindet, als ursidchlich genannt. Agnew et al. schreiben die hohere
Kriechrate unter Zugkriechbedingungen einem gréeren Gehalt der Ausscheidungen zu, den
sie fiir eine erhohte Punktfehlerdichte und Versetzungsbeweglichkeit verantwortlich machen.
Indem Dieringa weitere Mikrostrukturanalysen durchfiihrt, weist er anhand lichtmikroskopi-
scher Untersuchungen spannungsabhiingig unterschiedliche Zwillingsentwicklungen in der
Magnesium-Legierung AE42 und im Verbundwerkstoff AE42+20%(Saffil®); bei beiden Be-
lastungsarten nach. Bilden sich in der unverstiarkten AE42-Legierung im Druckkriechversuch
lediglich primédre Zwillinge, so sind im Zugkriechversuch zudem sekundédre Zwillinge vor-
handen [DIEO9]. Da sekundére Zwillingsbildung zur Folge hat, dass sich zusitzliche Bereiche
ausbilden, in denen Versetzungsbewegung stattfinden kann, sieht Dieringa darin einen Grund
fiir Differenzen in den minimalen Kriechraten. In dem Verbundwerkstoff dagegen beobachte-
te Dieringa im Druckkriechversuch nur vereinzelt Zwillingsverformung und im Zugkriech-
versuch nur bei hohen Spannungen von 0 =80MPa. Bei niedrigen Spannungen von g =40-
45MPa konnte Dieringa in Ubereinstimmung mit der hier vorliegenden Arbeit keine durch
Zugkriechen induzierte Zwillingsverformung nachweisen.

Dieringa findet fiir das Zug- und Druckkriechen trotz gleicher Kriechbelastungen unterschied-
liche Spannungsexponenten, die als Indikatoren der mikrostrukturellen Mechanismen der
Verformung gelten. Aus seinen Ergebnissen entwickelte Dieringa in seiner Dissertation eine
Berechnungsvorschrift, die es erlaubt, anhand experimentell ermittelter Werte aus Zugkriech-
versuchen die minimalen Kriechraten fiir Druckkriechversuche und umgekehrt zu ermitteln
[DIEO6]. Auf der Basis eines geometrischen Zusammenhangs, der die Entwicklung der Mik-

rostruktur unberiicksichtigt 1dsst, hat Dieringa ferner die Berechnungsmoglichkeit der mini-
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malen Dehnrate eines Verbundwerkstoffes aus den Kriechdaten des Matrixwerkstoffes bzw.
weiterer Verbundwerkstoffkombinationen hergeleitet. Die Transformation ist an die Bedin-
gung gekniipft, dass die Versuche mit gleichen thermischen und mechanischen Belastungen
durchgefiihrt werden. Ausgehend von dem oben gefundenen Zusammenhang, dass die Ergeb-
nisse der Miniaturproben mit denen von Standardproben vergleichbar sind, macht der von
Dieringa entwickelte Formalismus es moglich, die minimalen Kriechraten der Werkstoffe
AE42+10%(Safﬁ1®)f-|—10%(SiC)p und AE42420%(Saffil®); vergleichend zu betrachten. Die
minimalen Kriechraten fiir den Werkstoff AE42+1()%(Saffil®)f+10%(SiC)p berechnen sich

aus den Kriechdaten des Werkstoffes AE42+20%(Saffil®)f:

L AS
+ASS __ Emin

min — 10@AS-aASS+nAS.10gg-nASS.loga)

(GlL. 6.3)

Hierbei bezeichnen die im Exponenten verwendeten Abkiirzungen ,,AS* den von Dieringa
betrachteten Werkstoff AE42+20%(Saffil®)f und ,,ASS* den in dieser Arbeit untersuchten
Werkstoff AE42+10%(Saffil®)f+10%(SiC)p. Die Konstanten a und n ergeben sich aus der
Geradengleichung (Gl. 2.14) der Norton-Darstellung zur Ermittlung des Spannungsexponen-
ten n (vgl. Abschnitt 2.2). In der Tabelle 6.5 sind die fiir die Berechnung benétigten Parame-
ter zusammengestellt. Die Konstanten fiir den Werkstoff AE42+20%(Saffil®)f sind [DIEO6]
entnommen. Die Werte fiir den Werkstoff AE42+10%(Saffil®)f+10%(SiC)p wurden anhand
der Spannungsexponenten-Fits bestimmt (Abb. A4, Anhang).

Tabelle 6.5 Konstanten der Geradengleichung

Temperatur AE42+20%(Saffil®)f [DIEO6] AE42+10%(Saffi1®)f-|r10%(SiC)p
[OC] aAS nAS aASS nASS
270 -30,4 12,6 -23,76 10,7
300 -23,88 9,36 -30,23 15,2

Die nach (GI. 6.3) mit den Werten aus Tabelle 6.5 fiir AE42+10%(Saffil®)f-|-10%(SiC)p be-
rechneten minimalen Kriechraten &5 liegen in der gleichen dezimalen GroBenordnung wie
die experimentellen Dehnraten (Tabelle 6.4). Dem Ansatz von Dieringa zufolge sind damit
die in-situ gewonnenen experimentellen Kriechraten der Miniaturproben des Werkstoffs
AE42+10%(Saffil®)f-|-1O%(SiC)p in der Gegeniiberstellung zu den Standardproben des Werk-
stoffs AE42+20%(Saffil®); als glaubwiirdig einzuordnen.

Auf die Bewertung der Spannungsexponenten n und die fiir das Kriechen benétigten Aktivie-
rungsenergien fiir die MMC-Werkstoffe wird im Rahmen dieser Arbeit verzichtet. Grund
hierfiir sind die geringe Anzahl von Messungen sowie fehlende Wiederholungsmessungen.

Dieses ist hinsichtlich einer statistisch fundierten Aussagekraft unzureichend.



6. Interpretation und Diskussion 139

Fiir die Beschreibung der Verformungsfihigkeit bzw. Duktilitdt der Werkstoffe dienen die
Kennwerte der Bruchdehnungen &7, und der Brucheinschniirungen Z (Tabelle 6.6). Fiir den
Werkstoff AA6061+22%(Al,05), liegen fiir die Bruchdehnung Literaturwerte der Autoren
[REQO2, BROO1] vor (Tabelle 6.2) und wurden bereits oben diskutiert. Werte fiir die Bruch-

einschniirungen nennt keine der Quellen.

Tabelle 6.6 Bruchdehnungen und -einschniirungen

Bruchdehnung und -einschniirung

Titan+15%(SiC), AAG6061+22%(A103), | AE42+10%(Saffil® )+10%(SiC),
o T Efr VA o T Efr VA o T Efr Z
[MPa] [°C] [%] [%]|[MPa] [°C] [%] [%]| [MPa] [°C] [%] [%]
150 510 36 35 50 300 13,4 9,6 40 300 8,9 1,2
180 510 35 35 60 300 9 7,3 45 300 4.4 0
70 300 7,7 44
190 200 4,6 48

Der Werkstoff Titan+15%(SiC), weist die groten Bruchdehnungen mit &, ~36% bei gleich-
zeitig groBter Einschniirung von Z =35% auf. Bereits bei Raumtemperatur besitzt (commer-
cial pure) cp-Titan (Grade 1-4) Bruchdehnungen von &7, =15-30% sowie Brucheinschniirun-
gen von Z =25-35% [PETO1, MOEI14]. Bei erhohter Temperatur T =510°C finden sich bei
[LUSS53] fiir cp-Titan Werte fiir die Bruchdehnungen von &¢, =50% und Brucheinschniirun-
gen von Z =85%. In der Literatur wird die Anwesenheit von Partikeln als Verstarkungsphase
im Vergleich zur unverstirkten Matrixlegierung als kriechfestigkeitsfordernd angesehen
[ZHU98, MAO2]. Mit abnehmender Duktilitit werden folglich die Bruchdehnungen und
Brucheinschniirungen geringer. Daraus lédsst sich ableiten, dass die Partikelverstdrkung mit
15% SiC in dem cp-Titan-basierten MMC eine Kriechfestigkeitssteigerung bewirkt und die
plastische Verformung der Matrix einschrinkt, wie es auch in [DAV95] beschrieben ist (vgl.
Abschnitt 2.1.3, Abb. 2.2). In der lichtmikroskopischen Aufnahme der Einschniirungszone
nach dem Kriechversuch ist neben Poren im Vergleich zum Ausgangszustand eine mikro-
strukturelle Verdanderung des Matrixgefiiges zu erkennen (Abb. 6.7). Bis zu einem Abstand
von ca. 400um von der Bruchfldche findet sich ein teil-rekristallisiertes Gefiige und in Belas-
tungsrichtung gestreckte Korner (Abb. 6.7 a), wihrend weiter entfernt von der Bruchfldache
liegendes Gefiige die Struktur des Ausgangszustandes aufweist (Abb. 6.7 b). Die Bestimmung
der KorngroB3e ergab in der Bruchflichennihe eine durchschnittliche Korngrofle von 7um
(Abb. 6.7 a). Das weiter entfernt liegende Titangefiige besitzt eine Korngrole von 11um
(Abb. 6.7 b).
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o Q.
Abb. 6.7 Lichtmikroskopische Aufnahme, Léngsschnitt, Titan+15%(SiC),-Kriechbruchprobe,
a) rekristallisiertes Gefiige im Einschniirungsbereich, b) unbeeinflusstes Matrixgefiige

Tabelle 6.7 fasst die mittleren Korngro3en des Ausgangszustandes, in der Nahe der Bruchfla-
che und im weiter entfernt liegenden Matrixgefiige zusammen. Im Ausgangszustand betrug
die mittlere Korngrofle im Langsschnitt 7um (vgl. Abschnitt 5.1.1, Tabelle 5.2). Die mittlere
Korngrofle von 11pum des Matrixgefiiges, das etwas weiter von der Bruchstelle entfernt ist, ist
demnach auf ein Kornwachstum des strangepressten Werkstoffes aufgrund der homologen
Temperatur von T/T,, =0,4 im Kriechversuch zuriickzufiihren. Die an der Bruchfliche
wiederum geringere mittlere Korngréfe von 7um ist auf Rekristallisation verursacht durch die
Versuchstemperatur und die in der Einschniirungszone vorhandenen Spannungsverhiltnisse
zuriickzufithren [PET10]. Dieses wird durch die Klassifizierung der Kriechbruchmechanis-
men nach Ashby et al. gestiitzt (vgl. Abschnitt 2.2.2, Abb. 2.8, [ASH79]). Demnach sind in
der Matrix des Werkstoffs Titan+15%(SiC), in dem Temperaturbereich T > 0,3T,, zwei
mikrostrukturelle Veridnderungen zu erwarten: Einerseits die Entstehung und das Wachstum
von Poren, die dem power-law folgen, und andererseits die dynamische Erholung oder Re-
kristallisation. Als Merkmal fiir das Stattfinden einer Rekristallisation ist die Neubildung von
Kornern an ehemaligen Korngrenzen sowie einen damit einhergehenden Entfestigungsprozess
kennzeichnend. Die Kornneubildung hat die Abnahme der Versetzungsdichte und dement-
sprechend die Abnahme der damit in Zusammenhang gebrachten Riickspannung (back stress,
threshold stress) zur Folge. Ebenfalls konnen die neugebildeten Korner in Richtungen
entstehen, die eine makroskopisch homogene plastische Deformation zulassen [SKRO1]. Die
hohen Kriechbruchdehnungen und die starken Einschniirungen der im Rahmen dieser Arbeit

untersuchten Titan-MMC-Kriechproben diirften auf diesen Vorgingen begriindet sein.
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Tabelle 6.7 Korngrifien der Titanmatrix

Mittlere Mittlere Projektions- M‘1‘ttlere Projektions- e T
. .. N .. linge von x oder y  Verhiltnis Linge
Bildebene | KorngroBe  ldnge von z (Lénge) . .
[um] - (Breite) zu Breite
: : [um]
langs (z/y)
Ausgangs- 7+35 64 5+3 1,2
zustand
langs (z/y)
Brochnihe 73 74 5+3 1,3
langs (2/y) | 1y 43 844 8+ 4 1,01
Matrixgefiige

Die Werte fiir die Bruchdehnungen des auf der aushértbaren Aluminium-Legierung AA6061
basierenden MMCs sind mit Werten zwischen &, =4.,6 bis 13,4% deutlich geringer als die
des Rein-Titan-MMCs. Die Beurteilung im Vergleich zur Literatur wurde bereits oben disku-
tiert. Ein rekristallisiertes Gefiige vergleichbar zum Titan-MMC findet sich in dem AI-MMC
nicht.

Fiir den Werkstoff AE42+10%(Saffil®)f-|—10%(SiC)p ergeben sich bei der Versuchstemperatur
T =300°C und den Spannungen von 40 bzw. 45MPa aus den experimentellen Daten eine ma-
ximale Bruchdehnung von &7, =8,9% bei gleichzeitig lediglich einer Brucheinschniirung von
Zmax =1,2%. Bei der Bruchdehnung von &g, =4,4% tritt sogar keine messbare Einschniirung
auf. Dieringa beschreibt fiir den Werkstoff AE42+20%(Saffil®); im Zugkriechversuch bei
etwas hoheren Spannungen (50 bzw. 60MPa) Bruchdehnungen von weniger als 1% [DIE06],
die im Vergleich zu Untersuchungen des Kriechverhaltens kurzfaserverstarkter MMCs ande-
rer Autoren niedrig erscheinen. Kurumlu untersuchte Al-basierte MMCs mit 15% Saffil®-
Kurzfaserverstirkung anhand miniaturisierter Kriechproben und fand dhnliche Bruchdeh-
nungswerte wie Kaustriter et al. an Standardproben des identischen Werkstoffs unter gleichen
Kriechbelastungen (o =40MPa, T =350°C). Kurumlu nennt einen Bruchdehnungswert von
Emini,;r =4,6% [KURI10] und Kaustriter den Wert &ygpro,rr =4% [KAUOL]. Nieh zeigt fiir
einen AI-MMC mit AA6061-Matrix und 20% SiC,—Verstiarkung eine Bruchdehnung von
&rr =4,6% (0 =52MPa, T =343°C) [NIE84]. Vor diesem Hintergrund erscheinen die hier ex-
perimentell bestimmten Bruchdehnungswerte der in-situ Kriechversuche fiir den Werkstoff
AE42+10%(Saffil®)f-|-1O%(SiC)p durchaus glaubwiirdig und reihen sich in die Ergebnisse
weiterfiihrender Literatur ein. Ebenso wie der Al-basierte MMC zeigt der Mg-basierte MMC
keinen Rekristallisationsbereich in der Bruchfldchennihe.

Die Duktilitit von Kriechbriichen ist nicht nur durch die Bruchdehnung sondern iiber den Zu-
sammenhang der Querdehnung ebenso durch die Brucheinschniirung gekennzeichnet. Broeck-
mann beschreibt ohne Angabe konkreter Werte, dass bei Temperaturen T <300°C fiir den
Werkstoff AA6061+10%(Al,03), im Wirmebehandlungszustand T6 keine nennenswerte lo-
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kale Einschniirung zu finden sei [BROO1], wihrend Requena et al. [REQO2] und Dieringa
[DIEO6] hierzu keine Aussage machen. Bisher nennt keine der Literaturstellen konkrete Zah-
len fiir die Brucheinschniirung. Vergleicht man die in dieser Arbeit ermittelten Bruchein-
schniirungen der drei untersuchten MMC-Werkstoffe untereinander, so weist der Rein-Titan-
basierte MMC die grofite, der Aluminium-basierte MMC die mittlere und der Magnesium-
basierte MMC die kleinste Brucheinschniirung auf. Im Allgemeinen weist ein reines Metall
gegeniiber einer ausgehirteten Legierung typischerweise eine hohere Duktilitdt auf. Der Ti-
tan-basierte MMC besitzt, trotz der geringsten homologen Temperatur der hier durchgefiihr-
ten Experimente, die gro3ten Bruchdehnungen bei gleichzeitig grofter Brucheinschniirung im
Vergleich mit den beiden aushértbaren Legierungsmatrices. In der Gegeniiberstellung der bei-
den aushirtbaren Legierungen besitzt der unverstirkte Matrixwerkstoff AA6061 gegeniiber
dem unverstiarkten Werkstoff AE42 eine kleinere Bruchdehnung im Zugversuch bei Raum-
temperatur (Tabelle Al, Anhang). Statt einer kleineren Bruchdehnung und -einschniirung des
AA6061-basierten MMCs im Vergleich zum AE42-MMC im Kriechversuch zeigt sich hier
jedoch ein gegensitzliches Bild. Da beide Werkstoffe bei @hnlichen homologen Versuchstem-
peraturen und Spannungen sowie Anteilen der Verstiarkungsphasen im Kriechversuch getestet
wurden, ist daraus abzuleiten, dass in diesem Fall die Geometrie der Verstirkungen die
Bruchdehnung und —einschniirung beeinflussen. Die Kurzfaserverstirkung in dem AE42-
basierten hybridverstirkten MMC wirkt einer groBeren Bruchdehnung und -einschniirung
entgegen. Dieses lédsst sich anhand der Ergebnisse von Nieh et al. belegen, die in Kriechexpe-
rimenten an der Matrix-Legierung AA6061 groBere Bruchdehnungen und hohere Kriechraten
bei einer Verstirkung mit 30% SiC-Partikeln im Vergleich zu einer Verstirkung mit 20%
SiC-Whiskern bei ansonsten gleichen Kriechbelastungen gefunden haben [NIE84].

Eine Vergleichbarkeit und Beurteilung der Kriechfestigkeit der drei Werkstoffe untereinander
ist nicht moglich, da die Kriechversuche der untersuchten MMC-Werkstoffe nicht bei exakt

identischen homologen Temperaturen bzw. normierten Spannungen durchgefiihrt wurden.

6.3 In-situ Tomographie

Die automatisierte Defektanalyse der Visualisierungssoftware liefert Informationen iiber die
rdaumliche Lage im Volumen und der Morphologie jedoch nicht iiber die Ursache der Kriech-
schidigung. Inwieweit es sich bei den analysierten Defekten um mikrostrukturelle Vorgédnge
in der Matrix, Verstirkungsbriiche und deren Bruchspaltenwachstum oder Matrixablésungen
von den Verstarkungen handelt, muss optisch anhand der Tomogramme gekléart werden. Die
Analyse der Versagensmechanismen und deren zeitliche Zuordnung wird im Folgenden dis-

kutiert werden.
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6.4 Modelle von Greenwood und Cocks/ Ashby
6.4.1 Zusammenfiihrung der Modelle von Greenwood und Cocks/ Ashby

Die Grundlage fiir die Verwendung des Modells von Cocks/ Ashby bildet die allgemeine An-
nahme von Clyne und Withers, dass sich unter Kriechbedingungen die Verstirkungsphase
elastisch verhilt und die Matrix sich plastisch verformt, als sei sie unverstidrkt [CLY95]. Von
Wichtigkeit nennen Clyne/ Withers hierbei, dass dadurch die mikrostrukturellen Eigenschaf-
ten der Matrix der Verbundwerkstoffe denen des unverstiarkten Werkstoffes entsprechen. Den
Unterschied sehen die Autoren in den vorhandenen Spannungszustinden: In der monolithi-
schen Matrix ist der Spannungszustand beim Versetzungskriechen makroskopisch homogen.
Das Diffusionskriechen wird jedoch lokal durch Gradienten in der hydrostatischen Spannung
zwischen verschiedenen Gefiigebestandteilen vorangetrieben. In einem Verbundwerkstoff da-
gegen ist der Spannungszustand von vorneherein inhomogen. Die grundlegenden Annahmen
des Modells des Porenwachstums von Cocks/ Ashby sind ein lokaler multiaxialer Spannungs-
zustand sowie eine ungleichméBige Verteilung der Poren [COC82]. Beide Voraussetzungen
sind in den hier verwendeten diskontinuierlich verstirkten Verbundwerkstoffen erfiillt. Die
Anwendbarkeit der Berechnungsgrundlagen fiir das Porenwachstum in Verbundwerkstoffen
nach [COC82] haben Xu et al. an einer mit SiC-Partikeln verstirkten Aluminiummatrix ge-
zeigt [XU94]. Ihre Simulationen basieren auf den identischen grundlegenden Gleichungen zur
Beschreibung multiaxialer Spannungs- und Dehnungszustinde, die auch Cocks et al. ihrem
Modell fiir das Porenwachstum zugrundelegen. Xu et al. stellen die Giiltigkeit der Gleichun-
gen an der Grenzfliche zwischen Matrix und Partikel sowie fiir ein Aluminiummatrix-Poren-
System dar. Bilden die Gleichungen in dem Modell von Cocks/ Ashby das Fundament fiir die
Berechnung des Porenwachstums in der Matrix, so liefern sie in den Simulationen von Xu et
al. die Beschreibung der Spannungs- und Dehnungsverhiltnisse an den Entstehungsorten und
den Poren selbst. In ihren Simulationen bestitigen Xu et al. die hochsten hydrostatischen
Spannungen an den Polen der Partikel, wie es Clyne et al. beschreiben.

Gemal der gingigen Literatur korreliert in Metallen das Wachstum der durch Porositit be-
dingten Kriechschidigung mit der Kriechdehnung [BUR11]. Das MaB der Kriechschidigung
durch Porositit, aus der im fortgeschrittenen Kriechstadium die Rissbildung resultiert, be-
stimmt bei den untersuchten MMC-Werkstoffen der vorliegenden Arbeit die Dehnung im
Kriechverlauf unterschiedlich (Abb. 5.3.3, Abb. A7, Abb. 5.3.14, Abb. 5.3.25). Um die fiir die
Porosititsentwicklung ursdchlichen mikrostrukturellen Mechanismen in den einzelnen
Kriechstadien zeitabhingig bestimmen zu konnen, wurden in dieser Arbeit die Modelle von
Greenwood [GRE69] und Cocks/ Ashby [COC82] zusammengefiihrt. Greenwood formuliert
in seinem Modell den Ansatz der Porenbildung und des Porenwachstums. Hierbei beschreibt

er den Porenbildungsprozess in den frithen Kriechstadien anhand der Porenanzahlen als Funk-
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tion der Kriechdehnung und das Porenwachstum in den spéteren Kriechstadien anhand des
Porenvolumens in Abhéngigkeit des Produktes aus der Kriechdehnung und der Zeit (vgl. Ab-
schnitt 2.2.3.1). Uber das Modell von Greenwood hinausgehend wurde in dieser Arbeit die
Porenbildung und das Porenwachstum iiber den gesamten Kriechverlauf betrachtet, d.h. die
Porenbildung und das —wachstum jeweils sowohl in den frithen als auch spéteren Kriechsta-
dien. Das Modell von Cocks/ Ashby beinhaltet die drei mikrostrukturellen Mechanismen des
Porenwachstums durch Korngrenzendiffusion, Oberflichendiffusion und Versetzungskrie-
chen der Matrix. Die Mechanismen sind nach Cocks/ Ashby gekennzeichnet durch die Poren-
geometrie sphérisch (Korngrenzendiffusion) und die Porenorientierungen senkrecht (Oberflé-
chendiffusion) sowie parallel (Versetzungskriechen der Matrix) zur Belastungsrichtung (vgl.
Abschnitt 2.2.3.2). Der Verlauf der Gesamtporositit ist stets die Summe aller Funktionsver-
laufe der Porosititen der einzelnen Mechanismen. Die zeitabhidngige Analyse der Verldaufe
der Porengeometrien/ —orientierungen anhand der tomographischen Abbildungen gibt demzu-
folge Hinweise iiber das Stattfinden von Diffusionsprozessen und/ oder vom Versetzungskrie-
chen der Matrix fiir die Porenbildung und das Porenwachstum. Die kombinierte Anwendung
beider Modelle ermoglicht zeitabhédngig die qualitative sowie quantitative Beschreibung der
mikrostrukturellen Kriechmechanismen und deren Zuordnung zu den Kriechstadien. Die von
Greenwood [GRE69] beschriebenen Zusammenhinge fiir die Porenbildung und das Poren-
wachstum behalten weiterhin ihre Giiltigkeit (Gl. 2.18, Gl. 2.19), werden jedoch um die mi-
krostrukturellen Mechanismen nach Cocks/ Ashby [COC82] erweitert. Fiir die Anwendbar-
keit auf die 3-dimensionalen Tomographiedaten wurden in den Berechnungsgrundlagen nach
[COCS82] die Flichenanteile der Poren f;, durch die Volumenanteile V}, ersetzt (vgl. Abschnitt
2.2.3.2). Damit ergibt sich aus der modifizierten (GI. 2.18) fiir den Porenbildungsprozess in
den frithen und spiteren Kriechstadien der Funktionsverlauf der Gesamtporenanzahl fy 4. als
Summe der Funktionsverldufe der Porenanzahlen der drei mikrostrukturellen Mechanismen:
fnges = ANp = Ny + Z( ANgg + ANgp + ANyw) (Gl. 6.4)
Hierbei bezeichnet ANy die Anderung der Gesamtporenanzahl, N, die Porenanzahl im Aus-
gangszustand, ANy die Anderung der Anzahl der Poren durch Korngrenzendiffusion, AN,
durch Oberflachendiffusion sowie ANy, durch Versetzungskriechen der Matrix.
Entsprechend wird nach der Zusammenfithrung der Modelle fiir das Porenwachstum in den
frithen und spiteren Kriechstadien gemif3 der modifizierten (Gl. 2.19) fiir den Funktionsver-
lauf des Gesamtporenvolumens fy o die Summe aus den Wachstumsfunktionen der Porenvo-

lumina der drei mikrostrukturellen Mechanismen gebildet:
frges = AVp = Vo + Z(AVkg + AVpp + AVyy) (GlL. 6.5)



6. Interpretation und Diskussion 145

Dabei sind AV, die Anderung des Gesamtporenvolumens, V, das Porenvolumen im Aus-
gangszustand, AVy; die Anderung des Porenvolumenanteils durch Korngrenzendiffusion,
AV, p durch Oberflachendiffusion sowie AVy,,, durch Versetzungskriechen der Matrix.

Fiir den Prozess der Porenbildung ist der Funktionsverlauf der Gesamtporenanzahl exempla-
risch als linearer Zusammenhang in der Abhédngigkeit von der Kriechdehnung dargestellt
(Abb. 6.8 a), wie ihn Greenwood fiir die frithen Kriechstadien beschreibt. Fiir die Funktion
der Anderung des Gesamtporenvolumens AV,~f (p) nach Greenwood (Gl. 2.19) ist in Abb.
6.8 b exemplarisch eine exponentielle Funktion dargestellt, wie sie fiir das Porenwachstum in

den spiteren Kriechstadien zu erwarten ist.
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Abb. 6.8 Zusammengefiihrte Modelle von Greenwood [GRE69] und Cocks/ Ashby [COCS82],
a) Porenbildung in den friihen Kriechstadien, b) Porenwachstum in den spdteren Kriechsta-
dien

Im folgenden Abschnitt werden die Einflussfaktoren auf die Porenbildungs- und —wachstums-

prozesse in den untersuchten Werkstoffen diskutiert.

6.4.2 Anwendung der zusammengefiihrten Modelle von Greenwood und Cocks/ Ashby
auf die Leichtmetall-Verbundwerkstoffe Titan+15% (SiC),, AA6061+22% (Al;03), und
AE42+10% (Saffil®)+10% (SiC),

Die Anderung der Kriechbelastung, d.h. der mechanischen Spannung ¢ und/ oder der Ver-
suchstemperatur T, hat bei allen untersuchten Werkstoffen iiber den gesamten Kriechverlauf
Auswirkungen auf die Porenbildung und das Porenwachstum. Die ihnen zugrundeliegenden
mikrostrukturellen Mechanismen besitzen unterschiedliche Abhingigkeiten von Spannungs-
und/ oder Temperaturvariationen (vgl. Abschnitt 2.2.3.2). Diese Abhéngigkeiten beeinflussen
folglich die Porosititsentwicklung in unterschiedlichem Maf}. Den drei untersuchten Werk-
stoffen ist gemeinsam, dass der mikrostrukturelle Mechanismus der Oberflichendiffusion die
Porenbildung und das Porenwachstum grof3tenteils bestimmt. Im einachsigen Kriechversuch
ist das Verhiltnis der hydrostatischen Spannung zur von Mises Vergleichsspannung mit
p/o. ==0,3 klein (Gl. 2.20, Gl. 2.21) und demzufolge nach [COC80] die Oberfldchendiffusi-
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on der dominierende Diffusionsmechanismus. Den geringsten Einfluss auf die Porenbildung
und das —wachstum hat in jedem Kriechstadium die Korngrenzendiffusion, wie die Ergebnis-
se dieser Arbeit fiir alle untersuchten Werkstoffe und Kriechbelastungen bestitigen. Der Me-
chanismus des Versetzungskriechens der Matrix spielt in den Al- und Mg-basierten MMC-
Werkstoffen bei den Porenbildungs- und Porenwachstumsprozessen ebenfalls lediglich eine
untergeordnete Rolle. In dem Werkstoff Titan+15%(SiC), dagegen vollzieht sich in den spi-
teren Kriechstadien ein Mechanismuswechsel von der Oberflachendiffusion zum Verset-
zungskriechen der Matrix, der im Abschnitt 6.4.3 detailliert diskutiert wird. Nicht nur der An-
teil der einzelnen mikrostrukturellen Mechanismen ist spannungs- und temperaturabhéngig,
sondern ebenfalls deren Entwicklungen im Kriechverlauf. Aus der Analyse der Funktionsver-
laufe der Porenentwicklungen kann fiir die partikelverstirkten Werkstoffe Titan+15%(SiC),
und AA6061+22%(A1,03), der Ubergang der frithen zu den spiteren Kriechstadien identifi-
ziert werden. Der Ubergang zeigt sich anhand der Anderung der Wachstumsfunktionen fiir die
Porenbildung und das Porenwachstum im Kriechversuch. Der Wechsel von den frithen zu den
spiteren Kriechstadien erfolgt spannungs- sowie temperaturabhingig bei unterschiedlichen
Dehnungswerten (Abb. 5.3.9, Abb. 5.3.11, Abb. 5.3.20, Abb. 5.3.22). Fiir beide partikelver-
stirkten Werkstoffe gilt, dass sich mit zunehmender Spannung der Ubergang bei geringeren
Dehnungswerten vollzieht. Eine Spannungserhohung bei gleichzeitiger Temperaturabsenkung
fithrt bei dem Werkstoff AA6061+22%(Al,03), zu einer Verschiebung des Wechsels hin zu
sehr kleinen Dehnungswerten. Der alleinige Einfluss einer Temperaturdnderung auf den
Wechselzeitpunkt kann aus den experimentellen Daten nicht bestimmt werden. Der Grund fiir
die Verschiebung des Ubergangs der Kriechstadien zu kleineren Dehnungswerten in Abhiin-
gigkeit von der Spannung lésst sich aus den Porenentwicklungen ableiten: Die Schidigungsra-
ten aller mikrostrukturellen Mechanismen nehmen mit groer werdender Spannung zu. Dieses
fiihrt zu groBerer Kriechschddigung durch Porositit bei geringeren Dehnungswerten (vgl. Ab-
schnitt 2.2.3.2). In den Experimenten zeigt sich, dass die Kriechdehnung im Kriechverlauf
zunehmend durch das Porenwachstum vorhandener Poren und weniger durch Porenneubil-
dung bestimmt wird. In den spiteren Kriechstadien iiberwiegt das exponentiell zunehmende
Porenwachstum die linear verlaufende Porenbildung (Abb. 5.3.6, Abb. 5.3.17, Abb. A9).

Bei dem hybridverstiarkten Werkstoff AE42+10%(Saffil®)f+10%(SiC)p sind keine Entwick-
lungsédnderungen der Porenbildung und des —wachstums im Kriechverlauf ersichtlich (Abb.
5.3.34, Abb. 5.3.36). Eine Unterscheidung in frithe und spitere Kriechstadien kann in diesem
Werkstoff anhand der Porenentwicklung demzufolge nicht vorgenommen werden. Darauf
wird im Abschnitt 6.4.3 detailliert eingegangen.

Die detaillierte Betrachtung der Wachstumsfunktionen fiir die Porenbildung und das Poren-
wachstum der durchgefiihrten Experimente ermoglicht die Analyse von Spannungs- und Tem-

peraturabhéingigkeiten der einzelnen Kriechmechanismen. Die Tabellen 6.8 und 6.9 sowie die
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Abbildungen 6.9 a+b geben einen Uberblick der Spannungs- und Temperaturabhingigkeiten
der mikrostrukturellen Mechanismen nach [COC82] fiir die Porenbildung und das Poren-
wachstum des Werkstoffs Titan+15%(SiC), in den frithen (F) und spiteren (S) Kriechstadien.

In dem Werkstoff Titan+15%(SiC), fiihrt eine Erhohung der mechanischen Belastung um
Ao =30MPa von 150MPa auf 180MPa bei konstanter Temperatur T =510°C in den frithen
Kriechstadien zu verstirkter Porenbildung sowie Porenwachstum durch alle drei mikrostruk-
turellen Mechanismen und folglich der gesamten Porenentwicklung (Abb. 6.9 a, b, jeweils
oben, links). In den spéteren Kriechstadien dagegen verringern sich die Porenbildung aller
Mechanismen und das Porenwachstum durch die Diffusionsmechanismen. Das Porenwachs-
tum durch das Versetzungskriechen nimmt indessen zu und verursacht eine Steigerung des
gesamten Porenwachstums (Abb. 6.9 a, b, jeweils oben, rechts). Wird die Temperatur um
AT =30K von 510°C auf 480°C bei konstanter mechanischer Spannung ¢ =180MPa gesenkt,
bleibt die gesamte Porenbildung und die Porenbildung durch die Korngrenzendiffusion in den
frithen Kriechstadien nahezu unverindert (Abb. 5.3.9 b, ¢, Abb. 6.9 a, b, jeweils unten, links).
Jedoch findet die Porenbildung durch die Oberfldchendiffusion und das Versetzungskriechen
der Matrix gesteigert statt. Eine alleinige Betrachtung der Gesamtporenbildung ohne die Dif-
ferenzierung der drei Kriechmechanismen wiirde folglich zu der Fehlinterpretation fiihren,
dass eine Temperatursenkung um AT =30K keinerlei Einfluss auf die Porenbildung hitte. Das
Porenwachstum aller Poren und der einzelnen Mechanismen hingegen vermindert sich in den
friihen Kriechstadien bei Temperaturabsenkung und konstanter Spannung. Fiir die spéteren
Kriechstadien liegen keine Messdaten vor. Die experimentellen Resultate der Spannungs- und
Temperaturabhéngigkeiten der Porenbildung und des —wachstums lassen sich mathematisch
durch die Gleichungen fiir die Materialparameter nach [COCS82] bestitigen. Die einzelnen
mikrostrukturellen Mechanismen sind in unterschiedlichem Maf} von der Spannung abhingig:
Die Oberflichendiffusion mit a3 (Gl. 2.25), die Korngrenzendiffusion mit ¢ (Gl. 2.22) und
das Versetzungskriechen der Matrix mit ¢” (Gl. 2.28). Wihrend der Materialparameter, der
die Schadigungsrate durch Oberfldchendiffusion beschreibt, neben der Temperatur noch die
temperaturabhingige freie Oberflichenenergie yZ im Nenner enthilt (Gl. 2.26), ist der Mate-
rialparameter der Korngrenzendiffusion lediglich temperaturabhingig (GIl. 2.23) und der Pa-
rameter des Versetzungskriechens der Matrix temperaturunabhéngig. Ist das Versetzungskrie-
chen der Matrix der dominierende Mechanismus, so ist neben der Spannungsabhingigkeit des
Porenwachstums die Kriechgeschwindigkeit der Matrix, die die Poren direkt umgibt, um den
Faktor [1/(1 — f,)]" beschleunigt [COC82] (vgl. Abschnitt 2.2.3.2). Im Falle der Kopplung
der Mechanismen der Oberflachendiffusion und des Versetzungskriechens der Matrix ist der
Materialparameter durch beide Mechanismen bestimmt (GIl. 2.33). Die resultierende Schidi-
gung ist die Summe der beteiligten Mechanismen [COC82]. Dieses spiegelt sich in den Er-
gebnissen dieser Arbeit fiir den Werkstoff Titan+15%(SiC), wider: Mit zunehmender Kriech-
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schidigung iiberwiegt der Mechanismus des Versetzungskriechens der Matrix durch den Fak-
tor [1/(1 — £,)]" die abnehmenden Diffusionsmechanismen und bestimmt das gesamte Po-
renwachstum, das iiberproportional ansteigt (Abb. 6.9 b, oben, rechts). Darauf wird im Ab-
schnitt 6.4.3 detaillierter eingegangen. Der Zeitpunkt des Mechanismuswechsels im Kriech-
verlauf ist spannungsabhéngig. Eine Erhohung der mechanischen Belastung verschiebt den
Mechanismuswechsel zu einem spiteren Zeitpunkt des Kriechversuchs (Abb. 5.3.11 a+b,
rechts). Die Erklarung hierfiir liefern Xu et al. [XU94]: Die durch eine von aulen angelegte
Spannung auf eine Pore wirkende Verformungsenergie erreicht ihre Maximalwerte am senk-
recht zur Belastungsrichtung liegenden Aquator der Pore (vgl. Abschnitt 2.3.3.1, Abb. 2.13,
Abb. 2.14c). Aus einer hoheren Belastungsspannung resultieren hohere Werte der Verfor-
mungsenergie am Aquator der Poren [XU94]. Der Mechanismus des Versetzungskriechens
der Matrix in Belastungsrichtung konkurriert daher mit dem Porenwachstum senkrecht zur
Belastungsrichtung. Cocks/ Ashby beschreiben in [COC82] den Zeitpunkt des Mechanismus-
wechsels von der Oberflichendiffusion zum Versetzungskriechen iiber den spannungsabhin-
gigen kritischen Flidchenanteil der Porositit f;° (Gl. 2.34), der durch den ebenfalls spannungs-
abhéngigen Materialparameter 1), (Gl. 2.26) bedingt ist. In Abhiingigkeit von einer hoheren
Spannung erfolgt der Mechanismuswechsel bei einem hoheren kritischen Flachenanteil der
Porositit, der zu einem spiteren Kriechzeitpunkt erreicht wird. Dieses wird in Abschnitt 6.4.3
eingehender diskutiert werden. Es ist zu vermuten, dass das Versetzungskriechen durch die
Rein-Titan-Matrix begiinstigt wird, da Fremdatome oder feinste Teilchen, die die Verset-
zungsbewegung im Titan-Gitter behindern, fehlen. Die grobe Partikelverstirkung vermag eine
Versetzungsbewegung einzuschrinken, jedoch nicht in dem Malle, wie es durch viel kleinere
atomare Fehlstellen oder kleinste Teilchen einer zweiten Phase moglich wire.

Tabelle 6.8 Einfluss der Anderung der Kriechbelastungen auf die Mechanismen der Poren-
bildung fiir Titan+15%(SiC),

“ Integrale | Korngrenzen- | Oberflichen- | Versetzungskriechen
Anderung . e o - .
. . Porositit diffusion diffusion der Matrix
Kriechregime
F | S F | S F | s F | s
o1, T =const | + - + - + - + -
Tl,o=const | o 0 0 +

o gleichbleibend + zunehmend - abnehmend

Tabelle 6.9 Einfluss der Anderung der Kriechbelastungen auf die Mechanismen des Poren-
wachstums fiir Titan+15%(SiC),

Integrale | Korngrenzen- | Oberflichen- | Versetzungskriechen

Kﬁ:ﬁ?ﬁi . Porositit diffusion diffusion der Matrix
£ F | s F | s F | 8 F | s
o1, T = const

T |, 0 = const

+ zunehmend - abnehmend
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Abb. 6.9 Zusammengefiihrte Modelle von Greenwood und Cocks/ Ashby, spannungs- und
temperaturabhdngig, Titan+15%(SiC),, a) Porenbildung, b) Porenwachstum

In dem Werkstoff AA6061+22%(Al,03), bewirkt eine Erhohung der mechanischen Belastung
um Ag =20MPa von 50MPa auf 70MPa bei gleichbleibender Temperatur T =300°C in den
friihen Kriechstadien im Rahmen der Fehlergrenzen keine merkliche Anderung der Porenbil-

dung, wihrend das Porenwachstum gesteigert stattfindet (Tabellen 6.10 und 6.11, Abb. 6.10 a,
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b, oben, links). In den spiteren Kriechstadien nimmt die Porenbildung aller Mechanismen und
folglich die gesamte Porenbildung ab. Fiir das Porenwachstum hingegen zeigt sich eine Zu-
nahme des Mechanismus der Oberfldachendiffusion bei gleichzeitiger Verringerung der Me-
chanismen der Korngrenzendiffusion und des Versetzungskriechens der Matrix. Da die Ober-
flachendiffusion der dominierende Porenwachstumsmechanismus ist, verstirkt sich das ge-
samte Porenwachstum ebenso. Die Porosititsentwicklung bei konstanter Temperatur und
Spannungserhohung ist in diesem Werkstoff demnach weniger durch Porenneubildung denn
durch Porenwachstum charakterisiert. Eine Spannungsanhebung bei gleichzeitiger Tempera-
tursenkung begiinstigt Prozesse, die zu verstirkter Bildung und Wachstum senkrechter Poren
fiihren. Diese sind jedoch nicht auf den Mechanismus der Oberfldachendiffusion zuriickzufiih-
ren sondern auf Partikelbriiche (vgl. Abschnitt 6.4.3). Die Mechanismen der Diffusion und
des Versetzungskriechens der Matrix verlieren bei diesen Belastungsinderungen in dem
MMC-Werkstoff ihren Einfluss auf die Kriechschiddigung.

Die rechnerische Begriindung fiir die stattfindenden mikrostrukturellen Mechanismen liefern
wie bereits beim Titan-basierten MMC die Berechnungsvorschriften fiir die Schiddigungsraten
unter Beriicksichtigung der jeweiligen Materialparameter nach [COC82]. Die Mechanismen
der Porenbildung und des Porenwachstums sind neben der Spannung von der verdnderlichen
Schiddigung abhingig. Eine zunehmende Schiddigung bewirkt eine stirkere Steigerung der
Schidigungsrate durch Oberfldchendiffusion im Vergleich zum Mechanismus der Korngren-
zendiffusion, wihrend bei dem Versetzungskriechen der Matrix daraus eine Verringerung der
Schidigungsrate resultiert (Gl. 2.22, Gl. 2.25, GI. 2.28). Beim Mechanismus des Verset-
zungskriechens der Matrix ist die Schidigungsrate zudem abhingig vom Parameter f (GI.
2.29), der den Faktor der hydrostatischen Spannung p /g, enthilt. Dieser hat gemifs [COC82]
den wesentlichen Anteil am Porenwachstum durch das Versetzungskriechen der Matrix. Die
Abb. 2.14 ¢ im Abschnitt 2.3.3.1 nach [ XU94] veranschaulicht das Porenwachstum, wenn der
Mechanismus der Oberfldachendiffusion vorherrscht: Die Forminderungsarbeit hat ihr Maxi-
mum am Aquator der Pore und fordert somit das Wachstum senkrecht zur Belastungsrichtung.
Die hydrostatische Spannung dagegen hat ihr Minimum in der Belastungsrichtung. Folglich
wird ein Wachstum parallel zur Belastungsrichtung hierdurch gehemmt.

Tabelle 6.10 Einfluss der Anderung der Kriechbelastungen auf die Mechanismen der Poren-
bildung fiir AA6061+22%(Al,03),

Anderun Integrale | Korngrenzen- | Oberflichen- | Versetzungskriechen
. < Porositit diffusion diffusion der Matrix
Kriechregime
F | S F | s F | S F | s
o1, T = const 0 - o - o _ o :
o, T + + - - + + + -

o gleichbleibend + zunehmend

- abnehmend
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Tabelle 6.11 Einfluss der Anderung der Kriechbelastungen auf die Mechanismen des Poren-
wachstums fiir AA6061+22%(Al,03),

« Integrale | Korngrenzen- | Oberflichen- | Versetzungskriechen
Anderung - e I .
Kriechreeime Porositit diffusion diffusion der Matrix
° F|s| F | s F | s F | s
o1, T =const | + + + - + + + -
ol, Tl - + - - - + - -
+ zunehmend - abnehmend
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Abb. 6.10 Zusammengefiihrte Modelle von Greenwood und Cocks/ Ashby, spannungs- und

temperaturabhiingig, AA6061+22%(Al,03),, a) Porenbildung, b) Porenwachstum



6. Interpretation und Diskussion 152

Fiir den Werkstoff AE42+10%(Saffil®)f-|—10%(SiC)p konnen Porenbildung und -wachstum in
ihrer Gesamtheit und durch die mikrostrukturellen Mechanismen {iber den gesamten Kriech-
verlauf hinweg jeweils mit einer Funktion angepasst werden. Die Porenbildung findet linear
mit gleichbleibender Geradensteigung statt (Abb. 5.3.34). Das Porenwachstum hingegen folgt
linearen oder exponentiellen Funktionen (Abb. 5.3.36). Eine Spannungserhéhung um
Ao =5MPa bei konstanter Temperatur T =300°C bewirkt eine Verringerung der Porenanzah-
len (Tabelle 6.12, Abb. 6.11 a, links).

Tabelle 6.12 Einfluss der Anderung der Kriechbelastungen auf die Mechanismen der Poren-
bildung fiir AE42+]0%(Saﬁil®)f+]0%(SiC)p

Anderung Integrale | Korngrenzen- | Oberflichen- | Versetzungskriechen
Kriechregime Porositit diffusion diffusion der Matrix

o1, T = const
T |, 0 = const

+ ‘ + | + | -
+ zunehmend - abnehmend

Tabelle 6.13 Einfluss der Anderung der Kriechbelastungen auf die Mechanismen des Poren-
wachstums fiir AE42+10%(Sa]ﬁl®)f+]0%(SiC)p

Anderung Integrale | Korngrenzen- | Oberflichen- | Versetzungskriechen
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o1, T = const +

- + -
T l,0 = const - 0
o gleichbleibend + zunehmend - abnehmend
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Abb. 6.11 Zusammengefiihrte Modelle von Greenwood und Cocks/ Ashby, spannungs- und
temperaturabhdngig, AE42+1 0%(Sa]ﬁl®)f+] 0%(SiC),, a) Porenbildung, b) Porenwachstum
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Gleiches gilt fiir das Porenwachstum durch die Mechanismen der Korngrenzendiffusion und
des Versetzungskriechens (Tabelle 6.13, Abb. 6.11 b, links). Einzig der Mechanismus der
Oberflichendiffusion findet verstérkt statt. Daraus resultiert eine Steigerung des gesamten Po-
renvolumens (Abb. 6.11 b, links). Wird bei gleichbleibender Spannung o =45MPa die Tem-
peratur um AT =30K gesenkt, so resultiert daraus eine Steigerung der Porenbildung insge-
samt sowie durch die Diffusionsmechanismen, jedoch ein Nachlassen der Porenbildung durch
Versetzungskriechen (Abb. 6.11 a, rechts). Das Wachstum des gesamten Porenvolumens und
aller einzelnen Mechanismen nimmt ab (Abb. 6.11 b, rechts).

Ahnliche spannungs- und temperaturabhingige Entwicklungen der Porositit mit entsprechen-
den Funktionsverlidufen wie in diesem Werkstoff lassen sich bei vergleichbaren Anderungen
der Kriechbelastungen ebenso in dem Werkstoff AA60614+22%(Al,03), in den spiteren
Kriechstadien beobachten. In beiden Werkstoffen, in denen die Oberflichendiffusion der do-
minierende Kriechmechanismus iiber den gesamten Kriechverlauf ist, tritt die Porenbildung
gegeniiber dem Porenwachstum in den Hintergrund. Wihrend die Steigerung der Porenbil-
dung bei Temperatursenkung und des Porenwachstums bei Spannungserhohung den rechneri-
schen Vorschriften nach [COCS82] und den Untersuchungen von [XU94] folgen, lassen sich
die nachlassende Porenbildung bei Spannungserhohung bzw. des Porenwachstums bei Tem-
peraturabsenkung in dem Werkstoff AE42+10%(Saffil®)f-|-1O%(SiC)p damit nicht erkldren.
Wie sich aus den GroBenordnungen der Geradensteigungen bzw. der Wachstumskonstanten
verdeutlicht (Tabellen A13 und A14, Anhang ), ist der Anteil an der gesamten Kriechschadi-
gung durch die Porenbildung und —wachstum in diesem Werkstoff nur gering. An die Stelle
der Porenentwicklung durch die mikrostrukturellen Mechanismen nach [COC82], die in den
spiateren Kriechstadien fast vollstindig zum Erliegen kommen und deren Anteil an der
Kriechschiddigung vernachlédssigbar wird, tritt mit zunehmender Kriechdehnung der Mecha-
nismus des Spaltbreitenwachstums gebrochener Kurzfasern. In dem hybridverstirkten Mag-
nesium-basierten MMC sind demzufolge fiir die Kriechschadigung, die letztendlich zum Ver-
sagen des Bauteils fiihrt, im Gegensatz zu den partikelverstirkten MMC-Werkstoffen weniger
die Diffusionsvorginge bzw. das Versetzungskriechen der Matrix sondern vielmehr die Ver-
starkungsbriiche von Bedeutung. Folglich lassen sich fiir den Mg-basierten MMC aus der
Abb. 6.11 zwar die mikrostrukturellen Vorginge der Porenbildung und des —wachstums in
der Matrix nach dem Modell von Cocks/ Ashby in Abhédngigkeit von den gewéhlten Kriech-
belastungen beschreiben, den Kriechmechanismus, der zum Versagen des AE42-basierten
MMC-Werkstoffs fiihrt, stellen diese Abbildungen jedoch nicht dar.

Zusammenfassend fiir die drei in dieser Arbeit untersuchten Leichtmetall-MMC-Werkstoffe
zeigt Tabelle 6.14 die Mechanismen nach [COCB82], die jeweils hauptsédchlich die Porenbil-

dung und das Porenwachstum in den frithen bzw. spiteren Kriechstadien bestimmen.
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Tabelle 6.14 Mikrostrukturelle Mechanismen der Porenbildung und des Porenwachstums

Titan+15%(SiC), | AA6061+22%(Al,05), AE42+10%(Salffil®)f—|-l0%(SiC)p

Kriechschidigung
F | s F | s F | S
Porenbildung O v O O O O
Porenwachstum O v O O O O

O Oberfliachendiffusion 'V Versetzungskriechen der Matrix

6.4.3 Kriechmechanismen, Kriechschidigung und Versagen

Das spannungs- und temperaturabhingige Wachstum der Gesamtporositit ist bei allen unter-
suchten Proben des Werkstoffs Titan+15%(SiC), bis ca. 0,5ts, proportional zur Kriechdeh-
nung (Abb. 5.3.3 a, Abb. A6). Anschlielend steigt die Porositit im Falle der Proben, die bei
der Temperatur von T =510°C untersucht wurden, iiberproportional an (Abb. A7). Es zeigt
sich bei der Spannung ¢ =150MPa (Abb. A7 a) ein nahezu sprunghaftes und bei o =180MPa
(Abb. A7 b) ein exponentielles Anwachsen der Porositét. Diese nimmt bei beiden Experimen-
ten von ihrem minimalen Wert der Ausgangsporositit um etwa eine Zehnerpotenz auf den
maximalen Wert kurz vor dem Kriechbruch zu. Der Porosititsanteil sowie die durchschnittli-
che Porengrofe sind bei gleicher Versuchstemperatur spannungsabhingig und bei kleinerer
mechanischer Belastung groBer als bei hoherer (Abb. A7, Abb. 5.3.8 a, b), was nachfolgend
diskutiert wird. Der Zeitpunkt des iiberproportionalen Anstiegs der Gesamtporositit liegt bei
der Spannung o =150MPa bei 0,77ts, sowie bei @ =180MPa bei 0,73t¢, und geht mit dem
Beginn der Einschniirungen einher (Abb. 5.4.2). Innerhalb des Einschniirungsbereichs wird in
der Literatur eine hohere Kriechgeschwindigkeit beschrieben, wobei der Werkstoffbereich
auBlerhalb der Einschniirung ebenfalls kriecht, wenn auch mit niedrigerer Geschwindigkeit
[BUR11]. Die Folge der hoheren Kriechgeschwindigkeit im Bereich der Einschniirung ist ein
lokal {iberproportionales Porenwachstum (Abb. 5.4.1 b).

Bei allen Kriechversuchen wird die Porenbildung und das Porenwachstum in den frithen
Kriechstadien im Wesentlichen vom Mechanismus der Oberflichendiffusion bestimmt (Abb.
5.3.9 a-c, Abb. 5.3.11a-c, jeweils links). In den spiteren Kriechstadien wird mit dem Einset-
zen der Beschleunigung der Kriechgeschwindigkeit im Einschniirungsbereich ab ca. 0,75ty,
das Versetzungskriechen der Matrix zum bestimmenden Mechanismus der Porenbildung und
des Porenwachstums (Abb. 5.3.9 a+b, Abb. 5.3.11 a+b, jeweils rechts). In dem Werkstoff
Titan+15%(S1C), liegt zeitabhingig fiir die Porenbildung sowie das Porenwachstum folglich
eine Kopplung der Oberflichendiffusion mit dem Versetzungskriechen vor. Cocks/ Ashby
[COC82] geben in ihrem fiir den 2-dimensionalen Fall entwickelten Modell fiir den Kopp-
lungsmechanismus der Oberflachendiffusion und des Versetzungskriechens einen kritischer
Flichenanteil f; der Kriechschidigung an (Gl. 2.34), bei dem der Mechanismuswechsel auf-

tritt. Da im Rahmen der vorliegenden Arbeit die Kriechschiddigung 3-dimensional bestimmt
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wurde, kann aus der fiir diesen Anwendungsfall modifizierten (Gl. 2.34) der kritische Volu-
menanteil V£ berechnet werden, bei dem der Wechsel auftritt. Hierfiir wird aus (Gl. 2.33) der
Materialparameter Y, aus dem tomographisch ermittelten Gesamtporenvolumen bestimmt. Es
berechnet sich fiir die Kriechbelastung mit 0 =150MPa und T =510°C:

V£=0,228%

Dieser kritische Volumenanteil fiir den Mechanismuswechsel von der Oberfldchendiffusion

zum Versetzungskriechen ist zum Zeitpunkt ~0,77t., und der Dehnung von &; 7, fr ~15%

erreicht (Abb. 5.4.2 a). Bei diesem Dehnungswert setzen exponentielle Porenbildung und Po-
renwachstum durch den Mechanismus des Versetzungskriechens auf Kosten der Oberfldchen-
diffusion ein (Abb. 5.3.9 a, Abb. 5.3.11 a). Das iiberproportionale Wachstum der Porositét ist
auf die Beschleunigung der Kriechrate im Einschniirungsbereich zuriickzufiihren, die den
Mechanismuswechsel bewirkt. Fiir die Kriechbelastung mit ¢ =180MPa und T =510°C er-
gibt sich das kritische Volumen V¥ zu:

VE =0,337%,

das zum Zeitpunkt 0,73t., und der Dehnung von & 73; fr ~13% erreicht ist (Abb. 5.4.2 b).

Bei diesem Dehnungswert beginnt das exponentielles Porenwachstum durch den Mechanis-
mus des Versetzungskriechens auf Kosten der Oberfldchendiffusion (Abb. 5.3.11 b). Eine
linear gesteigerte Porenbildung durch den Mechanismuswechsel zeigt sich erst deutlich im
darauffolgenden Messpunkt bei einem Dehnungswert von € *16% (Abb. 5.3.9 b). Der kriti-
sche Volumenanteil ist demgemif spannungsabhingig und wird zu unterschiedlichen Kriech-
zeitpunkten erreicht. Ist die mechanische Spannung hoher, so vollzieht sich der Mechanis-
muswechsel bei einem hoheren kritischen Volumenanteil, der zu einem fritheren Kriechzeit-
punkt und bei geringeren Dehnungen erreicht wird (Abb. 5.4.2, Abb. 5.3.9, Abb. 5.3.11). Bei
nahezu gleichen Ausgangsporosititen finden sich in den letzten Tomogrammen kurz vor dem
Bruch verschieden groBe integrale Porositéiten von V, 15ompq =3,42% und V), 150mpa =2,39%
(Abb. A7) und durchschnittlichen Porengréen (Abb. 5.3.8) bei nahezu gleichen Bruchdeh-
nungswerten von & 36 bzw. 35% und Brucheinschniirungen von Z =35%. Die groBere
Endporositit bei der geringeren Versuchsspannung o =150MPa hat ihre Ursache in der Kom-
bination der exponentiellen Porenbildung und dem exponentiellen Porenwachstum mit hohe-
rer Wachstumskonstante durch Versetzungskriechen in den spéteren Kriechstadien (Tabelle
A8, Anhang). Dieser Befund lésst sich anhand (GI. 2.25) und (Gl. 2.28) deuten: Eine groflere
Porositit fithrt im weiteren Kriechverlauf zu einer sehr viel hohere Porenwachstumsrate (Abb.
5.3.5). Auf Anhieb wire aufgrund der Spannungsabhingigkeit der Schidigungsraten eine
groBBere Porenwachstumsrate bei der hoheren mechanischen Belastung von ¢ =180MPa zu

erwarten, was hier jedoch nicht der Fall ist. Ursdchlich dafiir ist die Zeitabhingigkeit der
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Schidigungsrate. Die iiber das Doppelte lingere Kriechzeit bei der Spannung ¢ =150MPa
tiberwiegt den Einfluss der Spannungsdifferenz.

Die Betrachtung der frithen Kriechstadien der Kriechversuche fiir den Werkstoff
AA6061+22%(Al,03), bei der Versuchstemperatur T =300°C zeigt entsprechend dem Werk-
stoff Titan+15%(SiC),, dass alle Mechanismen fiir die Porenbildung, d.h. Korngrenzen-,
Oberflidchendiffusion und das Versetzungskriechen der Matrix, die von Greenwood beschrie-
bene Linearitit zeigen und nebeneinander stattfinden. Die Porenbildung in den frithen Kriech-
stadien ist in erster Linie spannungs- und in zweiter Linie temperaturabhéngig. Bei allen
Kriechversuchen wird ebenso wie bei dem Werkstoff Titan+15%(SiC), die Porenbildung
hauptsédchlich vom Mechanismus der Oberfldachendiffusion bestimmt (Abb. 5.3.20 a, b, c+d
links). In den spéteren Kriechstadien bleibt bei dem Aluminium-basierten MMC im Gegen-
satz zum Titan-basierten Werkstoff die Oberfldchendiffusion der vorherrschende Mechanis-
mus fiir das Porenwachstum (Abb. 5.3.22 b-d, rechts). Folglich finden zwar die Mechanismen
der Korngrenzendiffusion und des Versetzungskriechens iiber die gesamte Kriechzeit neben
der Oberfldachendiffusion ebenfalls statt, ihr Anteil an der Kriechschidigung durch Porositit
ist jedoch gering. Ein Wechsel der Mechanismen im Kriechverlauf findet vergleichbar zum
Titan-basierten MMC in dem Werkstoff AA6061+22%(Al,03), bei den Experimenten mit der
Temperatur T =300°C nicht statt. Die Proportionalitdt der Porositéit zur Kriechdehnung bzw.
der Porenwachstumsrate zur Dehnrate wird rechnerisch bestitigt durch das Einsetzen des Ma-
terialparameters 1), aus (Gl. 2.26) in die Berechnung der fiir den 3-dimensionalen Fall modi-

fizierten Schidigung Vp (Gl. 2.27), die durch die Oberflichendiffusion verursacht wird:

de_ . AV | 2
v =k 5o (Gl. 6.6)

Bei der Temperatur T =200°C und der Spannung ¢ =190MPa wird die Kriechschiddigung des
Werkstoffs AA6061+22%(Al,03), durch einen anderen Mechanismus als bei den Experimen-
ten mit der Versuchstemperatur T =300°C und den Spannungen o =50 bis 70MPa bestimmt.
Aus der Literatur ist bekannt, dass es bei hohen Spannungen und niedrigen Versuchstempera-
turen in partikelverstarkten MMC-Werkstoffen vermehrt zu Partikelbriichen kommt [BROO1].
Aus der optischen Analyse der tomographischen Abbildungen (Abb. 5.4.20) ergibt sich, dass
die zum Kriechbruch fiihrende Kriechschidigung bei dieser Kriechbelastung im Wesentlichen
durch Partikelbriiche bedingt ist und nicht durch die Diffusionsmechanismen bzw. das Ver-
setzungskriechen der Matrix. Die Briiche entstehen in Partikeln, deren Lidngsachse in Rich-
tung der Belastungsachse oder einem kleinen Winkel dazu orientiert ist. Die Partikelbriiche
erfolgen senkrecht zur Partikellingsachse. Mit fortschreitender Kriechzeit klaffen diese
Bruchstellen zunehmend auseinander. Das Spaltbreitenwachstum der Partikelbriiche fiihrt im
Kriechverlauf zu Matrixdelaminationen an benachbarten Partikeln, insbesondere an Partikel-

Clustern, und damit zur Mikrorissbildung senkrecht zur Lastrichtung. Das Spaltbreitenwachs-
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tum, die Matrixablosungen und die damit verbundene Mikrorissbildung laufen zunéchst nur
schwach ab, nehmen jedoch ab ca. 0,7t bis zum Kriechbruch exponentiell zu (Abb. 5.3.14
d). Der lineare Zusammenhang der Spaltbreitenéffnung der Partikelbriiche und Mikrorisse zur
Dehnung sowie der Spalt- und Rissbreitenwachstumsrate zur Dehnrate wird durch den Ansatz
der Kriechrissbildung und des Kriechrisswachstums erkldrt. Kienzler beschreibt, dass das
gleichformige Spannungsfeld im Kriechprozess zu einer gleichmiBigen Schiddigungszone
durch die Porenbildung, deren Wachstum und schlielich deren Zusammenwachsen zu Mi-
krorissen fiihrt. Befinden sich in einem Bauteil jedoch bereits im Ausgangszustand Risse,
deren Ursache z.B. herstellungsbedingt sein kann, so konzentriert sich die Schidigungszone
in der unmittelbaren Umgebung der Rissspitze [KIE86]. Die durch das Aufbringen der me-
chanischen Last entstandenen Partikelbriiche konnen als induzierte Risse betrachtet werden.

Folgt ein Werkstoff dem Kriechgesetz nach Norton
Ein =K - 0" (Gl. 2.13)
so gilt nach Kim et al. fiir kurze und lange Risse der Zusammenhang zwischen der Kriechrate

&min und der Kriechrisswachstumsrate 8, die hier der Wachstumsrate der Spaltbreite der Par-
tikelbriiche entspricht [KIMO3]:

8c _ émin
S (oref/E) (G167

Hierbei sind §, die elastische COD (Crack opening displacement), die sich aufgrund der auf-
gebrachten Last spontan einstellt, o, eine konstante Referenzspannung und E der Elastizi-
taitsmodul. Fasst man diese Konstanten zu einer Gesamtkonstanten G zusammen, ldsst sich
(Gl. 6.7) schreiben als:

8. =G Emin (Gl. 6.8)
Integriert man (Gl. 6.8) iiber die Kriechzeit t.,, erhédlt man den linearen Zusammenhang der
Kriechrissoffnung &, die der Spaltbreite der Partikelbriiche entspricht, mit der Kriechdeh-
nung &, :

6.=G e +1 (GlL. 6.9)
Hierbei ist I eine Integrationskonstante. (Gl. 6.9) zeigt den linearen Zusammenhang zwischen
dem Spaltbreitenwachstum der Partikelbriiche und der Kriechdehnung (Abb. 5.3.14 d). Die
Proportionalitit der Kriechschiadigung zur Kriechdehnung ist bei der Kriechbelastung
o =190MPa, T =200°C demzufolge auf das senkrecht zur Belastungsrichtung stattfindende
Spaltbreitenwachstum der Partikelbriiche, die Matrixablosungen von den Partikeln und die
daraus resultierenden Mikrorisse zuriickzufiihren.

Die Brucheinschniirung des Aluminium-basierten Werkstoffs fillt mit Z <10% signifikant
geringer aus als bei den Titan-basierten MMC-Proben. Die grofite Kriechschddigung ist den-

noch ebenso im Einschniirungsbereich zu finden (Abb. 5.4.17). Die Einschniirung und das
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dort lokal auftretende beschleunigte Kriechen bewirken keinen iiberproportionalen Anstieg
der integralen Kriechschadigungsrate gegeniiber der Kriechrate, wie es bei dem Werkstoff
Titan+15%(S1C), auftritt. Die spannungs- und temperaturabhéngige Wachstumsraten des ge-
samten Porenvolumens fiir den Werkstoff AA6061+22%(Al,03), fallen verglichen mit den
Porenwachstumsraten des Werkstoffs Titan+15%(SiC), deutlich geringer aus (Abb. 5.3.16,
Abb. 5.3.5). Die Erkldrung hierfiir liefern Cocks/ Ashby, die im Falle des Versetzungskrie-

chens eine beschleunigte Dehnrate der die Poren direkt umgebenden Matrix um den mit dem

Schidigungsanteil verkniipften Faktor (%) im Vergleich zur Dehnrate der ungeschidigten

h

Matrix beschreiben (Abb. 2.10 c). Damit ist eine groBere Dehnung verbunden, als durch die
Oberflichendiffusion erreicht werden kann. Bei der Oberfldchendiffusion ist die Dehnrate der
die Poren umgebenden Matrix aufgrund der Schadigung nicht erhoht.

Fiir den Werkstoff AE42+10%(Saffil®)f+10%(SiC)p zeigt sich bei allen Proben in den frithen
Kriechstadien eine Proportionalitit der Gesamtporositit zur Kriechdehnung (Abb. 5.3.25). In
den spiteren Kriechstadien von Probe 5 (¢ =40MPa, T =300°C) stagniert die Entwicklung
der Porositit. In dem sehr kurzen tertidren Stadium der Probe 6 (¢ =45MPa, T =300°C) kon-
nte die Porenentwicklung nicht detektiert werden. Das stagnierende Porositdtswachstum und
die stagnierenden Porenwachstumsraten in den spiteren Kriechstadien (Abb. 5.3.25, Abb.
5.3.26) weisen darauf hin, dass der Kriechbruch nicht durch Diffusions- und/ oder Verset-
zungskriechen der Matrix als hauptsidchliche Schidigungsmechanismen bestimmt ist, sondern
diese Kriechmechanismen lediglich eine untergeordnete Rolle spielen. Die diffusionsgesteuer-
ten Porenwachstumsprozesse zeigen iiber den gesamten Kriechverlauf einen schwachen Ein-
fluss auf die Kriechdehnung; das Versetzungskriechen als Mechanismus des Porenwachstums
findet nicht statt (Abb. 5.3.34, Abb. 5.3.36). Wie den tomographischen Untersuchungen zu
entnehmen ist, sind Faserbriiche, deren Bruchspalten im weiteren Verlauf der Kriechexperi-
mente auseinanderklaffen, die kriechdehnungsbestimmenden Mechanismen (vgl. Abschnitt
5.3.3.1), die letztendlich zum Versagen des hybrid mit Kurzfasern und Partikeln verstdrkten
Werkstoffes fithren. Auf der Grundlage der maximal auf die Fasern wirkenden Schubspan-
nung Tgy (Gl. 2.4), hervorgerufen durch die von auB3en anliegenden mechanischen Spannun-
gen, berechnen sich nach dem Shear-lag Modell die kritischen Faserlidngen fiir o =40MPa mit
Trm =20MPa nach (GI. 2.3) zu:

lc.aompa =175um

und fiir 0 =45MPa mit 75y, =22,5MPa.
lcasmpa =156um
Unter der Annahme axialer Belastung und ohne weiteren Faserkontakt brechen nach dem

Shear-lag Modell diejenigen Fasern nicht, die kiirzer als die berechnete kritische Faserldnge
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sind; Fasern mit der gleichen Linge wie die kritische Faserlidnge brechen in der Mitte der Fa-
ser und Fasern groferer Lange brechen mehrfach. Nach der Shear-lag Modellvorstellung wird
die maximale Spannung, die zum Faserbruch fiihrt, in dem Abstand [./2 vom Faserende er-
reicht.

Die Linge der Fragmente lr.qg4, insbesondere bei multiplen Faserbriichen mit lr.qq < I
(Abb. 5.4.28 c¢), die in dem vorliegenden realen Werkstoff gefunden wurden, lassen sich al-
lerdings nicht in allen Fillen mit dem Shear-lag Modell erkldren. Zumal die durchschnittliche
Faserlinge zu [ =120um421um bestimmt wurde und damit geringer ist, als die berechneten
kritischen Faserldngen [.. In dem hybridverstirkten AE42-basierten MMC treten auBerhalb
des Giiltigkeitsbereiches des Shear-lag Modells durch die planare Anordnung der Kurzfasern
Faserkontakte dergestalt auf, dass parallel nebeneinanderliegende Fasern verbunden iiber eine
gemeinsame Grenzflache oder Materialbriicken feste Pakete bilden (Abb. 5.4.29, Abb. 5.4.30,
Abb. 5.1.17, Abb. 5.1.20) oder in einem Winkel zueinander liegende Fasern sich in einem
Kreuzungspunkt beriihren konnen (Abb. 5.4.25). Neben Faserkontakten untereinander treten
auch Kontakte von Fasern zur zweiten Verstarkungsphase, den Partikeln, auf (Abb. 5.4.23 a,
Abb. 5.4.24, Abb. 5.4.28 ¢, d). Da zum einen sehr viel kiirzere Faserbruchstiicke auftreten,
zum anderen jedoch wiederum Fasern groferer Linge als [, intakt bleiben, versagt das Shear-
lag Modell zur Beschreibung des Faserbruchverhaltens als Funktion der Faserlinge bei dem
vorliegenden Werkstoff.

In der Literatur besteht Einigkeit dariiber, dass wihrend des Kriechens in der Matrix an Stel-
len hoher Verstiarkungsdichte dreiachsige Spannungen vorliegen, die zu hoheren axialen
Spannungen in den Verstidrkungen einerseits und hoheren Kriechdehnungen in der sie umge-
benden Matrix andererseits fithren [DRA90, DLO95]. Dragone et al. [DRA92] und Dlouhy et
al. [DLO95] haben iiber das Shear-lag Modell hinausgehend Untersuchungen zum Schédi-
gungsverhalten in Verbundwerkstoffen mit regellos orientierten Kurzfasern durchgefiihrt.
Dragone et al. haben die Auswirkungen von Belastungs- und Schidigungsmechanismen mit
der Finite-Elemente-Methode unter der Annahme der Kurzfaserverstirkung als ein Netzwerk
von miteinander verbundenen elastischen Stabelementen eingebettet in die sich elastisch-
plastisch deformierende Matrix untersucht [DRA92]. Das Modell ermoglicht die Beschrei-
bung der Entstehung hoher Spannungsexponenten, Aktivierungsenergien und groBer an-
elastischer Dehnungen, jedoch nicht der Schidigungsentwicklung des Fasernetzwerkes. Wei-
terfiihrende Untersuchungen haben Dlouhy et al. vorgenommen. Demzufolge sind nach Dlou-
hy et al. in realen Werkstoffen das Lingen- zu Durchmesser-Verhiltnis (aspect ratio) s der
Fasern fiir das Faserbruchverhalten von Bedeutung [DLO95]. Die lichtmikroskopische Be-
stimmung von Faserlingen und —durchmessern der Faser-Preform des hier untersuchten
Werkstoffs ergaben ein durchschnittliches aspect ratio § =59 und ein maximales aspect ratio

Smax =83. Dlouhy et al. haben gezeigt, dass es in einem realen Werkstoff eine Haufigkeits-
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verteilung fiir die Wahrscheinlichkeit eines generalisierten aspect ratios S gibt. Dlouhy et al.
verwenden das generalisierte aspect ratio S innerhalb der Entwicklung eines Modells zur Be-
schreibung mikrostruktureller Kriechprozesse in kurzfaserverstirkten AI-MMC:s fiir die Cha-
rakterisierung des Faserbruchverhaltens [DLO95]. Es gilt:

S=p-s (GL. 6.10)

Hierbei ist der Parameter p bestimmt durch:

= e (G611
Es sind der E-Modul der Matrix E,, =45GPa, der E-Modul der Faser E; =300GPa, die Poi-
ssonzahl der Matrix v,,, =0,35 und der Packungsfaktor der Saffil®-Kurzfasern Pr =10,88.

Nach Dlouhy et al. nimmt in realen Werkstoffen bei zufillig orientierten Fasern nicht der ge-
samte Anteil der Kurzfaserverstirkung V; die axial wirkende Spannung im Bauteil auf
[DLO95]. Den Volumenanteil an Kurzfasern, der in Abhédngigkeit vom Orientierungswinkel
B der Kurzfasern zur Belastungsachse die axiale Spannung in einem relevanten Mal} trigt,
bezeichnen Dlouhy et al. als effektiven Volumenanteil Vy .¢¢, der bei planarer Faserorientie-

rung gegeben ist durch:

1% as
Viers = Vp - =2 (Gl 6.12)

Die tomographischen Aufnahmen der in-situ Kriechexperimente der vorliegenden Arbeit ha-
ben gezeigt, dass diejenigen Fasern von Faserbriichen betroffen sind, deren Lidngsachse in
Belastungsrichtung oder in einem maximalen Winkel von 45° dazu orientiert ist (Abb.
5.4.26). Fasern mit einem Orientierungswinkel ihrer Langsachse zwischen 45° bis 90° zur
Belastungsrichtung brechen im Kriechverlauf nicht (Abb. 5.4.27). Demzufolge nehmen die
Fasern, deren Lingsachse in dem maximalen Winkelbereich von -45° bis +45° zur Be-
lastungsrichtung orientiert sind, den mafgeblichen Anteil der axial wirkenden Belastung auf.
Die tomographisch ermittelten Werte fiir die Orientierungswinkel, innerhalb derer die Kurzfa-
sern brechen, betragen fiir die Proben 5 und 10 Bpropes 10 = £45° und fiir Probe 6 Bpropes =
+40°. Setzt man diese Werte in die Integrationsgrenzen in (Gl. 6.12) ein, innerhalb derer ein
Faserbruch gerade noch stattfindet, so ergeben sich die effektiven Volumenanteile fiir Probe 5
und 10 zu Vi ¢rf5/10 =0,05 und fiir Probe 6 zu V o¢r ¢ =0,04. Fiir einen mit 15vol% planar
orientierten Saffil®-Fasern verstirkten Aluminium-basierten MMC finden Dlouhy et al. einen
effektiven Volumenanteil von V¢ . =0,06 sowie einen Orientierungswinkel von S5, =45°
zur Belastungsrichtung, in dem die Fasern gerade noch zugbelastet sind. Dieses ist eine gute
Ubereinstimmung mit den Ergebnissen in dieser Arbeit. Das Einsetzen aller Werte in (Gl.
6.11) ergibt den Parameter p, daraus folgend aus (GI. 6.10) das durchschnittliche generalisier-

te aspect ratio S und das maximale generalisierte aspect ratio S,,,,. Die berechneten Werte
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sind in Tabelle 6.15 zusammengefasst. Die ermittelten Ergebnisse fiir das generalisierte aspect
ratio S sind in guter Ubereinstimmung mit der Hiufigkeitsverteilung nach Dlouhy et al.
[DLO95]. Demzufolge kann das von Dlouhy et al. entwickelte Modell fiir die Beschreibung

des Faserbruchverhaltens des in dieser Arbeit betrachteten Werkstoffes angewendet werden.

Tabelle 6.15 Werte zur Berechnung des generalisierten aspect ratios S

:Bs Vf,eff p S Smax
[°] [%] [-] [-] [-]

Probenname

Probe 5 +45 0,05 0,196 11,6 16,27
Probe 6 +40 0,04 0,193 114 16
Probe 10 +45 0,05 0,196 11,6 16,27

Das Autheizen der Kriechproben, das unter Lasteinwirkung geschieht, ist ursdchlich fiir den
tiberwiegenden Teil der Faserbriiche in den Kriechexperimenten. Hierbei werden Schubspan-
nungen von der Matrix in die Fasern iibertragen, die die Faserfestigkeit Ry,  liberschreiten.
Demzufolge kommt es neben der Verstirkungsanordnung bedingt durch die hohe Autheizrate
von 1,3K/s sowie die um den Faktor von ~5,5 verschiedenen Wirmeausdehnungskoeffizien-
ten des Matrixwerkstoffes AE42 und der Verstirkungen, Saffil®-Kurzfasern/ SiC-Partikel,
lokal zu Spannungen, die die Faserbruchfestigkeit iibersteigen und zu einem vorzeitigen Ver-
sagen der Kurzfasern fithren. Es ist nach Dlouhy et al. unter der Annahme einer einzeln lie-

genden Faser die axiale Spannung in dieser Faser:

of (£,8) = E; - g¢(t) - g(S) (Gl. 6.13)
mit der Dehnung der Faser &¢(t) zum Zeitpunkt t und dem Parameter
g(s) =1-228 (GL. 6.14)

Aus (GI. 6.14) berechnen sich fiir die Proben 5 und 10 die Parameter g(§5 /10) =0,914 und
9(Smax;s/10) =0,939 und fiir die Probe 6 zu g(Ss) =0,912 und g(Synaxe) =0.938.

Die gesamte Dehnung einer Faser & wihrend des Aufheizens setzt sich aus der Summation
der Dehnungsanteile aufgrund der anliegenden Last und der Warmedehnung des Aufheizens
zusammen. Daraus lassen sich mit dem Parameter g(S) und dem E-Modul der Saffil®-Fasern
E¢ durch Einsetzen in die (Gl. 6.13) die Spannungen in einer einzelnen Faser afl fiir die

Kriechbelastungen der Proben 5, 6 und 10 berechnen (Tabelle 6.16).

Tabelle 6.16 Spannungen in einer einzelnen Faser nach (Gl. 6.13)

Probenname Faserspannung af1 fiir g(S) Faserspannung afl fir g(Smax)
[MPa] [MPa]
Probe 5 435 447
Probe 6 440 453
Probe 10 402 413
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Fiir den Parameter g(S) werden das generalisierte durchschnittliche aspect ratio S und das
generalisierte maximale aspect ratio S, getrennt berechnet. In Abhingigkeit von den Faser-

spannungen afl, die durch das Aufheizen unter Lasteinwirkung der Versuchsspannungen in

einer einzelnen Faser entstehen, lassen sich nach [DLO95] die kritischen aspect ratio Scj be-

rechnen, bei denen ein oder mehrere Faserbriiche auftreten:

j+1 _ 2 Epef
sit = 220 (GL. 6.15)

Es ist j die Anzahl von Faserbriichen innerhalb einer Faser, j =0, 1,...

Tabelle 6.17 zeigt die Gegeniiberstellung der Werte fiir die durchschnittlichen sowie maxima-
len generalisierten aspect ratios S nach (Gl. 6.10) und fiir die kritischen aspect ratios S; nach
(Gl. 6.15) fiir bis zu drei Faserbriiche innerhalb einer Faser. Tabelle 6.17 verdeutlicht den

Zusammenhang zwischen dem aspect ratio S der Fasern, die wihrend des Autheizvorganges

unter Lasteinwirkung brechen, und den kritischen aspect ratios Scj 1. Diejenigen Fasern, de-
ren aspect ratio S groBer ist als das kritische aspect ratio S}, brechen einmal. Diejenigen Fa-
sern, deren aspect ratio S grofer ist als das kritische aspect ratio S, brechen zweimal und
entsprechend fortlaufend. Es zeigt sich, dass gemil der Haufigkeitsverteilung der ermittelten
aspect ratios S der Kurzfasern des vorliegenden Werkstoffes die meisten Kurzfasern durch
den Aufheizvorgang intakt bleiben und nur diejenigen brechen, deren aspect ratio S >11,63

1st.

Tabelle 6.17 Generalisierte und kritische aspect ratios S

Probenname | §  Spu  SE S2 53

Probe 5 11,6 16,3 11,63 23,26 46,51
Probe 6 114 16 11,36 22,73 45,45
Probe 10 | 11,6 16,3 11,63 23,26 46,5
Da iiber den Aufheizvorgang hinausgehend die Kriechdehnung des Verbundwerkstoffes und

damit auch die Dehnung der Fasern eine Funktion der Zeit sind, ist das kritische aspect ratio

S C] *1zudem eine zeitabhiingige Grofe [DLO95]. Demzufolge kann eine intakte Faser im spi-
teren Kriechverlauf brechen bzw. eine bereits gebrochene Faser ein weiteres Mal brechen,
wenn durch die zunehmende Dehnung das kritische aspect ratio S, erneut iiberschritten wird
(Abb. 5.4.25). Die berechneten Werte bestitigen die Ubertragbarkeit des von der Annahme
einzeln liegender Fasern ausgehenden Faserbruchmodells von Dlouhy et al. auf einen realen
Werkstoff.

Uber das Faserbruchmodell von Dlouhy et al. hinausgehend treten weitere Faserbriiche in Re-
gionen hoher Verstarkungsdichte auf. Nach Rosler erzeugen Verstirkungen lokal dreiachsige
Spannungszustinde in den Verbundwerkstoffen [ROS08]. Demzufolge kann ein Zustande-

kommen von Faserbriichen dariiber erklirt werden, dass es bei Kontakten der Kurzfasern mit
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anderen Verstdarkungen, wie Fasern oder Partikeln, lokal zu Spannungsiiberh6hungen kommt.
Diese iibersteigen die Bruchfestigkeit der Faser und konnen zu Faserbriichen einzelner oder
benachbarter Fasern bis hin zu ganzen Faserpaketen fithren (Abb. 5.4.29, Abb. 5.4.30). Be-
trachtet man die Faserbruchstellen als Mikrorisse, so berechnet sich nach Piggott [PIG02] die

Spannung an einer Rissspitze gy, zu:

Otip = Og{1 + 2,/ds/7} (GL. 6.16)

Die Spannung an der Rissspitze ist neben der Versuchsspannung o, von der Spaltbreite des
Faserbruchs b = 2r sowie dem Faserdurchmesser d; abhiingig. Bei kleinsten gemessenen
Spaltbreiten der Bruchstellen von b =1um, daraus folgend r =0,5um, und einem durch-
schnittlichen Faserdurchmesser von dy =3um ergeben sich fiir die beiden Versuchsspannun-
gen o; =40MPa und o0, =45MPa aus (Gl. 6.16) die Spannungen an der Rissspitze zu
0y,tip =236MPa und g, 1, =265,5MPa. Eine Erhohung der von auBlen anliegenden Spannung
bewirkt bei gleicher Faserdicke und gleichem Rissspitzenradius einen Anstieg der Spannung
an der Rissspitze gy, und folglich ein stirkeres Spaltbreitenwachstum. Diese Spannungsiiber-
hohungen an Rissspitzen fithren zu einem bevorzugten Wachstum der senkrecht zur Be-
lastungsrichtung liegenden Spaltbreiten der Faserbruchstellen gegeniiber sphérischen bzw.
parallel zur Belastungsrichtung orientierten Poren in der Matrix. Weiterhin verursachen Span-
nungsiiberhohungen an Rissspitzen Briiche sowie Matrixablosungen an benachbarten Ver-
starkungen. Darauf wird weiter unten im Abschnitt detaillierter eingegangen.

Den Einfluss des Faserdurchmessers dy (Gl. 6.16) auf die Spaltbreitenentwicklung veran-
schaulicht Abb. 6.12 a anhand eines Faserpaketes im untersuchten AE42-basierten MMC-
Werkstoff. Die Abb. 6.12 wurde aus den Ergebnissen entwickelt, die in Abb. 5.4.30 sowie
Abb. 5.4.31 dargestellt sind (vgl. Abschnitt 5.4.3). Das Faserpaket bricht innerhalb des
Kriechversuchs zwei Mal. Der Faserbruch an der Bruchstelle 1 erfolgt zu einem fritheren
Kriechzeitpunkt t; als der Faserbruch an der Bruchstelle 2. Die Faserbruchstelle 1 besteht aus
einer einzelnen gebrochenen Faser des Faserpaketes mit dem Faserdurchmesser df; und da-
raus folgend der Faserbruchfldache As ;. Die Faserbruchstelle 2 besteht aus drei nebeneinan-
derliegenden Fasern, die iiber eine gemeinsame Reaktionszone fest miteinander verbunden
sind. Deren gemeinsame Bruchfldche Af , ist somit sehr viel groBer als die Faserbruchfldche
Ag . Wiire allein der Bruchzeitpunkt fiir das Spaltbreitenwachstum ausschlaggebend, so miis-
ste die Spaltbreite der Faserbruchstelle 1 im Kriechverlauf grofler sein als die der Faserbruch-
stelle 2. Die tomografischen Aufnahmen lassen jedoch erkennen, dass die Spaltbreite b, an
der Faserbruchstelle 2 kurz vor dem Kriechbruch sehr viel grofer ist als die Spaltbreite b; an
der Faserbruchstelle 1 (Abb. 5.4.30). (Gl. 6.16) verdeutlicht, dass die Spannung an der Riss-

spitze 0, umso grofer ist, je groBer der Faserdurchmesser dy bei gleichbleibender Spaltbrei-
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te b ist. Je groBer die Spannung an der Rissspitze oy, desto groBer das Wachstum der Faser-
bruchspalte. Fiir das stirkere Spaltbreitenwachstum der Faserbruchstelle 2 ist folglich die sehr
viel groBere Bruchfliche Af, ausschlaggebend. Daraus ldsst sich schlieBen, dass die Faser-

bruchfliche einen groferen Einfluss auf das Spaltbreitenwachstum hat als die zeitliche Ent-

stehung des Faserbruchs im Kriechverlauf.

to to

t1 < t2 t1 < 2
<— bz .
h2—= ba—
bi= b2 b2>>b1 b2>> b1
d2>>d1
bi— - .
— b1 bi— b1—
d1
b1,2: Spaltbreite b1,2: Spaltbreite
d1,2: Faserdurchmesser di,2: Faserdurchmesser
a t: Zeit b t: Zeit

Abb. 6.12 Spaltbreitenwachstum, a) in Abhdngigkeit vom Faserdurchmesser, b) in Abhdngig-
keit von der Faserbruchlage

Die Darstellung in Abb. 6.12 b zeigt schematisch das Spaltbreitenwachstum zweier Faser-
bruchstellen, die in einer Faser mit konstantem Durchmesser und einer Orientierung der
Lingsachse in Belastungsrichtung zum gleichen Zeitpunkt entstanden sind. Mit fortschreiten-
der Kriechzeit wichst die Spaltbreite b, der Faserbruchstelle 2 stirker als die Spaltbreite b,
der Faserbruchstelle 1. Da die Bruchfldchen gleich grof sind, kann eine grolere Spannung an
der Rissspitze hierfiir nicht der Grund sein. Bei der Analyse der Lage der Bruchfldchen in den
Tomogrammen lieBen sich verschiedene Ursachen fiir ein ungleichmifBiges Wachstum von
Spaltbreiten in zeitgleich mehrfach gebrochenen Fasern finden: Zum einen war das Wachstum
derjenigen Faserbruchstelle grofer, die ndher an dem Bereich des spiteren Kriechbruchs liegt.
Zum anderen kann eine zur Belastungsrichtung querliegende Faser, die eine mehrfach gebro-
chene Faser nahezu senkrecht zu deren Lingsachse kreuzt, die Verformungsfihigkeit des
Werkstoffs im Kreuzungsbereich derart einschrinken, dass die dort liegenden Bruchstellen
selbst im fortgeschrittenen Kriechverlauf nahezu unverindert bleiben (Abb. 5.4.31 b). Folg-
lich ist fiir einen realen Werkstoff mit regellos verteilten Kurzfasern die lokal vorhandene
Belastungsstruktur von entscheidenderer Bedeutung fiir das Wachstum von Faserbruchspalten

als der Bruchzeitpunkt.
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Eggeler und Dlouhy beschreiben in ihren Arbeiten zum Kriechverhalten kurzfaserverstarkter
Verbundwerkstoffe drei elementare Grundprozesse der Wirkung der Kurzfaserverstirkung
(vgl. Abschnitt 2.3.2). Sie treffen fiir den Grundprozess von Mehrfachbriichen innerhalb einer
Faser die Annahme, dass der grofite Abstand der Spaltbreite von Faserbruchstellen kenn-
zeichnend fiir den zeitlich zuerst erfolgten Bruch sei, der zweitgrofte fiir den zweiterfolgten
Bruch usw. [EGG94, DLO95]. Wie hier mittels der in-situ Tomographie an dem hybridver-
stirkten Werkstoff AE42+10%(Safﬁ1®)f-|—10%(SiC)p gezeigt werden konnte, ist diese Annah-
me von Eggeler und Dlouhy, die Spaltbreitenabstinden von Mehrfachbriichen innerhalb einer
Faser wiren ein Indiz fiir deren Bruchzeitpunkt, nicht uneingeschrinkt gerechtfertigt. Viel-
mehr kann aus den oben gezeigten Ergebnissen abgeleitet werden, dass das Spaltbreiten-
wachstum von Mehrfachfaserbriichen innerhalb einer Faser bzw. eines Faserpaketes einerseits
vom Faserdurchmesser und andererseits von der lokalen Werkstoff- und Schadigungssituation
abhéngig ist. Vom Zeitpunkt des Faserbruches ist das Spaltbreitenwachstum fiir den hier un-
tersuchten Werkstoff AE42+10%(Saffil®)f-|-10%(SiC)p unabhingig (Abb. 5.4.30, Abb.
5.4.31).

Wie die Ergebnisse in den Abschnitten 5.3.3 sowie 5.4.3 gezeigt haben, sind die Faserbruch-
stellen die Ausgangspunkte fiir die Kriechschidigung, die letztendlich zum Versagen des
Werkstoffes fithren. Fiir das Verstidndnis des groBeren Anteils des Wachstums von Faser-
bruchstellen (Abb. 5.3.29, Abb. A10) im Vergleich zum Porenwachstum (Abb. 5.3.25) an der
Kriechdehnung in dem hybridverstiarkten Mg-basierten MMC dient auch hier der oben fiir die
Partikelbriiche im Werkstoff AA6061+22%(Al,03), ausfiihrlich beschriebene Ansatz der
Kriechrissbildung und des Kriechrisswachstums: Die durch das Aufheizen entstandenen Fa-
serbriiche werden als induzierte Risse betrachtet. Wie oben bereits gezeigt wurde, ist die aus
(GL. 6.16) berechneten Spannung an der Rissspitze gy, einer Faserbruchspalte sehr viel gro-
Ber als die von auflen anliegende Versuchsspannung a,. Es sei wiederholt, dass sich mit der
kleinsten messbaren Faserbruchspaltbreite von r =0,5um, und einem durchschnittlichen Fa-
serdurchmesser von dy =3um fiir die beiden Versuchsspannungen o; =40MPa und
0, =45MPa aus (Gl. 6.16) die Spannungen an der Rissspitze zu oy, =236MPa und
03,tip =265,5MPa ergeben. Die reale Spannungssituation an einer Grenzflache und damit an

einer Pore kann nach Piggott [PIGO2] durch die von Mises Vergleichsspannung o, beschrie-

ben werden:

Oe = 40> +3- 15, (Gl. 6.17)
Nach dem von Mises-Kriterium berechnet sich die Schubspannung 7, die aufgrund einer axia-

len Hauptspannung wirkt, zu:

T =

g
NG (GL. 6.18)
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Nach (Gl. 6.18) ergeben sich die Schubspannungen fiir die Versuchsspannung ; =40MPa zu
7, =23MPa und fiir die Versuchsspannung g, =45MPa zu 7, =26MPa. Eingesetzt in (GI.
6.17) berechnen sich daraus die von Mises Vergleichsspannungen zu ¢,; =56MPa und
0.2, =64MPa. Demzufolge sind die Spannungen an der Rissspitze sehr viel groBer als die an
den Poren wirksamen von Mises Vergleichsspannungen (0, > 0,). Aus den hoheren Span-
nungen an der Rissspitze ay;, folgt nach dem Gesetz von Norton (GI. 2.13) eine hohere mini-

male Dehnrate &,,;,:
Enn = K- 0" (Gl. 2.13)

Emintip > Emin,Pore

Eingesetzt in (Gl. 6.8) folgt nach [KIMO03] eine hohere Kriechrisswachstumsrate &, die der
Wachstumsrate der Spaltbreite eines Faserbruchs bzw. einer Pore entspricht und mit der
Konstanten G linear zur Dehnrate &,,;,, ist:

8: =G+ émin (Gl. 6.8)

Es ergibt sich eine hohere Wachstumsrate der Spaltbreite eines Faserbruchs als einer Pore:
Stip > Spore

Aus der integrierten (GI. 6.8) iiber die Kriechzeit t., erhidlt man demzufolge aus (GI. 6.9) die
groBBere Kriechrissoffnung &, die der Spaltbreitenoffnung des Faserbruchs bzw. der Poren-
ausdehnung entspricht und zur Kriechdehnung &, proportional ist:

6. =G - &y (GL. 6.9)

Die Faserspaltbreite ist demnach deutlich groBer als eine Porenausdehnung: 8¢, >> Spore-
sodass die Kriechdehnung durch das Spaltbreitenwachstum der Faserbriiche und die Dehnrate

durch deren Wachstumsrate bestimmt sind.

Ein weiterer bedeutender Schidigungsmechanismus in dem AE42-basierten MMC ist die De-
lamination der Matrix von den Verstirkungen [CLY95, BROO1, WHI92]. Die Abloseprozesse
treten zwar an beiden Verstiarkungsphasen auf, den Kurzfasern und den Partikeln, einen rele-
vanten Anteil an der Kriechschiddigung hat jedoch lediglich die Matrixabldsung von den Man-
telfliichen der Saffil®-Kurzfasern. Diese ist fiir das Kriechversagen im Wesentlichen im Be-
reich der groften Verformungszone, in der der spétere Kriechbruch erfolgt, und deren nidheren
Umgebung von Relevanz. Fiir die Matrixablosung von den Fasern lésst sich, dhnlich dem Me-
chanismus des Faserbruches, eine Winkelabhingigkeit der Faserldngsachse zur Belastungs-
richtung und eine Zeitabhingigkeit beobachten. Die scharfkantigen Faserpole fordern die Po-
renbildung (Abb. 5.4.32, Abb. 5.4.33), wihrend an den Fasermantelflichen groBflichige Ma-
trixablosungen entstehen (Abb. 5.4.34, Abb. 5.4.35). Der beobachtete Orientierungswinkel
von fp . =65° der Faserlidngsachse zur Belastungsrichtung ist entscheidend fiir das Stattfin-

den des Abloseprozesses an den Faserpolen oder an der Fasermantelfliche. Bei Orientie-
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rungswinkeln der Faserldngsachse B, <65° zur Belastungsrichtung erfolgt die Matrixablo-
sung und das daraus resultierende Porenwachstum an den Faserpolen, wihrend bei Winkeln
Ppe >65° eine groBflichige Ablosung der Matrix von der Fasermantelfliche erfolgt (Abb.
5.4.34). Nach Piggott ist das Verhalten der metallischen Matrix an der Grenzfliche vor dem
Versagen, d.h. vor der Ablosung von der Verstiarkungsphase, rein elastisch und damit reversi-
bel [PIGO02]. Fiir das Versagen der Matrix an der Grenzfliche ist das Uberschreiten eines kri-
tischen Schubspannungswertes gemidf von Mises-Kriterium ursidchlich [PIG02]. Die reale
Spannungssituation in der Grenzfliche kann durch die von Mises-Vergleichsspannung o,
beschrieben werden. Wie bereits weiter oben im Abschnitt gezeigt, berechnen sich nach dem
von Mises-Kriterium aufgrund der axial wirkenden Versuchsspannungen o; =40MPa und
0, =45MPa nach (Gl. 6.18) die Schubspannungen 7 zu t; =23MPa sowie 7, =26MPa und
nach (Gl. 6.17) die Vergleichsspannungen zu g,; =56MPa sowie g,, =64MPa. Aus den
Schubspannungen und den Vergleichsspannungen ergibt sich iiber die Winkelfunktionen der
kritische Winkel, bis zu dem eine Ablosung zustandekommt, bei beiden Versuchsspannungen
zu fpp =66°. Der rechnerisch bestimmte Betrag fiir den kritischen Winkel fp, , zeigt eine
gute Ubereinstimmung mit dem experimentell gefundenen Orientierungswinkel 3 pe ~05° der
Faserlidngsachse zur Belastungsrichtung, bei dem der Wechsel der Matrixablosung von den
Faserpolen zur Fasermantelfldche erfolgt. Abb. 6.13 skizziert die lokalen Matrixabloseprozes-
se von einer Kurzfaser und deren jeweiligen Anteil an der Schddigung in Abhingigkeit vom

Orientierungswinkel S.

Matrixablosung Faserende

e

P Saffil-Kurzfaser Matrixablésung Fasermantelfliche
—
-\

Saffil-Kurzfaser

g

T
37 65 90

Orientierungswinkel 3 [°]

Schadigungsanteil an Matrixablésung [%]

Abb. 6.13 Matrixablosungen in Abhdiingigkeit vom Orientierungswinkel der Faserlingsachse

Der Schidigungsverlauf der Mechanismen fiir die Matrixablésung am Faserpol und die Ma-
trixablosung an der Fasermantelfliche zueinander ist hier schematisch linear dargestellt. Die

Wachstumsrate der jeweiligen Schiadigungen ist einerseits zeitabhidngig und andererseits ab-
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héngig von ihrer Lage im Volumen. Matrixablosungen an Faserenden erfolgen im zeitlichen
Ablauf zunichst an den oberen Faserpolen und erst spiter im Kriechverlauf an den unteren
Faserpolen (Abb. 5.4.32). Dieses gilt unabhédngig von der Lage der Faser im Volumen auch
im Hinblick auf die grofite Verformungszone, in der sich letztendlich der Kriechbruch ereig-
net. Die bevorzugte Matrixablosung an den oberen Faserpolen ist in dem FlieBen der Matrix
in Belastungsrichtung begriindet. Matrixablosungen von den Fasermantelflachen zeigen sich
sowohl an der unteren als auch an der oberen Fasermantelfliche (Abb. 5.4.35). Aus den to-
mographischen Aufnahmen ldsst sich nicht ableiten, welche lokale Werkstoffsituation fiir die
Ablosung bis hin zur vollstdndigen Delamination an der oberen bzw. unteren Mantelflidche
ursdchlich ist. In relevantem Mal} sind Matrixablosungen lediglich in der spiteren Kriech-
bruchzone von Bedeutung. Im Kriechverlauf stagnieren die Delaminationsvorginge an den
Fasern auBlerhalb der grofiten Verformungszone zeitgleich mit dem Einsetzen des verstirkten

Kriechschidigungswachstums innerhalb der grof3ten Verformungszone.

6.5 Analyse der experimentellen Ergebnisse hinsichtlich einer werkstoffwissenschaftli-
chen Anwendung fiir die Verbesserung der Kriechfestigkeit von Leichtmetall-Verbund-
werkstoffen

Die Entwicklung von Verbundwerkstoffen ist aufgrund der Vielzahl von Faktoren, die ihre
Eigenschaften beeinflussen, bisher oftmals am einzelnen Anwendungsfall orientiert. Daher
kommt der Optimierung von Werkstoffeigenschaften eine hohe Relevanz zu. In der prakti-
schen Anwendung von kriechbelasteten Bauteilen ist die Kenntnis der zum Versagen des
Werkstoffs fiihrenden Kriechschiadigung von Bedeutung. Konnen die ursidchlichen Mecha-
nismen der Entstehung und Entwicklung der Kriechschadigung identifiziert werden, so ist die
Moglichkeit gegeben, Mallnahmen zur Steigerung der Kriechfestigkeit zu entwickeln. Die in-
situ Experimente an drei verschiedenen Leichtmetall-Verbundwerkstoffen dieser Arbeit zei-
gen, dass die Tomographie die Analyse der zeitabhingigen Kriechschiddigungen durch Porosi-
tat und Versagen der Verstarkungsphase ermoglicht. Die ursachlichen Mechanismen der Ent-
stehung und Entwicklung der Kriechschiddigung, die zum Versagen des Bauteils fiihrt, konnen
identifiziert werden. Beruhend auf den experimentellen Ergebnissen dieser Arbeit in Verbin-
dung mit Erkenntnissen aus der Literatur konnen aus werkstoffwissenschaftlicher Sichtweise
Einflussfaktoren zur Steigerung der Kriechfestigkeit abgeleitet werden.

Titan bietet mit einem hohen Schmelzpunkt bereits ohne keramische Verstirkungen eine bes-
sere Kriechfestigkeit als die Werkstoffe Aluminium und Magnesium mit niedrigen Schmelz-
temperaturen [KAIO3]. Ist die Anwendung der Werkstoffe Aluminium und Magnesium auf-
grund ihres geringeren Schmelzpunktes auf Temperaturen unterhalb von 100°C begrenzt
[MEYO09], kann die Einsatztemperatur von Titan bei bis zu 550°C liegen [PETO02]. Als Rein-

metall verwendet, fehlen notwendige Hindernisse, die die Versetzungsbewegung in der Ma-
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trix verhindern. Dieses kann durch das Einbringen einer keramischen Verstirkung lediglich
begrenzt kompensiert werden, wie es sich bei dem hier untersuchten Werkstoff Ti-
tan+15%(SiC), zeigt. Im Vergleich zum Reinmetall steigern aushirtbare Legierungen die
Kriechfestigkeit unverstiarkter und verstarkter Titanwerkstoffe [BAR06, MAO02]. [CLY93]
beschreiben prinzipiell eine Verbesserung der Kriechfestigkeiten verstirkter Matrices im Ver-
gleich zu den unverstarkten Werkstoffen. Jedoch sehen sie keine Verbesserung der Kriechfes-
tigkeit durch eine keramische Verstirkung im Vergleich zu einem dispersionsgehirteten Al-
Werkstoff. Nach [BROO1] beeinflussen keramische Verstarkungsphasen die Ausscheidungs-
kinetik im AA6061-basierten MMC zusitzlich giinstig, was nach Broeckmann die Kriechfes-
tigkeit im Vergleich zur unverstirkten Matrix erhoht. Die Wirkung auf die Steigerung der
Kriechfestigkeit durch Partikelverstirkungen in Leichtmetall-MMCs wird folglich in der Lite-
ratur uneinheitlich diskutiert. Einigkeit hingegen besteht dariiber, dass Kurzfaserverstiarkun-
gen eine direkte Steigerung der Kriechfestigkeit bewirken [CLY93, NIE84].

Mit dem Fertigungsprozess iiber ein GieBverfahren lassen sich im Vergleich zur pulvermetal-
lurgischen Herstellung groBere Korngrofen erzielen, die einen hoheren Kriechwiderstand
besitzen. Wéhrend sich mit dem schmelzmetallurgischen Verfahren der konventionellen
Rithrmethode partikelverstirkte MMC-Werkstoffe mit Verstirkungsanteilen von 20-30vol-%
herstellen lassen, sind mit dem Infiltrationsverfahren kurzfaser- bzw. hybridverstirkte Werk-
stoffe mit Verstirkungsanteilen von 25-75vol% moglich [LEN02, MOEO8]. Sind hohe Ver-
starkungsgehalte zur Steigerung der spezifischen Festigkeitswerte einerseits erwiinscht, so
konnen aufgrund der daraus zwangslidufig vermehrt auftretenden Verstirkungskontakte bzw.
—Clustern im Belastungsfall lokale Spannungsiiberhohungen auftreten [CLY93, KAIO3]. Wie
sich in dieser Arbeit gezeigt hat, resultieren im hybridverstirkten Werkstoff aus den Verstir-
kungskontakten bzw. der Nachbarschaft von Verstirkungen Faserbriiche, die nicht mit den
Modellvorstellungen einzeln liegender Fasern vereinbar sind. Diese Faserbriiche wirken sich
nachteilig auf die Kriechfestigkeit aus und sind in diesen Untersuchungen kriechdehnungsbe-
stimmend.

Partikelverstarkte Verbundwerkstoffe besitzen giinstige isotrope Eigenschaften [KAIO3]. Ver-
starkungs-Cluster von Partikeln sind bei den konventionellen Gieverfahren jedoch unver-
meidbar. Aus diesen Clustern resultieren herstellungsbedingte Porosititen, die unter Kriech-
belastung Ausgangspunkte fiir weiteres Porenwachstum sind.

Fiir die Herstellung kurzfaser- bzw. hybridverstiarkter Werkstoffe mittels Infiltrationsverfah-
ren wird eine offenporige Verstirkungspreform benotigt [LENO2]. Die Kurzfaser- bzw. Hy-
bridverstiarkung bietet einerseits zwar bereits eine direkte Steigerung der Kriechfestigkeit von
MMC-Werkstoffen [DRA90,LENO02], besitzt jedoch andererseits aufgrund der Herstellungs-
verfahren der Preform lediglich planar isotrope Eigenschaften [DIE06]. Die gezielte Herstel-

lung von gleichmiBig geformten Kurzfasern mit einem giinstigen aspect ratio ist iiber die gin-
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gigen Herstellmethoden nicht moglich. Bei der Herstellung von Faserpreforms sind Faserkon-
takte unvermeidbar. Je hoher der Verstirkungsanteil in den Werkstoffen ist, desto hoher ist
die Wahrscheinlichkeit von Verstiarkungs-Clustern bzw. —kontakten. Daraus ergeben sich ana-
log zu den partikelverstirkten MMC-Werkstoffen eine Erhohung der herstellungsbedingten
Porositidt und lokale Spannungsiiberhohungen. Im Gegensatz zu den partikelverstirkten
MMC-Werkstoffen ist diese herstellungsbedingte Porositit in dem hier untersuchten hy-
bridverstiarkten Mg-basierten MMC-Werkstoff jedoch nicht in relevantem Mall der Aus-
gangspunkt fiir die Entstehung und Entwicklung der Kriechschidigung durch Porositit von
Bedeutung, die letztendlich den Kriechbruch herbeifiihrt.
Den geringsten Unterschied des Wirmeausdehnungskoeffizienten der drei untersuchten
Leichtmetalle in Relation zu den keramischen Hartphasen wie Aluminiumoxid (Al,O3) und
Siliziumcarbid (SiC) besitzt Titan (Tabelle A1, Anhang). Ein vorzeitiges Versagen von Fasern
durch Faserbriiche aufgrund der Warmeausdehnung im Aufheizvorgang wiirde in einer Ti-
tanmatrix minimiert werden. Titan ist aufgrund seiner hohen Reaktivitdt auch im festen Zu-
stand nur mit wenigen keramischen Verstirkungswerkstoffen kompatibel, die zudem be-
schichtet werden miissen. Die Grenzfliche zwischen der Titanmatrix und der keramischen
Verstiarkungsphase ist oft schwach [CLY93, KAIO3]. Der Lasttransfer von der Matrix auf die
Verstiarkungsphase wird dadurch verringert und die Matrixablosung von der keramischen
Zweitphase begiinstigt [GOR98, PET02], wie es sich in dieser Arbeit ebenfalls gezeigt hat.
Fand in dem Titan-MMC die Delamination der Matrix und der Reaktionszone partikelseitig
statt, erfolgte in den Al- und Mg-basierten MMC-Werkstoffen die Delamination von den Ver-
starkungen matrixseitig.
Es sind in der Literatur folgende Faktoren fiir die Verbesserung der Kriecheigenschaften von
partikel- bzw. hybridverstirkten Leichtmetall-MMC-Werkstoffen genannt:
- kriechfeste, aushirtbare Metalllegierung mit hohem Schmelzpunkt als Matrixwerkstoff
- Kombination von Matrix- und Verstarkungswerkstoffen, die eine ausreichend feste Grenz—
fliche miteinander bilden
- diskontinuierliche Hybridverstiarkung aus Kurzfasern und Partikeln (aus Vergleich von
[ARUO7a] und [DIEOS5])

Uber die in der Literatur bisher genannten Faktoren zur Verbesserung der Kriecheigenschaf-
ten lassen sich aus den Ergebnissen dieser Arbeit fiir partikel- bzw. hybridverstidrkten Leicht-
metall-MMC-Werkstoffe folgende Befunde fiir die Verbesserung der Kriechfestigkeit ergén-
zend hinzufiigen:

- mittlere Partikelgrof3e

- geringer Faserdurchmesser verbunden mit einem geringeren aspect ratio als das kritische

aspect ratio der Kurzfaserverstarkung, um ein Brechen der Fasern durch den Aufheizvorgang
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bzw. durch die zunehmende Kriechdehnung zu vermeiden

- nahezu gleich grofle Warmeausdehnungskoeffizienten von Matrix und Verstirkung zur Ver-
meidung von Faserbriichen beim Aufheizen unter Lastbedingungen sowie langsames Auf—
heizen im realen Werkstoffeinsatz

- bei planar orientierten Kurzfasern sollte die Belastungsrichtung in einem Winkel bis 65° zur
Orientierungsebene liegen, um rissfordernde Matrixablosungen von der Fasermantelfldche

zu vermeiden

Die Tabelle 6.18 bietet unter Beriicksichtigung der werkstoffwissenschaftlichen Gesichts-
punkte der in dieser Arbeit untersuchten Aspekte sowie in der Literatur vorhandene Erkennt-
nisse der Kriechschadigungsentstehung und -entwicklung auf die Kriechfestigkeit von Leicht-
metall-Verbundwerkstoffen eine Entscheidungshilfe fiir die Werkstoffauswahl eines kriech-

festen Leichtmetall-Verbundwerkstoffs im Hinblick auf die zu erwartende Kriechbelastung.

Tabelle 6.18 Entscheidungstabelle fiir die Matrix- und Verstdrkungsauswahl

Matrixwerkstoff Titan Aluminium Magnesium
Einsatztemperatur + 0 0
GieBbarkeit - + +
aushirtbare Legierungen + + +
Kriechfestigkeit des Reinmetalls + 0 0
Kriechfestigkeit aushértbare Le- N N +
gierung

Reaktivitit - + +
Thermische Ausdehnung 0 0

Verhiltnis therm. Ausdehnung

Metall/ Keramik - © ©
Grenzfliche Metall/ Keramik 0 + +
Verstdarkungskomponente Partikel Hybridverstiarkung

Isotropie + 0
Verstiarkungskontakte 0 -

Steigerung der Kriechfestigkeit 0 +
herstellungsbedingte Porositit - +

o neutral/ begrenzt  + positiv - negativ

In der Praxis stehen den aus werkstoffwissenschaftlicher Sicht fiir den Anwendungsfall opti-
mierten Werkstoffen oftmals die herstellungstechnische Machbarkeit sowie die Material- und
Herstellungskosten gegeniiber. Dabei ist die Abwigung der Werkstoffauswahl stets von Uber-

legungen der Wirtschaftlichkeit begleitet.
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7. Zusammenfassung und Ausblick

Im Rahmen dieser Arbeit wurden in-situ Kriechexperimente an leichtmetallbasierten Ver-
bundwerkstoffen mit dem Ziel der Ermittlung der zeitabhédngigen Kriechschidigung und de-
ren Zusammenhang mit der makroskopischen Kriechdehnung durchgefiihrt. Als Messverfah-
ren kam die in-situ p-Tomographie am Europdischen Synchrotronstrahlungsring ESRF an mi-
niaturisierten Proben mit experimentell bedingten Abmessungen zur Anwendung.

Es wurden drei Verbundwerkstoffe untersucht: Rein-Titan+15% SiC-Partikel, die Alumi-
nium-Legierung AA6061+22% Al,Os-Partikel und die hybridverstiarkte Magnesium-Legie-
rung AE42+10% Saffil-Kurzfaser+10% SiC-Partikel. Im Mittelpunkt der Arbeit standen zwei
Themenbereiche: Ein Bestandteil umfasste die Untersuchung der Kriechverldufe. Die Ergeb-
nisse der an der ESRF durchgefiihrten Einzelexperimente wurden hinsichtlich ihrer Ubertrag-
barkeit von Miniatur- auf Standardproben untersucht. Ein weiterer Bereich beschéftigte sich
mit den tomographischen Untersuchungen der zeitlichen, lokalen und belastungsabhéngigen

Kriechschiddigung sowie deren Korrelation zum makroskopischen Kriechverhalten.

Mit der Absorptionstomographie kann die Kriechschidigung in MMCs in-situ mit guter zeitli-
cher und ortlicher Auflosung im Volumen untersucht werden. Die experimentell bedingte,
nicht Norm-konforme Versuchsdurchfiihrung fiihrt zu einem fiir Kriechkurven untypischen
Anfangsbereich. Nach der Einstellung eines Temperaturgleichgewichts in der gesamten Mi-
niaturkriechapparatur wird jedoch ausschlieflich die Dehnung der Probe gemessen. Daher
kann die Kriechschidigung im Kriechverlauf sowohl zeitlich als auch der Probendehnung
zugordnet werden kann. Es wurde anhand einer Plausibilititsanalyse am Werkstoff
AA6061+22%(Al,03), gezeigt, dass die Kriechexperimente an Miniaturproben qualitativ mit
denen an Standardproben vergleichbar und folglich die Ergebnisse iibertragbar sind. Es treten
kleine, aber systematische Abweichungen der Kriechparameter auf. So sind im Vergleich der
Probengeometrien (Miniatur zu Standard) die Kriechzeiten quantitativ in guter Ubereinstim-
mung, die Bruchdehnungen und minimalen Dehnraten dagegen quantitativ grof3er.

Die Defektanalyse gibt Auskunft iiber die Art der Kriechschiddigung. Es wurden einerseits die
mikrostrukturellen Mechanismen, die fiir das Versagen der Matrix durch Porositét ursidchlich
sind, analysiert und charakterisiert. Dafiir wurden die fiir Metalle entwickelten Modelle von
Greenwood [GRE69] und Cocks/ Ashby [COC82] zusammengefiihrt, fiir den 3-dimensiona-
len Anwendungsfall modifiziert und daraus ein Verfahren fiir die zeitabhiingige Beschreibung
der mikrostrukturellen Mechanismen der Porenbildung sowie des Porenwachstums iiber den
gesamten Kriechverlauf in MMCs entwickelt. Die quantitative und qualitative Analyse der
phianomenologischen Porengeometrie/ -orientierung (sphérisch, senkrecht, parallel) nach
[COC82] gibt Auskunft iiber die Entwicklung der Kriechschiddigung in der Matrix. Anderer-

seits wurde die Kriechschddigung durch das Versagen der Verstirkungsphase, insbesondere
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der Kurzfaserverstiarkung, sowie deren Einfluss auf das Kriechverhalten untersucht. Die zeit-

abhéngige Entwicklung von Faserbriichen wurde modellhaft dargestellt und mit den etablier-

ten Modellen von Eggeler [EGG94] sowie Dlouhy [DLO9S5] verglichen. Weiterhin wurde die

Schidigung durch Matrixablosung von den Verstiarkungen untersucht und deren Abhingigkeit

von der Orientierung der Verstiarkungsldngsachsen in Relation zur Belastungsachse betrach-

tet. Im Folgenden werden die wesentlichen Ergebnisse des Kriechverhaltens und der Kriech-
schiadigungsentwicklung stichpunktartig zusammengefasst:

e Der diskontinuierlich mit 15% SiC-Partikeln verstirkte Rein-Titan-basierte MMC ist ge-
kennzeichnet durch ein Kriechverhalten mit sehr kurzem sekundiren jedoch ausgedehntem
tertidaren Kriechstadium. In den spiteren Kriechstadien finden die Mechanismen des iiber-
proportionalen Porenwachstums durch Versetzungskriechen und der Rekristallisation der
Matrix parallel statt. Die hohen Bruchdehnungen sowie die starken Brucheinschniirungen
sind auf die Rekristallisationsvorginge im Einschniirungsbereich zuriickzufiihren. Die
Kriechkurve des diskontinuierlich mit 22% Al,Os-Partikeln verstarkten AA6061-basierten
MMCs weist ein mittleres sekundires und tertidres Stadium auf. Die Kriechschadigung ist
bei der Temperatur T =300°C (T /T, =0,67) sowie geringen mechanischen Spannungen
durch das Diffusionskriechen (Oberflichendiffusion) in der Matrix bestimmt und propor-
tional zur Kriechdehnung. Bei der Temperatur T =200°C (T /T, =0,55) und hoher mecha-
nischer Spannung bestimmt der Mechanismus des sich zur Kriechdehnung proportional
verhaltende Spaltbreitenwachstum gebrochener Partikel das Kriechverhalten. Das Wachs-
tum der Partikelbruchspalten fithrt zusammen mit Matrixablosungen an senkrecht zur Be-
lastungsrichtung liegenden Partikelflachen zur Mikrorissbildung und somit zum Kriech-
bruch. Ein ebensolches Kriechverhalten, das wesentlich durch das Spaltbreitenwachstum
gebrochener Kurzfasern sowie Matrixablosungen und nicht durch Schadigungsmechanis-
men der Matrix bedingt ist, zeigt der Werkstoff AE42+10%(Saffil®)f+10%(SiC)p bei der
Temperatur T =300°C (T /T, =0,67). Die Matrixablosungen treten in relevantem Mal an
den Fasermantelfldchen nur in der gro3ten Verformungszone fiir den spiteren Kriechbruch
auf und erfolgen aufgrund der starken Grenzfliche auf der Matrixseite. Es wurde ein fiir
kurzfaserverstarkte MMCs typisches Kriechverhalten mit ausgedehntem sekundiren und
kurzem tertidren Kriechstadium gefunden.

¢ [In den partikelverstéarkten, strangepressten Titan- und Aluminium-MMCs sind die Langs-
achsen der Partikel mit einem grofleren Langen- zu Durchmesserverhiltnis in Strangpress-
richtung, die der Probenlidngsachse und daher der Belastungsrichtung entspricht, ausge-
richtet. Die scharfen Kanten an den Partikelpolen sind Ausgangspunkte fiir Porenbildung,
wihrend an senkrecht zur Belastungsrichtung orientierten Partikelflichen Matrixablosun-
gen in der Grenzfliche auftreten. Im Titan+15%(SiC), konnen diese bis hin zu vollstindig

delaminierten Partikeln fithren. Die Matrix delaminiert aufgrund der schwachen Grenzfli-
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che der TiC-Kiristalle auf der Partikelseite der Grenzfliche. Im AA6061+22%(Al,03), er-
folgt bei der Temperatur T =300°C die Ablosung der Matrix von den Partikeln wegen der
starken Spinellgrenzschicht auf der Matrixseite der Grenzfliche. Die Kriechschiddigungen
der Matrix an den Partikeln fithren unter diesen Kriechbelastungen in beiden Werkstoffen
letztendlich zum Kriechbruch.

¢ Bei allen drei Leichtmetall-MMC:s ist die Schidigungszone, in der der Kriechbruch erfolgt,
ein eng begrenztes Volumen. In den partikelverstarkten Ti- und Al-basierten MMCs kon-
zentriert sich die Schiddigungszone auf den Bereich der Einschniirungen. Der Mg-basierte
MMC weist keinen bzw. nahezu keinen Einschniirungsbereich auf. Abgeleitet aus auffilli-
gen Faser- und Partikelanordnungen auf den Bruchoberfldchen dieses Werkstoffs gibt es
bedingt durch eine zufillige Anordnung der Verstirkungsphasen vermutlich einen Bereich
hoher Spannungskonzentrationen, in dem sich die Kriechschiddigung bis hin zum Kriech-
bruch bevorzugt entwickelt.

¢ Die Porenbildungs- und -wachstumsprozesse unterscheiden sich in den partikelverstirkten
Werkstoffen im Vergleich zum hybridverstirkten MMC. Wihrend in dem hybridverstérk-
ten MMC beide Prozesse iiber das gesamte Kriechexperiment kontinuierlich einer Wachs-
tumsvorschrift folgen, lassen sich in den partikelverstirkten Werkstoffen frithe von spite-
ren Kriechstadien anhand sich dndernder Wachstumsfunktionen der Entwicklungsvorginge
voneinander abgrenzen. Die Wachstumsfunktionen und der Zeitpunkt der Ubergiinge von
den frithen zu den spéteren Kriechstadien sind spannungs- sowie temperaturabhéngig.

e Allen Werkstoffen ist in den friihen Kriechstadien eine linear verlaufende Porenbildung
gemeinsam. In den spiteren Kriechstadien nimmt im Titan-MMC die Porenbildung durch
Versetzungskriechen zu, durch Diffusionskriechen und in der Summe ab. Dagegen nimmt
im AA6061-basierten MMC die Porenbildung auch in den spiteren Kriechstadien bis zum
Kriechbruch weiterhin zu. Im AE42-basierten MMC nimmt im Kriechverlauf die Poren-
bildung durch Oberfldachendiffusion bei der Spannung ¢ =40MPa zu, ansonsten bleibt die
Porenanzahl im Rahmen der Fehlergrenzen konstant.

e Das Porenwachstum der partikelverstirkten MMCs geht wesentlich von einer nach oben
beschrinkten Wachstumsfunktion in den frithen Kriechstadien zu exponentiellem Wachs-
tum in den spiteren Kriechstadien iiber. Nur im AA6061-MMC mit der maximalen Span-
nung und der Temperatur 7 =300°C findet bei der Kriechbelastung das Porenwachstum
bereits in den frithen Kriechstadien exponentiell statt. Im Mg-MMC erfolgt das Poren-
wachstum iiber den gesamten Kriechverlauf entweder linear oder exponentiell.

¢ Der maligebliche Porenbildungs- und -wachstumsmechanismus ist in den Al- und Mg-
MMCs iiber den gesamten Kriechverlauf die Oberflichendiffusion. Im Titan-basierten

MMC erfolgt in den spiteren Kriechstadien ein Mechanismuswechsel, sodass kurz vor
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dem Kiriechbruch das Versetzungskriechen statt der Oberflachendiffusion die Kriechsché-
digung dominiert.

¢ Der Rein-Titan-MMC weist von den drei untersuchten Werkstoffen die grof3te Bruchdeh-
nung und —einschniirung auf. Das Versagen des Werkstoffes erfolgt durch einen duktilen
Gleitbruch der Matrix. Das Kriechverhalten des Aluminium-basierten MMCs zeigt gerin-
gere Bruchdehnungen und —einschniirungen als der Titan-basierte MMC. Der Werkstoff
AA6061+22%(Al,03), versagt bei der Temperatur T =300°C durch den duktilen Gewalt-
bruch. Bei der Temperatur von T =200°C zeigt dieser Werkstoff zusitzlich Anteile eines
transkristallinen Gleitbruchs. Von den drei untersuchten Verbundwerkstoffen besitzt der
Werkstoff AE42+10%(Saffil®)f+1()%(SiC)p das Bruchverhalten mit der geringsten Ver-
formung und ist von dem Versagen der Faserverstirkung getragen.

¢ Die lokale und zeitliche Analyse der Spaltbreiten eines Faserbruches hat gezeigt, dass das
Modell von [EGG94, DLO95, KAUO2], in dem die Spaltbreite als ein Indiz fiir den Zeit-
punkt des Faserbruches im Kriechversuch gewertet wird, nicht uneingeschréinkt gerechtfer-
tigt ist. Die Grofle der Faserbruchfliche sowie die lokale Lage des Faserbruchs in Bezug
zur Werkstoffumgebung sind als Einflussfaktoren fiir das Spaltbreitenwachstum von Be-
deutung. Von der zeitlichen Entstehung des Faserbruchs ist das Spaltbreitenwachstum

weitgehend unabhingig.

Die Untersuchungen dieser Arbeit zeigen, dass die Kriechschdadigungen in Leichtmetall-
Verbundwerkstoffen in Abhédngigkeit vom Matrixwerkstoff und den Verstdarkungsphasen ver-
schiedenen GesetzméaBigkeiten folgen und bestimmbar sind. Die in-situ p-Tomographie
schafft die Voraussetzung der zeitabhingigen, phinomenologischen Analyse der Kriechschi-
digung. Die visuelle und rechnerische Auswertung der 3-dimensionalen Abbildungen ermog-
licht die Ermittlung der zugrunde liegenden mikrostrukturellen Mechanismen, die mit dem
makroskopischen Kriechverhalten korreliert werden konnen. Noch fehlt das Bindeglied, die
mikrostrukturellen Mechanismen der Kriechschidigung in Verbundwerkstoffen im Zusam-
menhang mit den lokal vorhandenen Spannungsverhéiltnissen zu beschreiben und zu quantifi-
zieren. Es gibt zahlreiche Simulationen mit der Finite-Elemente-Methode zu den Spannungs-
verhiltnissen in Verbundwerkstoffen. Ein noch offenes Feld ist jedoch die experimentelle in-
situ Untersuchung lokaler Spannungsverhiltnisse in der Matrix sowie an den Verstidrkungs-
phasen von Metallmatrixverbundwerkstoffen, wie z.B. an Partikel-Clustern bzw. Kurzfaser-
netzwerken, und der sich daraus ergebenden Schidigungsmechanismen im Kriechversuch.
Die prinzipielle Durchfiihrbarkeit solcher Untersuchungen ldsst sich aus den Arbeiten von
Ludwig et al. [LUD10] und Oddershede et al. [ODD12] schlieBen. Es gilt, die phinomenolo-
gische Vorgehensweise der Tomographie mit den quantitativen Methoden der Spannungsana-

lyse auf der Basis von in-situ Kriechexperimenten zusammenzufiihren.
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9. Anhang

9.1 Tabellen

Tabelle Al Eigenschaften der verwendeten Matrixwerkstoffe, keramischen Partikel (Al,O;3, SiC), Kurzfasern (Saffil) und MMCs [BROOI, DIE06,

DIN EN 573-3, FROS82, KAIOO, KAIO3, MATO3, PET02]

Saffil
Eigenschaft a-SiC SiC a-AlLO 96-97 AE42 A/?T66(;61 A f%l Titan
i - 2 3 _ _ . . _ .
o Ale3, 3-4 | MgAIMnSiRE AlMglSiCu |22%A1,05 Rein-Titan
oSi0,
Hexagonal Hexagonal Hexagonal
Kristalltyp Hexagonal kubisch (rhomboedrisch, 0—-Al,05 & kfz &
- (hdp) (hdp)
trigonal)
Zugfestigkeit [MPa] 500 332 2000 237 280 467
0,2% Dehngrenze Ry
(MPa] 130 230 393
E-Modul [GPa] 410 350-461 382 300 45 70 95 108
bei RT
396,2 61,4
E-Modul [GPa] (300°C) (bei 300°C)
SCh“br%‘;?LgT[MPa] H 16,4-10* 1,66-10* 2,63-10* | 3,57-10* | 4,14-10°
15,85-10" 12-10° 1,7-10* Mg) 2,15-10" 3-10"
Schubmodul [MPa] (300°C) (300°C) (300°C) (300°C) (bei 500°C)
13
Bruchdehnung [%] (A 50) 8 30
Dichte [g/cm’] 321 3,1 3,9 3,3 1,79 2,70 4,507
90 (HB
) 1900-3500 9,0 7,0 60 (HBS 1/5) 120 (HB30)
Hiirte 9,7 (Mohs) ) 2,5/62,5) :
(HV) (Mohs) (Mohs) (Brinell) (Brinell) (Brinell)
Schmelztemperatur [°C] 2300 2050 >2000 625 580 1668
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Therm.
Ausdehnungskoeff.
[10°K"]

4,7-5,0

2,7 (RT)
5,1 (538°C)

8,3

4,7

26,1

23

8,6

Wirmeleitfahigkeit
[W/mK]

59

25

84

170-200

21,9

Elektr. Leitfahigkeit
[MSm']

11,7

23-26

2,34

Querkontraktionszahl v
(bei RT)

0,18

0,25

0,26

0,35

0,35

0,33

0,34

Querkontraktionszahl v
(bei T>RT)

0,25

0,42

Durchschnittliche Grofe
[um]

17

12

=3,5
1=200-300

Formfaktor s

57-86

Burgersvektor
[10"°m]

2,86

2,89
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9.1.1 Kriechversuche

Titan+15% (SiC),
Tabelle A2 Normierte Kriechbeanspruchungen
Spannung Temperatur Normierte mechanische Homologe
Probe o T Beanspruchung Temperatur
[MPa] (K] olG TIT,
Probe 1 150 783 5107 0,4
Probe 2 180 783 6107 0,4
Probe 3 180 753 6-107 0,39
AA6061+22% (AL,03),
Tabelle A3 Normierte Kriechbeanspruchungen
Spannung Temperatur Normierte mechanische Homologe
Probe c T Beanspruchung Temperatur
[MPa] (K] clG TIT,
Probe B 70 573 2,7-107 0,67
Probe C 60 573 2,3-107 0,67
Probe D 50 573 1,9-10° 0,67
Probe E 190 473 7,2:107 0,55
AE42+10% (Saffil®)+10% (SiC),
Tabelle A4 Normierte Kriechbeanspruchungen
Spannung Temperatur Normierte mechanische Homologe
Probe c T Beanspruchung Temperatur
[MPa] (K] olu TIT,
Probe 1 60 573 3,6:107 0,64
Probe 2 50 573 3107 0,64
Probe 3 50 543 3107 0,60
Probe 4 40 543 24107 0,60
Probe 5 40 573 2,4-107 0,64
Probe 6 45 573 2,7-10° 0,64
Probe 7 35 573 2,1-10° 0,64
Probe 8 50 573 3107 0,64
Probe 9 35 573 2,1-10° 0,64
Probe 10 45 543 2,7-10° 0,60
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9.1.2 Tomographische Ergebnisse

Titan+15% (SiC),
Tabelle A5 Fit-Parameter fiir Porenbildung in den friihen Kriechstadien
Probe Poren Fit-Parameter B
Gesamtporen 105
Probe 1 sphérisch 4
o =150MPa, T =510°C parallel 11
senkrecht 88
Gesamtporen 624
Probe 2 sphérisch 25
o =180MPa, T =510°C parallel 68
senkrecht 410
Gesamtporen 623
Probe 3 sphérisch 23
o =180MPa, T =480°C parallel 75
senkrecht 520

Tabelle A6 Fit-Parameter fiir Porenbildung in den spdteren Kriechstadien

Probe Poren Yo Al tl 1/t1 Fit-Parameter B
Gesamtporen 3719 58 3,8 0,26
Probe 1 sphérisch 314 0,4 4,7 0,21
parallel 528 6,4 4,7 0,21
senkrecht 2894 118 4,7 0,21

Gesamtporen 16265  -387771 -3,845 -0,26

sphérisch 1110 -151216 -2,79  -0,36
parallel 456
senkrecht 518

Probe 2

Tabelle A7 Fit-Parameter fiir Porenwachstum in den friihen Kriechstadien

Probe Poren Yo Al t1 1/t1
Gesamtporen 38235  -24653 -1146 -8,7-10"
Probe | | SPhérisch 1380 -626 744 -1,3:10°
parallel 5711 -3971 -1013 9,9-10"*
senkrecht 31298  -20298 -1206 -8,3:10*

Gesamtporen 3,7-10" -3,7-10"  -2,410°  -4,2:10”
sphiarisch ~ 1,4-10° -14-10°  -34-10° -29-10°
parallel 20899 34969 2251 4,4-10*
senkrecht  2,5-10° 2,510  -2,1-10®  -4,8:10°

Probe 2

Gesamtporen 415770 -361732 3783 -2,6:10"
sphérisch 10394  -7274 3632 -2,8:10*
parallel 33429 25367 -1385 -7,2:10*
senkrecht 391985 -349092 -3783 -2,6:10*

Probe 3
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Tabelle A8 Fit-Parameter fiir Porenwachstum in den spdteren Kriechstadien

Probe Poren Yo Al t1 1/t1

Gesamtporen 70211 42762 5625 1,810
sphérisch -13749 16617 34547  2,9-107°
parallel 3521 3489 3529  2.810™
senkrecht 588232  -586577 -15623 -6,4-107

Probe 1

Gesamtporen -439315 392970 3149  32-10"
sphiarisch ~ -3,5-10° -3,5-10° 6,5:10° 1,510

Probe2 | arallel  -66290 29689 1589  63-10°
senkrecht 1551470 -1968540 -5252 -1,9-10"
AA6061+20% (Al,03),
Tabelle A9 Fit-Parameter fiir Porenbildung in den friihen Kriechstadien
Probe Poren Fit-Parameter B Messunsicherheit
(Steigung) +15%
Gesamtporen 2329 349
Probe B sphirisch 158 24
o =70MPa, T =300°C parallel 104 16
senkrecht 2066 310
Gesamtporen 2251 338
Probe C sphirisch 122 18
o =60MPa, T =300°C parallel 133 20
senkrecht 1995 299
Gesamtporen 2688 403
Probe D sphirisch 154 23
o =50MPa, T =300°C parallel 112 17
senkrecht 2221 333
Gesamtporen 3225 484
Probe E sphirisch 84 13
o =190MPa, T =200°C parallel 143 21
senkrecht 2803 420

Tabelle A10 Fit-Parameter fiir Porenbildung in den spdteren Kriechstadien

Fit-Para- Messunsicherheit
Probe Poren Yo Al t1 1/t1 meter B +15%

Gesamtporen 2251 338

sphérisch 122 18

Probe C garallel 133 20
senkrecht 1995 299
Gesamtporen 21584  -85821 22 -045 2824 424

Probe D sphérisch 1829 -3062 42 -0,24 255 38
parallel 35917  -36362 -152  -0,007 282 42
senkrecht 17454 -150544  -1,6 -0,625 2992 449
Gesamtporen 3471 521

sphérisch 74 11

Probe E parallel 44 7
senkrecht 3370 506
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Tabelle A1l Fit-Parameter fiir Porenwachstum in den friithen Kriechstadien
Probe Poren Yo Al t1 1/t1 Stefgung B
(linear)
Gesamtporen -1,1-10° 985505 45,04 0,022
ol sphirisch ~ -144464 135483 612 0.016
T_=300°C parallel -123453 117590 54,15 0,019
senkrecht -838003 758553 43,19 0,023
Probe C Gesamtporen 157764  -7100730 -82 -0,012
—60MP sphérisch 7815 -4984 -189 -0,005
T 00°C parallel 587-10°  587-10° -1.6100  -6310°
senkrecht 142839 -89797 -90 -0,01
Probe D Gesamtporen 106812 -69666 -83 -0,012
o =50MPa sphérisch 3798 -2330 -19 -0,052
T __3000 C parallel 7174 2139 -164 -0,006
B senkrecht 96238 -66258 -84 -0,012
Probe E Gesamtporen 155719 -61827 -11 -0,09
o =190MPa sphérisch 34
T_— 200°C parallel 106
- senkrecht 139871 -57269 -11 -0,09
Tabelle A12 Fit-Parameter fiir Porenwachstum in den spdteren Kriechstadien
Probe Poren Yo Al t1 3| ST
(linear)
Probe C Gesamtporen -649361 732175 1998 5%10™
o =60MPa sphérisch 11,4
T =300°C parallel 24,8
senkrecht -425870 499466 1550 6,45-10™
Probe D Gesamtporen -33692 119438 2117 4,7%10™*
o =50MPa sphérisch 228 3172 2190 4,6%10™
T —300°C parallel 4019 1758 1112 910
B senkrecht -8787 88926 2015 5%10™
Probe E Gesamtporen 57783 54001 323 3,1*%107
o =190MPa sphérisch 3,9
T_— 200°C parallel 5,5
N senkrecht 40054 5604 332 3*10°

AE42+10% (Saffil®)+10% (SiC),

Tabelle A13 Fit-Parameter fiir Porenbildung

Probe Poren Fit-Parameter B

Gesamtporen 39361

Probe 5 sphérisch 4278

o =45MPa, T =300°C parallel 5117
senkrecht 29966
Gesamtporen -13114

Probe 6 sphérisch -46

o =40MPa, T =300°C parallel -1164
senkrecht -11904
Gesamtporen -10181

Probe 10 sphérisch 925

o =40MPa, T =270°C parallel -9166
senkrecht -1940




9. Anhang

191

Tabelle A14 Fit-Parameter fiir Porenwachstum

Fit-Parameter B

Probe Poren (i) yo Al t1 1/t1
Probe 5 Gesar'l.lt.poren 33975
sphérisch 372
o =40MPa
T =300°C parallel 8932
- senkrecht 58750
3 7
Probe 6 Gesar‘r‘lt‘poren 1,4-10 2,3-10 193 0,005
sphérisch -151
o =45MPa
T =300°C parallel -13402
B senkrecht 8,310 1,4-10 93 0,011
. 8 . 7 . _4
Probe 10 Gesar‘r‘lt‘poren 1,2-10 2,5-10 2004 5-10
_ sphérisch 43
o =45MPa
T =270°C parallel -6509
- senkrecht 7.2:10"  7.8:106 860 0,0012
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9.2 Bilder
9.2.1 Kriechversuche
Titan+15% (SiC),
= T=510°C, =150 und 180MPa
u Linearer Fit
4x107 4
) n=11
£ _—
-
\_8/" 3x10° Fit-Parameter =~ Wert
A -5,86
B 1,08
150 160 170 180
a log 6 [MPa]

6x10°+ : .
5x10°{ m T=510°C, =110, 150 und 180MPa :
4x1 0»6_' Linearer Fit ]
_ 3x10°- -
"o,
_E2x10° -
5
w
T
()]
o 107 Fit-Parameter ~ Wert Fehler |
A 1249 1,6
B 3,16 076
110 150 180
b log o [MPa]

Abb. Al Ermittlung Spannungsexponenten, a) in-situ Experimente, b) mit Laborergebnis

4,20227E-6 "
—— Linearer Fit

[s]

-

2,26033E-6

In (de/dt

1,54593E-6 { Fit-Parameter Wert

A 14,53
B -21138,15

c=180MPa

Q=175,7kJ/mol

1,26x10°  1,28x10°  1,30x10° 1,32x10° 1,34x10°
1T [1/K]

Abb. A2 Grafische Ermittlung der Aktivierungsenergie fiir o = 180MPa

AA6061+22% (A1,03),
6E-6 : . . . .
= AAB061+22% ALO,
4E-6 T=300°C, o= 50, 60, 70MPa
—— Linearer Fit
2 2E-6
_E
5
s
8 1E-6-
8E-7
6E-7
—1 T T T T T T T T
50 55 60 65 70
log o [MPa]

Abb. A3 Minimale Dehnrate als Funktion der Spannung bei T = 300°C
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AE42+10% (Saffil®)+10% (SiC),

T T T T T T T
O, 1 0, 1
" AE42+10% Safil+10% SIC = AE42+10% Saffil+10% SiC
1E-57 T=800°C 3 T=270°C
— ~ Linearer Fit Linearer Fit
2 ie6 o
g 1567 1 2
—E ~ 1E-6- i
3 =
© 1E-74 4 g
o z
o )}
1E-81 Fit-Parameter ~ Wert L=} Fit-Parameter ~ Wert
A sz A 237
B 15 B 10,7
1E-9 T T T T 1E-7 T T T
35 40 45 50 40 45 50
| MP
a log 6 [MPa] b og ¢ [MPa]
Abb. A4 Bestimmung des Spannungsexponenten, a) T = 300°C,b) T =270°C
= ¢=40MPa = ¢=45MPa
2,26033E-6 1 — Linearer Fit — Linearer Fit
1,11729E-6
2, % Q=51,2kJ/mol
£ 8,31529E-7 Q=191kJ/mol ] £
g S 831520674 j
° Parameter Wert c
= £ 7 26403E-7 Fit-Parameter Wert
3,05902E-74 A 31,89192 E e
B -22976,67879 A 2,878
6,21278E7{ B -6163,268
1,75x10° 1,80x10° 1,85x10° 1,75x10° 1,80x10° 1,85x10°
1/T[1/K
a 1/T [1/K] b [1/K]
1,67017E-5- = 6-50MPa 1
—— Linearer Fit
—&: Q=139kJ/mol
E
g 6.14421E-6 1
kS
< Fit-Parameter ~ Wert
A 117
B -16717,11
2,26033E-6 - . . _
1,75x10° 1,80x10° 1,85x10°
1/T[1/K
c [1/K]

Abb. A5 Bestimmung der Aktivierungsenergie, a) 0 =40MPa, b) 0 =45MPa, c) 0 =50MPa
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9.2.2 Tomographische Ergebnisse

Titan+15% (SiC),
T T T 0,7 40 T T T T
409 Probe 2, 6=180MPa, T=510°C ~Jos Probe 3, 5=180MPa, T=480°C q08
— = Kriechkurve 30 —=— Kriechkurve
. 30 ®  Porositat f 0.5 _ ® Porositaet los
2 loa® ¥ S
o o & 204 ©
5 204 40,3 % g 10,4 %
£ R TR T E
Y < e
a {02 8 O 10 8
10 S {02 &
{01 & 3
0 0- d
10,0 40,0
0 1x10* 2x10* 0 2x10* 4x10°* 6x10° 8x10*
a Zeit [s] b Zeit [s]

Abb. A6 Vergleich der Porosititsentwicklungen und Kriechkurven in den frithen Kriechsta-
dien, a) Probe 3, O =180MPa, T=480°C, b) Probe 2, O =180MPa, T=510°C

40 T T T T T T T 4 T T T T T
Probe 1, 6=150MPa, T=510°C 404 Probe 2, c=180MPa, T=510°C 13
30+ — = — Kriechkurve —43 — = — Kriechkurve
. ® Porositat © — .30+ ® Porositat
& 201 1,2 & {28
=) o o S
S = 5 204 =
£ 10- Bt £ 2
[) 41 '@ 5} a
e e 0 104 1te
o o
0 a &
1o
0+ ] . 40
'10 T T T T T T T T T T T T
0 1x10* 2x10* 3x10* 4x10* 5x10" 6x10* 0 5x10°  1x10* 2x10* 2x10* 3x10°
a Zeit [s] b Zeit [s]

Abb. A7 Kriechkurve und Porositdtsverlauf, a) Probe 1, O =150MPa, T=510°C, b) Probe 2,
O =180MPa, T=510°C

[ ] —
04 . CC) 1o ;‘L’
©
=3
o, 1-1x10* &
e %107 Titan+15% SiC, 6=180MPa, T=480°C g
o LE
% —e— Dehnrate 7-2x10 @
O i10°- ® Porenwachstumsrate §
1-3x10* €
o
g

-3x10° . . — -4x10*

00 02 04 06 08 10
normierte Zeit [s/s]

Abb. A8 Vergleich der Porenwachstumsrate und Dehnrate, Probe 3, O =180MPa, T=480°C
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AA6061+20% (Al,03),

AAB0B1+22% ALO,, c=TOMPa, T=300°C

1400 T

AABDB1+22% AlLO,, 5=60MPa, T=300°C

]
| |
| [ 2000
1200 Probe B | —
|
|
1000
: ’ _ 1500
C 2
3 800 :
1 3
— = 1000
£ 600 E
N [
C N
T 400 a
E S 500
& 200 &
0 80
po,%m 40 -\(\\
gfoesse 100 2 1’5\\
/VO“'G/]
1000
a b
AABOB1+22% ALO,, o-190MPa, T=200°C
1800 § _ -
1600

Probe E

1400
1200
1000
800
600

400

porenanzah! [counts]

200

Abb. A9 Porenanzahl vs. Porengrifie und als Funktion der Zeit, a) Probe B, 0 =70MPa,
T=300°C, b) Probe C, ¢ =60MPa, T=300°C, c) Probe E, 0 =190MPa, T=200°C
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Abb. A10 Vergleich der zeitlichen Entwicklung von Faserbriichen und Kriechkurven, a+b)
Probe 5, o0 =40MPa, T=300°C, c+d) Probe 6, o =45MPa, T=300°C, e) Probe 10,
o0 =45MPa, T=270°C
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Abb. A1l Vergleich der Dehnraten und der Wachstumsraten der Spaltbreiten, a+b) Probe 5,
O =40MPa, T=300°C, c+d) Probe 6, O =45MPa, T=300°C, e) Probe 10, O =45MPa,

T=270°C



9. Anhang 198

9.2.3 Lage der Schidigungen und Bruch

Titan+15% (SiC),
40 L e e e |
Titan+15% SiC, c=180MPa, T=480"C 038
30 J —no— Kriechkurve
® Porositat
086
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. o
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2 104 §
= =4
o [
0 ] g
o
02
0]
—-00
T

T T T T T T T
0 10000 20000| 30000 40000 50000 60000 70000 80000
Zeit [s]

Beginn der Einschniirung

Abb. A12 Beginn der Einschniirung, Probe 3, 0 =180MPa, T=480°C
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Abb. A13 REM-Aufnahmen der Bruchfliche von Probe 2, a) Wabenstruktur, b) Schubwaben
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AA6061+20% (Al,03),

A r
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