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1 Einleitung

Die steigenden Anforderungen hinsichtlich Energieeffizienz und Ressourcenschonung fiihren
zu einem verstirktem Einsatz von Leichtbaukonstruktionen. Neben dem konstruktiven Leicht-
bau, z.B. auf der Basis hochfester Stihle, gewinnt auch der stoffliche Leichtbau zunehmend
an Bedeutung. Zur Zeit etablieren sich Magnesiumbasislegierungen in Bereichen, die neben
erhohten Anforderungen an Verarbeitbarkeit sowie statischer und dynamischer Festigkeit bei
Raumtemperatur auch hohe Anspriiche an die Kriechfestigkeit und die thermische
Ermiidungsfestigkeit stellen. Ein Beispiel fiir ein derart hochbeanspruchtes Bauteil ist das
Hybrid-Zylinderkurbelgehduse des 31-Sechzylinder-Reihenmotors des BMW 3301 (Serienein-
satz seit Mérz 2005), bei dem das Kurbelgehduse aus einer Magnesiumlegierung mit dem

Zylinderblock aus einer iibereutektischen Aluminium-Siliziumlegierung vergossen ist.

Temperaturgradienten oder Werkstoffkombinationen mit unterschiedlichen thermischen
Ausdehnungskoeffizienten bewirken beispielsweise bei An- und Abfahrvorgéngen derartiger
Komponenten lokal unterschiedliche thermische Dehnungen die, gegebenenfalls auch in
Verbindung mit im Bauteil wirkenden Lastspannungen, Wechselplastizierungen zur Folge
haben konnen. Zur Auslegung derartiger Bauteile sollte deshalb das thermische Ermiidungs-
verhalten der beteiligten Werkstoffe beriicksichtigt werden. Um Prognosen zur Beanspruch-
barkeit dieser Bauteile erarbeiten zu konnen, sind somit Kenntnisse iiber die bei thermischer
bzw. thermisch-mechanischer Ermiidung ablaufenden strukturmechanischen Schéidigungs-
prozesse und iiber den zeitlichen Ablauf der Schiadigung sowie entsprechende Werkstoft-

kennwerte notwendig.

Die vorliegende Arbeit soll deshalb einen Beitrag zur Beantwortung der Frage leisten, wie
sich Temperaturwechsel bei Totaldehnungsbehinderung an definiert eingestellten Werkstoff-
zustdnden hinsichtlich Mikrostruktur und Mikro-Eigenspannungszustand, Relaxationsver-

halten, Rissbildung und Rissausbreitung auswirken.

Hierzu werden grundlegende Untersuchungen zur Auswirkung von Temperaturwechseln
unter vollstindiger Behinderung der thermischen Ausdehnung an zwei gebriuchlichen
Magnesiumbasislegierungen im Temperaturbereich von —50°C bis 290°C durchgefiihrt. Als
Versuchswerkstoffe dienen die durch Warmwalzen stark texturierte Knetlegierung AZ31 und
die Gusslegierung AZ91, mit einer fiir die Verarbeitung im Druckguss typischen
Mikrostruktur. Die in thermisch-mechanischen Ermiidungsversuchen beanspruchten Proben
wurden hinsichtlich der Mikrostruktur sowie der Rissbildung und Rissausbreitung licht- und
rasterelektronenmikroskopisch untersucht. Rontgenographisch bestimmte Polfiguren aus-
gewihlter Proben belegen Verdnderungen der urspriinglich vorhandenen Textur. Ergédnzt
wurden die thermisch-mechanischen Ermiidungsversuche durch Untersuchungen zur quasi-
statischen Zug- und Druckfestigkeit sowie zum Relaxationsverhalten unter Zug- und

Druckbeanspruchung.
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2 Kenntnisstand

2.1 Konstruktionswerkstoff Magnesium

Obwohl Magnesium seit 1896 im industriellen Maf3stab produziert wird, fand es zunichst
nicht als Konstruktionswerkstoff, sondern hauptsédchlich als Reduktionsmittel in der
chemischen sowie in der Grundstoffindustrie Verwendung. 1909 wurden Magnesium-
basislegierungen erstmals unter dem Namen ,,Elektron* auf der ILA in Frankfurt vorgestellt.
Der Leichtbauwerkstoff Magnesium erlebte seine erste Bliitezeit in den dreiliger Jahren des
vergangenen Jahrhunderts. Der anhaltende Trend zu Leichtbau und zum ressourcenschonen-
den Werkstoffeinsatz sowie Fortschritte in der Verhiittung des Magnesiums in den vergangen-
en Jahren (z.B. korrosionsbestdndigere HP-Legierungen (,,high purity*) mit besonders kleinen
Gehalten an FEisen, Kupfer und Nickel) bescherte den Magnesiumbasiswerkstoffen eine
Renaissance. Schwerpunkte der neueren Entwicklung im Bereich der Magnesiumtechnologie
bilden neben der Legierungsentwicklung und der Konzeption von Verbundwerkstoffen die
Produktionstechnik sowie die Optimierung des Korrosionsverhaltens von Magnesiumbau-
teilen. Die Hauptziele der Legierungsentwicklung liegen zur Zeit in einer weiteren
Verringerung der Dichte und in der Steigerung der Duktilitdt. Auch die Erhohung der Kriech-
bestindigkeit von Magnesiumbasislegierungen, bei gleichzeitiger Beibehaltung glinstiger
Verarbeitungseigenschaften, stellt ein bedeutendes Ziel der Entwicklung dar.

2.1.1 Reinmagnesium

Aufgrund der geringen Festigkeit hat reines Magnesium trotz seiner niedrigen Dichte von
1,74 kg/dm® als Konstruktionswerkstoff fast keine technische Bedeutung. Mit 45 GPa weist es
einen vergleichsweise geringen Elastizititsmodul auf. Der Schmelzpunkt betragt 650°C. Da
der Siedepunkt lediglich 440°C oberhalb des Schmelzpunktes liegt, sind Schmelzschweil3ver-
fahren schwierig anwendbar. Spezifische Warmekapazitit und mittlerer thermischer Aus-
dehnungskoeffizient sind bei Raumtemperatur mit 1,038 kJ/kg * K bzw. 25 * 10° K™ mehr
als doppelt, die Warmeleitfahigkeit (156 W/m * K) etwa dreimal hoher als diejenige von
unlegiertem Stahl. Reines Magnesium besitzt ein hohes Ddmpfungsvermodgen, das in Abhdn-
gigkeit von der Versetzungsstruktur die GroBenordnung der Dadmpfung weicher Polymere
erreichen kann [1].

Magnesium kristallisiert in hexagonal dichtester Kugelpackung (hdp-Gitter, siche Abbildung
2.1, links). Netzebenen und Gitterrichtungen im Kristall konnen durch Miller- und Richtungs-
indizes (hkl) und <uvw>, die sich auf das in Abbildung 2.1 (rechts) gezeigte Kristall-
koordinatensystem a;, a; und ¢ beziehen, angegeben werden. In der Regel verwendet man
jedoch die viergliedrigen Miller-Bravais-Indizierungen (h'’k'il") und <u'v'tw>, die sich auf das
Koordinatensystem a;, a;, a3 und ¢ beziehen. Die folgenden Gleichungen geben die

Beziehungen zwischen den dreigliedrigen und den viergliedrigen Indizierungen wieder:
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h' h
h h'
k' k
k|=|k"]|, = (GL. 2.1und 2.2)
1 -h-k
1 I
I |
S, [’ 2u-v
u v'+2u
, . V| 1]|2v-u
v |=|u+2v' |, =— (Gl.2.3und 2.4)
, t 3|-u-v
w w
W 3w
Die Verwendung der Miller-Bra- c
vais’schen-Indizierung ermoglicht, A
wie im kubischen System iiblich, TN

die Bestimmung symmetrisch dqui-
valenter Ebenen und Richtungen
durch einfaches Vertauschen der
ersten drei Indizes. In Abbildung
2.2 sind die wichtigsten kristallo-
graphischen Ebenen wiedergege-
ben. Die mit dem Abstand c¢/2 in

einer Doppelgitterstruktur ange-

‘S-.__-.K__—;’/ > a,

Abbildung 2.1: Stapelfolge in hexagonal dichtester Kugelpackung
(links). Elementarzelle mit Koordinatensystem (rechts) [2].

ordneten Basalebenen sind am dichtesten mit Atomen belegt. Alle anderen Ebenen sind durch

geringere Belegungsdichte und ungleichméBige Netzebenenabstinde gekennzeichnet. Dariiber

hinaus weisen sie im Modell starrer Kugeln eine mehr oder weniger starke Welligkeit auf. Die

Richtungen mit der hdchsten Belegungsdichte sind vom Typ <1120>. Mit den Gitterpara-

metern a = 0,3203 nm und ¢ =0,5199 nm ergibt sich fiir die hexagonale Elementarzelle von

Magnesium ein Achsenverhéltnis (c/a-Verhéltnis) von 1,623, das nur geringfiigig kleiner ist,
als das nach dem Modell dichtest gepackter Kugeln ideale Verhiltnis (1,633). Aufgrund der
hexagonalen Gitterstruktur zeigt der Einkristall in vielen Eigenschaften eine deutliche Aniso-

tropie. So betrdgt der lineare Ausdehnungs-
koeffizient nach [4] bei 27°C in c-Richtung
der hexagonalen Elementarzelle 25,7 = 107
K, in a-Richtung jedoch 24,7 * 10° K,
Mit zunehmender Temperatur steigt zwar
der thermische Ausdehnungskoeffizient,
die Richtungsabhingigkeit der thermischen
Dehnung nimmt jedoch ab. Bei 527°C
betrdgt er in c-Richtung 30,5 * 10°¢ K'l, in
Querrichtung 29,8 * 10° K™' [4]. Im Poly-
kristall fiihrt die Anisotropie der thermi-
schen Dehnung zu thermischen Spannun-

Abbildung 2.2: Gleitebenen in hdp-Strukturen,
nach [3].
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gen, bei Vorliegen einer kristallographischen Textur aulerdem zu Abweichungen vom
mittleren linearen Ausdehnungskoeffizienten. Das elastische Verhalten des Einkristalls ist
ebenfalls anisotrop. Es ldsst sich durch eine Steifigkeitsmatrix mit fiinf unterschiedlichen
Koeffizienten (Ci;=59,3; C33=61,5; Cyuu=16,4; C,=257, C;3=21,4 in GPa [4])
darstellen. Die grofite Steifigkeit findet man mit ca. 48 GPa in [0001]-Richtung, den hochsten
Verlust an Steifigkeit (ca. 9%) in [1012]-Richtung.

2.1.1.1 Verformungsverhalten bei niedrigen Temperaturen

Bei niedrigen Temperaturen erfolgt die plastische Verformung von Magnesium durch Verset-
zungsbewegungen und durch mechanische Zwillingsbildung. Das Gleiten von Versetzungen
erfolgt auf den dichtest gepackten Basalebenen vom Typ {0001}. Da von den drei Gleit-
richtungen des Typs <1120> (siche Abb. 2.3 [5]) nur zwei von-
einander unabhingig sind, stehen lediglich zwei aktive, voneinander w@/;—, _ ,_.___f_p\__]
unabhingige Gleitsysteme bereit. Demgegeniiber ist eine beliebige .?f———r—ér fil
plastische Verformbarkeit polykristalliner Werkstoffe ohne Deh- ' '
nungsinkompatibilititen an den Korngrenzen nach dem ,,von-Mises-

Kriteritum*“ an mindestens fiinf voneinander unabhingige Gleit-
systeme gebunden. Polykristallines Magnesium lédsst sich deshalb bei (0001) <1130>

niedrigen Temperaturen nur schlecht verformen - es zeigt im Ver-
. . . . . . Abbildung 2.3: Basis-
gleich zu Metallen mit kubisch raumzentrierter bzw. kubisch flachen- gleitung im hexagonalen

zentrierter Gitterstruktur ein sproderes Verformungsverhalten. Gitter [5].

Neben dem kristallographischen Gleiten in den Basalebenen beobachtet man bei Raumtempe-
ratur die mechanische Zwillings-
bildung als wichtigen Verformungs- Matrix

mechanismus des Magnesiums. Bei
der Zwillingsbildung wird ein Zwilling
Kristallbereich  durch  Scherver-
formung in eine zur Ausgangslage
(Matrix) spiegelsymmetrische Lage  Abbildung 2.4: Prinzip der Zwillingsbildung [6].

iiberfiihrt (siche Abb. 2.4 [6]).

Matrix

Die Spiegelebene zwischen Zwilling und Matrix bezeichnet man als (kohirente)
Zwillingsebene, die anderen Grenzflichen des Zwillings als inkohdrente Zwillingsgrenzen.
Aufgrund der Spiegelsymmetrie besitzen Zwillingsgitter und Matrix die gleiche Kristallstruk-
tur, das Gitter des Zwillings erscheint jedoch um 180° um die Normale der Zwillingsebene
gedreht. Wie in Abbildung 2.5 [7] dargestellt, erfolgt die Zwillingsbildung im hexagonalen
Gitter auf Zwillingsebenen (ZE) vom Typ {1012}, wobei sich die Matrixatome parallel zu
Verschiebungsebenen (VE) vom Typ {1210} in die Zwillingsposition umklappen. Die
Verschiebungsrichtung (VR) ist vom Typ <1011>, die Bewegung der Atome liegt in der
GroBenordnung der Gitterparameter. Das relativ kleine c¢/a-Verhiltnis des Magnesiums fiihrt
dazu, dass sich der Kristall bei Zwillingsbildung in [0001]-Richtung (also senkrecht zu den
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Abbildung 2.5: Zwillingsbildung in hexagonalen Kristallen [7].

Basalebenen) verldngert, in den anderen jedoch verkiirzt. Zwillingssysteme lassen sich nur

dann betitigen, wenn die Zwillingsscherung die aufgeprigten Forménderungen begiinstigt.

Fiir reines Magnesium kann Zwillingsverformung somit durch Zugbeanspruchung in Rich-

tung der c-Achse (normal zu den Basalebenen), sowie durch Druckbeanspruchung parallel zu

den Basalebenen, ausgelost werden. Im Gegensatz zur kristallographischen Gleitung ist die

Zwillingsverformung einsinnig, d.h. Zwillingsbildung tritt nur in der einen, nicht jedoch in

der umgekehrten Beanspruchungsrichtung auf — allerdings belegen Untersuchungen an Mag-

nesiumbasislegierungen von [8] eine begrenzte Reversibilitit der Zwillingsbildung. Mit

zunehmendem Abstand der Atome von der Zwillingsebene steigt der Weg, den sie bei der

Zwillingsbildung zuriicklegen miissen. Die lokale Verformung verursacht dabei Mikroeigen-

spannungen, wodurch ein erheblicher Teil der Verformungs-
arbeit gebunden wird. Um den Energiezuwachs gering zu
halten, sind Verformungszwillinge in Polykristallen meist sehr
schmal. Der ausschlieBlich durch die Zwillingsbildung ver-
ursachte Verformungsbeitrag ist eher gering, und nimmt mit
sinkender KorngréBe noch weiter ab [9]. Die Orientierungs-
anderung der verzwillingten Bereiche stimuliert jedoch die
kristallographische Gleitung, da die Basalebenen in eine zur
Beanspruchungsrichtung glinstigere Position gelangen [10].

Ahnlich der martensitischen Umwandlung im Stahl erfolgt der
Umklappvorgang der Zwillingsbildung spontan, also praktisch
mit Schallgeschwindigkeit. Die hierbei ausgelosten Schall-
wellen konnen duBerlich als Knacken oder Knistern horbar
werden. Die Zwillingsbildung fiihrt zu einem gezackten Verlauf
der Verfestigungskurve, wie in Abbildung 2.6 am Beispiel eines
Zugversuchs an einem Zn-Einkristall gezeigt wird. Das schlag-

Spannung [MPa]
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Abbildung 2.6: Verfestigungs-
kurve eines Zn-Einkristalls [7].
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artige Umklappen der Gitterbereiche in die Zwillingsposition bewirkt eine temporire
Entlastung der Probe. Mit weiterer Zunahme der Totaldehnung steigt die Spannung zunéchst
entlang der elastischen Geraden, bis wiederum plastische Verformung einsetzt, die bei
Zwillingsbildung zu einem erneuten Spannungseinbruch fiihrt.

Werkstoffe mit einer starken Tendenz zur mechanischen Zwillingsbildung weisen oft auch
eine hohe Dichte an Rekristallisationszwillingen auf. Verformungs- und Rekristallisations-
zwillinge besitzen zwar die gleiche atomistische Anordnung, mit der Bildung von
Rekristallisationszwillingen geht jedoch keine Scherung einher. Im metallographischen
Schliff erkennt man Verformungszwillinge an der relativ geringen Dicke sowie an ihren
oftmals spitz zulaufenden Enden (siche Abb. 2.7). Demgegeniiber zeichnen sich
Rekristallisationszwillinge, wie in Abbildung 2.8 zu erkennen ist, durch charakteristisch

gerade Korngrenzen aus [7].

. SR - i
R il b SO —

Abbildung 2.7: Verformungszwillinge in
Reinmagnesium [9]. einer Cu-Zn-Legierung [7].

2.1.1.2 Verformungsverhalten bei hoheren Temperaturen

Bei Temperaturen oberhalb von 225°C [2] werden im reinen Magnesium zusétzliche
Gleitsysteme aktiviert:

e Die einfache Pyramidalgleitung vom Typ {1101}<1120>,
e die ct+a-Pyramidalgleitung vom Typ {1122}<1123> sowie
e die einfache Prismengleitung vom Typ {1100}<1120> [5, 11] (Abb. 2.9).

{1T00 11§0> {1To1 <1120> {1122} <1123>
Prismengleitung Pyramidalgleitung

Abbildung 2.9: Prismen- und Pyramidalgleitung im hexagonalen Gitter [5].
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Die hohe Zahl aktiver Gleitsysteme stellt bei der plastischen Verformung polykristallinen
Magnesiums den Zusammenhalt an den Korngrenzen sicher, so dass Umformprozesse wie
Walzen, Strangpressen oder Schmieden moglich sind. AuBerdem findet mit steigender
Temperatur ein kontinuierlicher Ubergang von zeitunabhiingiger zu zeitabhiingiger Verfor-
mung statt. Zeitabhéngige Deformation bei konstanter Spannung und Temperatur bezeichnet
man als Kriechen, das zeitliche Abklingen einer Spannung bei konstanter Totaldeformation
und Temperatur als Spannungsrelaxation. Die Zeitabhéngigkeit der Kriechdehnung wird
durch die Kriechkurve g; = f(t) charakterisiert, die fiir reine Metalle und einphasige Legierun-
gen oft den idealen Verlauf aufweist. Der ideale Verlauf der Kriechkurve ldsst sich,
entsprechend der Anderung der Kriechgeschwindigkeit, in drei Bereiche unterteilen: Mit der
Lastaufbringung beginnt der primédre Bereich, in dem die Kriechgeschwindigkeit etwa
exponentiell mit der Zeit bis zu einem konstanten Wert abnimmt (auch Ubergangskriechen
genannt). Im sekunddren Bereich bleibt die Kriechgeschwindigkeit konstant (stationires
Kriechen) und steigt im tertidren Bereich (beschleunigtes Kriechen) exponentiell [12] bis zum
Kriechbruch an. Obwohl Kriechprozesse theoretisch schon bei sehr niedrigen Temperaturen
stattfinden, werden zeitabhingige Verformungen in technisch relevanter GrdéBenordnung
meist erst bei Temperaturen von T = 0,4 Ts (in K) (bei reinem Magnesium ca. 96°C) erreicht.
Wichtige Einflussgrofen fiir das Kriechverhalten sind u.a. Temperatur, Spannung und
Beanspruchungsrichtung, Mikrostruktur (z.B. Korngroe und kristallographische Orien-
tierung) sowie die Werkstoffvorgeschichte.

Die das Kriechverhalten dominierenden unterschiedlichen Verformungsmechanismen lassen
sich fiir stationdre Kriechprozesse, in Abhéngigkeit der homologen Temperatur (T/Ts (in [K]))
und der normalisierten Vergleichsspannung (von Mises-Vergleichsspannung, bezogen auf den

Schubmodul G) in Verformungs-
TEMPERATURE, (°C)

I?O 2?0 3]00 400 500 600

mechanismus-Karten darstellen. Ein 200 -i00

o
+
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7
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' HOMOLOGOUS .TEMPERATURE ¥7,,
von Versetzungen notwendige Stoff-
Abbildung 2.10: Verformungsmechanismuskarte fiir Rein-

transport erfolgt im Bereich des magnesium [13].
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Hochtemperaturkriechens (H. T. Creep) durch Volumendiffusion, da die fiir diese Kriech-
prozesse notwendige Aktivierungsenergie etwa der Aktivierungsenergie fiir Selbstdiffusion ent-
spricht. Demgegentiber erfolgt der Stofftransport beim Niedertemperaturkriechen (L. T. Creep)
hauptsdchlich innerhalb der Versetzungskerne, da hier die Aktivierungsenergie fiir das Kriechen
der Aktivierungsenergie der Versetzungskerndiffusion entspricht. Ubersteigt die homologe
Temperatur bei nicht zu kleiner Dehngeschwindigkeit den Wert von 0,78, so wird das Potenz-
gesetzkriechen durch dynamische Rekristallisation iiberlagert. Fiir das Diffusionskriechen ist im
Bereich niedrigerer Temperaturen der Stofftransport entlang der Korngrenzen (Cobble-
Kriechen) der vorherrschende Mechanismus - bei héheren Temperaturen iliberwiegt die
Wirkung der Gitterdiffusion des Magnesiums (Nabarro-Herring-Kriechen). Aufgrund der hohen
Temperaturen bzw. geringer Verformungsgeschwindigkeiten sind die Bereiche des Diffusions-
kriechens und der dynamischen Rekristallisation fiir den Einsatz von Magnesiumbauteilen

allerdings kaum relevant.

2.1.1.3 Kiristallographische Textur

Die kristallographische Orientierung der Korner in polykristallinen Werkstoffen entspricht
nur selten einer statistisch regellosen Verteilung. Vielmehr fithren der Herstellungsprozess
und die Beanspruchungsvorgeschichte zu einer mehr oder weniger ausgeprigten
kristallographischen Textur. Vorzugsorientierungen konnen sich schon durch die Erstarrung
bilden, da bestimmte Wachstumsrichtungen wéhrend der Kristallisation bevorzugt werden. Im
Gegensatz zu den meisten Metallen mit hexagonaler Gitterstruktur vollzieht sich bei
Magnesium das stirkste Wachstum jedoch nicht in <1070>-Richtung, sondern in <1120>-
Richtung [14].

Dartiber hinaus fiihrt die geringe Symmetrie des hexagonalen Kristallgitters bei plastischer
Deformation durch Versetzungsbewegung und Zwillingsbildung zu Texturen, da die
richtungsabhéngige Verformbarkeit die Kristallite in bevorzugte Lagen rotieren lésst.

Die in Abhingigkeit von der Beanspruchungsrichtung durch Strangpressen, Walzen und uni-
direktionales Schmieden entstehenden Vorzugsorientierungen sind in Abbildung 2.11
schematisch wiedergegeben. Im Gegensatz zu der hier gezeigten, vollstindigen Ausrichtung
der Gitterebenen bewirken die Umformvorginge tatsdchlich nur eine teilweise Ausrichtung,

i Ausgangs-
l block
295 Px 720

Scherbe
520 Px 235

Abbildung 2.11: Vorzugsorientierungen nach Walzen (links), Strangpressen (Mitte) und unidirektionalem
Schmieden (rechts) [9].
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wie die in Abbildung 2.12 gezeigten Polfiguren der

Mg
Basal- und Prismenebenen von Reinmagnesium nach (002 ™
Umformung im ebenen Dehnungszustand [15] er- / = RD
kennen lassen. ( N \ -

Ein wesentlicher Grund fiir die Entstehung der Texturen 3.3

2.47

bei nicht zu hoher Temperatur ist die Richtungsab-

{10y

hiangigkeit der Zwillingsbildung. Wie bereits erwéhnt, .83

konnen Zwillinge in Magnesium durch Druckspannun- 1.35

gen parallel zu den Basalebenen, nicht jedoch durch

| 1.(nh
Druckspannungen in Richtung der c-Achse entstehen. | 0.74
Durch Druckbeanspruchung eines Gefliges mit regellos U 0.55
verteilten Kormern bilden demnach nur diejenigen
Gitterbereiche Zwillinge, deren c-Achse etwa normal Abbildung 2.12: Polfiguren von Magne-

sium nach Verformung im ebenen

zur Beanspruchungsrichtung liegt. Aufgrund des nahezu  Deformationszustand [15].
idealen Achsenverhiltnisses von Magnesium reprodu-
ziert die Zwillingsbildung das urspriingliche Gitter unter einem auf die c-Achsen bezogenen
Winkel von ca. 86° [3, 16] so dass sich die Basalebenen des Zwillings etwa normal zur Bean-
spruchungsrichtung ausrichten. Wére neben der Basisgleitung nur die Zwillingsbildung aktiv,
so wiirde man eine scharfe Basaltextur erwarten, die jedoch nur selten beobachtet wird.
Typische Walztexturen zeigen dagegen eine Abweichung der Basalpole um etwa £10° von der
Ideallage, die auch in ,,zweigipfelige* Verteilungen {ibergehen konnen, wie die (0002)-Polfigur

eines kaltverfestigten, schwach angelassenen AZ31-Blechs' von ca. 3 mm Dicke (Abbildung

2.13, oben) zeigt. Die Ursache dieser Abweichungen (0002) .
liegt in der (sehr eingeschriankten) Aktivierung pyrami-

daler Gleitsysteme [15]. Erholungs- [17] und Rekris- ™ <—T
tallisationsprozesse [11] bewirken keine grundsitzliche 7,00
Anderung der Charakteristik der Textur — es tritt ledig- 436
lich eine Abschwéchung auf [18], wie das Beispiel des 7 65
oben genannten AZ31-Blechs nach einstiindiger Aus- 1.63
lagerung bei 345°C (Abb. 2.13, unten) belegt [11]. 1.00
Durch die mit steigender Temperatur eintretende Akti- 0.1
vierung pyramidaler und prismatischer Gleitsysteme 0.38
verliert die Verformung durch Basalgleitung, vor allem Vel

aber die Zwillingsbildung, an Bedeutung. Oberhalb
Abbildung 2.13: (0002)-Polfiguren
von gewalztem AZ31 [11].
formungstemperatur einen Riickgang der in Abbildung  Oben: schwach angelassen,

unten: rekristallisiert.

von 200°C beobachtet man mit steigender Ver-

! Bereits geringe Anteile von Legierungselementen kénnen aufgrund ihres Einflusses auf die Verformungsmechanismen
deutliche Auswirkungen auf die Ausbildung der Verformungstextur haben. Aufgrund der Bedeutung der Magnesiumbasis-
legierung AZ31 fiir die vorliegende Arbeit wurde deshalb in den folgenden Beispielen auf diesen Werkstoff zuriickgegriffen.



16 2 Kenntnisstand

2.13 (oben) durch den Winkel 2¢ charakterisierten Ungleichformigkeit der ,,zweigipfeligen*
Basaltextur - es vollzieht sich ein allmihlicher Ubergang auf die fiir Druckverformung bei
erhohter Temperatur typische, rotationssymmetrische (0001)-Textur [11, 19].

Da an der Texturentstehung stets thermisch aktivierte Prozesse beteiligt sind, héngt die Art der
gebildeten Textur neben der Verformungstemperatur, zumindest im Bereich hoherer [20] und

geringer [19] Verformungsgeschwindigkeiten, auch von der Verformungsgeschwindigkeit ab.

Unter Beriicksichtigung der Aktivierungsspannungen der verschiedenen Gleit- und Zwillings-
systeme lassen sich durch einfache, isotherme Umformvorgidnge erzeugte Texturen fiir einige
wie [15]
Texturentstehung unter thermisch-mechanischer Beanspruchung notwendigen Simulations-

Magnesiumwerkstoffe ~vorausberechnen, zeigt. Die zur Berechnung der
werkzeuge, die den Temperatur- und Geschwindigkeitseinfluss auf die Aktivierungs-

spannungen beriicksichtigen, wurden bislang jedoch noch nicht entwickelt.

2.1.2 Magnesiumbasislegierungen

Zur gezielten Verbesserung der Eigenschaften wird Magnesium mit anderen Metallen legiert.
Fir die Kennzeichnung von Magnesiumbasislegierungen hat die Bezeichnung nach
ASTM B 275 [21] weite Verbreitung gefunden. Hierbei bezeichnet man die Legierungen
durch zwei die Hauptlegierungselemente symbolisierende Kennbuchstaben nach Tabelle 2.1,
gefolgt von den gerundeten Massenanteilen dieser Elemente in Prozent. Demnach enthalten
z.B. die in dieser Arbeit untersuchten Legierungen AZ31 und AZ91 nominell 3 bzw. 9 Ma.-%

Aluminium sowie jeweils 1 Ma.-% Zink.

Kennbuch- Legierungs- |Kennbuch- Legierungs- |Kennbuch- Legierungs-
stabe element stabe element stabe element

A Aluminium K Zirkonium R Chrom

B Wismut L Lithium S Silizium

C Kupfer M Mangan T Zinn

D Cadmium N Nickel AW Yttrium

E SE* P Blei Y Antimon

H Thorium Q Silber V4 Zink
*SE = Seltene Erden: Ce, La, Nd, Pr, Gd, Sm, Yb

Tabelle 2.1: Bezeichnung der Legierungselemente nach ASTM B 275.

2.1.2.1 Verarbeitungsverfahren fiir Magnesiumbasislegierungen

Wie bei Aluminiumwerkstoffen iiblich, so unterteilt man auch Magnesiumbasislegierungen in
Guss- und Knetlegierungen. Wahrend bei den Gusslegierungen die Vergiefbarkeit und das
Formfiillungsvermdgen im Vordergrund stehen, ist bei den Knetlegierungen die plastische
Formbarkeit von besonderem Interesse. Aus wirtschaftlichen und verfahrenstechnischen
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Griinden wird fiir die Herstellung von Magnesiumbauteilen tiberwiegend das Druckgiel3-
verfahren eingesetzt. In diesem Bereich wurden in den letzen Jahren iiber 90% des fiir
Konstruktionszwecke eingesetzten Magnesiums verarbeitet [22], wobei die Automobilin-
dustrie den Hauptabnehmer darstellt. Fiir geringere Fertigungslosgrof3en setzt man Kokillen-
guss- und Sandgussverfahren ein. Moderne GieBverfahren, wie der Vakuum-Druckguss,
vermeiden die Bildung von Gasporosititen [23]. Verglichen mit dem DruckgieBverfahren
ermoglichen Squeeze- und Thixo-Casting dariiber hinaus groflere Variationsbreiten der
Wandstirke eines Bauteils bei geringerer Lunkerbildung und homogenerem Gefiige. Einen
Uberblick iiber moderne DruckgieBverfahren bietet z.B. [24]. Werden besondere Anfor-
derungen an die Verformungsfdhigkeit oder an die Ermiidungsfestigkeit gestellt, so kommen
eher Knetlegierungen zum Einsatz, bei denen die aus dem GieB3prozess stammenden
Unginzen durch Warmumformung (typischer Temperaturbereich 250 - 430°C) weitestgehend
beseitigt werden. Nach dem Umformen, z.B. durch Schmieden, Strangpressen oder Walzen,
ergeben sich feinkdrnige, poren- und lunkerfreie Gefiige ohne erstarrungsbedingte
Entmischungen. Neben der hoheren Bruchdehnung sind die Knetlegierungen auch hinsicht-
lich anderer mechanischer Eigenschaften, wie z.B. der 0,2%-Dehngrenze (Abb. 2.14), vielen

Gusslegierungen tiberlegen. Die durch

Umformvorgénge hervorgerufene Tex- 250
©
tur fiihrt zu einer Richtungsabhingigkeit %
der mechanischen Eigenschaften [25 - £ = g\ \
28], welche sich gezielt nutzen lassen. E[?; 150 5 é
Die Neigung zur Zwillingsbildung fiihrt g ; k Knetlegierungen
. . . d 100 —

bei texturlerten'Magnesmmwerkstoffen 5 [ [ 1
auflerdem zu einer ausgeprigten Zug- £ ,

. S o 950 Gusslegierungen
Druck-Asymmetrie der Festigkeits-
werte. Unerwiinschte Anisotropieeffekte

0 2 4 6 8 10 12
lassen sich durch dreidimensionales Dehnung A, in %

Schmieden bei geeigneter Temperatur- , o .
. . . Abbildung 2.14: Festigkeits- und Dehnungsverhiltnis von
filhrung und Arbeitsabfolge weitgehend = Magnesiumguss- und -knetlegierungen [29].

vermeiden [30].

Die gebriauchlichsten Legierungselemente fiir Magnesiumbasislegierungen sind Aluminium,
Zink und Mangan. Die folgende Ubersicht zeigt die Einteilung der Guss- und Knetlegierungs-
gruppen nach DIN EN 1753 bzw. DIN 1729-1. Dass der Vielfalt der genormten Gusslegie-
rungsgruppen lediglich vier in Deutschland genormte Knetlegierungen (DIN 1729-1)
gegeniiberstehen, unterstreicht die herausragende Rolle der Gusslegierungen. Besonders
hiufig verwendete Gusslegierungen sind AZ91, AZ81 und AMG60 [31]. Die Gusslegierungen
AS41 und AS21 geniigen hoheren Anforderungen an das Kriechverhalten, bei vergleichs-
weise geringer Kostensteigerung. Aufgrund der in den Legierungsgruppen AE, QE, WE und
ZE zur weiteren Erhohung der Kriechbestindigkeit eingesetzten Seltenerdmetalle erhdhen
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sich die Werkstoffkosten auf ein Niveau, das den GrofBserieneinsatz in der Automobilindustrie
ausschlieBBt. Aktuelle Entwicklungen zielen deshalb, unter Beibehaltung oder bei gleich-
zeitiger Verbesserung erwiinschter Werkstoffeigenschaften [32], auf die Substitution

kostenintensiver Legierungsbestandteile, z.B. durch die Erdalkalimetalle Ca und Sr, ab.

Gusslegierungen

MgAlZn AZ

MgAIMn | AM Knetlegierungen

MgAISi AS
1 MgAlZn A7
MgZnCu ZC @ @

MaMn M
1 MgZnREZr ZE @ 9

% MgYREZr | WE

1 MgREAgZr | QE

&
OEOREOOE®

Abbildung 2.15: Einteilung der Guss- und Knetlegierungsgruppen nach DIN EN 1753 bzw. DIN 1729-1 [33].

Von den Knetlegierungen wird AZ31 am hédufigsten verwendet. Die hinsichtlich der
Festigkeit mit AZ31 vergleichbare Knetlegierung M2 besitzt aufgrund ihrer geringen
Duktilitdt nur eine untergeordnete Bedeutung [30]. Mit steigenden Anforderungen an die
Festigkeit kommen die Legierungen AZ61, AZ80, ZK30 und ZK60 zum Einsatz. Sind
auBerdem besondere Anforderungen an die Warmfestigkeit zu erfiillen, werden auch die (als
Gusslegierungen genormten) Legierungen WE43 und WES54 durch Strangpressen oder

Schmieden verarbeitet.

2.1.2.2 Wirkprinzipien legierungstechnischer Mafinahmen zur Festigkeitssteigerung

Neben den Verarbeitungseigenschaften stimmt man auch die mechanischen Eigenschaften
und das Korrosionsverhalten durch geeignete Legierungsmallnahmen auf das jeweilige Anfor-
derungsprofil ab. Die zur Steigerung der spezifischen Festigkeit bei Raumtemperatur und bei
hoheren Temperaturen, sowie die zur Verbesserung der Duktilitdt und der Korrosionseigen-
schaften genutzten legierungstechnischen MalBlnahmen stiitzen sich im Wesentlichen auf

folgende Wirkprinzipien:

e Durch Zugabe geeigneter Legierungselemente werden zur Festigkeitssteigerung neben der
Mischkristallverfestigung auch  Ausscheidungs- und Dispersionshirtungsprozesse
ermoglicht. Feinkornbildende Legierungszusitze (z.B. Zr), fiilhren zu einer starken
Zunahme der Korngrenzflichen, die (bei nicht zu hohen Temperaturen) ebenfalls
festigkeitssteigernd wirken (Hall-Petch-Effekt).

e Duktilitatssteigerungen lassen sich ebenfalls durch feinkornbildende Legierungszusitze
erzielen, da die Einzelbetrige der Verformungsdifferenzen zwischen unterschiedlich
orientierten Nachbarkdrnern infolge von Dehnungsinkompatibilititen im Polykristall mit

sinkender Korngréfle abnehmen. Eine weitere Moglichkeit zur Duktilitétssteigerung
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bieten Legierungselemente (z.B. Li, In), welche die Aktivierung zusitzlicher Gleit-

systeme, auch unterhalb der Raumtemperatur, ermoglichen [34].

e Die Korrosionsbestindigkeit erhoht man sowohl durch Zusatz passivschichtbildender
Legierungsbestandteile (z.B. Al, Be, Si, Ca, Y, Ge, Ga, P), als auch durch Kontrolle der
Bildung kathodisch wirkender Ausscheidungen aus Schwermetallen. Hierzu begrenzt man
z.B. den Fe-, Ni-, Co- und Cu-Anteil auf die fiir ,,high purity“-Legierungen typischen,
niedrigen Konzentrationen, oder bindet Fe-Verunreinigungen durch Mn-Zugabe in

intermetallischen Verbindungen ab [35, 36].

MaBnahmen zur Erhohung der Kriechfestigkeit zielen ebenfalls auf die Mischkristallver-
festigung, die Ausscheidungs- und die Dispersionshdrtung ab, wobei optimale Ergebnisse
durch eine Kombination der genannten Mechanismen erreicht werden. Die positiven Effekte
der Mischkristallverfestigung beruhen hauptsidchlich auf der Einschrinkung der
Beweglichkeit von Versetzungen, sowohl infolge der weitreichenden Verzerrung der
Gleitebenen durch Legierungsatome, als auch durch Behinderung des Quergleitens von
Versetzungen durch die Verminderung der Stapelfehlerenergie. Weiterhin ist die Verankerung
von Versetzungen sowie die Stabilisierung von Stapelfehlern durch geldste Legierungsatome
moglich. Dartliber hinaus kann durch geeignete Legierungsbestandteile ein positiver Einfluss

auf die Solidustemperatur und den Diffusionskoeffizienten genommen werden.

Durch die Bildung von Ausscheidungen wird die Versetzungsbewegung ebenfalls erschwert.
Wenn die Ausscheidungen einen wirksamen Beitrag zur Verringerung der Kriechverformung
leisten sollen, miissen sie thermisch moglichst stabil sein. Diese Bedingung erfiillen am
ehesten kohdrente Ausscheidungen mit geringer Grenzflichenenergie, deren Bestandteile eine
geringe Diffusivitdt im Matrixmetall aufweisen [37]. Alternativ lassen sich unterschiedliche
Ausscheidungsvorginge sequentiell staffeln, so dass neue Ausscheidungen entstehen, wih-
rend sich die zuvor gebildeten auflosen oder liberaltern. Aufgrund der Spannungsabhingigkeit
des Ausscheidungsverhaltens [38] entstehen die Ausscheidungen jedoch bevorzugt in durch
Zugspannungen aufgeweiteten Gitterbereichen, und leisten so einen Beitrag zum primédren
Kriechen. Damit Ausscheidungen ein wirksames Hindernis flir Versetzungen darstellen,
miissen sie in dichter Verteilung und mit einer gewissen MindestgroBe vorliegen. Mit
Ausscheidungen, die einen hohen Anteil an Matrixmetall enthalten, ist dies schon bei
verhéltnisméBig kleinen Konzentrationen an Legierungselementen zu erreichen. Ferner sollten
die Ausscheidungen von ausreichender Festigkeit sein, damit sie nicht von den Versetzungen

geschnitten werden konnen.

Fiir im DruckgieBverfahren hergestellte Magnesiumbauteile wird eine Warmebehandlung zur
Ausscheidungshirtung jedoch nur in Ausnahmefillen durchgefiihrt. Neben der Gefahr der
Blasenbildung durch die Expansion gasgefiillter Poren entsteht durch Kornvergroberung beim
Losungsglilhen ein Festigkeitsabfall, der durch die Ausscheidungshiartung kaum zu

kompensieren ist. Andererseits ist die Ausscheidungshirtung von Sandgussteilen gédngige
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Praxis. So entstehen durch Ausscheidungshirtung der im Sandguss verarbeiteten Magnesium-
basislegierung WE43 feinstverteilte Ausscheidungen, welche nicht nur die mechanische
Festigkeit, sondern aufgrund ihrer thermischen Stabilitdit auch die Kriechfestigkeit stark
erhohen. Hierdurch wird verstdndlich, weshalb Druckgussteile aus Magnesiumbasis-
legierungen hinsichtlich des Kriechverhaltens den Aluminiumwerkstoffen unterlegen sind,
spezielle, im Sandguss verarbeitete Magnesiumlegierungen nach geeigneter Wérmebehand-
lung die Kriechfestigkeit von Aluminiumlegierungen jedoch iibertreffen [39].

Fiir die Dispersionshirtung setzt man Legierungselemente (z.B. Si, RE, Sr, Ca) hinzu, welche
eine dichte Verteilung intermetallischer Partikel wéahrend des Erstarrungsprozesses bilden.
Diese Partikelverteilungen sollten fiir eine optimale Wirksamkeit einen hohen Dispersions-
grad f/r aufweisen, wobei f der Volumenanteil und r der mittlere Radius der Partikel ist.
Bilden die genannten Dispersoide im Bereich der Korngrenzen dreidimensionale Netzstruk-
turen aus, so verstérkt sich ihre Wirksamkeit hinsichtlich der Steigerung der Kriechfestigkeit.
Eine weitere Steigerung der Kriechbestindigkeit wurde beobachtet, wenn sich die Dispersoide
mit dem zur Mischkristallverfestigung zugesetzten Element verbinden und somit den Anteil

des niedrigschmelzenden Eutektikums entlang der Korngrenzen reduzieren [39].

2.1.2.3 Legierungssystem Mg-Al-Zn

Das Legierungssystem Mg-Al-Zn stellt die Basis fiir die AZ-Legierungsreihe dar.
Gebrduchliche Legierungen dieser Reihe weisen einen maximalen Aluminiumanteil von
10 Ma.-% auf, der Zinkanteil betrégt meist deutlich weniger als 4 Ma.-%. Wie die Zustands-
schaubilder Mg-Al bzw. Mg-Zn (Abb. 2.16) erkennen lassen, liegen diese Konzentrationen -
jedes Legierungselement fiir sich betrachtet - unterhalb der maximalen Ldslichkeit im

Magnesium-Mischkristall. Die maximale Loslichkeit von Aluminium in Magnesium liegt bei
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Abbildung 2.16: Zustandsschaubild Mg-Al nach [40] in [42] (links) bzw. Mg-Zn nach [41] in [42]
(rechts).
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der eutektischen Temperatur von 436°C und betrdgt 12,7 Ma.-%. Zink 16st sich bei 340°C zu
maximal 6,2 Ma.-% in Magnesium. Da die Loslichkeiten bei Abkiihlung stark absinken (2,3
Ma.-% Aluminium [43] bzw. 1,6 Ma.-% Zink [8] bei 100°C), besteht die Moglichkeit zur
Ausscheidungshirtung. Betrdgt der Zinkanteil weniger als 1,6 Ma.-%, so beeinflusst dieses
Legierungselement die Loslichkeit von Aluminium in Magnesium nur unwesentlich [8]. Eine
gesonderte Magnesium-Zink-Phase ldsst sich im Geflige auch bei Raumtemperatur und

hoheren Zinkkonzentrationen kaum feststellen [43 - 45].

Aufgrund der begrenzten Diffusionsfiahigkeit der Legierungsbestandteile im Magnesium-
Mischkristall erstarren AZ-Legierungen bei

100 I[ | . |
praktisch {iblichen Abkiihlgeschwindigkeiten 90

Schmelze

nicht vollstindig zu Magnesium-Misch- 801

60, . |
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Abbildung 2.17: Berechnete Phasenanteile bei

Ma.-%. Ferner ergaben sich, wie in Abbildung  der Scheil-Erstarrung von AZ91 [46].
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2.17  gezeigt, kleinste = Mengen  der
intermetallischen Verbindungen AlsMns und | * £ W - 'i\;\t_ﬁ’;;’v‘-‘

Al;1Mny (jeweils ca. 0,06 Ma.-%) sowie ein ‘}br 4
geringer Anteil der terndren Phase @ i ¥ ‘; ¢ Q:— f_,‘_“\
(MgsZn,Al,) [46]. Experimentelle Befunde =% S ik
bestitigen den durch die Modellrechnung } LA -:5':1?;?” 3
abgeschitzten  eutektischen — Anteil:  In | S5 fo »'4?
Abbildung 2.18 ist das Gefiige von im e ¢ £ Wened,, / '
Druckguss verarbeitetem AZ91 wiedergege- '1 “A"'f‘.‘"‘j ” W
ben. Man erkennt zwischen den primir _ ‘ ' o

erstarrten Mischkristallen einen hohen Anteil Abbildung 2.18: Gefiige von druckgegossenem
. AZ91 [46].
an (Mg)-Mg,-Al,,-Eutektikum [46]. [46]

Haufig beobachtet man auch entartete Eutektika, bei denen die y-Phase (Mg;7Al;z)
tiberwiegend isoliert auf den Korngrenzen vorliegt, da sich der Mischkristallanteil des
Eutektikums an bereits vorhandene, primér erstarrte Mischkristalle anlagert. Ein Beispiel
hierzu bietet die in Abbildung 2.19 (links) gezeigte Kokillengusslegierung GK-MgAl16Zn3
[43].
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Nach dem Umformen, dem oft noch eine Homogenisierungsbehandlung vorangestellt wird,
liegt die Magnesiumknetlegierung AZ31 mit einphasigem Gefiige vor. Die Ursache hierfiir
liegt neben dem relativ kleinen Anteil an Legierungselementen in der geringen Diffu-
sionsfahigkeit dieser Elemente im Magnesium-Mischkristall. Demgegeniiber finden sich im
zeiligen Sekundérgefiige der stranggepressten Legierung AZ91F neben groberen Teilchen
einer AI-Mn-Phase feinverteilte Ausscheidungen der y-Phase (Abb. 2.19, rechts).

Abbildung 2.19: Primérgefiige der Kokillengusslegierung GK-MgA16Zn3 (links) [43], zeiliges
Sekundirgefiige von stranggepresstem AZ91F (rechts) [43].
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2.2 Mechanische Eigenschaften der Aluminium-Zink-Magnesiumbasislegierungen

2.2.1 [Elastisches Verhalten

Das elastische Verhalten von Magnesiumbasislegierungen wird neben dem nominellen Anteil
an Legierungselementen auch von der Gefiigeausbildung und dem Porenanteil [47], sowie

von einer eventuell vorhandenen Textur beeinflusst.

Bei der Erstarrung von im Druckguss hergestellten Bauteilen aus AZ91 entsteht im ober-
flichennahen Bereich ein sehr feinkorniges, porenarmes Gefiige aus iibersittigten a-Misch-
kristallen und iiberwiegend auf den Korngrenzen lokalisierter y-Phase (Mg;7Al;2). Der mit
zunehmender Bauteildicke abnehmende Anteil des relativ harten Randbereichs bewirkt ein
Absinken des Elastizitaitsmoduls. Man beobachtet z.B. bei Anstieg der Probendicke von 1 mm
auf 6 mm ein Absinken des Elastizititsmoduls um ca. 3% (von 43,6 auf 42,3 GPa) [48].
Dariiber hinaus findet man mit zunehmender Probendicke einen steigenden Mikrolunker- und
Porenanteil, der ebenfalls zu einem Absinken der Probensteifigkeit fiihrt.

Da Magnesiumknetlegierungen nach dem Umformen eine relativ homogene, praktisch poren-
und lunkerfreie Mikrostruktur aufweisen, werden diese Effekte dort nicht festgestellt. Im All-
gemeinen besitzen umgeformte Magnesiumbauteile jedoch eine deutliche Textur, die sich auf-
grund der auf die hexagonale Elementarzelle des Magnesiums bezogene Richtungsabhingig-
keit der elastischen Konstanten (sieche Abschnitt 2.1.1) in einer makroskopischen Anisotropie
des Elastizitdtsmoduls wiederspiegelt.

Mit zunehmendem Anteil der y-Phase steigt der Elastizitdtsmodul, wie [47] am Beispiel von
druckgegossenem AZ91 zeigt. Eine Steigerung des Volumenanteils der y-Phase von 0% im
16sungsgeglithten Zustand auf 17% nach 350-stiindiger Auslagerung bei 165°C erhoht den
Elastizitdtsmodul von 43,2 auf 46 GPa.

Unabhédngig von der Verarbeitung zeigt der Elastizititsmodul von Magnesiumbasis-
legierungen eine deutliche Temperaturabhéngigkeit, wie die in Abbildung 2.20 gezeigten
Beispiele belegen. Sowohl die Knet- als auch die Gusslegierungen zeigen mit steigender
Versuchstemperatur ein Absinken der im Zugversuch bestimmten Elastizitdtsmoduln.
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Abbildung 2.20: Abhingigkeit des E-Moduls verschiedener Magnesiumgusslegierungen von der Temperatur.
Links: Druckgegossene Probestibe mit einer Dicke von 5 mm [49].  Rechts: Knetlegierung ~ AZ61 [44].
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2.2.2 Kriechfestigkeit und Relaxationsverhalten

Das Kriechverhalten von Magnesiumgusslegierungen der AZ-Reihe wird durch das Kriech-
verhalten der Korngrenzen und der korngrenzennahen Bereiche dominiert. Zwar fordern die
durch Korngrenzen gestorten Kristallgitter generell die Kriechneigung, besonders nachteilig
wirken jedoch die im Erstarrungsgefiige der Gusslegierungen auf den Korngrenzen lokalisier-
ten eutektischen Gefiigebestandteile mit relativ geringen Schmelzpunkt (eutektische Tempera-
tur des (Mg)-Mg,7Al ,-Eutektikums ca. 437°C, Mg-Zn-Eutektikum ca. 340°C) [50]. Bei der

Magnesiumgusslegierung AZ91 be- 1 | I i I
wirken diese Bestandteile oberhalb 08 Kriechkurve far 100°C und 100 Mﬁi/
einer Temperatur von 120°C [5] einen & A“ﬂ/ A/ZSH
starken  Festigkeitsabfall, wie die §’ 0.6 L~ /A._--—--"”"
=
Kriechdiagramme ausgewéhlter Mag- © 0.4 / e AS21
e //,/___,,_ |
nesium-Druckgusslegierungen [51] in @ dn % —| ot
Abbildung 2.21 zeigen. < %‘""ﬂ_—_ “NAE42
Die fiir Druckgussbauteile typische, ge- 0 20 4028“ in h60 60 100
ringe Korngréfe von 5 bis 100 pm fiihrt 1
zwar bei nicht zu hohen Temperaturen Kfriechkurveltur 150°C lund 30 M[:Foa
aufgrund des Hall-Petch-Effekts zu 3 08
einer deutlichen Festigkeitssteigerung, & 0,6
. . . 2 AM60
sie bewirkt aber auch eine besonders £ -~ o o e
hohe Kriechanfilligkeit. Den Einfluss % AM20 ASD1 AZ91
des Korngrenzengleitens bei Kriechbe- g 02 E | — o
anspruchung belegen z.B. von [52] an o 50 0 =5 = 0

gedtzten AZ91-Kriechproben beobach- Zeitin h
tete Verschiebungen von Markierungs- ~ Abbildung 2.21: Kriechkurven von Mg-Druckguss-

o legierungen [51].

linien auf benachbarten Koérnern.
Mit steigendem Aluminiumanteil findet man eine zunehmende Zug-Druck-Asymmetrie im
Kriechverhalten aluminiumiibersittigter Magnesiumbasislegierungen. Die bereits erwihnte
Spannungsabhingigkeit von Ausscheidungsprozessen leistet unter Zugbeanspruchung einen
grofleren Beitrag zum priméren Kriechen, als unter Druckbeanspruchung. In-situ Rontgenbeu-
gungsexperimente bei einer Temperatur von 225°C belegen hierzu die Aufweitung des Matrix-

gitters von gegossenen AZ91-Proben wihrend der Ausscheidung der Mg;;Al,-Phase [53].

Relaxationsprozesse sind oft durch fiir Kriechprozesse gebrduchliche Gleichungen
beschreibbar. Diese Tatsache begriindet [54] mit der Ahnlichkeit des Zusammenhangs
zwischen Spannung und Dehngeschwindigkeit, der sich fiir gegossenes AZ91hp als maxi-

maler Verformungswiderstand (€_. ) im Kriechversuch bzw. bei durch Spannungsspriinge

min

unterbrochener Relaxationsbeanspruchung einstellt, obwohl in beiden Fillen unterschiedliche

Versetzungsstrukturen vorliegen.
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2.2.3 Festigkeitsverhalten unter quasistatischer Beanspruchung bei Raumtemperatur

In Tabelle 2.2 sind im Zugversuch bestimmte Werte fiir die 0,2%-Dehngrenze, die Zugfestig-
keit und die Bruchdehnung (9) fiir AZ31 und AZ91 bei Raumtemperatur in Abhéngigkeit von
dem Verarbeitungsverfahren wiedergegeben. Man erkennt, dass diese Magnesiumbasislegie-
rungen unter quasistatischer Belastung oft eine stirkere Abhdngigkeit der Festigkeitskenn-
werte vom Verarbeitungsverfahren zeigen, als vom Anteil und der Art der zugesetzten Legie-
rungselemente. Bei Raumtemperatur wirkt ein zunehmender Anteil von Legierungselementen
jedoch festigkeitssteigernd, wenn optimale Verarbeitungsbedingungen eingehalten werden.

Legie- |Herstellungsverfahren | Behand- Rpo2 R S Quelle
rung lungs- [MPa] [MPa] [%]
zustand
geschmiedet > 155 > 240 > 8 [55]

— |stranggepresst + 191-323 | 245-335 | 9,4-20,3 [56]

S geschmiedet
gewalzt bzw. > 155 > 240 >10 [55]
stranggepresst
Sandguss 90 - 120 160 - 220 2-5 [57]
Kokillenguss F 110-130 | 160 -220 2-5 [57]
Druckguss 140 - 170 | 200 -260 1-6 [58]
Rheocasting - 200 - 260 4-17 [59]
stranggepresst 227 -364 | 325-400 1,9-7,1 [60]

= |(bei 200 - 350°C)

[:]: gewalzt (bei 400°C) 269 330 10,7 [61]
Sandguss T4 110 - 140 6-12 [57]
Kokillenguss T4 120-160 | 240 -280 6-10 [57]
Sandguss 150 -190 2-7 [57]
Kokillenguss T6 150-190 | 240-300 2-7 [57]
Rheocasting - 210-270 | 85-11,5 [59]

Tabelle 2.2: Festigkeit der Magnesiumlegierungen AZ31 und AZ91 in Abhédngigkeit von der Verarbeitung.

Bei Gussteilen verfolgt man zwei unterschiedliche Strategien zur Festigkeitssteigerung: Die
relativ grobkornigen Gefiige von im Sand- oder Kokillengussverfahren verarbeiteten Teilen
lassen sich einer Ausscheidungshirtung unterziehen. Neben der Festigkeitssteigerung verbes-
sert man hierdurch die Duktilitdt, da die y-Phase (Mg;7Al;2) in der Form homogen verteilter,
feiner Ausscheidungen weniger versprodend wirkt, als in Form des im Bereich der Korn-
grenzen lokalisierten, entarteten Eutektikums des Gusszustands [62]. Andererseits erzeugt
man durch die z.B. im DruckgieBverfahren iiblichen, hohen Abkiihlgeschwindigkeiten oder
durch gezielte Keimbildung in semisoliden Prozessen (Thixo- oder Rheocasting) feinkdrnige
Gefiige hoherer Festigkeit, da, wie z.B. Untersuchungen von [60, 63, 64] zeigen, die 0,2%-
Dehngrenze auch fiir AZ31 und AZ91 mit sinkender Korngroe der Hall-Petch-Beziehung
gemiss zunimmt. Eine Wirmebehandlung dieser Gefiige fiihrt man nur in Ausnahmefillen
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durch. Die Zielsetzung liegt dann meist in der Erhohung der Duktilitdt, da der durch
Ausscheidungshértung moglichen Festigkeitssteigerung der Festigkeitsverlust durch Korn-
wachstum gegeniiber steht.

Wie bereits erwéhnt, resultiert die iiberdurchschnittliche Festigkeit und Duktilitdt der durch
Umformverfahren verarbeiteten Magnesiumlegierungen aus feinkornigen, oft einphasigen
oder zumindest relativ homogenen, poren- und lunkerfreien Gefiigen. Stets bildet sich jedoch
eine mehr oder weniger ausgeprégte, fiir den jeweiligen Umformprozess charakteristische
kristallographische Textur, die aufgrund der Richtungsabhidngigkeit der mechanischen
Eigenschaften des hexagonalen Kristallgitters eine Anisotropie der makroskopischen
Festigkeit des Polykristalls bewirkt. Allerdings beziehen sich die Festigkeitsangaben von
Walz- oder Strangpresserzeugnissen in der Regel auf die Walz- oder Extrusionsrichtung.
Schon unter Zugbeanspruchung werden in anderen Richtungen oftmals deutlich geringere
Festigkeiten erzielt, wie die in Tabelle 2.3 wiedergegebenen Beispiele [28] fiir stranggepress-
tes AZ31 und AZ80 belegen. Die relativ hohen Festigkeitswerte unter Zugbeanspruchung in
Pressrichtung resultieren aus der unter diesen Bedingungen stark erschwerten Plastizierbar-
keit. Aufgrund der fast vollstdndig parallel zur Kraftrichtung ausgerichteten Basalebenen
(siche Abbildung 2.11) kann die Basisgleitung nicht aktiviert werden. Die Zwillingsbildung
scheidet hier aufgrund der zur Kraftrichtung ungiinstig orientierten Elementarzellen als
bedeutender Verformungsmechanismus ebenfalls aus. Demgegeniiber erreicht die 0,2%-
Dehngrenze von quer zur Pressrichtung orientierten Proben nur ca. 60% der in Pressrichtung
bestimmten Werte, da erhebliche Anteile der Korner eine fiir Basisgleitung bzw. eine fiir
Zwillingsbildung giinstige Orientierung aufweisen. In dhnlicher Weise werden die Zug-
festigkeit, die Bruchdehnung und die Brucheinschniirung von der Probenlage beeinflusst.
Unter Druckbeanspruchung in Pressrichtung kann die 0,2%-Dehngrenze auf ca. 60% des im
Zugversuch bestimmten Werts absinken, da der iiberwiegende Anteil der Korner fiir
Zwillingsbildung giinstig orientiert ist.

. Beanspruchungs- Ryo2 Rano2 R o U}
Legierun X P, P
glerung richtung [MPa] [MPa] [MPa] [%0] [%o]
in Pressrichtung 210 130 280 15 26
AZ31 normal zur
Pressrichtung 140 120 255 11 12
in Pressrichtung 245 190 340 12 14
AZ80 normal zur
Pressrichtung 140 130 200 3 6

Tabelle 2.3: Festigkeitsmerkmale von stranggepresstem AZ31 und AZ80 in Abhédngigkeit von der
Beanspruchungsrichtung [28]. (8 = Bruchdehnung, = Brucheinschniirung).

Im Vergleich zum Strangpressen wird durch Walzen eine schirfere Textur erzeugt, die auf
eine Normale zur Blechebene bezogen, weitgehend rotationssymmetrisch ist (siche Abschnitt
2.1.1.3). Dementsprechend &hnlich sind die in allen Richtungen parallel zur Blechebene
gemessenen Festigkeitswerte, wie in Abbildung 2.22 [17] fiir Zugproben gezeigt wird, die
unter verschiedenen Winkeln zur Walzrichtung aus einem AZ31-Blech entnommen wurden.
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Die an Strangpresserzeugnissen beobachtete unterschiedliche Festigkeit unter Zug- und
Druckbelastung [25] findet sich auch an gewalzten Magnesiumblechen, wie z.B.
Untersuchungen von [26, 27] an AZ31 (Abb. 2.23) bzw. von [28] an AZ80 (Tabelle 2.4)
belegen. Der Unterschied des Werkstoffwiderstands gegen einsetzende plastische
Deformation ist auch hier auf die Abhéngigkeit der Zwillingsbildung wvon der
Beanspruchungsrichtung zuriickzufiihren.
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Abbildung 2.22: Zugfestigkeit, 0,2%-Dehngrenze

Betrag der Totaldehnung [9%]

Abbildung 2.23: Spannung-Dehnung-Kurven von

und Bruchdehnung eines 1 mm starken AZ31-Blechs
in Abhédngigkeit von der Probenorientierung [17].

AZ31, ermittelt im Zug- bzw. Druckversuch bei
Raumtemperatur [8].

. Rpo2 Rapo.2 R )
Beanspruchungsrichtung [MpPa] [M%a] [MPa] %] [(}Z) 1
AZ80 in Walzrichtung 290 185 340 8,2 14
AZ80 quer zur Walzrichtung 295 - 350 7,4 12

Tabelle 2.4: Festigkeit von gewalztem AZ80 in Abhédngigkeit von der Beanspruchungsrichtung [28].
(8 = Bruchdehnung, \ = Brucheinschniirung).

Im Gegensatz zu den durch Umformverfahren verarbeiteten Magnesiumlegierungen weisen
die meist nur geringfiigig texturierten Gussstiicke in Zug- und Druckrichtung nahezu iden-
tische Betrdge fiir die 0,2%-Dehn- bzw. Stauchgrenze auf, wie Untersuchungen von [8] und

[65] an druckgegossenem AZ91 belegen.

Viele Magnesiumlegierungen zeigen nach 200 — ——

plastischer Vorverformung bei Umkehrung 160 | | 0.2%-Dehngrenze

der Beanspruchungsrichtung einen deutlich 190 | f é . |

verringerten Widerstand gegen einsetzende & a0 | | Zug 43 MPa

plastische Deformation. Dieser Effekt wird %

als Bauschingereffekt bezeichnet. Untersu- 3 [, U-qufe—ngghf— i

chungen von [8] an gewalztem AZ31 und 2 °

aP druckgegossenem AZ91 ergaben nach -40 + - Druck:

einer Vorverformung in Zug- oder Druck- —ap Druck: 83 MPa | 100 MPa

richtung mit einem Prozent Totaldehnung P m————

nach Umkehrung der Beanspruchung ein 0o 04 08 1272 08 -04 0O
Dehnung [%] Dehnung [2]

Absinken der 0,2%-Dehn- bzw. Stauch-
grenze um etwa 50%, wie das Beispiel fiir
gewalztes AZ31 (Abb. 2.24) zeigt.

Abbildung 2.24: Spannung-Dehnung-Kurven von
AZ31, Vorverformung auf 1% (links) bzw. —1%
(rechts) und Riickverformung [8].
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2.2.4 Festigkeitsverhalten unter quasistatischer Beanspruchung bei erhohter Temperatur

Mit steigender Temperatur nehmen die 0,2%- 300 100
Dehngrenze und die Zugfestigkeit von
Magnesiumlegierungen ab, wihrend die — 2507 80 _
. . . o 1 o
Bruchdehnung zunimmt. Knetlegierungen mit = =
. .. . . o 200 L6 ©
relativ homogenen, quasi einphasigen Gefii- g’ é
. . o . c <
gen zeigen auch bei erhdhter Temperatur eine S 150- 40 O
mit dem Aluminiumanteil zunehmende Zug- § §
. . . . .. c i i 5
festigkeit bei  gleichzeitig abnehmender & 100 AZ31, gewalzt 20
Bruchdehnung, wie in Abbildung 2.25 am 1 —+— AZ61, gewalzt |
Beispiel von gewalzten Blechen aus AZ31 500 " 50 100 150 200 258
bZW. AZ61 gezeigt lSt Temperatur [°C]
An gegossenen AZ-Legierungen mit hohem  Apbildung 2.25: Zugfestigkeit und Bruchdehnung
Aluminiumanteil beobachtet man mit steigen- ~ Von gewalztem AZ31 bzw. AZ61 in Abhangigkeit
] von der Temperatur, nach [66].
der Temperatur einen besonders stark aus-
gepriagten Festigkeitsabfall (siche Abb. 2.26).
Hierfiir ist die im Gusszustand {iberwiegend 300 100
o AZ91, gegossen
auf den Korngrenzen lokalisierte y-Phase
ursdchlich, die zwar bei moderaten E 2507 zugfestigket 80 —_
*
Temperaturen eine  festigkeitssteigernde = >
. P . . s 8 o 2007 0,2%-Dehngrenze r60 2
Wirkung  besitzt, mit  zunehmender § 2
c e
Temperatur jedoch ,,erweicht” und somit das § 1501 L40 3
Q. e
Korngrenzengleiten stimuliert. 2 S
c —_
S © 1001 F20 O
Die mit steigender Temperatur zunehmende < | Bruchdehnung
Aktivitdt alternativer Verformungsmechanis- 50 — 0

-50 0 50 100 150

Temperatur [°C]

men (siche Abschnitt 2.1.1.2) bewirkt ein

Nachlassen der Richtungsabhingigkeit der
Abbildung 2.26: Zugfestigkeit, 0,2%-Dehngrenze und
Bruchdehnung von gegossenem AZ91 in Abhéngig-
[17]. Allerdings findet die Anndherung der keit von der Temperatur, nach [51].

Festigkeitswerte texturierter AZ-Legierungen

Werkstoffwiderstinde gegen einsetzende

plastische Deformation aufgrund unterschiedlicher Ausgangs- und Belastungszustinde nicht
auf einem einheitlichen Temperaturniveau statt (vgl. Abb. 2.27). Die Zug-Druck-Anisotropie
von in Walzrichtung beanspruchtem AZ31 (Beispiel in Abb. 2.23 nach [8]) verschwindet,
wenn die 0,2%-Derhngrenze temperaturbedingt dem Betrag der nahezu temperaturunabhéngi-
gen Zwillingseinsatzspannung entspricht. Demgegeniiber ist die Zwillingsbildung bei den in
Abbildung 2.27 gezeigten Beispielen fiir die Zugverformung von gewalztem [8, 17] bzw.
stranggepresstem [56] AZ31 aufgrund der vorliegenden Textur bzw. der Versuchstempera-

turen nur von untergeordneter Bedeutung. Hier fiihren wechselnde Anteile der bei
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RN
o

unterschiedlich ~ hoher AZ31, gewalzt

Spannung aktivierbaren R

- —Oo— = _P02(nWR)
Gleitsysteme an der Ge- 4,902 (in WR)
samtverformung ledig- 1,41 R
lich zu einem deutlichen —— = _P02(nWR)

p0.2 (quer z. WR)

Riickgang der Anisotro-

./-’.‘/ AZ31, stranggepresst
R

_ p0.2 (in Press-R.)
+ = Ri

p0.2 (quer z. PR)

pie des mechanischen
Verhaltens. Neben dem

—_
[=
1

dominierenden Einfluss

0,2%-Dehngrenzenquotient [-]

der kristallographischen 06+——7——F—F
-100 O 100 200 300 400
Temperatur [°C]

Textur konnen weitere

mikrostrukturelle  Ur-
Abbildung 2.27: Temperaturabhéngigkeit der 0,2%-Dehngrenzenquotienten

hen, z.B. Abweich-
sachen, z byweic von gewalztem [8, 17] bzw. stranggepresstem AZ31[56].

ungen von Koérnern und
Ausscheidungen in Form und Lage von einer statistisch regellosen Verteilung, zu einer Rich-

tungsabhdngigkeit der mechanischen Eigenschaften fiihren.

2.2.5 Ermiidungsfestigkeit

2.2.5.1 Lebensdauerorientierte Untersuchungen

Lebensdauerorientierte Untersuchungen zum Ermiidungsverhalten von Magnesiumlegierun-
gen werden bereits seit vielen Jahren durchgefiihrt. Ein Uberblick iiber die hierzu verfiigbare

Literatur von 1923 bis 1988 ist in [67] zusammengefasst.

Das Ermiidungsverhalten von Magnesiumbauteilen hiangt, dhnlich wie die mechanischen Ei-
genschaften unter quasistatischer Belastung, stark vom Herstellungsprozess ab (siche Abb.
2.28 [68]). Die iiberlegene Ermii-

. . . S N/mm2 | T ] hﬁadh‘esiuml'segieru'ngén- [
dungsfestigkeit der Knetlegie- = O o
o netieglgrungen | i g
rungen beruht hauptsidchlich auf 2 e
w
; 2 100~
deren homogener Gefiigestruktur. 3 gg gublegierungen
Die durch den GieBprozess verur- & 7ol d
, : 2 1
sachten Ungiinzen wie Lunker, Po- g0
o 105 106 107 108
ren und Oxideinschliisse [69] be- Schwingspielzahl N

wirken demgegeniiber eine deutlich Abbildung 2.28: Streubiinder der Wechselfestigkeit von
verringerte Schwingfestigkeit. Magnesiumwerkstoffen [68].

Der Einfluss der Legierungsanteile innerhalb der AZ-Legierungsgruppe ist dagegen weniger
stark ausgeprdgt. Man beobachtet zwar mit steigendem Anteil an Legierungselementen einen
Anstieg der Schwingfestigkeit, allerdings ist bei hoheren Legierungsanteilen die Bildung von
groben Ausscheidungen der relativ sproden y-Phase (Mg;7Al;) moglich, die wiederum die
Schwingfestigkeit reduziert [70].
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Die Existenz einer ,,echten” Dauerfestigkeit von Magnesiumlegierungen wird kontrovers
diskutiert. Wihrend als Grenzschwingspielzahl fiir Magnesium oft 5%10” Lastwechsel ange-
geben wird [71], liegen auch Hinweise auf Wohlerlinien vom Typ 2 vor.

Ergebnisse von an der Legierung 200
AZ91hp durchgefiihrten Schwingfestig-
keitsuntersuchungen (Zug-Druck, R=-1)

Briiche Durchlaufer
A Vakuum-Druckguss v
® Druckguss, T =20°C @]
120 - & Druckguss, T =125°C <

sind in Abbildung 2.29 wiedergegeben. 188'_
Die Untersuchungen wurden generell gg :
mit einer Beanspruchungsfrequenz von 60

50 1

20 kHz durchgefiihrt. Erginzende Ver-
suche an Druckguss mit 50 Hz Bean-

40 1

Spannungsamplitude [MPa]

spruchungsfrequenz ergaben bei Raum- 30
10*  10° 10° 10" 10°  10°

temperatur fiir beide Frequenzen ein :
Bruchlastspielzahl [-]

einheitliches Ermiidungsverhalten [69].
An druck Prob fol di Abb. 2.29: Wohlerkurven von AZ91hp. Vakuum-Druckguss
n druckgegossenen Proben erfolgte die  r—pgoc) pach [69], Druckguss (T=20 und 125°C) nach [72].

Rissbildung bei Raumtemperatur (kreis-

formige Symbole) fast ausschlieBlich (zu 98,5%) an Poren, die in 92% der Fille im ober-
flichennahen Bereich lagen [69]. Aus den Versuchen ergibt sich eine relativ stark geneigte
Zeitfestigkeitsgerade und eine Wechselfestigkeit von 45 MPa. Das Auftreten einer Dauer-
festigkeit wird mit einem Schwellwert fiir die Rissausbreitung begriindet, da auch Durchlaufer
nach 10° Lastwechseln im Bereich oberflichennaher Poren Risse aufweisen. Die aus den
Querschnittflichen bruchauslosender und nicht schadensverursachender Poren berechnete
kritische Amplitude der Spannungsintensitit betrdgt 1,05 MPam” [69]. Demgegeniiber be-
obachten z.B. [73] und [74] trotz der Porositit von AZ91-Druckgussstiicken einen schwachen
Abfall der , Dauerfestigkeitsgrenze oberhalb der Grenzschwingspielzahl von 5107 Last-
wechseln. Dass es sich bei dem an Druckgussstiicken beobachteten Effekt nicht um eine
materialinhdrente Dauerfestigkeit handelt, zeigen z.B. Untersuchungen an im Vakuum-Druck-
gieBverfahren vergossenem, porenarmem AZ91hp. Bei den in Abbildung 2.29 durch Dreiecke
symbolisierten Proben wurde der Bruch nicht durch Poren ausgelost. Hier (wie auch an
,defektfreiem™ AZ91-Kokillenguss [75]) erstreckt sich die Zeitfestigkeitsgerade zumindest
bis zu einer Lastspielzahl von 10° Zyklen.

An der stranggepressten Knetlegierung [;
AZM (entspricht etwa AZ61) wurde bei 2]

&
T

Liektron AZH

o | gletter Sta [

Wechselbiegebeanspruchung unter dem |
_‘-‘T:‘-‘-‘.- O ! l

N
: . o . b |
Einfluss von Querschnittsspriingen mit 3§ , \
. X g | o o) "‘---_?",_ .
Ubergangsradien von 0,9 bzw. 0,12 mm § ol B Y -
) % | - — : .‘,__ - ; : ‘_{’ ' ’ 7
(siche Abb. 2.30) ebenfalls ,,Dauer- || s Stabmitbund | |
5 — 1 -1 I | e, o~ T ' | = I. |
festigkeit™ beobachtet, wéhrend glatte | || | ! !
0 — I —
Stibe bis zu einer Lastspielzahl von Qon  Guis 401 Goz 0% 01 42 45 1 2 5 W 2 S0 100 M A
[5373) Wechselzah!

7 - . .
7+10" diesen Effekt nicht zeigen [76]. Abbildung 2.30: Wohlerkurven von AZM (=AZ61) [76].
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Im Druckgieverfahren verarbeitete Magnesiumlegierungen weisen im Vergleich zu anderen
Metallen eine geringe Kerbempfindlichkeit auf [77]. Dieser z.B. auch von Gusseisen mit La-
mellengraphit bekannte Effekt [78] beruht auf innerer Kerbwirkung. Statt der Graphitlamellen
des Gusseisens wirken hier jedoch Poren und Mikrolunker als innere Kerben, welche die
Wirkung duBlerer Kerben verringern bzw. vollstindig aufheben kénnen [79]. Demgegeniiber
beobachtet man an den homogeneren Gefiigen der Knetlegierungen eine deutlich starker
ausgepragte Kerbempfindlichkeit [67]. Neben der geringen Kerbempfindlichkeit findet man
fiir druckgegossenes AZ91 eine weder von der Belastungsart noch von der Spannungskonzen-
tration abhdngige, starke Mittelspannungsempfindlichkeit

9 .
M =—=®=D g (Gl. 2.5)
cyam(R:O)

von 0,61, die auch nach Entfernen der Gusshaut unverdndert bleibt, wie Untersuchungen an
gefriasten Proben ergaben [77].

Versuche an im Druckguss verarbeiteten AZ91-Proben mit einmaligem Wechsel der Total-
dehnungsamplitude belegen den Reihenfolgeneinfluss der Belastungshohe auf die Lebens-
dauer. Die nach der linearen Schadensakkumulationsregel nach Palmgren-Miner [80, 81]
berechnete Schadenssumme {iibersteigt bei einem Wechsel von der geringeren zur héheren
Totaldehnungsamplitude sowohl bei Raumtemperatur als auch bei einer Temperatur von
130°C den Wert 1. Der Wechsel von der hoheren zur geringeren Totaldehnungsamplitude
fiihrt zu gegenteiligen Ergebnissen [70]. Im Niederdruckguss verarbeitetes AZ91hp zeigt
ebenfalls deutliche Abweichungen von der berechneten Schadenssumme. Fiir eine aus 14
Laststufen zusammengesetzte Beanspruchung ergab sich ein Mittelwert der Schadenssumme
von 0,09 [82]. Ursédchlich fiir die Unterschreitung der aufgrund von Wohlerversuchen
berechneten Lebensdauern ist die hohe Fehlstellendichte des Gussgefiiges. Wenige Schwing-
spiele hoher Amplitude verursachen an Fehlstellen eine friihere Rissbildung, so dass bei
Versuchsfiihrung unter variabler Amplitude die Lebensdauer stiarker durch das Stadium der

Rissausbreitung bestimmt wird. Die Riss-

ausbreitung erfolgt ebenfalls beschleunigt,

da die Risse auch unter der hohen Zahl der

Lastzyklen mit geringer Amplitude

wachsen [82].

Knetlegierungen zeigen, dhnlich den Fes-

Spannungsamplitude, o, [MPa]

tigkeitskennwerten unter quasistatischer A D zyindrisen 1 ?i|r'! RTIT]
Belastung, einen Einfluss der Schwingfes- 0 jLam recneccs il L] LU
104 108 108 107

tigkeitswerte von der Beanspruchungsrich-
Bruchlastspielzahl, Ng

Abbildung 2.31: Wdohlerkurven unterschiedlicher AZ80-
Strangpressprofile; Proben elektrolytisch poliert, Ent-

an elektrolytisch polierten Proben aus  nahme in Pressrichtung (L) bzw. quer dazu (R, T) [83].

tung, wie die in Abbildung 2.31 darge-

stellten Ergebnisse von Untersuchungen
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runden bzw. rechteckigen Strangpressprofilen belegen. Bei den unter Umlautbiegung durch-
geflihrten Versuchen ertrugen die in Pressrichtung orientierten Proben (L) gegeniiber den quer
dazu entnommenen (R,T), deutlich hdhere Spannungsamplituden [83].

Die Umgebungsbedingungen iiben einen bedeutenden Einfluss auf Lebensdauer dynamisch
beanspruchter Magnesiumlegierungen aus. Abbildung 2.32 zeigt den Einfluss der Temperatur
auf die Ermiidungslebensdauer der gewalzten Knetlegierung AZ31 und der im Vakuum-
Druckguss verarbeiteten Gusslegierung AZ91. Die Versuche wurden im Temperaturbereich
von 20°C bis 300°C unter nennspannungskontrollierter Zug-Druck-Belastung (R= —1) mit
einer Beanspruchungsfrequenz von 5 Hz durchgefiihrt. Man erkennt ein mit zunehmender
Temperatur fiir beide Werkstoffe nahezu einheitliches Absinken der Beanspruchbarkeit. Unter
Nennspannungskontrolle an druckgegossenem AZ91hp bei einer Temperatur von 125°C mit
einer Beanspruchungsfrequenz von 20 kHz durchgefiihrte Ermiidungsversuche ergaben im
Vergleich zu Untersuchungen bei Raumtemperatur ebenfalls keine grundsitzliche Anderung
des Ermiidungsverhaltens. Gefunden wurde lediglich eine um 15 - 25% verringerte Belast-
barkeit [72] (sieche Abb. 2.29). Da thermisch aktivierte Prozesse im Bereich erhohter
Temperaturen jedoch an Bedeutung gewinnen, stellt sich die Frage nach der Ubertragbarkeit

dieser Ergebnisse auf in der Praxis vorkommende, niedrigere Frequenzen.

150 T T T T 150 . . . .
20°C a
_ 200°C  150°C  100° _ 150°C100°Cy 20 C
[+ w o
o o
= D g 200°C
2 100 | 1 2 100 8
2 o E
= 300°C =
£ E
g g
= n c
5 50 5 50 1
= Testternperatur = E
2 =] (=]
@ @ Testtemperatur = 300°C 250°C
0 T . IJ I-i Ils B 0 T : IJ Iﬂ IE B
10 10 10 10 10 10 10 10 10 10 10 10
Bruchlastspielzahl Bruchlastspielzahl

Abbildung 2.32: Temperaturabhéngigkeit der Bruchlastspielzahl unter spannungskontrollierter
Versuchsfithrung [8]. Links: AZ31, gewalzt. Rechts: AZ91, Vakuum-Druckguss.

Von [8] unter totaldehnungskontrollierter Versuchsfiihrung (€,= 4107 s, Ry=—1) an ge-

walztem AZ31 und an im Vakuum-Druckgieverfahren verarbeitetem AZ91 durchgefiihrte
Untersuchungen sind in Abbildung 2.33 dargestellt. Im Allgemeinen sinken die Bruchlast-
spielzahlen mit steigender Temperatur. Allerdings nimmt der Temperatureinfluss bei AZ31
mit zunehmender Totaldehnungsamplitude ab. Demgegeniiber bewirken ansteigende Tem-
peraturen bis etwa 150°C fiir AZ91 bei nicht zu geringen Totaldehnungsamplituden eine
nahezu konstante bzw. steigende Lebensdauer. Weitere Temperatursteigerungen fithren zu
einem einheitlichen Absinken der Bruchlastspielzahl. Bestitigt wird diese Beobachtung z.B.
durch Untersuchungen von [84], deren Ergebnisse in Abbildung 2.34 dargestellt sind. Bei den
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Abbildung 2.33: Temperaturabhéngigkeit der Bruchlastspielzahl unter dehnungskontrollierter Versuchs-
filhrung [8]. Links: AZ31, gewalzt. Rechts: AZ91, Vakuum-Druckguss.

mit einer Totaldehnungsgeschwindigkeit von ¢€,= 2%107 s (Ry=-1) durchgefiihrten
Versuchen fiihrte eine Temperaturerhohung von 20°C auf 130°C oberhalb einer
Totaldehnungsamplitude von & = 7%10 zu steigenden Bruchlastspielzahlen der im Vakuum-
DruckgieBverfahren hergestellten AZ91-Proben, bei kleineren Dehnungsamplituden wird die
Lebensdauer durch die Temperaturerhohung verringert. Beim Vergleich des Ermiidungs-
verhaltens bei 20°C und 120°C findet [79] nicht nur an druckgegossenem AZ91, sondern auch
an stranggepresstem AZ31 dhnliche Ergebnisse.

Die Ermiidungslebensdauer von druckgegossenem AZ91 [85] und gewalztem AZ31 [8] lasst
sich sowohl in Abhingigkeit von der -elastischen, als auch von der plastischen
Dehnungsamplitude beschreiben. Das in Abbildung 2.34 dargestellte Beispiel fiir AZ91-

Vakuum-Druckguss zeigt sowohl fiir die Beziehungen nach Manson-Coffin als auch nach

Basquin eine gute Ubereinstimmung. !

0" T=20°C .
Auch das Umgebungsmedium iibt einen be- i A se2
102 frersns . - .

deutenden Einfluss auf die Ermiidungslebens-

-

~ 107 i asquin:

q
3 g™ ‘[a.e,,n =0.014 2N *'* /O'Q’@%

fiihrten Ermiidungsversuchen werden in Vaku- E Manson-Coffin: Tee-

dauer aus. Im Vergleich zu an Luft durchge-

. .. 100 _ 0.465
um hohere Lebensdauern erreicht, wie in 4 L 85220043 (z_f"r’u ﬁ_.
Abbildung 2.35 [86] fiir stranggepresstes o | T = 130 °C
AZ31 dargestellt ist. Demgegeniiber fiihrt eine 0 f""-:-.-:?
Korrosionsbelastung mit 3,5%-iger Kochsalz- g 0? ;Basguin: R Ny
16sung zu deutlich verringerten Lebensdauern. 104 i,ut,;z =0.013 2N)*"* f tg%‘oo-o__
Neben dem Oberflichenzustand beeinflusst o3 Ma;;m'c;’::m;N oase

3 Ae_ /2 =0.061 (2N
auch die Beanspruchungszeit den durch kor- WL A S, W 1 s
. . C Lot 10t 100 10t 10° 10* o’

rosive Medien verursachten Festigkeitsabfall, N

T
da Korrosionsvorgdnge von der EXpositions-  sppiidung 2.34: Manson-Coffin- bzw. Basquin-Auf-

zeit abhingen. Hier lag die Beanspruchungs- tragung der Lebensdauer von druckgegossenem AZ91
. . unter totaldehnungskontrollierter Versuchsfithrung
frequenz der elektrolytisch polierten Proben pej20°C (oben) und bei 130°C (unten) [85].
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bei ca. 60 Hz. Bei einer Priiffrequenz von

ca. 30 Hz verringerte sich die Lebens-

dauer gedrehter Proben aus strang-
gepresstem AZ31 in 3,5%-iger Kochsalz-

16sung im HCF-Bereich auf ca. 2% der

S w0
| | | i . | —.:'.: 4 A

an Luft erzielten Lebensdauer [87]. Zwar

Spannungsamplitude, o, [MPa]

zeigen stranggepresste Magnesiumlegie- 50 | T 5 8% racr ;
. . . 11 ] 3.5% Na

rungen im Vergleich zu Gegossenen eine o 1L UL DL 1t :.i!i!

hohere  Schwingungsrisskorrosionsem- 104 108 108 107

pfindlichkeit unter 3,5%-iger Kochsalzlo- Bruchlastspielzahl, Ng

sung. Trotzdem weisen gegossene  Abbildung 2.35: Einfluss des Umgebungsmediums auf das
. . . Ermid halt t tem AZ31 [86].
Magnesiumlegierungen geringere Werte rmucungsverhaticn on stranggepresste [86]

fiir die Korrosionszeitfestigkeit auf [88].

Eine Korrosionsbelastung mit 3,5- bzw. 5%-iger Kochsalzlosung mindert an druckgegosse-
nem AZ91 bei Beanspruchungsfrequenzen zwischen 0,5 und 40 Hz schon im LCF-Bereich
die Belastbarkeit um mehr als 20% [89] bzw. mehr als 30% [90]. Im HCF-Bereich verringert
sich die Lebensdauer von gegossenem AZ91 teilweise bis auf 10% [90]. Hier treten jedoch
statt der Ermiidungsbelastung durch Lochkorrosion verursachte, anrissbegiinstigende Kerben

und der relativ hohe Materialabtrag durch selektive Korrosion in den Vordergrund [91].

2.2.5.2 Untersuchungen zum Wechselverformungsverhalten

Bei Raumtemperatur ist das zyklische

Verformungsverhalten der  Magnesium- i
__—=ZSD-Kurven

legierungen der AZ-Reihe von ver-

.........

festigendem Werkstoffverhalten dominiert,

wie das in Abbildung 2.36 wiedergegebene o
=}
Beispiel der ZSD-Kurve fiir im Vakuum- 3

T=20°C

Druckguss verarbeitetes AZ91 zeigt [70]. 40 A ceooee T=130°C
Vergleichbare Ergebnisse findet [92] fiir die 00 o5 1o TS5 20 25 30
e, Ae_ /2 [%]

sandgegossene und ausgehirtete Legierung pir A€p1s

AZ91E (T6): Auch hier werden im Abbildung 2.36: Monotone und zyklische Span-
nungs-Dehnungs-Kurven von AZ91-Vakuum-

zyklischen  Spannungs-Dehnungs-Versuch druckguss fiir 20 und 130°C [70].

um ca. 25% hohere Spannungen als im

Zugversuch gemessen. Allerdings lduft an druckgegossenem AZ91, das keiner weiteren

Wirmebehandlung unterzogen wurde, bei Raumtemperatur sowohl bei spannungs- als auch

bei dehnungskontrollierter Versuchsfithrung [8, 70] zundchst (etwa innerhalb des ersten

Zehntels der Ermiidungslebensdauer) ein Entfestigungsprozess ab, wie das in Abbildung 2.37

dargestellte Beispiel fiir Totaldehnungsamplituden von 2,6-5.2 %o zeigt. Steigende Bean-

spruchungsamplituden beschleunigen den Ablauf der Entfestigung, die nach [93] moglicher-
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weise durch das ,Losreifen“ von Ver- _ '°

setzungen verursacht wird, welche an Fremd- % Totaldehnungsamplitude =

atomen oder an der intermetallischen y-Phase ;i 1ol e ]

Mg;7Al}; verankert waren. Die im weiteren g . -:_‘f:-""h_ - -:_Ef:’:;
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Abbildung 2.37: Wechselverformungskurven von

AZ91-Vak druck 8].
werden kann [8]. akuumdruckguss [8]

Auch die sandgegossene und ausgehértete Legierung AZ91E (T6) zeigt unter dehnungs-
kontrollierter Versuchsfithrung mit der Lastspielzahl ansteigende Spannungsamplituden [92],
und keine mit der Lastspielzahl zunehmende Werkstoffentfestigung, die fiir andere ausge-

hirtete Magnesiumlegierungen beobachtet wurde [67].

Hinsichtlich ihres Wechselverformungsverhaltens weisen die Magnesiumlegierungen AZ31,
AZ80 und AZ91 nur geringe Unterschiede auf. Es dominiert der Einfluss der Verarbeitung,
wie das Beispiel von parallel und quer zur Strangpressrichtung entnommenen AZ80-Proben
zeigt [83]. Wiéhrend quer zur Pressrichtung sowohl bei Nennspannungsamplituden ober- als
auch unterhalb der Stauchgrenze entfestigendes Werkstoffverhalten vorherrscht, liegt in
Pressrichtung verfestigendes Verhalten vor. Die gewalzte Magnesiumknetlegierung AZ31
zeigt bei Raumtemperatur ebenfalls monoton verfestigendes Werkstoffverhalten, wie z.B.
Untersuchungen von [26] an in Walzrichtung entnommenen Proben zeigen. Aufgrund der

Anisotropie des stark texturierten Werkstoffs 200

fiihrt Zwillingsbildung besonders wéhrend
der ersten Lastwechsel in der Druckphase zu 100
starken Plastizierungen, die ausgesprochen
Ab-

bildung 2.38) zur Folge haben. Nur wenn die

unsymmetrische Hysteresen (siehe

Spannung [MPa]
[

=100
zyklischen Beanspruchungen die Zwillings-

1. Lastwechsel

2. Lastwechsel

einsatzspannung nicht erreichen, beobachtet

=10 0 10
Dehnung [o/oo]

30 -20

man die von druckgegossenem AZ91

bekannte, primére Entfestigung, der eine bis Abbildung 2.38: Spannung-Dehnung-Hysteresen von

AZ31. Beanspruchung bei Raumtemperatur mit einer

zum Probenbruch andauernde Verfestigung Nennspannungsamplitude von 125 MPa [S].

folgt [8].

Das bei Raumtemperatur beobachtete, zyklisch verfestigende Wechselverformungsverhalten
der Knetlegierung AZ31 geht mit steigender Temperatur in entfestigendes Verhalten {iber
(siehe Abbildung 2.39). Einer potentiellen Festigkeitserhohung durch Steigerung der Verset-
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zungsdichte steht der bei Temperaturanstieg
wachsende Anteil thermisch aktivierter Ver-
setzungsbewegungen entgegen. Aufgrund der
durch Klettern und Quergleiten erhéhten Mo-
bilitdt der Versetzungen kommt es zunehmend
zur Versetzungsausloschung, so dass sich die
Versetzungsdichte auf einem von der Tempera-
tur abhingigen Niveau stabilisiert. Daneben
sind weitere, das Wechselverformungsverhalten
beeinflussende Faktoren wie Vergroberung von
Ausscheidungen und Anderung des in Proben-
langsrichtung festigkeitssteigernd wirkenden
Rekristallisationsvor-

Texturzustands sowie

ginge aktiv, die entfestigend wirken.

Demgegeniiber beobachtet man an druck-
gegossenem AZ91 oberhalb einer Temperatur
von etwa 150°C ein nahezu neutrales Wechsel-
verformungsverhalten, wie das Beispiel in Ab-
bildung 2.40 fiir eine Totaldehnungsamplitude
von 2,1%0 zeigt. Das Niveau der zyklischen
Festigkeit ist mit dem des entfestigten Zustands

von AZ31 vergleichbar.

Aufgrund des anisotropen Verformungsver-

haltens texturierter ~Magnesiumlegierungen

konnen schon durch Wechselbeanspruchung
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plastische Dehnungsamplitude [o/oo]

Lastspielzahl

Abbildung 2.39: Wechselverformungskurven von
gewalztem AZ31 bei Beanspruchung mit einer
Totaldehnungsamplitude von 2,1%o [8].
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Abbildung 2.40: Wechselverformungskurven von
druckgegossenem AZ91 bei Beanspruchung mit
einer Totaldehnungsamplitude von 2,1%o [8].

(R =-1) deutlich ausgepridgte Mittelspannungen bzw. Mitteldehnungen entstehen, wenn die

Hohe der Beanspruchung die Zwillingseinsatzspannung {ibersteigt. Da die Zwillingsbildung

im Vergleich zur Verformung durch
Versetzungsbewegung nur relativ geringe
sich

Verformungsbetrage zuldsst, stellen

unter  spannungskontrollierter ~ Versuchs-
filhrung bereits nach wenigen Lastwechseln
nahezu konstante Mitteldehnungen (bzw.
Mittelspannungen bei dehnungskontrollierten
Versuchen) ein, wie das in Abbildung 2.41
gezeigte Beispiel (gewalztes, bei Raum-
temperatur unter spannungskontrollierter
Versuchsfiihrung in Walzrichtung wechsel-

beanspruchtes AZ31) belegt [8]. Aufgrund

+
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Abbildung 2.41: Mitteldehnungen von gewalztem
AZ31 bei Wechselbeanspruchung in Abhéngigkeit
von Spannungsamplitude und Lastspielzahl [8].



2 Kenntnisstand 37

der Verformungsasymmetrie texturierter Magnesiumlegierungen ist auch die Abhéingigkeit

der Mitteldehnung vom Spannungsverhiltnis besonders stark ausgeprégt [26].

Die mit steigender Temperatur nachlassende Verformungsanisotropie verringert den Einfluss
der Textur auf die sich einstellenden Mittelspannungen oder Mitteldehnungen. Nach
Untersuchungen von [8] bilden sich an gewalztem, mit einer Totaldehnungsamplitude von
3,2%0 in Walzrichtung wechselnd beanspruchtem AZ31 bei 150°C Versuchstemperatur
praktisch keine Mittelspannungen mehr aus.

Die z.B. fiir Festigkeitsberechnungen nach dem Ortlichen Konzept vorausgesetzten Werk-
stoffeigenschaften, Masing-Verhalten und Werkstoffmemory, werden von im Druckgie3ver-
fahren verarbeitetem AZ91 erfiillt (siche Abb. 2.42, rechts). Auch stranggepresstes AZ31
zeigt Werkstoffmemory-Verhalten (siehe Abb. 2.42, links). Es liegt jedoch kein Masing-
Verhalten vor, da sich die im Druckbereich gestauchten Hystereseschleifen aufgrund der
ausgeprigten Verformungsasymmetrie nicht durch Verschieben und Spiegeln der ZSD-Kurve

erzeugen lassen.
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Abbildung 2.42: Spannungsantwort von AZ31 (links) und AZ91 (rechts) auf einen speziellen Dehnungs-
Zeit-Verlauf zur Ermittlung des Werkstoffmemory-Verhaltens [79].
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2.3 Grundlagen thermischer und thermisch-mechanischer Ermiidung

Unter dem Begriff ,,Thermische Ermiidung* werden Prozesse und Schadigungsmechanismen
zusammengefasst, die in Bauteilen ablaufen, deren Betriebstemperatur sich erheblich von der
Raumtemperatur unterscheidet und bei denen wiederkehrende Autheiz- und Abkiihlvorgénge
zu inhomogenen Temperaturverteilungen und dadurch zu zyklischen, stets mehrachsigen Be-
anspruchungen flihren. Sie ist somit ein Teilgebiet der zyklischen Beanspruchung.

Thermische Ermiidungsvorginge konnen als Folge eines inneren oder dufleren Zwangs
auftreten. Der letztgenannte Fall liegt vor, wenn die mit den Ortlichen Temperaturdnderungen
verbundenen thermischen Dehnungen durch entsprechende Einspannbedingungen ganz oder
teilweise behindert sind. Dies fiihrt zum Aufbau von Spannungen, die bei Uberschreitung der
jeweils temperaturabhéngigen Streckgrenze zu plastischen Deformationen fiihren. Die durch
wechselnde Temperaturen bewirkten Wechselplastizierungen stellen somit die eigentlichen
Schéadigungsprozesse dar. Deshalb wird durch geeignete konstruktive MalBlnahmen eine freie
Ausdehnung von warmgehenden Bauteilen in Anlagen und Komponenten angestrebt, um
Spannungen durch duBleren Zwang zu vermeiden. Auch ohne dulleren Zwang kann es zum
Aufbau von thermisch induzierten Spannungen kommen, da durch inhomogene Temperatur-
verteilung im Bauteil thermische Spannungen entstehen. Dariiber hinaus kdnnen auch durch
Umwandlungs- und Ausscheidungsprozesse bedingte Volumendnderungen Wechselplastizie-
rungen verursachen. In Werkstoffen mit nichtkubischen Kristallsystemen und bei grob mehr-
phasigen Werkstoffen, bei denen die einzelnen Phasen unterschiedliche thermische Ausdeh-
nungskoeffizienten besitzen, werden selbst bei homogener Temperaturverteilung entsprech-
ende Mechanismen bei Temperaturwechseln wirksam. In diesen Féllen spricht man von inne-
rem Zwang. [94] Typische Werkstoffgruppen, fiir die dies zutrifft, sind z.B. Gusseisen-
werkstoffe [95], partikel- bzw. faserverstirkte Metalle (MMCs - metal matrix composites)

[96] sowie Bauteile mit keramischen Beschichtungen oder fest haftenden Oxidschichten.

In Abhéngigkeit des Werkstoffverhaltens, der Geometrie und der auftretenden instationiren
und inhomogenen Temperaturfelder

thermisch ~ beanspruchter ~ Bauteile @W T
konnen unterschiedliche Phasenlagen

zwischen der Temperatur- und der

Dehnungsbeanspruchung auftreten, wie

die folgenden Beispiele zeigen: e

Wihrend der Aufheizphase einer im & /ﬁ

Gasstrom erwarmten, ungekiihlten Gas- N /\ N

turbinenschaufel (Abbildung 2.43 [97]) \f t
.

erreichen die oberflichennahen

Werkstoffbereiche (1) relativ schnell Abbildung 2.43: Temperatur-Zeitverlauf an einer un-
thre  stationdre  Betriebstemperatur.  gekiihlten Gasturbinenschaufel [97].
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Demzufolge ergibt sich zwischen Rand und Kern eine zeitlich verdnderliche Temperatur-
differenz AT;,. Da beide Werkstoftbereiche direkt gekoppelt sind, erfahren sie unter der
Voraussetzung, dass sich die Schaufel nicht kriimmt, nahezu die gleiche Totaldehnung. Somit
wird die Differenz der thermischen Dehnungen von Rand und Kern durch mechanisch
erzwungene Dehnungen ausgeglichen, die bei hinreichend groBler Temperaturdifferenz AT »
neben elastischen auch plastische Anteile beinhalten. Maximale Temperaturdifferenzen und
entsprechend grofle mechanische Dehnungen treten wihrend der Aufheiz- und der Abkiihl-
phase auf, so dass nach diesen Phasen bei plastischer, stets inhomogener Verformung
Eigendehnungen zuriickbleiben. Bei gekiihlten Bauteilen herrschen andere Verhiltnisse vor
(Abb. 2.44 [98]). Zwar erreicht auch hier die &ullere Oberfliche (1) relativ schnell die
Betriebstemperatur, aufgrund der Kiihlung stellt sich an der Innenseite der Schaufel (2) jedoch
ein deutlich geringeres Temperaturniveau ein. Die maximale Temperaturdifferenz AT,
entsteht jetzt nicht mehr wédhrend der Aufheiz- bzw. Abkiihlungsvorginge, sondern im
stationdren Betrieb. Das ,heif3e*
Volumenelement  der  gekiihlten
Schaufel (1) erfahrt somit eine out-of-
phase-Beanspruchung, die durch das

Auftreten maximaler Druck-

spannungen bei Obertemperatur, und
durch Zugspannungen bei Unter-

temperatur gekennzeichnet ist. Dem-

gegentiber tritt am ,kalten Volumen-

element (2) eine in-phase-Bean-

spruchung auf, da hier die Obertempe-

ratur mit den groBten Zugspannungen Abbildung 2.44: Temperatur-Zeitverlauf an einer gekiihlten

zusammenfallt. Gasturbinenschaufel [98].

Der Begriff Thermoschockbeanspruchung wird zuweilen mit unterschiedlicher Bedeutung
gebraucht. Einerseits wird damit die Beanspruchung durch einen Temperaturwechsel verbun-
den, der in Folge innerer Spannungen zu instabilem Risswachstum und somit zum sofortigen
Versagen des Bauteils flihrt. Schidden dieser Art beobachtet man beispielsweise an Druck-

gielformen bei ungeniigender Vorwérmung, die dann wihrend des ersten Abgusses brechen.

Auch an Gldsern und an keramischen Werkstoffen ist diese Schadensart relativ héufig
anzutreffen. Auch wenn eine sehr geringe Anriss- oder Bruchlastspielzahl (etwa bis zu 10
Zyklen) vorliegt, so spricht man oft noch von Thermoschockbeanspruchung [99].
Andererseits wird dieser Begriff auch im Sinne einer durch inneren Zwang hervorgerufenen
thermischen Ermiidungsbeanspruchung gebraucht, fiir die besonders steile Temperatur-
gradienten charakteristisch sind [98]. Anderen Ermiidungsbeanspruchungen vergleichbar,
erfolgt die Schidigung hier durch allméhliche Bildung und Ausbreitung von Er-
miidungsrissen. Ein Beispiel hierfiir sind Gravurflichen von DruckgieBformen, welche beim
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Fiillen der Form durch die Metallschmelze schnell aufgeheizt und, nach der Entnahme des

Gussteils, durch Aufspriihen einer wéssrigen Trennmittelemulsion, rasch abgekiihlt werden.

Treten neben den thermischen Wechselbeanspruchungen auch von aullen aufgeprigte mecha-
nische Wechselbeanspruchungen auf, so spricht man von thermisch-mechanischer Ermiidung.
Hierbei ergeben sich héufig komplexe Beanspruchungsverhéltnisse, wie am Beispiel der
Turbinenschaufel einer Gasturbine gezeigt werden kann. Diese Bauteile unterliegen im
Betrieb einer Belastung, die sich aus der bereits oben erlduterten niederfrequenten
thermischen Ermiidungsbelastung, aus einer mechanischen Ermiidungsbelastung mit nieder-
und hochfrequenten Anteilen und aus einer quasistatischen Kriechbelastung zusammensetzt.
Diese Kriechbelastung entsteht in Folge der im Betrieb wirksamen Fliehkrifte. Die thermi-
sche Ermiidungsbelastung wird durch Anfahr-, Lastwechsel- und Abfahrvorgénge verursacht.
Wihrend die Anderung der Fliehkraft, die bei diesen Vorgingen auftritt, zu einer niederfre-
quenten mechanischen Ermiidungsbelastung fiihrt, resultieren Schwingungen und instationére

Gaskrifte in einer hochfrequenten mechanischen Ermiidungsbelastung.

2.3.1 Priifkonzepte fiir thermozyklische und thermisch-mechanische Beanspruchungen

Es existieren zahlreiche Verfahren zur Priifung und Bewertung des Verformungs- und
Versagensverhaltens von Werkstoffen unter thermozyklischen und thermisch-mechanischen
Beanspruchungen. Aufgrund der herausragenden Bedeutung, welche die thermische
Ermiidung durch inneren Zwang fiir Bauteile besitzt, nutzt man bereits seit langem Verfahren
zur Werkstoffpriifung, bei denen die Beanspruchung durch inneren Zwang hervorgerufen
wird. Vorteilhaft ist hierbei, dass bei diesen Priifverfahren die Mehrachsigkeit und die In-
homogenitéit der Beanspruchungszustinde erhalten bleibt. Nachteilig ist allerdings, dass die
thermisch induzierten Spannungen und Dehnungen einer direkten Messung kaum zuginglich
sind, so dass die Erfassung des Wechselverformungsverhaltens nur iiber Modellbildung und
Simulation erfolgen kann. Demgegeniiber ldsst sich jedoch das Rissbildungs- und Rissaus-

breitungsverhalten experimentell erfassen.

In Thermoermiidungs- bzw. Thermoschockexperimenten sollen oftmals die betrieblichen Be-
anspruchungen von Bauteilen und Komponenten, z.B. durch Temperatur- und Spannungsgra-
dienten, moglichst realititsnah abgebildet werden. Dies versucht man sowohl durch geeignete
Aufheiz- und Abkiihlverfahren als auch durch zweckmiflige geometrische Gestaltung der
Proben zu erreichen. So erwdrmt man beispielsweise zur Nachbildung der extrem hohen
thermozyklischen Belastungen, die in zukiinftigen Fusionsreaktoren erwartet werden, quader-
formige Proben mit dem Elektronenstrahl einer modifizierten Elektronenstrahl-Schweil3-
anlage, wihrend fiir den Abkiihlzyklus der Selbstabschreckeffekt der erwarmten Randschicht
durch das kalte Probenvolumen genutzt wird [100]. Die Erwdrmung mittels Laserstrahl fiihrt
zwar zu geringeren Aufheizraten, dafiir ldsst sich das Abschrecken durch Gase oder
Flissigkeiten [96] einfacher realisieren, da sich die Proben nicht in einer Vakuumkammer

befinden miissen, wie es in der Regel fiir die Elektronenstrahlerwdrmung notwendig ist. Zur



2 Kenntnisstand 41

Anpassung der Leistungseinkopplung lésst sich die Intensitit des Elektronenstrahls in weiten
Bereichen regeln, die Leistung des Laserstrahls wird durch Anderung des Impuls/Pausen-
Verhiltnisses beeinflusst. Aufgrund der hohen lokalen Leistungseinbringung werden nur
diinne Randschichten bei entsprechend steilen Temperaturgradienten, durch vorwiegend
eindimensionale Wirmeleitung, erwdrmt. Da hier der Einfluss der Probengeometrie auf die
Temperaturverteilung nur untergeordnete Bedeutung besitzt, verwendet man hauptsichlich
quader- bzw. scheibenformige Proben. Allerdings lassen sich mit beiden Erwér-
mungsverfahren durch geeignete Bewegung des Strahls [101] relativ zur Probe bzw. durch
Defokussieren [102] auch groBere Flichen beaufschlagen, so dass nahezu beliebige

Temperaturfelder gezielt erzeugt werden konnen.

Oftmals ist zur Simulation der thermozyklischen Beanspruchungsverhiltnisse realer Bauteile
die hohe Leistungsdichte der Elektronen- und Laserstrahlpriifsysteme nicht notwendig. So
verwendet man beispielsweise zur Priifung von Werkstoffen fiir Gasturbinenschaufeln sehr
unterschiedliche Beheizungsarten: Man setzt sowohl Induktionsheizanlagen als auch Erwér-
mung im HeiBgasstrom bzw. in Gasflammen ein, obwohl die Gefahr lokaler Uberhitzung
besteht. Andererseits kann der Probe durch die Gasflamme oder durch den Hei3gasstrom auch
die thermochemische Belastung einer Turbinenschaufel durch Korrosion oder Oxidation auf-
geprigt werden. Um das Risiko lokaler Uberhitzung zu verringern, ist man bestrebt, die
Differenz zwischen der Temperatur des als Wiarmetrdger dienenden Umgebungsmediums
und der maximalen Probentemperatur gering zu halten. Damit dennoch hohe Wirmestrome
tibertragen werden konnen, wahlt man statt gasformiger Wérmeiibertragungsmedien z.B.
Feststoffbédder (,,fluidzed bed, Abb. 2.45) [103], Metall- oder Salzschmelzen, in die man die
Proben eintaucht. Uber die Variation der Probengeometrie beeinflusst man die auftretenden

Temperatur- und Dehnungsfelder. Deshalb setzt man neben einfachen Probenformen kompli-
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Abbildung 2.45: Wirbelbettanlage zur thermischen Ermiidungspriifung [99].
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zierter geformte Proben ein, die auch Kerbgeometrien aufweisen
konnen. Hiufig verwendete Probenformen sind beispielsweise der @
abgeschrégte Keil und die abgeschriagte Scheibe (Abbildung 2.46

[98]). Je nach erforderlicher Abkiihlgeschwindigkeit benutzt man

zur Probenkiihlung Druckluft, entsprechend temperierte Feststoft-

bader oder Fliissigkeiten. Im Bereich niedriger Temperaturen setzt
man zur Kiihlung auch verfliissigte Gase, wie Helium oder
Stickstoff [104] ein.

Fiir den liberwiegenden Teil der Thermoermiidungsversuche er-
Abbildung 2.46: Proben fiir

Thermoermiidungs- und
duBere Oberfliche der Proben, wodurch sich eine out-of-phase- Thermoschockversuche [98].

Beanspruchung ergibt. Uber Kiihlkanile von innen gekiihlte Proben setzt man lediglich ein,

folgt sowohl die Wérmezufuhr als auch die Kiihlung iiber die

um Beanspruchungen durch Temperaturgradienten, wie sie z.B. in gekiihlten DruckgieB3-
formen [105, 106] oder in Dampferzeugerrohren [107] auftreten konnen, mit abzubilden. In-
phase-Beanspruchungen (sieche Abb. 2.47) in versagensrelevanter Gro3enordnung lassen sich

durch die beschriebenen Thermoermiidungsversuche nicht aufpragen.

Wie bereits erwihnt, priift man mit Thermoermiidungs- und Thermoschockversuchen haufig
reale Bauteile oder bauteilihnliche Proben unter sehr realititsnahen Bedingungen. Die Uber-
tragbarkeit der Ergebnisse auf dhnlich gelagerte Félle der Praxis ist hierbei jedoch proble-
matisch. Wéhrend in einer Probe zumeist die Beanspruchungsbedingungen ganzer Bauteile
nachgebildet werden, setzt man das Probenvolumen bei der thermisch-mechanischen Ver-
suchsfithrung beispielsweise der Beanspruchung des hochstbeanspruchten Werkstoffelements
eines Bauteils aus. Hierzu wird die Messstrecke der meist glatten Proben zuséitzlich zu einer
thermischen Wechselbeanspruchung mit mechanischen Wechselbeanspruchungen beauf-
schlagt, so dass man die Parameter der thermisch-mechanischen Beanspruchung leicht in
weiten Grenzen variieren kann. Da thermische Ermiidung auf der Behinderung zyklisch
auftretender Dehnungen basiert, wird in der Praxis {iberwiegend Dehnungsregelung einge-
setzt. Durch Messen der jeweils abhingigen Grofle der mechanischen Beanspruchung lésst
sich die Werkstoffreaktion z.B. in Form von Spannung-Temperatur-Hysteresekurven charak-
terisieren. Mikrostrukturelle Verdnderungen, Rissbildung und Rissausbreitung lassen sich auf-
grund der bei den Versuchen angestrebten homogenen Temperatur- und Dehnungsverteilung
einer definierten, liber das Probenvolumen einheitlichen Beanspruchung zuordnen. Von
Nachteil ist, dass sich die in realen Bauteilen auftretende Mehrachsigkeit der thermozykli-
schen Beanspruchung im Experiment kaum abbilden ldsst. Ein weiterer Nachteil besteht
darin, dass Verdnderungen der Wechselwirkungen zwischen Werkstoftbereichen unterschied-
licher Beanspruchung durch Ver- oder Entfestigungsprozesse nur nach vorheriger Modellbil-
dung und Simulation bzw. durch aufwendige Koppelung mehrerer Experimente [108]

beriicksichtigt werden konnen.



2 Kenntnisstand 43

Da man bei der thermisch-mechanischen Versuchsfiihrung
die Temperatur und die mechanische Dehnung der Probe frei max
variieren kann, ergeben sich verschiedene Mdglichkeiten der
Uberlagerung des Temperaturzyklus mit dem Dehnungs- oder

Spannungszyklus. Zumeist verwendet man Standard-Zyklen

wie die beiden Grenzfille out-of-phase-Beanspruchung (OP)

und in-phase-Beanspruchung (IP) mit der Phasenlage

Abbildung 2.47: IP- und OP-

=180° bzw. @ =0° zwischen Temperatur und mechani-
¢ ¢ p Beanspruchungszyklus

scher Belastung (siche Abb. 2.47). Als weiteren Standard-
Zyklus setzt man den in Abb. 2.48 gezeigten ,,Baseball-*“ oder
,Diamond-“Zyklus ein, der in seiner Beanspruchungs- max \CD (9=90°)
charakteristik zwischen dem OP- und dem IP-Zyklus liegt.

Die Extremwerte der mechanischen Dehnung treten hier bei

ccb
Mitteltemperatur auf. Der Phasenwinkel betrdgt, je nach Um- e (9=270°)
laufrichtung, ¢ =90° bzw. ¢ =270°. Die Beanspruchung mit T T

¢ = 90° wird deshalb auch ,,clockwise diamond (CD)“, die Abbildung 2.48: Diamond-

mit ¢ = 270° ,,counter clockwise diamond (CCD)* genannt. Beanspruchungszyklus

Nicht alle betriebsbedingten Belas-
tungen einer kritischen Stelle eines
Bauteils lassen sich mit den her-
kommlichen Zyklenformen optimal
abbilden. Deshalb fiihrt man z.B.
Versuche mit Phasenwinkeln von . .
¢ =225° und ¢ =315° (Siche Abb. T T ax T Tmax

2.49) [109] durch, die den zuvor sppiiqung 2.49: 225°- bzw. 315°-Zyklus nach [109].
beispielsweise durch eine Finite Ele-

mente Analyse bestimmten Zyklenformen [110] deutlich ndher kommen. Dennoch vermdgen
die bisher genannten Zyklenformen, die alle durch Variation der Phasenverschiebung
zwischen den dreieckformigen Temperatur- und Belastungsverldufen gebildet werden, nicht
alle Beanspruchungsverhéltnisse hinreichend prézise abzubilden. Fiir einige typische Bean-
spruchungsfille existieren Referenzzyklen, die kompliziertere Beanspruchungs-Temperatur-
Verldaufe aufweisen. Die z.B. in Abbildung 2.50 gezeigten Zyklen ,,Industrial TMF cycle*
(oben) und ,,Aeronautical TMF cycle* (unten) sollen die typische ,start up*“- und ,,shut
down“-Belastung einer industriellen Gasturbinenschaufel bzw. einer Flugzeuggasturbinen-
schaufel durch abschnittsweise wechselnde Dehngeschwindigkeiten und Einfiigung von
Haltezeiten in besserer Naherung wiedergeben [111]. Zuweilen fiihrt man Versuche durch, bei
denen der im Betrieb auftretende Temperatur-Beanspruchungsverlauf moglichst genau
aufgeprigt wird. Abbildung 2.51 zeigt schematisch die unter Betriebsbedingungen auftretende
Dehnungs-Temperaturbelastungen eines Volumenelements an der Eintrittskante der Schaufel
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einer stationdren Gasturbine, die man 6 Tro) | 800
z. B. [112] im TMF-Versuch aufprigt. /\

. . 10 t o T[°C
Um die mechanische Beanspruchung | L o°Cls Lol

. 110 210 550 1050
aufzubringen, verwendet man geregelte

. . . . . 550 ts]
Priifmaschinen, liberwiegend mit ser- 0 110 210
vohydraulischem, vereinzelt auch mit .
Em [C] m 700
elektrischem oder pneumatischem 1100 F
Antrieb. Regelgrofle ist zumeist die t[s] T[°C
mechanische Dehnung, zuweilen auch ° 105210 600 1100
die plastische oder die Totaldehnung. 600 t[s]
0 105 210 950

Zur Temperierung der Proben sind
Auftheiz- und Abkiihlvorrichtungen
erforderlich, welche die Temperatur

Abbildung 2.50: Industrial TMF-cycle (oben) und
Acronautical TMF-cycle (unten), nach [111].
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Abbildung 2.51: Beanspruchungsverlauf an der Eintritts-
kante einer Gasturbinenschaufel (schematisch) [112].

schen Heizelementen, sowie
o direkte Widerstandsheizung.

Fiir metallische Werkstoffe sind Induktionsheizsysteme am weitesten verbreitet. Vorteilhaft
sind die relativ hohe Wiarmeeinbringung und die Warmeentstehung im Probenvolumen. Zur
Erzielung einer moglichst homogenen Temperaturverteilung muss die Induktionsspule auf die
Probengeometrie und den Probenwerkstoff angepasst werden. Anstelle der iiblicherweise ein-
teiligen Induktionsspulen schldgt [113] eine aus drei Segmenten zusammengesetzte
Induktionsspule vor, bei der jedes Segment separat positioniert werden kann. Eine bedeutende
inhomogene Erwdrmung des Probenquerschnitts infolge des ,,skin“-Effekts (Stromver-
drangungseffekt), der besonders bei héheren Frequenzen, hoher relativer Permeabilitit und
geringem spezifischem Widerstand zu ungleichméBig iiber den Probenquerschnitt verteilten
Stromen fiihrt, ist bei den {iiblicherweise fiir TMF-Versuche verwendeten relativ kleinen
Priifquerschnitten bei Frequenzen in der GroBenordnung von 30 kHz nicht zu erwarten.
Nachteilig ist der erhohte Aufwand zur Entstérung der in der Umgebung der Induktions-

heizanlage betriebenen elektronischen Mess- und Regeleinrichtungen.

Strahlungsheizungen verwendet man vorrangig zur Beheizung von keramischen Materialien
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oder von metallischen Proben mit keramischen Beschichtungen. Die mogliche Wirme-
einbringung hingt stark vom Absorptionsvermdgen der Probenoberfliche ab. Das Tempera-
turfeld wird nicht durch unterschiedliche elektrische Eigenschaften verschiedener Werkstoft-
phasen beeinflusst, so dass relativ homogene Temperaturverteilungen mdoglich sind. So
erreicht z.B. [114] an einer Hohlprobe mit 11 mm AuBendurchmesser und 1 mm Wandstirke
innerhalb der 12 mm langen Probenmessstrecke bis zu einer Obertemperatur von 1100°C
Temperaturdifferenzen < 5°C. Allerdings kénnen lokale Anderungen des Emissionsgrads oder
der Wiérmeleitung innerhalb der Probe, z.B. verursacht durch abplatzende keramische
Beschichtungen, zu deutlichen Temperaturdifferenzen innerhalb der Probenmessstrecke
filhren. Da die Wiarmeeinbringung iiber die Probenoberfldche erfolgt, ist die Inhomogenitét
der Temperaturverteilung iiber den Probenquerschnitt im Vergleich zur induktiven

Erwiarmung grofer.

Die direkte Widerstandsheizung wurde bereits 1954 von [115] eingesetzt. Da die Wider-
standserwdrmung im Probenvolumen selbst erfolgt, erzeugt die direkte Widerstandsheizung
trotz hoher moglicher Autheizraten ein relativ gleichmifBiges Temperaturfeld. Fiir Mess- und
Regeleinrichtungen kann elektrische Isolation von der Probe notwendig sein. Lokale Unter-
schiede im elektrischen Widerstand der Proben, die z.B. bei Verstirkung durch keramische
Partikel oder an Rissen auftreten, verursachen inhomogene Temperaturfelder. Deshalb hilt
[116] die direkte Widerstanderwadrmung fiir Untersuchungen von Rissbildung und Rissaus-
breitung fiir ungeeignet. Allerdings hingt die Inhomogenitit der Temperaturfelder neben den
Werkstoffeigenschaften der Probe und der Lange vorhandener Risse auch von Parametern wie
der Aufheizgeschwindigkeit ab, so dass die direkte Widerstandserwédrmung z.B. von [117,

118] und [119] fiir Untersuchungen zur Rissbildung erfolgreich eingesetzt werden konnte.

Die Kiihlung der Proben erfolgt durch Wiarmeleitung, Konvektion und Strahlung [120]. Im
Bereich hoherer Temperaturen und miBiger Temperaturdnderungsgeschwindigkeiten ist die
Kiithlung durch Wirmeleitung in gekiihlte Spannzeuge gebrduchlich. Um die dabei
auftretenden Temperaturunterschiede zu verringern, kann die Kiihlung in der Mitte der
Probenmessldnge durch Druckluftkiihlung unterstiitzt werden. Im Bereich niedriger Unter-
temperaturen und bei hohen Temperaturdnderungsgeschwindigkeiten setzt man Zwangs-
kiihlung ein. Gekiihlt wird mit Druckluft, ggf. auch mit inerten Gasen, die auf die Proben-
oberfliche geblasen werden. Zur Begrenzung der durch die Zwangskiihlung auftretenden
Temperaturunterschiede kann man das Verhéltnis zwischen Kiihlfliche und Probenvolumen
vergrofern, z.B. durch den Einsatz von Hohlproben, welche auch von innen gekiihlt werden
konnen. Sehr hohe Abkiihlgeschwindigkeiten bei dennoch guter Regelbarkeit erreichte [121]

durch Innenkiihlung von Hohlproben mit einem Spray aus Druckluft und Wasser.

Zur Temperaturmessung verwendet man Thermoelemente oder Pyrometer. Thermoelemente
zeichnen sich durch kurze Ansprechzeit und hohe Messgenauigkeit aus. Sie konnen oft direkt
auf die Probenmessstrecke oder, unter Beriicksichtigung einer Korrekturfunktion, auf eine

Probenschulter geschweilit werden. Zur Vermeidung von ,,cold spots®, die durch Wérme-
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leitung von der Messstelle in die Thermoelementdréhte entstehen konnen, fithrt man die
Dréhte von der Schweif3stelle noch einige mm parallel zur Probenoberfliche. Der Messfehler,
den die Anstromung der Messstelle durch Kiihlluft verursacht, wird dadurch jedoch kaum
verringert. Die z.B. fiir schlecht schweiBBbare Werkstoffkombinationen oder keramische
Beschichtungen verwendeten Bandthermoelemente zieht man durch Federkraft auf die Pro-
benoberfliche. Im Bereich hoherer Temperaturen reicht die (Kriech-) Festigkeit der Thermo-
elementdrdhte hdufig nicht aus, um die notige Anpresskraft zu iibertragen. Man verwendet
dann Keramikbédnder, mit denen man die Thermoelemente auf die Probenoberfliche presst.
Pyrometer haben den Vorteil, dass sie beriihrungslos messen. Bei hoheren Temperaturen,
geringen Temperaturdnderungsgeschwindigkeiten und hohem, moglichst konstantem Emis-
sionsgrad der Probenoberflichen (z.B. bei keramischen Beschichtungen), lassen sich
Pyrometer erfolgreich einsetzen. Da Pyrometer eine gewisse Zeitspanne zur Messwerterfas-
sung (Einstellzeit) bendtigen, ist eine genaue Regelung bei schnellen Temperaturdnderungen
problematisch. Auch bei niedrigen Temperaturen oder grolen Temperaturschwingbreiten, bei
geringem Emissionsgrad sowie bei spiegelnden Messfldchen lassen sich Pyrometer fiir TMF-
Versuche kaum erfolgreich nutzen. Der aufgrund zunehmender Oxidation verdnderliche
Emissionsgrad metallischer Proben kann inakzeptable Messfehler verursachen. Zwar
bestimmen moderne Quotientenpyrometer den Emissionsgrad der Probenoberfliche wihrend
der Messung, Interferenzerscheinungen an diinnen Oxidschichten konnen jedoch auch hier zu

inakzeptablen Messfehlern fiihren.

Die groBe Variationsbreite der Parameter thermisch-mechanischer Ermiidungsversuche (hier-
zu zéhlen neben dem Phasenwinkel zwischen Temperatur und mechanischer Dehnung z.B.
Temperaturschwingbreite und Mitteltemperatur sowie Dehnungsschwingbreite und Dehnrate)
lasst den direkten Vergleich von Versuchsergebnissen oft nicht zu. Selbst bei nominell ein-
heitlicher Versuchsfilhrung existieren zwischen einzelnen Ergebnissen unterschiedlicher
Forschungsstellen zuweilen unakzeptabel gro3e Unterschiede [122]. Auf européischer Ebene
sind deshalb seit einigen Jahren Normungsaktivititen im Gange, die u.a. Vorgaben zur
Genauigkeit der Temperaturmessung und -regelung, zur Homogenitdt des Temperaturfeldes
im Priifquerschnitt der Proben sowie zu Phasenfehlern zwischen Temperatur und Dehnung
treffen sollen.

2.3.2 Schiadigungsmechanismen und -parameter bei thermisch-mechanischer Ermiidung

Die bei thermischer und thermisch-mechanischer Ermiidung auftretenden Schadigungsprozes-
se metallischer Werkstoffe beruhen je nach Werkstoff, Verformungstemperatur, mechanischer
und chemischer Beanspruchung auf verschiedenen Schadensmechanismen, die entweder
allein oder auch in Wechselwirkung miteinander wirken [188]. Rein mechanische
Ermiidungsvorgédnge, die in Folge plastischer Deformation durch Versetzungsbewegung
auftreten, fithren {iber Rissbildung und Rissausbreitung schlielich zum Werkstoffversagen

durch Bruch. Bei hoheren Temperaturen (T>0,4 T in K) werden zeitabhidngige plastische
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Verformungen in Form von Kriech- und Relaxationsprozessen stirker wirksam. Aufgrund der
mit steigender Temperatur zunehmenden Diffusionsgeschwindigkeit verlaufen Prozesse wie
die Bildung, Vergroberung oder Auflosung von Ausscheidungen beschleunigt. Wie tempera-
turabhdngige Umwandlungsvorgéinge flihren diese Prozesse zu Volumenidnderungen und zu
Werkstoffent- oder -verfestigung. Temperaturabhidngige Werkstoffwiderstinde kdnnen zum
Aufbau von Mittelspannungen fiihren, selbst wenn der Versuch mit spannungsfreier Probe bei
Mitteltemperatur beginnt, und die thermische Beanspruchung um die Mitteltemperatur erfolgt.
Entstehen Zugmittelspannungen, so beschleunigen sie die Rissbildung und die Rissausbrei-
tung. Dartiber hinaus treten, als Folge temperatur- und zeitabhéngiger Reaktionen des Werk-

stoffs mit dem Umgebungsmedium, Korrosions- und Oxidationsvorgidnge auf [94, 119].

Unter isothermer Ermiidungsbeanspruchung weisen die meisten metallischen Werkstoffe bei
steigender Temperatur und einheitlicher mechanischer Belastung eine Abnahme der Anriss-
und Bruchlastspielzahl auf. Die Beanspruchungsfrequenz iibt bei niedrigeren Temperaturen
meist nur geringen Einfluss auf das Ermiidungsverhalten aus. Bei hoheren Temperaturen
treten jedoch zeitabhingige diffusionskontrollierte Vorgédnge, wie die Bildung, Vergroberung
oder Auflésung von Ausscheidungen sowie Kriech- oder Relaxationsprozesse, stirker in
Erscheinung. Eine Absenkung der Frequenz fiihrt dann oft zu deutlich verringerten Anriss-
und Bruchlastspielzahlen. Auch die Zyklusform wirkt sich bei hoheren Temperaturen stirker
auf die Lebensdauer und auf die Form der Hystereseschleife aus. Mit steigender Temperatur
beobachtet man einen Ubergang von ebenem zu welligem Gleiten, da Quergleit- und
Kletterprozesse zunehmend die Versetzungsbewegung bestimmen [124]. Wegen der Wirkung
der Kriechverformung erhohen Haltezeiten unter Belastung die plastische Deformation. Unter
Zugbelastung fordern sie dariiber hinaus die Porenbildung, die bevorzugt auf den senkrecht
zur Spannungsrichtung orientierten Korngrenzen erfolgt. Beide Vorginge verringern im
Allgemeinen die Lebensdauer. In der Regel erfolgt die Ausbreitung von Ermiidungsrissen, in
Abwesenheit korrosiver Medien und bei niedrigeren Temperaturen, transkristallin. Mit
steigendem Anteil der Kriechschidigung geht meist ein Ubergang von trans- zu
interkristalliner Rissausbreitung einher. Die Anwesenheit korrosiver Medien begiinstigt
ebenfalls interkristalline Rissverldufe, da Korngrenzen und ihre Umgebung z.B. aufgrund von
lokalisierten Ausscheidungsvorgéngen einen geringeren Oxidationswiderstand aufweisen. Die
Rissausbreitungsgeschwindigkeit interkristalliner Risse ist im allgemeinen héher, als die

transkristalliner Risse.

Zur Dimensionierung thermisch-mechanisch beanspruchter Bauteile greift man aufgrund des
hohen experimentellen Aufwands fiir TMF-Versuche hdufig auf Ergebnisse isothermer
Ermiidungsversuche zuriick, die bei &dquivalenter Temperatur durchgefiihrt wurden. In
Abhidngigkeit von der Belastungsart und der Werkstoffgruppe erachtet man z.B. die
durchschnittliche oder die maximale Zyklustemperatur fiir dquivalent [125 - 128]. Innerhalb
eines Zyklus thermisch-mechanischer Ermiidungsbeanspruchung liegen jedoch bei verschie-

denen Temperaturen oft unterschiedliche Schadigungsmechanismen vor, die miteinander in
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Wechselwirkung stehen konnen. Da sich diese Schidigungsabldufe nicht immer durch
isotherme Versuche abbilden lassen [129], besitzt die von [127] aufgestellte Hypothese, TMF-
Schidigung sei durch LCF-Experimente bei dquivalenter Temperatur beschreibbar, nur in
glinstigen Fillen Giiltigkeit. Auch die relativ aufwendige, abschnittsweise Berechnung von
TMF-Hystereseschleifen aus mehreren, bei unterschiedlichen Temperaturen durchgefiihrten
isothermen Ermiidungsversuchen [130] kann Wechselwirkungen zwischen den bei
unterschiedlicher Temperatur aktiven Schidigungsmechanismen nicht wiedergeben. Demnach
sind TMF-Experimente sowohl fliir mechanismenorientierte Untersuchungen des
Schéadigungsverlaufs thermisch-mechanisch beanspruchter Bauteile, als auch bei rein

lebensdauerorientierten Fragestellungen unverzichtbar.

Zur Lebensdauerprognose bei isothermer und thermisch-mechanischer Ermiidungs-
beanspruchung werden neben empirischen auch schidigungsmechanische Modelle eingesetzt.
Im Folgenden werden die im Rahmen dieser Arbeit zur Beschreibung der Lebensdauer unter
thermisch-mechanischer Beanspruchung verwendeten, verschiedenen empirische Ansitze

kurz vorgestellt.

Bereits friith erkannte man, dass metallische Werkstoffe unter zyklischer Beanspruchung auch
dann brechen konnen, wenn die Beanspruchung deutlich unterhalb der makroskopischen
Streckgrenze des Werkstoffs liegt. Aus systematischen Untersuchungen zur Abhéngigkeit der
Bruchlastspielzahl N¢ von der auftretenden Spannungsamplitude o, formulierte Basquin einen

Zusammenhang der Form

o, =o' (2N, ) (GL 2.6) [131],

die Anpassung der Funktion erfolgt iiber den Ermiidungsfestigkeitskoeffizienten ', und den

Ermiidungsfestigkeitsexponenten b. Mit dem linearelastischen Zusammenhang 6, = E * €,
lasst sich die Spannungsamplitude auch als elastische Dehnungsamplitude €, darstellen:

€0 = % (2N, ) (GL. 2.7).

In der Mitte des vergangenen Jahrhunderts erkannten Coffin und Manson unabhingig von-
einander die plastische Dehnungsamplitude €, als ermiidungsschadenverursachende Grof3e.

Der daraus formulierte und nach ihnen benannte Coffin-Manson-Zusammenhang lautet:

e, =€ (2N, ) (GL. 2.8).

a,p
Hierbei ist €', der Ermiidungsduktilititskoeffizient und ¢ der Ermiidungsduktilititsexponent.

Wihrend die Coffin-Manson-Beziehung im Bereich hoherer plastischer Dehnungsamplituden
zur Beschreibung der Lebensdauer gut geeignet ist, treten bei der Messung sehr kleiner
plastischer Dehnungsamplituden Messfehler liberproportional stark in Erscheinung. Deshalb

verwendet man in diesen Féllen weiterhin die Basquin-Beziehung. Die Abbildung 2.52 zeigt
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die Zusammenhinge zwischen elastischer, plastischer bzw. der Totaldehnungsamplitude €,
und der Bruchlastspielzahl bei doppellogarithmischer Skalierung. Hierbei ergibt sich ein
Schnittpunkt zwischen den elastischen und den plastischen Dehnungsanteilen, der den
Bereich der ,,Plastoermiidung® (Low Cycle Fatigue, (LCF)-Bereich) von dem der ,,Elasto-
ermiidung® (High Cycle Fatigue, (HCF)-Bereich) trennt. Durch Addition des Ansatzes nach
Basquin (GI. 2.7) und der Coffin-Manson-Beziehung (Gl. 2.8) erhdlt man einen Ausdruck, der
die Abhéngigkeit der Bruchlastspielzahl von der Totaldehnungsamplitude €, beschreibt (GI.
2.8). Damit ergibt sich der Vierparameteransatz zur Beschreibung der Dehnungswdhlerlinie

[132], der als Manson-Coffin-Morrow-Beziehung bekannt ist:

€4y =Epq TEup = % 2N, )" +¢' 2N, ) (Gl. 2.8),

a,t

w
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Abbildung 2.52: Zusammenhang zwischen Dehnungsamplituden und Bruchlastspielzahl [123].

Die in den Gleichungen 2.6 bis 2.8 angegebenen Groflen G,, €,p1 und €, stellen ein Mal3 fiir
die Schéadigung dar, die der Werkstoff in jedem Beanspruchungszyklus erfahrt. Zur Beriick-
sichtigung der Auswirkung von Mittelspannungen oy, (bzw. Mitteldehnungen) wurden Schi-
digungsparameter entwickelt, die auf die Vorstellung zuriickgehen, dass ein Zusammenhang
zwischen der durch die Fliche der Hysterese gegebenen Energiedichte und der
Ermiidungsschidigung existiert. Dies sind vor allem der Parameter nach Smith, Watson und

Topper Pswr [133] und der Parameter nach Ostergren Pogr [134]:

Pyr =4/(0, +5,)¢,,-E (G1.2.9); P, =, +0,)-¢€,,-E (G1.2.10).

Demnach stellt Pswr das geometrische Mittel aus der Oberspannung ¢, = 6, + 6, und einer
,» Lotalspannungsamplitude dar, die durch Multiplikation der Totaldehnungsamplitude mit
dem Elastizitditsmodul entsteht. Der Schidigungsparameter zielt somit auf die unter Zug-
belastung auftretende, elastoplastische Verformungsarbeit ab. Demgegeniiber fokussiert
Ostergren auf die unter Zugbelastung auftretende, plastische Verformungsarbeit. Der
Schiadigungsparameter Post entspricht dem geometrischen Mittel aus der iiber die
Multiplikation mit dem Elastizitditsmodul in eine ,plastische Spannungsamplitude®

transformierten plastischen Dehnungsamplitude und der Oberspannung o,
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2.4 Thermisches und thermisch-mechanisches Ermiidungsverhalten metallischer
Leichtbauwerkstoffe

Untersuchungen zum thermischen und thermisch-mechanischen Ermiidungsverhalten me-
tallischer Leichtbauwerkstoffe liegen bislang nur in geringer Anzahl vor. Sie konzentrieren
sich im wesentlichen auf Leichtmetalle, die bei relativ hohen thermischen und mechanischen
Beanspruchungen z.B. in der Luftfahrt- und der Automobilindustrie eingesetzt werden, oder
dafiir vorgesehen sind. Charakteristische Beispiele bieten Titanlegierungen und Titanalu-
minide [118] fiir den Einsatz in Verdichtern von Gasturbinen, sowie Aluminiumlegierungen

[135], wie sie im Motorenbau als Kolben- und Zylinderkopfwerkstoff Verwendung finden.

Dartiber hinaus liegen einige Untersuchungen zum thermischen und thermisch-mechanischen
Ermiidungsverhalten partikel- und faserverstirkter Leichtmetalle (Metal Matrix Composite -
MMC) vor. Bei einer Partikelverstidrkung beruht der Verstarkungseffekt im Wesentlichen in
der Behinderung des Versetzungsgleitens im Matrixwerkstoff. Im Gegensatz zu den meisten
Ausscheidungen sind die verwendeten keramischen Partikel (z.B. 12,5 Vol.-% Silizium-
Carbid- (SiC) Partikel mit einem mittleren Durchmesser von 3 pm [136]) thermisch weitest-
gehend stabil. Bezogen auf die gleiche plastische Dehnungsamplitude fiihrt die Partikel-
verstirkung meist auf geringere Ermiidungslebensdauern. Im Vergleich zu bei Ober-
temperatur  durchgefiihrten, isothermen Ermiidungsversuchen bewirkt out-of-phase-
Beanspruchung mit kleinen plastischen Dehnungsamplituden sowohl an partikelverstirkten
[136], als auch z.B. an durch (28 Vol.-%) SiC-Whisker [137] verstirkten Aluminium-

legierungen im Vergleich zu anderen Phasenlagen besonders starke Schadigungen.

Bei der Langfaserverstirkung wird eine Festigkeitssteigerung hauptsdchlich durch den
tragenden Anteil an steifen und hochfesten Fasern, z.B. aus SiC, Kohlenstoff oder aus
d-Aluminiumoxid, erzielt. Neben den bei partikelverstirkten Verbunden im wesentlichen auf
die metallische Matrix und die Haftung zwischen Matrix und Verstirkungsphase be-
schrinkten Schidigungsprozessen stellen Faserbriiche bei langfaserverstirkten MMCs

deshalb ein weiteres, bedeutendes Schidigungsmerkmal dar [138].

Die Herstellung keramikphasenverstirkter Magnesiumlegierungen erfolgt beispielsweise
durch Squeeze-Casting. Schon die wiahrend des Herstellungsprozesses auftretende Abkiihlung
von Solidus- auf Raumtemperatur kann aufgrund der oft beachtlichen Differenz der ther-
mischen Ausdehnungskoeffizienten Ao zwischen Matrix und Verstirkung erste Schiden ver-
ursachen. Bei Abkiihlung fiihrt die Temperaturdifferenz AT zu Zugspannungen in der Matrix
und Druckspannungen in der Verstirkungsphase. Fiir den rein elastischen Fall ldsst sich die
thermische Spannung nach
E.E,

= fAaAT ; Gl 2.11 139
o8 T EfE, () AT @b 1
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abschétzen. Hierbei symbolisieren Ey und Ef¢ die Elastizititsmoduln von Matrix und
Verstarkungsphase, und f den Anteil der Verstdrkungsphase. Obwohl diese Gleichung z.B.
Kerbspannungsiiberhohungen nicht erfasst, ergibt sich bei Untersuchungen an mit kurz-
faserverstirktem Magnesium (19,5 Vol.-% &-Aluminiumoxid) eine gute Ubereinstimmung
zwischen makroskopisch bestimmten Festigkeitswerten des unverstirkten Matrixwerkstoffs,
den berechneten thermischen Spannungen und der durch Schallemissionsmessungen festge-
stellten Plastizierung des Matrixwerkstoffs [140]. Die wéhrend der Temperaturwechselbean-
spruchung in der Matrix faserverstiarkter Magnesiumwerkstoffe auftretenden Verformungs-
mechanismen hat [140] in Ab-

hiangigkeit von der Temperatur
in einem qualitativen Modell HOMOGENEOUS GLIDE

. o & GBS & CREEP
(siche Abb. 2.53) zusammen- é '

. . . . h
gefasst. Hierbei ergibt sich MICROPLASTIC DEFORMATION & cpiep ™
durch Erwédrmung von der < VLASTIL‘[)EF()RMA'I‘I()N <
- ELASTIC DEFORMATION S

Raumtemperatur zunichst ein  # MICROPLASTIC DEFORMATION & CREE

. B HOMOGENEOUS GLIDE
Riickgang der herstellungsbe- g & GBS & CREEP
dingten Matrixzugspannungen, “ COARSE BLID S TN
mit anschlieBendem Aufbau TEMPERATURE

von Druckspannungen. Nach Abbildung 2.53: Modell der Temperaturabhéingigkeit thermischer
Spannungen und Verformungsmechanismen bei thermischem Zyklieren
von magnesiumbasierten MMCs (schematisch) [140].

Bereichs fiihren diese zu

Uberstreichen des elastischen

mikroplastischer Deformation, und mit weiter ansteigenden Druckspannungen zu kristallogra-
phischem Grobgleiten und zu Zwillingsbildung. Durch weitere Temperatursteigerung nimmt
die Druckspannung nur noch langsam zu, da neben homogenem kristallographischem Gleiten
und Korngrenzengleiten auch die Kriechverformung spiirbar einsetzt. Schlielich dominiert
der mit zunehmender Temperatur abnehmende Werkstoffwiderstand gegen plastische
Verformung, so dass die Druckspannungen trotz fortgesetztem Temperaturanstieg abnehmen.
Aufgrund der nach Erreichen der Obertemperatur einsetzenden Temperaturabsenkung geht
die Druckspannung stérker zuriick, so dass zundchst die Gleitvorgiinge, und anschlieBend
auch die Kriechprozesse zum Erliegen kommen. Nach Durchlaufen des elastischen Bereichs
flihren thermisch induzierte Zugspannungen bei weiterer Abkiihlung {iber die bereits
genannten Verformungsmechanismen auf die bei Raumtemperatur vorliegenden Zugspannun-
gen. Inwiefern die Riickverformung auch eine Riickbildung der unter Druckbeanspruchung
entstandenen Verformungszwillinge umfasst, bleibt unklar.

Dieses Modell ldsst sich zwar in bestimmten Féllen auch auf die unter thermisch-mecha-
nischer out-of-phase-Beanspruchung an Magnesiumlegierungen auftretenden Verformungs-
vorgidnge Ubertragen. Es gibt jedoch keine Auskunft iiber die =zeitliche Abfolge der
mikrostrukturellen Verdnderungen des Werkstoffs unter thermisch-mechanischer Ermiidungs-

beanspruchung.
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Ein weiterer Aspekt der Schadigung durch thermisch-mechanische Ermiidungsbeanspruchung
ist die anisotrope thermische Dehnung hexagonaler Elementarzellen. Diese fiihrt bei
wechselnder Temperatur in polykristallinen Gefligen zu Mikroeigenspannungen [141], die
eine Verformung in bestimmten Gleitsystemen begiinstigt. Zyklisch wechselnde
Temperaturen induzieren wechselnde, thermisch induzierte Mikroeigenspannungen. Diese
bewirken plastische Verformungsprozesse wie kristallographisches Gleiten und Zwillings-
bildung. Weiterhin fiihren sie zur Bildung von Mikrorissen, wie eine Untersuchung an Zink
im Temperaturbereich von —196°C bis —45°C belegt [104]. Bei Uberlagerung thermisch
induzierter Mikroeigenspannungen mit konstanten Lastspannungen ist superplastisches
Verformungsverhalten beobachtet worden. So konnte z.B. an Zink unter zyklisch wechselnder
Temperatur und einer konstanten Zugspannung von 4 MPa eine plastische Dehnung von
200% erreicht werden [142].

Bei thermisch-mechanischer Beanspruchung kommt der Relaxationsneigung von Magnesium-
werkstoffen besondere Bedeutung zu, da schon bei Temperaturen von 100 - 150°C deutliche
Relaxationseffekte zu erwarten sind [143, 156]. Demnach ist zu vermuten, dass thermisch
induzierte Mikroeigenspannungen an Magnesiumbasislegierungen, dhnlich wie bei anderen
hexagonalen Metallen, die Neigung zu zyklischem Kriechen bzw. die Relaxationsneigung bei
Temperaturwechselbeanspruchung fordern. Neben den charakteristischen Kenngrofen des
thermisch-mechanischen Verformungsverhaltens (z.B. Spannungs- und plastische Dehnungs-
amplituden sowie Mittelspannungen) sind auch die Mikrostrukturinderungen bei thermisch-
mechanischer Ermiidung von Bedeutung: Als wichtige Einflussgrofen sind hier die
Zwillingsbildung und die damit einhergehende Verdnderung der Textur, der (Mikro-)
Eigenspannungs- und Verfestigungszustand, sowie die Rissbildung und Rissausbreitung zu

betrachten.

Vertiefte Untersuchungen zu den Auswirkungen zyklisch wechselnder Temperaturen unter
Totaldehnungsbehinderung auf das Wechselverformungsverhalten, die Lebensdauer und die
Mikrostruktur von Magnesiumbasislegierungen, unter Beriicksichtigung der oben genannten
Punkte, sind nicht bekannt. Somit besteht ein Mangel an Kenntnissen dariiber, wie sich die
Werkstoffeigenschaften von Magnesiumbasislegierungen unter thermisch-mechanischer out-
of-phase-Ermiidungsbeanspruchung verdndern, und diese sich auf den Versagensprozess

auswirken. Zu dieser Fragestellung soll die vorliegende Arbeit einen Beitrag leisten.
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3 Versuchswerkstoffe und Probenformen

3.1 Magnesiumknetlegierung AZ31

Die Proben der Magnesiumknetlegierung AZ31 wurden aus einem warmgewalzten Blech von
1000 mm Breite und 20 mm Dicke gefertigt. Nach dem Walzen des Blechs erfolgte keine
weitere Warmebehandlung. In Tabelle (3.1) sind die Ergebnisse der mittels optischer Glimm-
entladungsspektroskopie durchgefiihrten chemischen Analyse den in DIN 1729-1 (Mag-
nesiumlegierungen; Knetlegierungen) genannten Sollwerten gegeniibergestellt. Als Ergebnis
der Analyse sind die aus sechs Einzelmessungen an drei Probenstiicken gebildeten arithmeti-
schen Mittelwerte in Ma.-% angegeben. Mit Ausnahme des nur geringfiigig liberhdhten
Mangangehalts entspricht die chemische Zusammensetzung den in DIN 1729-1 fiir MgAI3Zn

festgelegten Werten.
AZ31  Element| Al | Zn | Mn | Si | Fe | Cu | Ni | Mg [sonstige,
gesamt
Analyse 3,411 | 0,755 | 0,449 | 0,005 [0,0023[0,0003[0,0005| Rest | k.A.

Sollwerte nach DIN| 2,5- | 0,5- | 0,05 -

Rest 1
1729-1 [144] 3.5 15 0.4 <0,1 [ <0,03 | <0,1 |[<0,005| Res 0,

Tabelle 3.1: Ergebnis der chemischen Analyse der AZ31-Proben, Angaben in Ma.-%.

In Abbildung 3.1 ist das Gefiige der Magnesiumknetlegierung AZ31 parallel zur Blech-
oberflache, orthogonal zur Walzrichtung bzw. parallel zur Walzrichtung und orthogonal zur
Blechoberflache bei 200-facher Authahmevergréf3erung gezeigt.

AN IR R parallel zur .
O NER R s Qo MR g e Blechoberfliche Walzrichtung
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/. og .,. \ }} /> o parallel zur Walzrichtung
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orthogonal zur
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Man erkennt ein einphasiges, vollstandig rekristallisiertes Gefiige mit in Walzrichtung zeilig
orientierten, nichtmetallischen Einschliissen von silikatischer und oxidischer Zusammenset-
zung. Aufgrund der wihrend des Walzprozesses stattfindenden dynamischen Rekristallisation
haben sich relativ feinkdrnige Bereiche mit einer typischen Korngro3e von 11 um gebildet, in
denen eine deutliche Richtungsabhingigkeit der Kornform nicht erkennbar ist. Daneben
finden sich vereinzelt Zonen mit teilweise leicht in Walzrichtung gestrecktem, groberem Korn
(typische Korngréf3e 21 um). Unter Einbeziehung der Zonen groberen Korns ergibt sich eine

fiir alle Raumrichtungen einheitliche mittlere Korngrofle von etwa 14 pm.

Bei Raumtemperatur an den oben gezeigten Schliffen nach dem Vickersverfahren
durchgefiihrte Kleinlasthirtemessungen (14 Messungen je Raumrichtung, Nges = 42) ergaben
einen arithmetischen Vickershérte-Mittelwert von 59,7 HVO0,5, bei einer Standardabweichung
von 2,2 HVO0,5. Die im Druck- und Zugversuch bestimmten Werkstoffkennwerte des
Ausgangszustands sind in Abschnitt 5.2 dargestellt.

Um eine Beeinflussung der Versuchsergebnisse aufgrund der in Breitenrichtung des Blechs
moglicherweise leicht unterschiedlichen Mikrostruktur auszuschlieen, wurden die Proben
lediglich aus einem aus der Blechmitte stammenden Bereich von 600 mm Breite entnommen,
die Randstreifen von jeweils 200 mm Breite wurden verworfen. Die Probenlédngsachse ist
stets parallel zur Walzrichtung orientiert, das Probenzentrum liegt in der urspriinglichen
Mittelebene des Blechs in Dickenrichtung. In Abbildung 3.2 ist die Geometrie der gedrehten
Proben gezeigt. Fiir die Endbearbeitung wurde eine Schnittgeschwindigkeit von 100 m/min,
ein Vorschub von f = 0,05 mm/Umdrehung und eine Schnitttiefe von a = 0,2 mm gewdhlt. Als
Schneidwerkzeug kamen Wendeschneidplatten vom Typ VCGT 16 04 04 FN-ASF zum

Einsatz. Die Rauheitskennwerte L Ixb5

der gedrehten Oberfliche wurden % &, L5 5
nach dem Tastschnittverfahren in | B I e N
Richtung der Probenldngsachse
gemessen. Bei den in Tabelle 3.2 ©
verzeichneten Werten handelt es B

15

sich um arithmetische Mittelwerte

aus jeweils drei Einzelmessungen. Abbildung 3.2: Geometrie der AZ31-Proben.

Rmax [pm] Rz [um] Rp [pum] Ra [pum] Rt [pm]

4,1 3,2 2,9 0,5 4,7

Tabelle 3.2: Rauheitskennwerte der AZ31-Proben, Messrichtung parallel zur Probenlédngsachse.

An metallographisch praparierten Langs- und Querschnittflichen von AZ31-Proben des Aus-
gangszustands wurden Intensititsverteilungen der {0002}-, der {1120}-, sowie der {1122}-
Ebenen iiber einen Winkelbereich von +70° zur Normalen der Schnittflichen nach dem

Rontgenbeugungsverfahren ermittelt. Die Schnittebenen waren stets so angeordnet, dass die
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vermessenen Volumina im Bereich der Blechdickenmitte lagen. Abbildung 3.3 zeigt die nach
der Methode der stereographischen Projektion aufgetragen, aus den gemessenen Intensitéten
berechneten Poldichteverteilungen.
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Abbildung 3.3: Poldichteverteilung der langs- bzw. quergeschnittenen AZ31-Proben im Ausgangszustand.
(WR = Walzrichtung, QR = Querrichtung, NR = Normalrichtung, Azimutwinkel (y) £70°).
{0002} -Poldichteverteilung des Langsschnitts mit separater Legende.

Die {0002}-Poldichteverteilung des Léngsschnitts (Abb. 3.3, oben links) ldsst eine fiir
gewalzte Magnesiumbleche typische Textur erkennen: Die Basalebenen der hexagonalen
Elementarzellen haben sich vorzugsweise parallel zur Blechoberfliche ausgerichtet. Aufgrund
der Schérfe dieser Basaltextur liegen in der Umgebung des Koordinatenursprungs relativ hohe

Poldichten mit Werten von ca. 10 vor. Die Lageabweichung der Basalebenen von der idealen
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Basaltextur ist in Walzrichtung stirker ausgeprégt, als in Querrichtung. Deshalb ist die Pol-
dichteverteilung nicht rotationssymmetrisch, sondern in Walzrichtung leicht gestreckt. Das
globale {0002}-Poldichte-Maximum der quergeschnittenen Probe liegt bei einem y-Winkel
von 90°. Die dargestellten Poldichteverteilungen umfassen jedoch nur einen Winkelbereich
von —70° <y < 70°. Deshalb findet man in Abbildung 3.3 (oben rechts) lediglich die Aus-
laufer dieses Maximums. Im Querschnitt treten in der Umgebung des Koordinatenursprungs
zusétzlich einige lokale Maxima auf, die auf eine vorangegangene, geringe Zwillingsbildung
schlieBen lassen. Ahnliche Bedingungen gelten fiir die {1120}-Poldichteverteilungen: Am
Léangsschnitt ldsst sich das bei einem y-Winkel von 90° liegende, globale Maximum der Pol-
dichte aufgrund des auf £70° begrenzten y-Winkelbereichs nicht darstellen. Man erkennt
lediglich die im Bereich hoher y-Winkel liegenden, lokalen Maxima mit Poldichten um 3.
Eine beziiglich der Rotation um die Blechnormale ausgezeichnete Vorzugsorientierung der

{1120} -Ebenen ist am Lingsschnitt nicht erkennbar.

Die Poldichteverteilung der {1122}-Ebenen des Lingsschnitts weist einen anndhernd
ringférmigen Bereich erhohter Poldichte auf. Die Ringmitte liegt mit einem Distanzwinkel
von ca. 55° nur wenig von dem bei idealer Basaltextur zu erwartenden Winkel maximaler
Poldichte von 58,36° entfernt. Die in Blechnormalenrichtung gemessenen Poldichtemaxima
der Querschnittfliche bilden mit einem Distanzwinkel von ca. 35° entsprechend der
Orientierungsdifferenz von 90° zwischen Lings- und Querschnitt das Komplement zur Lage
der Ringmitte des Lingsschnitts. Die {1122}-Poldichten des Lingsschnitts sind im
ringférmigen Bereich erhohter Poldichte nicht rotationssymmetrisch verteilt. Entsprechend
der stiarker in Walzrichtung verkippten C-Achsen der Elementarzellen beobachtet man in

Walzrichtung geringere Intensitdten, als quer dazu.

Die durch das Rontgenbeugungsverfahren an den gedrehten Oberflichen der Proben im
Bereich der Probenmessstrecke bestimmten oberflichennahen Eigenspannungen betragen in
Richtung der Probenldngsachse —39 MPa, in Querrichtung —24 MPa. Vermessen wurden
Ebenen vom Typ {1122}. Bei den angegebenen Werten handelt es sich um arithmetische
Mittelwerte, die aus 10 Einzelmessungen gebildet wurden. Die Standardabweichung der

Eigenspannungen betragt in Langsrichtung 4,3 MPa, in Querrichtung 5,9 MPa.

3.2 Magnesiumgusslegierung AZ91

Die Rohlinge der Proben aus der Magnesiumgusslegierung AZ91 wurden in der Versuchs-
gieferei der Audi AG, Ingolstadt, gegossen. Die durch optische Glimmentladungs-
spektroskopie bestimmte chemischen Zusammensetzung ist in Tabelle 3.3 den Vorgaben der
DIN EN 1753 (Magnesium und Magnesiumlegierungen - Blockmetalle und Gussstiicke aus
Magnesiumlegierungen) gegeniibergestellt (Angaben in Masse-%). Die angegebenen Ana-
lyseergebnisse stellen den arithmetischen Mittelwert aus sechs Messungen dar, die an sechs

Probenstiicken vorgenommen wurden. Im wesentlichen entspricht die chemische Zusammen-
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setzung des untersuchten Werkstoffs der nach DIN EN 1753 genormten Zusammensetzung
von MgAl19Znl1(A). Die nur geringfiigig iberhohten Aluminium- und Eisenkonzentrationen
beruhen vermutlich auf verarbeitungsbedingten Entmischungsprozessen, da sidmtliche Ana-
lyseproben aus dem fiir die vorliegende Arbeit relevanten Bereich der Probenmessstrecke

stammen, und somit nicht die mittlere Zusammensetzung der Gussteile reprasentieren.

AZ91  Element| Al | Zn | Mn | Si | Fe | Cu | Ni | Mg [somstige,
jeweils

Analyse 10,02 | 0,692 | 0,313 | 0,018 |0,0065|0,0019|0,0006| Rest k.A.

Sollwerte nach DIN| 8,3 - | 0,35 -

EN 1753 [58] 9.7 1.0 >0,1 |<0,10 |<0,005|<0,030{<0,002| Rest | <0,01

Tabelle 3.3: Ergebnis der chemischen Analyse der AZ91-Proben, Angaben in Ma.-%.

Als GieBverfahren kam ein dem Vacural®-DruckgieSverfahren dhnliches Verfahren zum Ein-
satz, bei dem sich die Gussteile gegentiber in herkommlichen DruckgieBverfahren hergestell-
ten Teilen durch geringere Mikroporositit [145], einen geringeren Anteil an oxidischen
Einschliissen und einer feineren Gefiigeausbildung auszeichnen. Bei der verwendeten Druck-
gieBform handelte es sich um ein Multifunktionswerkzeug, mit dem in einem Schuss neben
jeweils zwei Zug-Druck-Ermiidungsprobenrohlingen fiir die vorliegende Untersuchung unter
anderem auch Flachzug- und Wechselbiegeproben hergestellt wurden. Durch den spiegelsym-
metrischen Aufbau des Werkzeugs ist sichergestellt, dass fiir beide Zug-Druck-Ermiidungs-
probenrohlinge einheitliche GieB3- und Erstarrungsbedingungen herrschen und daraus dement-
sprechend einheitliche Eigenschaften der Proben resultieren. Nach dem Gielprozess wurden

die Proben keiner weiteren Warmebehandlung unterzogen.

Aus den Rohlingen mit einer Gesamtlange von 237 mm und einer Messstrecke von ca. 9 mm
Durchmesser sowie 25 mm Lénge wurde

die in Abbildung 3.4 gezeigte Proben- | 145
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gewihlt. Die Abmessungen der Proben-
. . . . Abbildung 3.4: Geometrie der AZ91-Proben.
messstrecke sind jedoch fiir beide

Werkstoffe identisch.

Der in Abbildung 3.5 wiedergegebene, aus vier Einzelaufnahmen zusammengesetzte Aus-
schnitt eines polierten Querschnitts durch die Probenmessstrecke ldsst die lokale Verteilung
der wihrend des Erstarrungsvorgangs gebildeten Mikrolunker erkennen. Im Zentrum der
Probe (Bildmitte) liegt nahezu lunkerfreies Gefiige vor, das von einem hohlzylinderférmigen

Bereich erhohter Lunkerkonzentration umgeben ist. Hieran grenzt wieder ein Abschnitt ge-
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ringer Lunkerkonzentration, der
sich bis an die Probenoberfliche :
erstreckt, so dass die Proben- o ;
oberfliche keine Lunkernester

schneidet.
In Abbildung 3.6 sind Ausschnitte By
des in Abbildung 3.5 gezeigten = & v

Querschnitts durch die Proben-

messstrecke in gedtztem Zustand [

wiedergegeben, die lokal unter-

schiedliche  Geflige erkennen X 00 T
lassen. Diese fiir im Druckgie3-  Abbildung 3.5: Mikrolﬁnkérverteilung im Quer.schliff durcﬁ die |
verfahren hergestellte Probenstibe Probenmessstrecke (Probenzentrum in der Bildmitte).
charakteristische [146] Gefligeausbildung ist dadurch bedingt, dass aufgrund der starken
Kiihlwirkung der DruckgiefSform wéhrend des GieBprozesses zunidchst der Au3enbereich der
Probe erstarrte. Aufgrund der hohen Abkiihlgeschwindigkeit traten lediglich geringe
Seigerungen auf, wodurch der Anteil der y-Phase (intermetallische Phase Mg;7Al}»), die hier
als entartetes Eutektikum auf den Korngrenzen vorliegt, relativ gering ist (siche Abb. 3.6
(links)). AuBerdem fiihrte die hohe Abkiihlgeschwindigkeit in diesem Bereich zu einem
relativ feinkornigen Geflige (typische Korngréfle 10 um). Zum Ausgleich der erstarrungs-
bedingten Volumenschrumpfung wurde Schmelze in axialer Richtung durch das noch fliissige
Probenzentrum in den speiserfernen Probenschaft nachgespeist. Die im Probenzentrum
stromende Schmelze verursachte einen auf die Formwand gerichteten Warmestrom, der die
weitere Erstarrung innerhalb der Probenmessstrecke zunichst verzogerte. Wie in Abbildung
3.6 (Mitte) gezeigt, ist dieser Bereich verlangsamter Abkiihlung durch gréberes Korn
(typische Korngrofle 15 pm) sowie durch einen hoheren Anteil des auf den Korngrenzen
vorliegenden, entarteten Eutektikums gekennzeichnet. Dariiber hinaus sind Bereiche mit
(Mg)-Mg;7Al »-Eutektikum erkennbar. Da nach dem Zusammenbrechen der Nachspeisung im
Zentrum der Probenmessstrecke keine weitere Warmezufuhr erfolgte, erstarrte die aus dem
speisernahen Probenschaft stammende, noch wenig entmischte Schmelze dort relativ schnell.
Im Probenzentrum bildete sich deshalb ein mit dem am Probenrand vorliegenden Gefiige
vergleichbarer Gefiligezustand (siehe Abb. 3.6, rechts). Der Abschluss der Erstarrung vollzog
sich in der hohlzylinderférmigen Zone, in der durch verlangsamte Abkiihlung eutektische
Gefligebereiche entstanden waren. Da gegen Ende der Erstarrung keine wirksame
Nachspeisung mehr erfolgen konnte, sind in dieser Zone zahlreiche Mikrolunker vorhanden.
Der an neun Schliffen aus drei Proben mit Hilfe der rechnergestiitzten Bildanalyse ermittelte,
durchschnittliche Flachenanteil der Mikrolunker an der Schliffflache betrégt im hohlzylinder-
formigen Bereich erhohter Lunkerkonzentration ca. 1,8%, in den anderen Bereichen liegt er
unter 0,5%.
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Abbildung 3.6: Gefiige in der Querschnittfliche der AZ91-Proben, geitzt
(links: randnaher Bereich, mittig: Bereich verzogerter Erstarrung, rechts: Probenzentrum).

Zur Endbearbeitung der AZ91-Probenoberflichen wurde das gleiche Schneidwerkzeug
eingesetzt, wie flir AZ31. Aufgrund des im Vergleich zu AZ31 giinstigeren

Zerspanungsverhaltens von AZ91 wurde zur Erzielung einer in etwa vergleichbaren
Oberflichenrauheit eine Schnittgeschwindigkeit von 90 m/min, ein Vorschub von
f=0,1 mm/Umdrehung und eine Schnitttiefe von a = 0,4 mm gewéihlt. Die Bestimmung der
in Tabelle 3.4 wiedergegebenen Rauheitskennwerte der AZ91-Proben erfolgte analog zu den

Rauheitsmessungen an den AZ31-Proben.

Rmax [pm] Rz [pum] Rp [pm] Ra [pm] Rt [pm]

4,6 4,1 2,7 0,7 5,0

Tabelle 3.4: Rauheitskennwerte der AZ91-Proben, Messrichtung parallel zur Probenldngsachse.

An aus dem Bereich der Probenmessstrecke stammenden, metallographisch priparierten
Schnittflichen von AZ91-Proben des Ausgangszustands wurden Intensitdtsverteilungen der
{0002}-, der {1120}-, sowie der {1122}-Ebenen iiber einen Winkelbereich von +70° zur
Normalen der Schliffflichen nach dem Rontgenbeugungsverfahren ermittelt. Die gemessenen
Intensitdten wurden in Poldichteverteilungen umgerechnet und nach der Methode der stereo-
graphischen Projektion aufgetragen. Fiir die in Abbildung 3.7 gezeigten Poldichteverteilungen
wurden das Zentrum der Querschnittfliche sowie der mittlere Bereich der in der Probenlangs-
achse liegenden Langsschnittfliche vermessen. Die Poldichten der untersuchten Proben liegen
im wesentlichen im Bereich zwischen 0,75 und 1,25. Sie weichen somit nur unwesentlich von
dem eine statistisch regellose Verteilung kennzeichnenden Wert (=1) ab. Aufgrund zufélliger
Schwankungen der Orientierung benachbarter Kristallite ergeben sich in den Poldichte-
verteilungsdiagrammen der {0002}-Ebenen vereinzelt Poldichten um 2, bei den grofBeren
Flachenhdufigkeiten der hoher indizierten Ebenen fiihren diese Schwankungen zu maximalen
Poldichten um 1,5 ({1120}- Ebenen) bzw. 1,25 ({1122}-Ebenen).
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Querschnitt

Lingsschnitt

(0002}

(1120}

(1122}

Abbildung 3.7: Poldichteverteilung im Zentrum der AZ91-Proben im Ausgangszustand.

(LR =Léngsrichtung, QR = Querrichtung. Azimutwinkel £70°).

Die in zentrumsfernen Bereichen der Diagramme scheinbar geringeren Schwankungen der

Poldichten sind auf die mit hoheren Distanzwinkeln nachlassende Auflosung des Mess-

verfahrens zuriickzufithren. Ergénzende Texturmessungen am feinkdrnigen Erstarrungsgefiige

des randnahen Bereichs ergaben nahezu identische Ergebnisse. Demnach weisen die AZ91-

Proben im Ausgangszustand keine deutlich ausgepriagte Textur auf.

Die durch das Rontgenbeugungsverfahren an Ebenen vom Typ {1233} bestimmten

Eigenspannungen der gedrehten Oberfldche betragen im Bereich der Probenmessstrecke in

Richtung der Probenldngsachse 9 MPa, in Querrichtung —23 MPa. Bei den angegebenen
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Werten handelt es sich um arithmetische Mittelwerte, die aus 10 Einzelmessungen gebildet
wurden. Die Standardabweichung der Eigenspannungen betrigt in Langsrichtung 9,3 MPa, in

Querrichtung 13,2 MPa.



62 4 Versuchseinrichtungen und Versuchsdurchfiihrung

4 Versuchseinrichtungen und Versuchsdurchfiithrung

4.1 Thermisch-mechanischer Ermiidungspriifstand

Die thermisch-mechanischen Ermiidungsversuche wurden auf einer Priifanlage durchgefiihrt,
die in Abbildung 4.1 schematisch dargestellt ist. Das Herzstiick der Anlage bildet eine servo-
hydraulische Schwingpriifmaschine mit 160 kN Nennkraft (Bauart ,,Schenck®, Serie 31), die
mit wassergekiihlten, hydraulisch betdtigten Spannzeugen versehen ist, welche die
zylindrischen Probenschéfte kraftschliissig spannen. Zur Minimierung geometrischer
Abweichungen wie Achs- und Winkelversatz sind die Spannzeuge iiber einstellbare Flansche
an der Priifmaschine befestigt und exakt justiert.

KihIimedien-
steuerung

[ ]
Hochfrequenz- J'l
|: generator I

Sollwertvorgabe und

Auswertung
MeRdatenerfassung —

Temperatur- I y I

regler
A / /

— F
s MeR- und Regel-
t | elektronik des
Hydropulsers

Abbildung 4.1: Priifsystem zur thermisch-mechanischen Ermiidungspriifung.

Die Kraftmessung erfolgte iiber die maschineneigene Kraftmessdose, zur axialen Totaldeh-
nungsmessung diente ein kapazitiver Hochtemperaturdehnungsaufnehmer mit einer Anfangs-
messlinge von 15 mm. Die keramischen Tastspitzen des Dehnungsaufnehmers greifen in
Kornerpunkte auf der Probenoberfliche ein. Um eine Vorschiddigung der Probenmessstrecke
zu vermeiden, befinden sich die Kérnerpunkte auf den Probenschultern aulerhalb der Proben-
messstrecke. Aus den Querschnittsunterschieden innerhalb der Anfangsmessldnge resultiert
ein lokal unterschiedliches plastisches und elastisches Verformungsverhalten. Zur Kompensa-
tion des dadurch hervorgerufenen Messfehlers des Hochtemperaturdehnungsaufnehmers kam
das in [147] vorgeschlagene Verfahren zur Anwendung. In Vorversuchen wurden hierzu
Proben mit Blocken unterschiedlicher Spannungsamplitude beaufschlagt. Aus dem Vergleich

der Messwerte des Hochtemperaturdehnungsaufnehmers und der iiber einen innerhalb der
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Probenmesslinge montierten Ansatzwegaufnehmer (Anfangsmessldnge 10 mm) gemessenen
wahren Dehnung wurden fiir beide untersuchten Werkstoffe bei Raumtemperatur
Korrekturfaktoren bestimmt.

Ein PC steuert die Anlage liber die Wahl der Regelart (kraft- bzw. dehnungsgeregelter Be-
trieb) und die Vorgabe von Sollwerten. Weiterhin dient er zur automatisierten Uberwachung

des Versuchsablaufs sowie zur Datenerfassung.

Zur Beheizung der Proben dient eine Induktionsheizung (Hersteller Hiittinger, Typ
TIG 5/300) mit einer Nennleistung von 5 kW (Arbeitsfrequenz 220 kHz), die mit einer
speziell auf die verwendeten Werkstoffe und Probengeometrien abgestimmten,

wassergekiihlten Induktionsspule ausgestattet ist.

Bei Versuchen mit einer Untertemperatur von 50°C erfolgte die Kiihlung der Proben durch

Wirmeleitung in die wassergekiihlten Spannzeuge sowie durch Druckluft. Hierzu wurde der

durch ein Proportionalventil geregelte Druckluft- .0\ ftdiise
strom tiiber drei parallel zur Probenldngsachse

ausgerichtete, um 120° versetzt angeordnete &
Flachstrahldiisen auf die Probenoberfliche ge-

blasen (siche Abb. 4.2). Da die bei einsetzender Probe
Druckluftkiihlung relativ groe Totzeit der

Induktionsspule

Kiihlregelstrecke zum Uberschwingen der Kiihl-

leistung fiihren kann, wird zur Verbesserung des  Keramikspitzen des Band-
Ansprechverhaltens auch wéhrend der Heiz- Dehnungsaufnehmers thermoelement

phasen ein minimaler Luftstrom iiber die Kiihl-
Abbildung 4.2: Priifraum mit Probe bei
Druckluftkiihlung.

luftdiisen auf die Probenoberfliache geblasen.
Fiir die mit —50°C Untertemperatur durchgefiihrten Versuche erfolgte die Probenkiihlung mit
einem Gemisch aus fliissigem Stickstoff und Druckluft in variablem Mischungsverhiltnis.
Zur Versorgung mit fliissigem Stickstoff dient ein Dewargefd3 mit 100 | Fassungsvermdgen
und 1,5 bar Betriebsdruck. Der durch ein Nadelventil dosierte Stickstoff gelangt in ein

Mischrohr, das von einem nahezu

konstanten =~ Volumenstrom  getrockneter Ausstrémer —_| ;Z Kiihimitteleintritt

Druckluft durchstromt ist. Um bei tiefen e

Temperaturen eine homogene Temperatur- > ‘m

verteilung innerhalb der Probenmessstrecke

erreichen zu konnen, sind die Probenschifte || 7/'.7'7 | 1L 7'%
aufgrund der Waérmeleitung aus den A

Spannzeugen in die Probe stirker zu kiihlen, Probe

als der Bereich innerhalb der Probenmess-

strecke. Deshalb leiten zwei Ausstromer den

im  Mischrohr durch  die  Druckluft Abbildung 4.3: Probe mit Kiihlmittelausstromer.
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zerstdubten Stickstoff auf die Probenschifte. Aufgrund der hohen Stromungsgeschwindigkeit
des Kiihlmittels findet im Ringspalt (siche Abb. 4.3) zwischen Probenschaft und Ausstromer
ein intensiverer Warmeiibergang statt, als im Bereich der Probenmessstrecke. Eine elektrische
Beheizung des Mischrohrs sowie des Stickstoffdosierventils beugte vereisungsbedingten

Betriebsstorungen des Kiihlsystems vor.

4.2 Versuchsfithrung

4.2.1 Thermisch-mechanische Ermiidung

Fiir die thermisch-mechanischen Ermiidungsversuche wurde den Proben ein dreieckformiger
Temperatur-Zeitverlauf mit einer Temperaturdnderungsgeschwindigkeit dT/dt von 5°C/s auf-
gepriagt. Es wurden Versuche bei 50 bzw. —50°C Untertemperatur, mit einer Temperatur-
schwingbreite von 150, 175, 200, 225 und 240°C durchgefiihrt.

Der Versuchsablauf gliedert sich in einen Vorversuch und den eigentlichen Ermiidungsver-
such. Die zunichst kraftfrei in die Hydropuls-Priifmaschine eingespannten Proben werden auf

Mitteltemperatur

T =—9o (Gl 4.1)

erwdarmt und fiir 10 Minuten bei dieser Temperatur gehalten, um Dehnungsaufnehmer und

Spannzeuge an ihre stationdre Beharrungstemperatur heranzufiihren. In dem anschlieBend

durchgefiihrten Vorversuch wird die Probentemperatur fiir 10 Lastwechsel bei freier Aus-

dehnung zwischen der Untertemperatur (T,) und der Obertemperatur (T,) zykliert und die

Probentemperatur sowie die axiale Totaldehnung aufgezeichnet. Aus den Temperatur-Total-

dehnungsverldufen wurde der lineare Ausdehnungskoeffizient in Richtung der Probenlidngs-
achse geméf

5=

dT

fiir die spdtere Versuchsauswertung ermittelt. Nach Abschluss des Vorversuchs wird die

(Gl. 4.2)

Probentemperatur flir 30 Sekunden auf Mitteltemperatur gehalten. Fiir den eigentlichen
thermisch-mechanischen Ermiidungsversuch wird die Priifmaschine von Kraft- auf
Dehnungsregelung umgeschaltet und wiederum die Temperatur zykliert. Bei der
totaldehnungskontrollierten Versuchsfiihrung, mit vollstdndiger Behinderung der thermischen

Ausdehnung £" geméf
e, =g +£™ =0 (Gl 4.3)

stellt sich stets folgender Dehnungszustand ein:
gh=_gm (Gl. 4.4).

In Abbildung 4.4 (mittlere Spalte) ist diese Versuchsfiihrung sowie die entsprechende Werk-

stoffreaktion fiir rein elastisches Werkstoffverhalten schematisch dargestellt. Daraus resultiert
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eine out-of-phase-Beanspruchung von Temperatur und mechanischer Dehnung, die zu einem

Dehnungsverhéltnis Ry = €min / €max = —1 fiihrt.

Zur Analyse des Mitteldeformationseinflusses auf das Thermoermiidungsverhalten wurden
Experimente durchgefiihrt, bei denen die Umschaltung der Priifmaschine von Kraft- auf
Dehnungsregelung nicht bei der Mitteltemperatur, sondern bei der Ober- bzw.
Untertemperatur (T, bzw. T,) erfolgte. Die Versuchsfiihrungen sowie die entsprechenden
Werkstoffreaktionen fiir rein elastisches Werkstoffverhalten sind ebenfalls in Abbildung 4.4
dargestellt. Auch hier resultieren out-of-phase-Beanspruchungen. Das Dehnungsverhiltnis R,
liegt jedoch bei —o bzw. bei 0.

Versuchsstart bei

Untertemperatur Mitteltemperatur Obertemperatur
T}-- Tr-- TtF--
5 o] (o] 1
© :
8. Tm Tm I \ Tm- :
; | '
T H--- Td--- | TY---- |
u | u | u \
: | :
| I |
! ' g-Kontrolle I
2 : : (s =const.) g(Tr-- [
§ ' g-Kontrolle Lt : to |
@s‘(Tm)- ' (g=const.) e(T )t . e(T_ ! ¢-Kontrolle
© i | ! (g=const.)
Be(Tf----¥--- : : —
i :
i F-Kontrolle :
2 F-Kontrolle: I I
2 F=0) . Cof m7mm7 e . I
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Abbildung 4.4: Versuchsfithrung bei thermisch-mechanischer Ermiidungsbelastung und rein elastischem
Werkstoffverhalten.

Um eine deutliche Abgrenzung zu Thermoschockbeanspruchungen und eine homogene
Erwdrmung bzw. Abkiihlung des Priifquerschnitts der Proben und sicherzustellen, wurde eine
Temperaturdnderungsgeschwindigkeit dT/dt von 5°C/s gewihlt. Dies fiihrte bei Temperatur-
schwingbreiten von 150 - 240°C zu Zykluszeiten zwischen 60 bis 96 Sekunden.

Wihrend der Versuche wurden fiir bestimmte Lastwechselzahlen Temperatur-Nennspan-
nung-Hysteresen aufgezeichnet. Die Aufzeichnungsrate lag bei 5 Wertepaaren pro Sekunde,
so dass fiir einen Lastwechsel je nach Zykluszeit 300 bis 480 Datenpunkte aufgezeichnet
wurden. Die Extremwerte der Nennspannung, die Ober- und Unterspannung o, und o,
dienten gemél

6 =% "%  d o :ch’u (Gl. 4.5 und 4.6)

a m
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zur Bestimmung von Nennspannungsamplitude o, und Mittelspannung o, des jeweiligen
Lastwechsels. Die plastische Dehnungsamplitude €,, wurde unter Beriicksichtigung der
Temperaturabhéngigkeit des thermischen Ausdehnungskoeffizienten o, gemaf3

Tz _Tl
2

€ p :u‘th

a,

(Gl. 4.7)

aus der Breite der Hystereseschleife bei Mittelspannung berechnet. Wie in Abbildung 4.5
schematisch dargestellt, wurden die Messpunkte im Bereich der Mittelspannung zur

Bestimmung der Breite der Hystereseschleife durch Ausgleichsgraden approximiert.

+++
c A i
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- W
T T T T
g Tmin m m 35 o
= 50 =3
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Abbildung 4.5: Charakteristische Werte der Hystereseschleife, Ausschnittvergroerung (rechts).

Da der vollstaindige Probenbruch bei Thermoermiidungsversuchen mit konstanter Total-
dehnung fiir die vorliegende Untersuchung kein sinnvolles Kriterium darstellt, ist die
Bruchlastspielzahl als der Lastwechsel definiert, bei dem die Spannungsamplitude erstmals

30% der maximalen Spannungsamplitude unterschreitet.

4.2.2 Temperaturmessung und -Regelung

Die Temperaturmessung erfolgte tiber schlingenformige Thermoelemente, die durch
Zugfedern mit einer Kraft von ca. 1,3 N an die Probe gezogen wurden. Fiir einen optimalen
Warmeiibergang zwischen Thermoelement und Probenoberfliche wurden Bandthermo-
elemente eingesetzt, die mit einer relativ groBen Wiarmetibertragungsfliche an der Probe
anliegen. Aulerdem wurden die Thermoelemente mit einer Warmeleitpaste angekoppelt, die
gleichzeitig als elektrische Isolation wirkt. Hierdurch wird ein Messfehler vermieden, der
durch den Kurzschluss der Thermoelementschenkel im Bereich der cold spots (Abb. 4.6)
durch die Probe entstehen kann. Zur Herstellung der Thermoelemente (Typ K, DIN
EN60584-1) wurden zundchst 0.3 mm dicke Nickel-Chrom- bzw. Nickel-Aluminium-Dréhte
durch Widerstandspunktschweiflen miteinander verbunden und anschlieend auf einer Linge

von ca. 16 mm mit einer Pressvorrichtung auf 0,15 mm Dicke flachgedriickt. Fiir
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Kalibrierungsmessungen wurden bis zu vier gleichartige Thermoelemente iiber die Proben-
messlidnge verteilt angeordnet, im Versuchsbetrieb wurde das Regelthermoelement stets in der

Mitte der Probenmessstrecke positioniert.

Schweil3stelle
cold spots

Die Temperaturregelung erfolgte liber einen zwei-
kanaligen Digitalregler (Eurotherm, Serie 2604), der .
die Leistung der Induktionsheizung und ein
Proportionalventil fiir die Probenkiihlung regelte. . .
. Abbildung 4.6: Bandschlingen-Thermo-
Um die temperaturabhdngigen Anderungen im An-  clement mit Probe im Querschnitt.
sprechverhalten der (Heiz- und Kiihl-) Regelstrecken
zu beriicksichtigen, wurde die in den Experimenten iiberstrichene Temperaturschwingbreite
fir jeden Regelpfad in drei Intervalle unterteilt, fiir die jeweils optimierte (PID-)

Reglerparametersitze temperaturabhéngig eingeblendet wurden.

4.2.3 Zug- und Druckversuche

Zur Bestimmung des quasistatischen Verformungsverhaltens wurden Zug- und Druckver-
suche im Temperaturbereich von —50°C bis 290°C durchgefiihrt. Gepriift wurde auf einer mit
hydraulisch betétigten Spannzeugen ausgeriisteten, spindelgetriebenen Universalzugpriif-
maschine Typ Z100, Hersteller Zwick. Die Versuche erfolgten totaldehnungsgeregelt mit

einer Dehnungsgeschwindigkeit von |8t| =1,25% 10" s, an Proben mit der in den Bildern 3.2

bzw. 3.4 gezeigten Geometrie. Die Zug- bzw. Druckkraft wurde mit der maschineneigenen
Kraftmessdose, die Langendnderung bis zu einer Temperatur von 200°C mit einem hoch-
auflosenden Ansatzwegaufnehmer mit 10 mm Messldnge gemessen. Die Dehnungsregelung
erfolgte hierbei durch das maschineneigene Schneidenmessaufsetzgerit, mit einer Messlédnge
von 15 mm. Bei 250 und 290°C Versuchstemperatur diente das auf 10 mm eingestellte
Schneidenmessaufsetzgerdt sowohl zur Messung der Lingendnderung, als auch zur
Dehnungsregelung. Die Temperierung erfolgte durch eine Probe und Spannzeuge
umschlieBende Klimakammer, die elektrisch beheizt bzw. durch Verdampfen fliissigen
Stickstoffs gekiihlt wird. Damit zu Versuchsbeginn zwischen Priifmaschine und Probe
thermisches Gleichgewicht herrscht, wurden die Versuche erst 10 Minuten nach Einsetzen der

Probe in die temperierte Priifmaschine gestartet.

4.2.4 Relaxationsversuche

Um den Einfluss der Relaxation wéihrend der thermisch-mechanischen Ermiidung abschétzen
zu konnen, wurden an Proben mit der in Abbildung 3.2 bzw. 3.4 gezeigten Geometrie
Relaxationsversuche im Temperaturbereich von —-50°C bis 290°C durchgefiihrt. Zur
Charakterisierung des bei der Magnesiumbasislegierung AZ31 in Abhéngigkeit von der
Beanspruchungsrichtung unterschiedlichen Verformungsverhaltens erfolgten die Versuche
sowohl unter Druck-, als auch unter Zugverformung. Zunichst wurden die Proben mit einer

fiir die thermisch-mechanischen Ermiidungsversuche typischen Verformungsgeschwindigkeit
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|€]=1,25 = 10* s auf einen Totaldehnungsbetrag von 0,6% belastet. In der darauffolgenden
Relaxationszeit von 60 Minuten wurde die Totaldehnung konstant gehalten und die Nenn-

spannung aufgezeichnet.

4.3 Bestimmung des Oberflichen- und Gefiigezustands

4.3.1 Metallographie

Die zu untersuchenden Proben wurden auf einer Prézisions-Drahtsdge (Hersteller Well,
Typ 6234, Schneiddraht mit Diamantbeschichtung, Drahtdurchmesser 0,5 mm, Schnitt-
geschwindigkeit 1,5 m/s, Zustellkraft 2 N) bzw. auf einer Low-Speed-Sigevorrichtung,
(Hersteller Struers, Typ: Isomet, diamantbestiickte Trennscheibe, Durchmesser 127 mm,
Dicke: 0,5 mm, Schnittgeschwindigkeit 120 m/min, Zustellkraft: 2,8 N) zugeschnitten. Als
Kiihlschmiermittel diente Wasser mit einem Anteil von 2 % Korrosionsschutzol bzw. reiner
Ethanol.

Zum Einbetten wurden die Proben zunéichst mit Aceton entfettet und in eine Kunstharzmasse,
die im Massenverhéltnis 6 g Harz (Araldit, Fa. Ciba Geigy) und 1 g Harter (HY 955, Fa. Ciba
Geigy) angemischt war, eingelegt. Nach fiinfzehnminiitiger Vakuumentgasung sowie
zwolfstiindiger Aushdrtung bei 40°C erfolgte die Préparation der Schliffflichen.

Die Knetlegierung AZ31 wurde in mehreren Schnitten mit abnehmender Schnitttiefe auf
einem Mikrotom {iiberschnitten, um unerwiinschte Verformung der Proben wéhrend der
Praparation zu vermeiden. Hierbei wurde die Oberfliche um mindestens 215 um Dicke
abgearbeitet. Die Schnittgeschwindigkeit betrug 20 mm/s, als Schmiermittel diente Ethanol.
Fiir die Gusslegierung AZ91 ist eine Praparation durch Mikrotomieren nicht sinnvoll, da sie
im Gegensatz zu der Knetlegierung AZ31 einen erheblichen Anteil an harten Phasen aufweist.
Deshalb erfolgte hier ein Schleifen auf Tellerschleifmaschinen unter Verwendung von
Siliciumcarbid-Schleifpapier der Kérnungen 400, 600, 1200 und 2400. Als Kiihlschmiermittel

wurde demineralisiertes Wasser eingesetzt.

Das Polieren erfolgte fiir beide Legierungen mit einem Polierautomaten (Hersteller: Biihler,
Typ Phoenix 4000) auf Synthetiktuch (Poliertuch Typ F, Fa. Biihler). Als Poliermittel diente
eine basische Suspension (pH9) aus kolloidalem Siliziumoxid der Partikelgréfe 0,1 pm
(Mastermet 2 (Fa. Biihler), mit 50 % Zusatz von demineralisiertem Wasser). Poliert wurde
mit einer Poliertellerdrehzahl von 50 min”', wobei der Probenhalter eine gegenldufige
Drehbewegung vollzog. Die Proben mit einem Durchmesser von ca. 31 mm wurden mit einer
Kraft von lediglich 6 N auf den Polierteller gedriickt, um eine plastische Verformung der
Schlifffliche wihrend der Politur zu vermeiden. Der gesamte Poliervorgang dauerte
15 Minuten, wobei wahrend der letzten dreilig Sekunden mit demineralisiertem Wasser
gespiilt wurde, um Reste des Poliermittels zu entfernen. Nach dem Polieren wurden die
Proben im Ultraschallbad in Ethanol gereinigt und bis zum Atzen unter Ethanol gelagert, um

eine Oxidation der Schliffflache zu vermeiden.
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Die Atzmittel wurden nach den in [21] empfohlenen Rezepturen angesetzt. Fiir die
Gusslegierung AZ91 war dies eine Losung aus 0,5 g Weinsdure in 100 ml destilliertem
Wasser, das Atzmittel fiir die Knetlegierung AZ31 bestand aus 6 g Pikrinsiure, 5 ml
Essigsédure (Eisessig, 100%-1g), 10 ml destilliertes Wasser und 100 ml Ethanol. Geétzt wurde
bei Raumtemperatur und, da der Angriff der Atzmittel je nach Art und Zustand des
Werkstoffs unterschiedlich schnell erfolgte, fiir fiinf bis 30 Sekunden.

Die lichtmikroskopische Betrachtung der Schliffe erfolgte mit einem Mikroskop der Firma
Zeiss, Typ Axioplan bei 100-, 200-, 500- und 1000-facher VergroBerung. Eine am Tubus
angebrachte Kamera ermdglichte die fotographische Dokumentation.

4.3.2 Rasterelektronenmikroskopie

Ausgewihlte Proben der thermisch-mechanischen Ermiidungsversuche wurden hinsichtlich
charakteristischer Merkmale der Bruch- und Mantelflichen im Bereich der Probenmess-

strecke mit einem Rasterelektronenmikroskop (Hersteller CamScan, Typ MV 100) untersucht.
4.3.3 Rauhtiefenmessungen

Fir die Ermittlung der Oberflichenrauheit wurde ein Einkufentastschnittsystem (Hersteller
Perthen, Typ SP8) eingesetzt. Es wurden die Rauhigkeitskennwerte R,, R,, Ry, und Ry,.x nach
DIN 4768 [148] bestimmt. Die Rauheitsprofile wurden iiber eine Messstrecke von jeweils
4 mm Linge parallel zur Probenldngsachse aufgezeichnet, bei den angegebenen Rauheits-

kennwerten handelt es sich um arithmetische Mittelwerte aus drei Einzelmessungen.

4.3.4 Rontgenographische Randschicht- und Texturanalyse

Zur Analyse der oberflichennahen FEigenspannungs- und Texturzustinde erfolgten
rontgenographische Spannungs- und Texturmessungen. Die Spannungsmessungen wurden auf
rechnergesteuerten y-Diffraktometern (Hersteller: Siemens, Typ: D 500 sowie Huber) mit
CuKoa- bzw. CrKa-Réntgenstrahlung durchgefiihrt. Hierzu wurden Ebenen vom Typ {1012},
{1122} und {1233} unter 11 y-Winkeln im Bereich von —45°<\ <45° vermessen. Als
Primirblende diente ein Kollimator mit 1 mm Durchmesser, die Registrierung der Intensitéts-
verldufe erfolgte durch einen Szintillationszihler, dem eine Schlitzblende mit einem Grad
Offnungswinkel und ein Vanadiumfilter vorgeschaltet war. Die y-Winkel waren so gewihlt,
das sich dquidistante sinqu-Werte ergaben. Die Berechnung der Eigenspannungen erfolgte
nach dem sin*y-Verfahren der rontgenographischen Spannungsmesstechnik [149], als
rontgenographische Elastizitdtskonstanten wurden die in Tabelle 4.1 [150] dargestellten
Werte des reinen Magnesiums benutzt. Zusdtzlich wurde die Halbwertsbreite, entsprechend
der Breite der Interferenzlinie bei halber Nettointensitit, zur Charakterisierung des
Mikroeigenspannungszustands sowie von weiteren Werkstoffeigenschaften, bestimmt. Die in

dieser Arbeit angegebenen Halbwertsbreiten sind arithmetische Mittelwerte aus den 11
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Halbwertsbreiten der Interferenzlinien einer Spannungsmessung.

Ebenentyp Strahlungsart 200 ka1) [°] -s; [* 10°MPa™] | Vs, [* 10°MPa™]
{1012} CrKa 74,072 6,74 30,01
{1122} CrKa 113,843

6,59 29,32
{1233} CuKa 117,949

Tabelle 4.1: Rontgenographische Elastizitdtskonstanten des reinen Magnesiums [150].

Fiir die Texturanalysen stand ein rechnergesteuertes Diffraktometer mit Eulerwiege (Herstel-
ler: Siemens, Typ: D 5000) zur Verfligung. Die Texturmessungen wurden an fiir die metallo-
graphische Gefligeuntersuchung in Kunstharz eingebetteten, polierten und gedtzten Proben
durchgefiihrt. Hierbei entsprach der zu vermessende Bereich der AZ31-Proben dem innersten
Bereich des gewalzten Blechs bzw. dem Zentrum der gegossenen AZ91-Probenrohlinge. Es
wurden Basalebenen vom Typ {0002}, Prismenebenen vom Typ {1120} und Pyramidal-
ebenen vom Typ {1122} mit CrKa-Strahlung unter den eigenspannungsfreien Beugungs-
winkeln von 20 (0002;=52,138°, 200 1120;=91,030° und 2@ ;1122;=113,843° vermessen. Als
Primérblende diente auch hier ein Kollimator mit einem Durchmesser von einem mm. In
y-Richtung wurde ein Distanzwinkelbereich von —70°< y < 70° mit einer Schrittweite von 5°
vermessen, die Schrittweite des in ¢-Richtung gemessenen Azimutwinkels (—180°< ¢ < 180°)
lag ebenfalls bei 5°. Die Registrierung der Intensititsverldufe erfolgte, wie bei den
Spannungsmessungen, durch einen Szintillationszdhler, dem eine Schlitzblende mit 1 Grad
Offnungswinkel und ein Vanadiumfilter vorgeschaltet war. Fiir die Pyramidal- und
Prismenebenen wurde eine Zihlzeit von 40 Sekunden gewihlt, fiir die Basalebenen lag sie bei
20 Sekunden. Nach einer rechnerischen Korrektur der bei verschiedenen Winkellagen unter-
schiedlich starken Adsorption der Rontgenstrahlung wurden die Intensititen I mit dem
Normierungsfaktor Ny als Poldichteverteilung

Ihkl((P’W)z Ny * Phkl((PaW) [151] (Gl 4.8)

in stereographischer Projektion dargestellt. Fiir den jeweils vermessenen Winkelbereich
(=70°< y < 70°, —180°< ¢ < 180°) gilt hierbei:

P, gleichverteilt ((Pa W) =1 (Gl. 4.9).
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5 Versuchsergebnisse

5.1 Ergebnisse der thermisch-mechanischen Ermiidungsversuche

Die Versuche zur thermisch-mechanischen Ermiidung wurden unter vollstindiger Behinde-
rung der makroskopischen Dehnung durchgefiihrt. Zu Versuchsbeginn wurde die Dehnung
der kraftfrei eingespannten Probe erfasst und fortan konstant gehalten. AnschlieBendes
Zyklieren der Temperatur fiihrte zu Nennspannung-Temperatur-Verldufen, aus denen u.a.
plastische Dehnungs- und Spannungsamplituden sowie Mittelspannungen bestimmt wurden
(vgl. Abschnitt 4.2.1).

Bei der Darstellung der plastischen Dehnungsamplituden wurde auf die Wiedergabe der
Messwerte der ersten zwei bis drei Lastwechsel nicht verzichtet, obwohl dort zumeist noch
keine geschlossenen Hystereseschleifen vorliegen. Dennoch vermitteln die dargestellten
Werte einen Uberblick iiber das AusmaB der plastischen Deformation in der Anfangsphase
der Experimente. Da in diesem Bereich definitionsgeméf nicht von plastischen Dehnungs-
amplituden gesprochen werden kann, wird hierfiir der Begriff der halben plastischen
(Anfangs)-Dehnungsschwingbreite verwendet.

5.1.1 Thermisch-mechanische Ermiidungsversuche mit -50°C Untertemperatur

Fiir eine Untertemperatur T, der thermisch-mechanischen Ermiidungsversuche von —50°C
wurde die Obertemperatur T, von 100°C tiber 125, 150, 175 und 190°C variiert. Je nach ge-
wiinschter Anfangsdeformation wurde die Temperatur, bei der zu Versuchsbeginn die
makroskopische Dehnung der kraftfrei eingespannten Probe konstant gehalten wurde,
gewihlt: Mitteltemperatur fiir ,,anfangsdeformationsfreie" Versuchsfithrung, Untertemperatur
fiir Versuche mit negativer bzw. Obertemperatur fiir positive Anfangsdeformation.

5.1.1.1 Thermisch-mechanische Ermiidungsversuche an AZ31, Mitteltemperaturstart

Abbildung 5.1 zeigt Nennspannungsamplituden von AZ31-Proben aus thermisch-mechani-
schen Ermiidungsversuchen, die bei Mitteltemperatur gestartet und mit —50°C Untertempera-
tur durchgefiihrt wurden. Mit Ausnahme der mit 100°C Obertemperatur ermiideten Probe, die
bis zur Grenzlastspielzahl von 10* Lastwechseln nicht gebrochen ist, sind Daten von mindes-
tens zwei gleichartigen Versuchen dargestellt. Fiir alle untersuchten Obertemperaturen liegen
die Spannungsamplituden bis zum Einsetzen des Probenbruchs zwischen 75 und 105 MPa.
Steigende Obertemperaturen ergeben zunehmende Spannungsamplituden und abnehmende
Bruchlastspielzahlen. Bei gleichartiger Versuchsfiihrung ist eine Streuung der Messwerte er-
kennbar, die jedoch geringer ist, als die Unterschiede zwischen den mit verschiedenen Ober-
temperaturen durchgefiihrten Versuchen. Fiir alle Obertemperaturen sinkt die Spannungsam-
plitude wihrend der ersten Lastwechsel ab. Sie steigt im weiteren Verlauf bis zum einsetzen-
den Probenbruch bei Versuchen mit 175 und 190°C Obertemperatur wieder an. Bei Versuchen
mit 125 und 150°C Obertemperatur bleibt sie nahezu konstant. Im Versuch mit 100°C Ober-
temperatur stellt sich eine konstante Spannungsamplitude erst nach ca. 200 Lastwechseln ein.
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Abbildung 5.1: Spannungsamplituden thermisch-mechanisch ermiideter AZ31-Proben als Funktion der
Lastspielzahl (Untertemperatur —50°C, Versuchsstart bei Mitteltemperatur).

In Abbildung 5.2 sind die plastischen Dehnungsamplituden fiir die obengenannte Versuchsfiih-
rung gezeigt. Wie bereits bei den Spannungsamplituden beobachtet, steigen auch die plasti-
schen Dehnungsamplituden mit zunehmender Obertemperatur an. Die Variationsbreite der plas-
tischen Dehnungsamplituden (mit €, p min (To=100°C) von ca. 0,25%0 und €, max (To=190°C)
von ca. 0,75%o) ist jedoch grofBer. Fiir 190 und 175°C Obertemperatur nimmt die plastische
Dehnungsamplitude mit der Lastspielzahl kontinuierlich ab. Gegen Ende der Probenlebens-
dauer ist ein auf Rissoffnungseffekte zuriickzufiihrender Anstieg der dargestellten Werte fest-
zustellen. Aufgrund der dort vorliegenden, stark inhomogenen Dehnungsverteilungen kann
jedoch auch hier nicht mehr von plastischen Dehnungsamplituden gesprochen werden. Die
Versuche mit Obertemperaturen von 150 und 125°C zeigen dhnliche Verldufe. Allerdings ist
zunichst eine Zunahme der plastischen Dehnungsamplitude zu verzeichnen, bevor sie im
darauffolgenden, weit iiberwiegenden Abschnitt der Ermiidungslebensdauer (>95%) kontinu-
ierlich absinkt. Die plastische Dehnungsamplitude der mit 100°C Obertemperatur ermiideten
Probe steigt wihrend der ersten 2000 Lastwechsel auf den maximalen Wert von 0,38 %o, und
nimmt bis zur Grenzlastspielzahl von 10* Lastwechseln nur geringfiigig ab.

Abbildung 5.3 zeigt den Verlauf der Mittelspannungen von an AZ31-Proben mit einer Unter-
temperatur von —50°C durchgefiihrten thermisch-mechanischen Ermiidungsversuchen iiber
der Lastspielzahl. Die Versuche wurden bei Mitteltemperatur gestartet. Vom spannungsfreien
Zustand bei Versuchsbeginn ausgehend, steigen die Mittelspannungen aller Proben innerhalb
der ersten 200 - 550 Lastwechsel kontinuierlich an. Bei der mit 100°C Obertemperatur ermii-
deten Probe bleibt das hierdurch erreichte Mittelspannungsniveau von 25 MPa bis zur Grenz-
lastspielzahl von 10* Lastwechseln nahezu konstant. Auch im Verlauf der mit Obertemperatu-
ren von 125, 150 und 175°C ermiideten Proben ist nach dem anfanglichen Spannungsanstieg
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Abbildung 5.2: Plastische Dehnungsamplituden thermisch-mechanisch ermiideter AZ31-Proben als Funktion der
Lastspielzahl (Untertemperatur —50°C, Versuchsstart bei Mitteltemperatur).

eine Plateauphase (mit Mittelspannungen von 30, 37 bzw. 45 MPa) zu beobachten. Diese
Phase endet jedoch nach 75 bis 80 % der Probenlebensdauer. Der anschlieBende
Spannungsabfall fiihrt zum vollstindigen Abklingen der Mittelspannungen. Die mit 190°C
Obertemperatur ermiideten Proben zeigen kein Plateau im Mittelspannungsverlauf. Der auf
maximale Mittelspannungen von 55 MPa fiihrende, anfangliche Spannungsanstieg geht direkt
in einen Spannungsabfall {iber, der einen Lebensdaueranteil von ca. 45% umfasst.
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Abbildung 5.3: Mittelspannungen thermisch-mechanisch ermiideter AZ31-Proben als Funktion der Lastspielzahl
(Untertemperatur —50°C, Versuchsstart bei Mitteltemperatur).
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5.1.1.2 Thermisch-mechanische Ermiidungsversuche an AZ91, Mitteltemperaturstart

Abbildung 5.4 zeigt die Nennspannungsamplituden von AZ91-Proben aus thermisch-
mechanischen Ermiidungsversuchen, die bei Mitteltemperatur gestartet und mit —50°C
Untertemperatur durchgefiihrt wurden. Fiir alle untersuchten Obertemperaturen liegen die
Spannungsamplituden bis zum Einsetzen des Probenbruchs in einem Bereich zwischen 77
und 110 MPa. Man erkennt mit steigender Obertemperatur zunehmende Spannungs-
amplituden und abnehmende Bruchlastspielzahlen. Weiterhin ist eine Streuung der Messwerte
bei gleichartiger Versuchsfiihrung erkennbar, die etwas geringer ist als die Unterschiede
zwischen den mit verschiedenen Obertemperaturen durchgefiihrten Versuchen. Fiir die mit
100 bzw. 125°C Obertemperatur durchgefiihrten Versuche erkennt man nach einem
anfianglichen Abfall der Spannungsamplitude innerhalb der ersten 500 Lastwechsel einen
kontinuierlichen Anstieg bis zum Probenbruch bzw. bis zur Grenzlastspielzahl von 10* Last-
wechseln. Fir 150, 175 bzw. 190°C Obertemperatur beobachtet man nahezu konstante
Spannungsamplituden in Héhe von 95, 102 bzw. 107 MPa. Ausgeprégte Bereiche mit infolge
sich ausbreitender Risse abnehmenden Spannungsamplituden sind nicht erkennbar.

In Abbildung 5.5 werden die plastischen Dehnungsamplituden von AZ91-Proben fiir die oben-
genannte Versuchsfithrung gezeigt. Wie schon bei den Spannungsamplituden beobachtet, stei-
gen auch die plastischen Dehnungsamplituden mit zunehmender Obertemperatur. Die Varia-
tionsbreite der plastischen Dehnungsamplituden (mit €, p min (To=100°C) von ca. 0,27 %o und
€a,p max (To=190°C) von ca. 0,72 %o) ist jedoch groBer. Fiir 190, 175 und 150°C Obertempera-
tur nimmt die plastische Dehnungsamplitude mit der Lastspielzahl kontinuierlich ab. Die Ver-
suche mit 125°C Obertemperatur zeigen zunichst eine Zunahme der plastischen Dehnungs-

Spannungsamplitude [MPa]
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Abbildung 5.4: Spannungsamplituden thermisch-mechanisch ermiideter AZ91-Proben als Funktion der
Lastspielzahl (Untertemperatur —50°C, Versuchsstart bei Mitteltemperatur).
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Abbildung 5.5: Plastische Dehnungsamplituden thermisch-mechanisch ermiideter AZ91-Proben als Funktion der
Lastspielzahl (Untertemperatur —50°C, Versuchsstart bei Mitteltemperatur).

amplitude, bevor diese im darauffolgenden, weit iiberwiegenden Abschnitt der Ermiidungs-
lebensdauer (>80%) kontinuierlich absinkt. Die plastische Dehnungsamplitude der mit 100°C

Obertemperatur ermiideten Probe steigt wahrend der ersten 100 Lastwechsel auf 0,31 %o, und
bleibt dann bis zur Grenzlastspielzahl von 10* Lastwechseln nahezu konstant.

Abbildung 5.6 zeigt den Verlauf der Mittelspannungen von an AZ91-Proben mit einer Unter-
temperatur von —50°C durchgefiihrten thermisch-mechanischen Ermiidungsversuchen iiber
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Abbildung 5.6: Mittelspannungen thermisch-mechanisch ermiideter AZ91-Proben als Funktion der Lastspielzahl
(Untertemperatur —50°C, Versuchsstart bei Mitteltemperatur).
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der Lastspielzahl. Die Versuche wurden bei Mitteltemperatur gestartet. Vom spannungsfreien
Zustand bei Versuchsbeginn ausgehend, steigen die Mittelspannungen der mit 100, 125 und
150°C Obertemperatur ermiideten Proben bis zur Grenzlastspielzahl von 10* Lastwechseln
bzw. bis zum Bruch kontinuierlich bis auf etwa 33, 47 oder 52 MPa an. Bei Ermiidung mit
175°C Obertemperatur steigt die Mittelspannung innerhalb der ersten 100 Lastwechsel konti-
nuierlich auf ein Niveau von 55 MPa, und bleibt dann bis zum Probenbruch konstant. Die mit
190°C Obertemperatur ermiideten Proben zeigen kein Plateau im Mittelspannungsverlauf. Der
auf maximale Mittelspannungen von 61 MPa fiihrende, anfangliche Spannungsanstieg geht in
einen leichten Spannungsabfall liber, der einen Lebensdaueranteil von ca. 35% umfasst.

5.1.1.3 Thermisch-mechanische Ermiidungsversuche an AZ31, Untertemperaturstart

Abbildung 5.7 zeigt Nennspannungsamplituden von AZ31-Proben aus thermisch-mechani-
schen Ermiidungsversuchen, die mit —50°C Untertemperatur durchgefiihrt und auch bei dieser
Temperatur gestartet wurden. Fiir alle untersuchten Temperaturschwingbreiten liegen die
Spannungsamplituden bis zum Einsetzen des Probenbruchs in einem Bereich zwischen 71
und 102 MPa. Steigende Obertemperaturen ergeben zunehmende Spannungsamplituden und
abnehmende Bruchlastspielzahlen. Bei der mit 100°C Obertemperatur ermiideten Probe wird
der Bruch bis zur Grenzlastspielzahl von 10* Lastwechseln nicht erreicht. Die Spannungs-
amplitude dieser Probe steigt bis zur Grenzlastspielzahl kontinuierlich bis auf den Hochstwert
von 77 MPa an. Die mit 125°C Obertemperatur ermiidete Probe erreicht nach einem Anstieg
innerhalb der ersten 100 Lastwechsel einen Bereich mit nahezu konstanter Spannungsamplitu-
de von ca. 81 MPa, der sich iiber fast 70% der Lebensdauer erstreckt. Innerhalb der verblei-

benden Restlebensdauer (~ 30%) sinkt die Spannungsamplitude stetig ab. Ahnliche Verldufe
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Abbildung 5.7: Spannungsamplituden thermisch-mechanisch ermiideter AZ31-Proben als Funktion der
Lastspielzahl (Versuchsstart bei —50°C Untertemperatur).
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zeigen auch die Spannungsamplituden der mit 150, 175 oder 190°C Obertemperatur ermiide-
ten Proben. Der Bereich zunehmender Amplituden erstreckt sich hier jedoch auf die ersten
500, 400 bzw. 200 Lastwechsel. Die Plateauphasen mit Spannungsamplituden in Hohe von
92, 100 bzw. 102 MPa umfassen Lebensdaueranteile von ca. 55, 43 bzw. 52%. Der Abschnitt
sinkender Amplituden erstreckt sich fiir diese Proben iiber 30 bis 35% der Lebensdauer.

Die sich bei der Versuchsfiihrung mit Untertemperaturstart einstellenden plastischen Deh-
nungsamplituden sind in Abbildung 5.8 tiber der Lastspielzahl dargestellt. Diese Versuchs-
filhrung ergibt zu Beginn der Versuche deutliche Unterschiede zu den Messwerten der bei
Mitteltemperatur begonnenen Experimente (Abb. 5.2). Mit zunehmender Lastspielzahl ver-
ringern sich diese, bis die Verldufe der plastischen Dehnungsamplituden trotz unterschied-
licher Anfangsbedingungen bei einer fiir jede Obertemperatur typischen Lastspielzahl mit den
nach Mitteltemperaturstart aufgezeichneten praktisch identisch sind. Die Lastwechselinter-
valle, in denen unterschiedliche Verldufe vorliegen, werden mit zunehmender Obertemperatur
kleiner. Wéhrend bei 100°C Obertemperatur noch ca. 200 Lastwechsel bis zur Angleichung
der plastischen Dehnungsamplituden verstreichen, sind es bei 190°C Obertemperatur nur
noch ca. 10 Lastwechsel. Fiir Obertemperaturen von 125, 150 und 175°C liegen die ent-
sprechenden Intervallbreiten etwa bei 75, 40 bzw. 20 Lastwechseln. Analog zur plastischen
Dehnungsamplitude wurde aus der Breite der nicht geschlossenen Nennspannung-Tempera-
tur-Verldufe des jeweils ersten Lastwechsels der mit Untertemperaturstart durchgefiihrten
Versuche die halbe plastische Anfangsdehnung berechnet. Bei 190°C Obertemperatur wurde
mit 2,2 %o der hochste Wert erreicht. Die halbe plastische Anfangsdehnung nimmt mit 2,0 %o
bei 175°C Obertemperatur iiber 1,7 %o bei 150°C und 1,4 %o bei 125°C bis auf 1,1 %o bei
100°C Obertemperatur ab.
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Abbildung 5.8: Plastische Dehnungsamplituden thermisch-mechanisch ermiideter AZ31-Proben als Funktion der
Lastspielzahl (Versuchsstart bei —50°C Untertemperatur).
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Abbildung 5.9 zeigt den Verlauf der Mittelspannungen von an AZ31-Proben mit einer
Untertemperatur von —50°C durchgefiihrten thermisch-mechanischen Ermiidungsversuchen
iiber der Lastspielzahl. Der Versuchsstart erfolgte jeweils bei Untertemperatur. Generell
bewirkt der Untertemperaturstart wahrend der Anfangsphase der Versuche negative Mittel-
spannungen. Die Hohe der Druckmittelspannungen des ersten Lastwechsels nimmt jedoch mit
steigender Obertemperatur ab: Wéihrend man fiir 100°C Obertemperatur noch —15 MPa beob-
achtet, sind fiir 125°C —11 MPa, fiir 150°C —6 MPa und fiir 175°C -3 MPa zu verzeichnen.
Fiir den mit 190°C Obertemperatur durchgefiihrten Versuch beobachtet man jedoch schon
wihrend des ersten Lastwechsels leichte Zugmittelspannungen. Im weiteren Verlauf der
Versuche steigen die Mittelspannungen rasch an, so dass auch die mit 175 und 150°C
Obertemperatur ermiideten Proben schon zum zweiten Lastwechsel Zugmittelspannungen
aufweisen. Die Druckmittelspannungen der mit 125°C bzw. 100°C Obertemperatur
ermiideten Proben sind nach 6 bzw. 50 Lastwechseln abgebaut. Die sich im weiteren Verlauf
des Versuchs aufbauenden Zugmittelspannungen erreichen fiir die T,=100°C-Probe bei der
Grenzlastspielzahl (10" Lastwechsel) mit ca. 19 MPa ihren Hochstwert. Fiir die Ermiidung mit
125°C Obertemperatur erstreckt sich der Mittelspannungsanstieg auf die ersten 31% der
Lebensdauer und miindet in einen Bereich mit nahezu konstanten Mittelspannungen in Hohe
von 28 MPa, der sich iiber einen Lebensdaueranteil von 37% erstreckt. Im weiteren Verlauf
sinkt die Mittelspannung bis zum Ende der Lebensdauer auf 17 MPa. Die mit 150, 175 oder
190°C Obertemperatur ermiideten Proben zeigen kein Plateau im Mittelspannungsverlauf. Der
auf maximale Mittelspannungen von 36, 51 bzw. 54 MPa fiihrende, anfingliche Spannungs-
anstieg geht direkt in einen Spannungsabfall tiber, der Lebensdaueranteile von ca. 46, 47 bzw.
29% umfasst.
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Abbildung 5.9: Mittelspannungen thermisch-mechanisch ermiideter AZ31-Proben als Funktion der Lastspielzahl
(Versuchsstart bei —50°C Untertemperatur).
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5.1.1.4 Thermisch-mechanische Ermiidungsversuche an AZ91, Untertemperaturstart

Abbildung 5.10 zeigt Nennspannungsamplituden von AZ91-Proben aus thermisch-mechani-
schen Ermiidungsversuchen, die mit —50°C Untertemperatur durchgefiihrt und auch bei dieser
Temperatur gestartet wurden. Fiir die untersuchten Obertemperaturen liegen die Spannungs-
amplituden bis zum Einsetzen des Probenbruchs zwischen 72 und 107 MPa. Auch hier fithren
zunehmende Obertemperaturen zu steigenden Spannungsamplituden und abnehmenden
Bruchlastspielzahlen. Die Spannungsamplitude des mit 100°C Obertemperatur durchgefiihr-
ten Versuchs steigt kontinuierlich von 72 MPa zu Versuchsbeginn auf 79 MPa bei Grenzlast-
spielzahl. Die mit 125°C Obertemperatur ermiidete Probe erreicht nach einem Anstieg von 82
auf 88 MPa innerhalb der ersten 1000 Lastwechsel ein sich iiber ca. 62% der Lebensdauer
erstreckendes Plateau mit nahezu konstanter Spannungsamplitude. Der anschlieBende Bereich
infolge einsetzenden Probenbruchs abnehmender Spannungsamplitude umfasst einen Lebens-
daueranteil von ca. 22%. Nach anfanglichem Absinken wihrend der ersten 5 - 10 Lastwechsel
steigen die Spannungsamplituden der mit 150, 175 und 190°C Obertemperatur ermiideten
Proben innerhalb der darauffolgenden 200 bis 350 Lastwechsel an. Die sich anschlieBenden
Bereiche mit nahezu konstanten Spannungsamplituden in Hohe von 98, 104 und 107 MPa
erstrecken sich iiber ca. 85, 45 und 40% der Lebensdauer. Ausgeprégte Bereiche mit infolge
sich ausbreitender Risse abnehmenden Spannungsamplituden liegen nicht vor.

Die sich an AZ91 bei einer Versuchsfiihrung mit Untertemperaturstart einstellenden plasti-
schen Dehnungsamplituden sind in Abbildung 5.11 {iber der Lastspielzahl dargestellt. Wie
schon bei den entsprechenden Versuchen an AZ31 beobachtet, ergibt diese Versuchsfiihrung

auch an AZ91 zu Beginn der Versuche deutliche Unterschiede zu den Messwerten der bei
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Abbildung 5.10: Spannungsamplituden thermisch-mechanisch ermiideter AZ91-Proben als Funktion der
Lastspielzahl (Versuchsstart bei —50°C Untertemperatur).
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Mitteltemperatur begonnenen Experimente (Abb. 5.5). Mit zunehmender Lastspielzahl
verringern sich die Unterschiede, bis die Verldufe der plastischen Dehnungsamplituden mit
negativer Anfangsdehnung trotz der anderen Anfangsbedingungen bei einer fiir jede Ober-
temperatur typischen Lastspielzahl mit den nach Mitteltemperaturstart aufgezeichneten
praktisch identisch sind. Die Lastwechselintervalle, in denen unterschiedliche Verldufe vor-
liegen, werden mit zunehmender Obertemperatur kleiner: Wahrend bei 100°C Obertemperatur
noch ca. 150 Lastwechsel bis zur Angleichung der plastischen Dehnungsamplituden
verstreichen, sind es bei 190°C Obertemperatur nur noch ca. 30 Lastwechsel. Fiir
Obertemperaturen von 125, 150 und 175°C liegen die entsprechenden Intervallbreiten etwa
bei 100, 75 bzw. 40 Lastwechseln. Analog zur plastischen Dehnungsamplitude wurde aus der
Breite der nicht geschlossenen Nennspannung-Temperatur-Verldufe des jeweils ersten Last-
wechsels der mit Untertemperaturstart durchgefiihrten Versuche die halbe plastische Anfangs-
dehnung berechnet. Bei 190°C Obertemperatur wurde mit 1,97 %o der hochste Wert erreicht.
Die halbe plastische Anfangsdehnung nimmt mit 1,75 %o bei 175°C Obertemperatur iiber
1,37 %0 bei 150°C und 1,1 %o bei 125°C bis auf 0,83 %o bei 100°C Obertemperatur ab.

Abbildung 5.12 zeigt den Mittelspannungsverlauf von AZ91-Proben aus mit —50°C
Untertemperatur durchgefiihrten thermisch-mechanischen Ermiidungsversuchen iiber der
Lastspielzahl. Der Versuchsstart erfolgte bei Untertemperatur, so dass die dadurch auftretende
negative Anfangsdeformation in der Anfangsphase der Versuche negative Mittelspannungen
bewirkt. Die Hohe der Druckmittelspannungen des ersten Lastwechsels nimmt jedoch mit
steigender Obertemperatur ab. Wihrend man fiir 100°C Obertemperatur noch —42 MPa
beobachtet, sind fiir 125°C —36 MPa, fiir 150°C —23 MPa fiir 175°C —15 MPa und fiir 190°C
—11 MPa zu verzeichnen. Im weiteren Verlauf der Versuche steigen die Mittelspannungen
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Abbildung 5.11: Plastische Dehnungsamplituden thermisch-mechanisch ermiideter AZ91-Proben als Funktion
der Lastspielzahl (Versuchsstart bei —50°C Untertemperatur).
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Abbildung 5.12: Mittelspannungen thermisch-mechanisch ermiideter AZ91-Proben als Funktion der
Lastspielzahl (Versuchsstart bei —50°C Untertemperatur).

rasch an, so dass die mit 190, 175 und 150°C Obertemperatur ermiideten Proben schon im
zweiten, vierten bzw. dreilligsten Lastwechsel Zugmittelspannungen aufweisen. Die
Druckmittelspannungen der mit 125°C bzw. 100°C Obertemperatur ermiideten Proben sind
nach 500 bzw. 2000 Lastwechseln abgebaut. Die sich im weiteren Verlauf des Versuchs
aufbauenden Zugmittelspannungen erreichen flir die T,=100°C-Probe bei der Grenzlast-
spielzahl (10* Lastwechsel) mit ca. 12 MPa ihren Hochstwert. Fiir die Ermiidung mit 125°C
Obertemperatur erstreckt sich der Mittelspannungsanstieg auf die ersten 47% der Lebensdauer
und miindet in einen Bereich mit nahezu konstanten Mittelspannungen in Hohe von 22 MPa,
der sich iiber einen Lebensdaueranteil von 39% erstreckt. Im weiteren Verlauf sinkt die
Mittelspannung bis zum Ende der Lebensdauer auf 15 MPa. Die mit 150, 175 oder 190°C
Obertemperatur ermiideten Proben zeigen kein Plateau im Mittelspannungsverlauf. Der auf
maximale Mittelspannungen von 44, 53 bzw. 54 MPa fithrende Spannungsanstieg erstreckt

sich iiber fast die gesamte Lebensdauer der Proben.

5.1.1.5 Thermisch-mechanische Ermiidungsversuche an AZ31, Obertemperaturstart

Abbildung 5.13 zeigt Nennspannungsamplituden von AZ31-Proben aus thermisch-mechani-
schen Ermiidungsversuchen, die bei Obertemperatur gestartet und mit —50°C Untertemperatur
durchgefiihrt wurden. Fiir alle untersuchten Temperaturschwingbreiten liegen die Spannungs-
amplituden bis zum Einsetzen des Probenbruchs in einem Bereich zwischen 76 und 104 MPa.
Steigende Obertemperaturen ergeben zunehmende Spannungsamplituden und abnehmende
Bruchlastspielzahlen. Die Spannungsamplitude der mit 100°C Obertemperatur ermiideten

Probe ist mit 76 MPa {iber die gesamte Versuchsdauer konstant, der Bruch der Probe wird
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Abbildung 5.13: Spannungsamplituden thermisch-mechanisch ermiideter AZ31-Proben als Funktion der
Lastspielzahl (Untertemperatur —50°C, Versuchsstart bei Obertemperatur).

innerhalb der Grenzlastspielzahl von 10* Lastwechseln nicht erreicht. Die mit 125°C Ober-
temperatur ermiidete Probe erreicht nach einem geringen Anstieg um 4 MPa innerhalb der
ersten 35% der Lebensdauer einen Bereich mit nahezu konstanter Spannungsamplitude von
ca. 84 MPa, der sich iiber etwa 46% der Lebensdauer erstreckt. Innerhalb der verbleibenden
Restlebensdauer (= 19%) sinkt die Spannungsamplitude stetig ab. Bei den mit 150, 175 bzw.
190°C Obertemperatur ermiideten Proben ist der innerhalb des ersten Versuchsstadiums
(Lebensdauerintervalle von 66, 41 bzw. 36%) auftretende Anstieg der Spannungsamplitude
um 7 bis 8 MPa deutlich stirker ausgeprégt, als bei 125°C Obertemperatur. Die Spannungs-
amplituden dieser Versuche weisen auch kein Plateau im Verlauf der Spannungsamplitude
auf, nach Durchschreiten des Maximums (96 MPa fiir T, = 150°C, 103 bzw. 104 MPa fiir
T, =175 bzw. 190°C) fallen sie vielmehr bis zum Probenbruch stetig ab.

Die sich bei der Versuchsfiihrung mit Obertemperaturstart an AZ31 einstellenden plastischen
Dehnungsamplituden sind in Abbildung 5.14 iiber der Lastspielzahl dargestellt. Diese
Versuchsflihrung ergibt wihrend der ersten Lastwechsel deutliche Unterschiede zu den Mess-
werten der bei Mitteltemperatur begonnenen Experimente (Abb. 5.2). Die halben plastischen
Anfangsdehnungen, welche bei Versuchen mit 100, 125, 150, 175 und 190°C Obertemperatur
gemessen wurden, liegen bei 0,62, 0,72, 0,9, 1,1 und 1,2%o, und somit zwischen den ent-
sprechenden Werten der bei Unter- bzw. Mitteltemperatur gestarteten Versuche. Die bei
positiver Anfangsdehnung gemessenen Verldufe fallen schon nach 3 bis 7 Lastwechseln mit
den nach Mitteltemperaturstart gemessenen zusammen. Eine Ausnahme bildet der mit 100°C
Obertemperatur durchgefiihrte Versuch, bei dem die Angleichung der Verldufe der

plastischen Dehnungsamplitude erst nach den ersten 200 Lastwechseln erfolgt.



5 Versuchsergebnisse 83

1,00

[%o]

0,50 -

0,25

AZ31 Obertemperaturstart

plast. Dehnungsamplitude ¢

0,00 +———rrrrr———
1 10 100 1000 10000

Lastspielzahl [-]
Abbildung 5.14: Plastische Dehnungsamplituden thermisch-mechanisch ermiideter AZ31-Proben als Funktion
der Lastspielzahl (Untertemperatur —50°C, Versuchsstart bei Obertemperatur).
Abbildung 5.15 zeigt die Mittelspannungsverldufe von an AZ31-Proben mit —50°C Untertem-
peratur durchgefiihrten thermisch-mechanischen Ermiidungsversuchen. Gestartet wurden die
Versuche bei Obertemperatur. Somit entstehen in der Anfangsphase der Versuche positive

Mittelspannungen, die im weiteren Versuchsablauf innerhalb eines Streubandes von + 4 MPa
gemdl der Funktion c,=62,5 MPa— 8,125 MPa * Lg(N) mit der Lastspielzahl absinken.

75
= AZ31 Obertemperaturstart
50 o R '
‘©
o}
=,
o 297
[
-]
[
g 0-
o
0 ..
< —— -50 .. 150°C
S -257 e— -50 .. 125°C :
— -50 .. 100°C
'50 T LAY | T LAY | T LAY | T rrrTTTT
1 10 100 1000 10000

Lastspielzahl [-]

Abbildung 5.15: Mittelspannungen thermisch-mechanisch ermiideter AZ31-Proben als Funktion der
Lastspielzahl (Untertemperatur —50°C, Versuchsstart bei Obertemperatur).
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Ausnahmen bilden die Versuche mit 100, 175 und 190°C Obertemperatur. Wéhrend bei dem
mit 100°C Obertemperatur durchgefiihrten Versuch die Mittelspannung von ca. 52 MPa {iber
die ersten 15 Lastwechsel konstant bleibt, steigen die Mittelspannungen fiir 175 und 190°C
Obertemperatur ab dem 75. bzw. 50. Lastwechsel allmihlich wieder bis auf Werte von 53
bzw. 56 MPa bei 1000 bzw. 500 Lastwechseln. Prozesse wie Rissbildung und Rissausbreitung
fiihren gegen Ende der Probenlebensdauer zu einem stirkeren Absinken der Mittelspannun-
gen. Der Anteil dieses Stadiums an der Lebensdauer sinkt von 55% bei 190°C iiber 45% bei
175°C und 34% bei 150°C auf 20% bei 125°C. Auch dort besitzt die obige Gleichung keine
Giiltigkeit mehr.

5.1.1.6 Thermisch-mechanische Ermiidungsversuche an AZ91, Obertemperaturstart

Abbildung 5.16 zeigt Nennspannungsamplituden von AZ91-Proben aus thermisch-mechani-
schen Ermiidungsversuchen, die mit einer Untertemperatur von —50°C durchgefiihrt und bei
Obertemperatur gestartet wurden, tiber der Lastspielzahl. Die Spannungsamplituden
erstrecken sich bis zum Einsetzen des Probenbruchs iiber ein Spektrum von 72 bis 110 MPa.
Auch hier bewirken zunehmende Obertemperaturen steigende Spannungsamplituden und
abnehmende Bruchlastspielzahlen. Nach anfanglichem Anstieg um 6 MPa stabilisiert sich die
Spannungsamplitude des mit 100°C Obertemperatur durchgefiihrten Versuchs fiir die bis zur
Grenzlastspielzahl verbleibenden 6000 Lastwechsel auf einem Niveau von 78 MPa. Fiir 125
und 150°C Obertemperatur beobachtet man nahezu konstante Spannungsamplituden von ca.
89 bzw. 96 MPa. Die Spannungsamplituden der bei 175 und 190°C Obertemperatur gepriiften

Proben erreichen nach einem Anstieg um 5 MPa innerhalb der ersten 200 Lastwechsel
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Abbildung 5.16: Spannungsamplituden thermisch-mechanisch ermiideter AZ91-Proben als Funktion der
Lastspielzahl (Untertemperatur —50°C, Versuchsstart bei Obertemperatur).
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ein sich iiber ca. 79% bzw. 68% der Lebensdauer erstreckendes, konstantes Niveau in Hohe
von 103 bzw. 109 MPa. Ausgepridgte Bereiche mit infolge sich ausbreitender Risse
abnehmenden Spannungsamplituden liegen nicht vor.

Die sich bei thermisch-mechanischen Ermiidungsversuchen mit —50°C Untertemperatur und
Obertemperaturstart an AZ91-Proben einstellenden plastischen Dehnungsamplituden sind in
Abbildung 5.17 iiber der Lastspielzahl dargestellt. Wéhrend der ersten Lastwechsel ergeben
sich deutliche Unterschiede zu den Messwerten der bei Mitteltemperatur begonnenen
Experimente (Abb. 5.5). Die halben plastischen Anfangsdehnungen, welche bei Versuchen
mit 100, 125, 150, 175 und 190°C Obertemperatur gemessen wurden, liegen bei 0,55, 0,64,
0,75, 0,95 und 1,02%0. Sie liegen somit zwischen den entsprechenden Werten der Versuche,
die bei Unter- bzw. Mitteltemperatur gestartet wurden. Nach spétestens 15 Lastwechseln
weisen die nach Obertemperaturstart aufgezeichneten plastischen Dehnungsamplituden einen

praktisch identischen Verlauf zu den nach Mitteltemperaturstart gemessenen Verldufen auf.

Abbildung 5.18 zeigt den Mittelspannungsverlauf von AZ91-Proben aus thermisch-mechani-
schen Ermiidungsversuchen mit —50°C Untertemperatur iiber der Lastspielzahl. Der bei Ober-
temperatur erfolgende Versuchsstart bewirkt in der Anfangsphase positive Mittelspannungen,
die im weiteren Ablauf der Versuche mit einer maximalen Abweichung von = 10 MPa gemél
der Funktion o, = 64 MPa —4,4 MPa * Lg(N) mit der Lastspielzahl absinken. Ein Vergleich
mit den Mittelspannungsverldufen der entsprechenden, bei Mitteltemperatur gestarteten
Versuche zeigt, dass (mit Ausnahme der bei 100°C Obertemperatur durchgefiihrten Versuche)
auch die Mittelspannungen bei hoheren Lastspielzahlen einen nahezu identischen Verlauf

nehmen. Steigende Obertemperaturen fiihren hierbei zu einer schnelleren Angleichung der
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Abbildung 5.17: Plastische Dehnungsamplituden thermisch-mechanisch ermiideter AZ91-Proben als Funktion
der Lastspielzahl (Untertemperatur —50°C, Versuchsstart bei Obertemperatur).
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Abbildung 5.18: Mittelspannungen thermisch-mechanisch ermiideter AZ91-Proben als Funktion der
Lastspielzahl (Untertemperatur —50°C, Versuchsstart bei Obertemperatur).

Mittelspannungen: Sind bei T,;=125°C noch 48% der Lebensdauer bis zu einer Angleichung
notig, so erfolgt sie bei 150°C Obertemperatur bereits nach 26% und bei 175°C nach 15% der
Lebensdauer der Proben. Die Angleichung der Mittelspannungsverldaufe der mit 175 und
190°C Obertemperatur ermiideten Proben erfolgt in beiden Fillen nach 150 Lastwechseln.
Der entsprechende Lebensdaueranteil steigt jedoch aufgrund der bei T,=190°C geringeren

Bruchlastspielzahl mit ca. 25% wieder etwas an.

5.1.1.7 Anfangsdehnung und Lebensdauer bei thermisch-mechanischer Ermiidung

In Abbildung 5.19 sind die halben plastischen Anfangsdehnungsschwingbreiten aus mit einer
Untertemperatur von —50°C durchgefiihrten thermisch-mechanischen Ermiidungsversuchen
als Funktion der Obertemperatur wiedergegeben. Beide Werkstoffe zeigen in gleicher Weise
proportionales Ansteigen der halben plastischen Anfangsdehnungsschwingbreite mit zuneh-
mender Obertemperatur. Die Steigung der Graphen ist jedoch von den Anfangsbedingungen
der Versuche abhdngig. Fiir den Versuchsstart bei Mittel- und Obertemperatur betragt sie
0,56%0/100°C. Dagegen bewirkt Untertemperaturstart mit 1,2%0/100°C ein mehr als doppelt
so starkes Ansteigen der Messwerte mit der Obertemperatur. Wahrend sich nach Versuchs-
start bei Mitteltemperatur fiir beide Werkstoffe praktisch identische Absolutwerte ergeben,
liegt AZ31 bei Obertemperaturstart um 0,1%o, bei Untertemperaturstart sogar um 0,26%o liber

den entsprechenden an AZ91 gemessenen Werten.

In Abbildung 5.20 sind die Bruchlastspielzahlen aus thermisch-mechanischen Ermiidungsver-
suchen, die mit —50°C Untertemperatur durchgefiihrt wurden, als Funktion der Obertempera-

tur wiedergegeben. Fiir beide Werkstoffe erkennt man mit zunehmender Obertemperatur



5 Versuchsergebnisse 87

2,5
AZ31 Startbei AZ91
=@= Untertemperatur =@=
== Mitteltemperatur =@=
=@= Obertemperatur =e=

N
o
]

1,57

1,0 1

0,57

halbe plastische (Anfangs)-
Dehnungsschwingbreite [%o]

0,0 I T I T I T I L |
100 125 150 175 190
Obertemperatur [°C]

Abbildung 5.19: Halbe plastische Anfangs-Dehnungsschwingbreite als Funktion der Lastspielzahl
(Untertemperatur —50°C).

abnehmende Bruchlastspielzahlen. Samtliche mit 100°C Obertemperatur gepriiften Proben
erreichen, unabhingig von der Art der Versuche, die Grenzlastspielzahl von 10* Last-
wechseln. Demgegentiber brachen bei 125°C Obertemperatur alle AZ91-Proben sowie der
tiberwiegende Teil der AZ31-Proben. Lediglich zwei der drei bei Mitteltemperaturstart mit
125°C Obertemperatur beanspruchten AZ31-Proben erreichten im Stadium fortgeschrittener
Schiadigung die Grenzlastspielzahl. Hohere Obertemperaturen fiihrten innerhalb der Ver-
suchsdauer stets zum Probenbruch. Eine eindeutige Abhédngigkeit der Bruchlastspielzahlen
von den unterschiedlichen Temperaturniveaus, bei denen die Versuche gestartet wurden, ist
nicht erkennbar. Demgegeniiber hat der Werkstoff einen deutlichen Einfluss auf die
Ermiidungslebensdauer. Die Ausgleichsgeraden zu den Bruchlastspielzahlen der hierfiir
beriicksichtigten® 17 AZ31- bzw. 16 AZ91-Proben lassen fiir AZ31 eine um 30 — 35% héhere
Ermiidungslebensdauer erkennen, als fiir AZ91. Die Bruchlastspielzahlen verlaufen im
Obertemperaturbereich von 125°C bis 190°C gemil der folgenden Gleichungen:

T0—372,2°C)

N, (AZ31) = 10_( €2.8°C

T, —352,6°CJ

N, (AZ91) = 10_( 0.17°C

Die maximalen Abweichungen der gemessenen Bruchlastspielzahlen von diesen Funktionen
betragen flir AZ31 £40%, und fiir AZ91 £30%.

% In der Berechnung der Ausgleichsgeraden von AZ31 sind neben allen gebrochenen AZ31-Proben zwei mit
125°C Obertemperatur beanspruchte Durchlaufer beriicksichtigt. Es wurden die anhand der Mittelspannungs-
verldufe extrapolierten Lebensdauern (12000 Lastwechsel) in die Rechnung eingesetzt. Die Ausgleichsgerade fiir
AZ91 wurde unter Einbeziehung aller gebrochenen AZ91-Proben, mit Ausnahme eines lunkerbedingten Friih-
ausfalls bei 175°C Obertemperatur (Ng = 269 Lastwechsel), gebildet.
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Abbildung 5.20: Bruchlastspielzahlen bei thermisch-mechanischer Ermiidung als Funktion der Obertemperatur
(=50°C Untertemperatur).

5.1.2 Thermisch-mechanische Ermiidungsversuche mit 50°C Untertemperatur

Im Gegensatz zu den bisher behandelten thermisch-mechanischen Ermiidungsversuchen, bei
denen die Untertemperatur T, einheitlich bei —50°C liegt, betrdgt sie bei den im Folgenden
dargestellten stets 50°C. Bei diesen Versuchen wurde die Obertemperatur T, von 200°C {iber
225, 250, 275 und 290°C variiert, so dass sich fiir beide Versuchsfiihrungen identische
Temperaturschwingbreiten ergeben. Bei ansonsten vergleichbarer Versuchsfiihrung findet die
thermisch-mechanische Ermiidung bei 50°C Untertemperatur somit auf einem um 100°C
hoheren Temperaturniveau statt. Aufgrund der bei (Ober-) Temperaturen von 200 bis 290°C
zu erwartenden starken Relaxation wurde bei den mit 50°C Untertemperatur durchgefiihrten
thermisch-mechanischen Ermiidungsversuchen auf Versuche mit Ober- und Untertemperatur-
start verzichtet. Die Temperatur, bei der zu Versuchsbeginn die makroskopische Dehnung der

kraftfrei eingespannten Probe konstant gehalten wurde, entsprach stets der Mitteltemperatur.

5.1.2.1 Thermisch-mechanische Ermiidungsversuche an AZ31

Abbildung 5.21 =zeigt Nennspannungsamplituden von AZ31-Proben aus thermisch-
mechanischen Ermiidungsversuchen, die mit einer Untertemperatur von 50°C durchgefiihrt
wurden. Um einen Eindruck zur Streuung der Daten zu vermitteln, sind stets zwei gleichartige
Versuche dargestellt. Fiir alle untersuchten Obertemperaturen liegen die Spannungsampli-
tuden bis zum Einsetzen des Probenbruchs in einem Bereich zwischen 65 und 90 MPa. Mit
zunehmender Obertemperatur steigt die Spannungsamplitude des ersten Lastwechsels zu-
nichst von 71 MPa bei 200°C iiber 75 MPa bei 225°C auf ca. 79 MPa bei 250°C an. Weitere
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Abbildung 5.21: Spannungsamplituden thermisch-mechanisch ermiideter AZ31-Proben als Funktion der
Lastspielzahl (Untertemperatur 50°C, Versuchsstart bei Mitteltemperatur).

Steigerungen der Obertemperatur bewirken keine Anderung der Spannungsamplitude des
ersten Lastwechsels. Innerhalb der ersten 0,6 bis 3% der Lebensdauer sinkt die Spannungs-
amplitude um 8% (bei 200°C Obertemperatur) bis 12,5% (290°C Obertemperatur). Der
anschlieende Anstieg fiihrt auf ein Maximum, dessen Hohe im Falle der mit 200 und 290°C
Obertemperatur ermiideten Proben der Spannungsamplitude des ersten Lastwechsels
entspricht. Flir 225, 250 und 275°C Obertemperatur iibersteigt die maximale Spannungs-
amplitude die des ersten Lastwechsels um 11, 14 bzw. 9%. Im weiteren Verlauf der
Ermiidung, nach Durchlaufen des Maximums, sinkt die Spannungsamplitude bis zum
Probenbruch kontinuierlich ab. Dieses Stadium umfasst bei 225 und 250°C Obertemperatur
ca. 56% der Lebensdauer, bei 200 und 290°C ca. 43% (47% bei 275°C).

Im Gegensatz zu den Spannungsamplituden, bei denen die durch Variation der Obertempe-
ratur bewirkten Anderungen unter 40% liegen, unterscheiden sich die plastischen Dehnungs-
amplituden der mit 50°C Untertemperatur an AZ31 durchgefiihrten thermisch-mechanischen
Ermiidungsversuche mit zunehmender Obertemperatur fast um den Faktor fiinf (mit
€apmin (To=200°C) von ca. 0,24%0 und €, pmax (To=290°C) von ca. 1,18%o). Fiir die halbe
plastische (Anfangs-) Dehnung des ersten Lastwechsels beobachtet man ein stirkeres
Ansteigen (0,61%0/100°C) mit der Obertemperatur, als fiir die vergleichbaren thermisch-
mechanischen Ermiidungsversuche, die mit —50°C Untertemperatur durchgefiihrt wurden
(0,56%0/100°C) (sieche Kap. 5.1.1.1). Auch die Absolutwerte der halben plastischen
(Anfangs-) Dehnungen, welche bei Versuchen mit 200, 225, 250, 275 und 290°C Ober-
temperatur gemessen wurden, liegen mit 0,41, 0,55, 0,7, 0,9 und 1,09 %o um ca. 0,22%o hoher.
Die sich bei thermisch-mechanischer Ermiidung mit 50°C Untertemperatur einstellenden
plastischen Dehnungsamplituden sind in Abbildung 5.22 iiber der Lastspielzahl dargestellt.
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Abbildung 5.22: Plastische Dehnungsamplituden thermisch-mechanisch ermiideter AZ31-Proben als Funktion
der Lastspielzahl (Untertemperatur 50°C, Versuchsstart bei Mitteltemperatur).

Ermiidung mit einer Obertemperatur von 200°C bewirkt innerhalb der ersten ca. 72% der
Lebensdauer kontinuierlich mit der Lastspielzahl absinkende plastische Dehnungsamplituden.
Fiir die mit Obertemperaturen von 225, 250, 275 und 290°C ermiideten Proben erkennt man
innerhalb der ersten 0,9 bis 3% der Lebensdauer ein Ansteigen der plastischen Dehnungs-
amplitude auf maximale Werte von 0,56, 0,73, 0,96 bzw. 1,18%0. Die Maxima treten
zeitgleich zu den weiter oben beschriebenen Minima der Spannungsamplituden auf. Nach
Durchlaufen der Maxima fallen die plastischen Dehnungsamplituden ab, und miinden in ein
Minimum. Der anschlieBende Anstieg der Messwerte setzt sich bis zum Probenbruch fort.
Allerdings kann in diesem Bereich nicht mehr von plastischen Dehnungsamplituden
gesprochen werden, da der Anstieg gegen Ende der Lebensdauer auf Rissoffnungseffekte
zuriickzufiihren ist, die stark inhomogene Dehnungsverteilungen bewirken. Hinsichtlich der
Lage der Minima in den Verldufen der plastischen Dehnungsamplituden sind die Maxima der

Spannungsamplituden zu niedrigeren Lastspielzahlen verschoben.

Die Mittelspannungen der an AZ31 mit 50°C Untertemperatur durchgefiihrten thermisch-
mechanischen Ermiidungsversuche sind in Abbildung 5.23 dargestellt. Fiir Obertemperaturen
von 200, 225, 250, 275 und 290°C werden maximale Mittelspannungen in Hohe von ca. 45,
56, 60, 58 und 55 MPa erreicht. Der sich innerhalb der ersten 0,2 bis 0,6% der Lebensdauer
vollziehende Anstieg auf 60 bis 75% der jeweiligen, maximalen Spannungsamplituden geht in
eine relativ kurze Phase mit nahezu konstanten Mittelspannungen tiber. Nach Durchlaufen der
Plateauphase fiihrt ein erneuter Anstieg auf maximale Mittelspannungen. Das anschlieende
Absinken der Mittelspannungen erfolgt simultan zum oben beschriebenen, finalen Abfall der

Spannungsamplituden.
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Abbildung 5.23: Mittelspannungen thermisch-mechanisch ermiideter AZ31-Proben als Funktion der
Lastspielzahl (Untertemperatur 50°C, Versuchsstart bei Mitteltemperatur).

5.1.2.2 Thermisch-mechanische Ermiidungsversuche an AZ91

Abbildung 5.24 zeigt den iiber der Lastspielzahl aufgetragenen Verlauf der Nennspannungs-
amplituden von AZ91-Proben aus thermisch-mechanischen Ermiidungsversuchen, die mit
einer Untertemperatur von 50°C durchgefiihrt wurden. Auch hier sind die Daten mindestens
zweier gleichartiger Versuche dargestellt, um einen Eindruck zur Streuung der Versuchs-
ergebnisse zu vermitteln. Fiir alle untersuchten Obertemperaturen liegen die Spannungs-
amplituden bis zum Einsetzen des Probenbruchs in einem Bereich zwischen 70 und 91 MPa.
Die Spannungsamplitude des ersten Lastwechsels steigt mit zunehmender Obertemperatur
von 73 MPa bei 200°C iiber 81 MPa bei 225°C und ca. 86 MPa bei 250°C auf 90 MPa bei
275°C an. Eine weitere Steigerung der Obertemperatur auf 290°C bewirkt keine Anderung
der Spannungsamplitude des ersten Lastwechsels. Fiir den weitaus grofften Teil der
Lebensdauer, bis zum einsetzenden Probenbruch, sind die Spannungsamplituden nahezu
konstant. Die geringen beobachtbaren Abweichungen beschrinken sich im wesentlichen auf
einen Abfall der Spannungsamplitude der mit 275 und 290°C Obertemperatur ermiideten
Proben um ca. 5 MPa vom ersten auf den zweiten Lastwechsel. Bereiche mit infolge
Rissausbreitung abnehmenden Spannungsamplituden sind bei Obertemperaturen unter 275°C
nicht erkennbar, und bei 275 bis 290°C nur schwach ausgepragt.

Wihrend die Variation der Obertemperatur bei mit 50°C Untertemperatur durchgefiihrten
thermisch-mechanischen Ermiidungsversuchen an AZ91 Anderungen der Spannungsamplitu-
den von maximal 30% bewirkt, unterscheiden sich die plastischen Dehnungsamplituden bei
dieser Versuchsfilhrung um den Faktor 3,3 (mit €pmin (To=200°C) von ca. 0,29%0 und
€apmax (To=290°C) von ca. 0,96%o0) (siehe Abb. 5.25). Generell bewirken auch hier
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Abbildung 5.24: Spannungsamplituden thermisch-mechanisch ermiideter AZ91-Proben als Funktion der
Lastspielzahl (Untertemperatur 50°C, Versuchsstart bei Mitteltemperatur).

zunehmende Obertemperaturen steigende plastische Dehnungsamplituden, bei gleichzeitig
abnehmender Lebensdauer. Die Absolutwerte der halben plastischen (Anfangs-) Dehnungen
des ersten Lastwechsels fiir Obertemperaturen von 200, 225, 250, 275 und 290°C liegen (mit
0,45, 0,56, 0,69, 0,83 und 0,96%0) bei thermisch-mechanischer Ermiidung mit 50°C
Untertemperatur um ca. 0,2%o iiber den Werten, welche bei vergleichbaren, mit —50°C
Untertemperatur durchgefiihrten Versuchen gemessen wurden. Demgegeniiber steigt die halbe
plastische Anfangsdehnung von AZ91 fiir 50°C Untertemperatur in gleichem Mafle mit der
Obertemperatur (0,56%0/100°C), wie bei —50°C Untertemperatur (siche Kap. 5.1.1.2). Im
Verlauf der Ermiidung nimmt die plastische Dehnungsamplitude fiir alle Obertemperaturen in
nahezu gleicher Weise gemif der Funktion €, , = €, piw1) %0 —0,0465%o0 * Lg(N) stetig ab. Der
fiir die mit 290°C Obertemperatur ermiideten Proben zu beobachtende Anstieg der Messwerte
gegen Ende der Lebensdauer ist auf Rissoffnungseffekte zurlickzufiihren, die stark
inhomogene Dehnungsverteilungen bewirken, so dass in diesem Bereich nicht mehr von
plastischen Dehnungsamplituden gesprochen werden kann.

Die iiber der Lastspielzahl aufgetragenen Mittelspannungen der an AZ91 mit 50°C
Untertemperatur durchgefiihrten thermisch-mechanischen Ermiidungsversuche sind in
Abbildung 5.26 gezeigt. Zunehmende Obertemperaturen bewirken ein Ansteigen der
maximalen Mittelspannungen von 37 MPa bei 200°C (iiber 49, 57, und 65 MPa bei 225, 250
und 275°C) auf 67 MPa bei 290°C. Innerhalb der ersten 0,6 bis 2,7% der Lebensdauer
vollzieht sich ein starker Anstieg auf 75 bis 85% der jeweiligen maximalen Mittel-
spannungen. Die fast bis zum Probenbruch anhaltende Zunahme der Mittelspannungen setzt
sich jedoch im weiteren Verlauf der Ermiidung weniger rasch fort. Kurz vor dem Bruch der
Proben ist, besonders bei den hoheren Obertemperaturen, ein Abfallen der Mittelspannungen

zu beobachten.
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Abbildung 5.25: Plastische Dehnungsamplituden thermisch-mechanisch ermiideter AZ91-Proben als Funktion
der Lastspielzahl (Untertemperatur 50°C, Versuchsstart bei Mitteltemperatur).
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Abbildung 5.26: Mittelspannungen thermisch-mechanisch ermiideter AZ91-Proben als Funktion der
Lastspielzahl (Untertemperatur 50°C, Versuchsstart bei Mitteltemperatur).

5.1.2.3 Lebensdauern bei thermisch-mechanischer Ermiidung

In Abbildung 5.27 sind Bruchlastspielzahlen von mit 50°C Untertemperatur durchgefiihrten

thermisch-mechanischen Ermiidungsversuchen als Funktion der Obertemperatur wiedergege-

ben. Fiir beide Werkstoffe erkennt man mit zunehmender Obertemperatur abnehmende

Bruchlastspielzahlen. Ausgleichsgeraden zu den Bruchlastspielzahlen der jeweils 10 AZ31-
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bzw. AZ91-Proben lassen fiir AZ31 eine um 20-37% hohere Ermiidungslebensdauer
erkennen, als fiir AZ91. Die Bruchlastspielzahlen verlaufen im Obertemperaturbereich von
200°C bis 290°C gemal der folgenden Gleichungen:

T0—528,4°C]

N, (AZ31) = 10_( B254°C

T0—558,3°Cj

N, (AZ91) = 10{ 95.97°C

Die maximalen Abweichungen der gemessenen Bruchlastspielzahlen von diesen Funktionen
betragen fiir AZ31 —30 bzw. +55%, und fiir AZ91 20 bzw. +45%.
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Abbildung 5.27: Bruchlastspielzahlen bei thermisch-mechanischer Ermiidung mit 50°C Untertemperatur als
Funktion der Obertemperatur.

5.2 Zug- und Druckversuche

Zur Bestimmung des quasistatischen Verformungsverhaltens wurden Zug- und Druckver-
suche mit der fiir die thermisch-mechanischen Ermiidungsversuche typischen Totaldehnungs-

geschwindigkeit von |€,| = 1,25%10* s durchgefiihrt. Die Geometrie der Zug- bzw. Druck-

proben entspricht der Probengeometrie der thermisch-mechanischen Ermiidungsversuche.

In Abbildung 5.28 sind die Nennspannung-Totaldeformation-Verldufe der im Temperatur-
intervall von —50°C bis 290°C an AZ31 durchgefiihrten Zug- bzw. Druckversuche dargestellt.
Mit zunehmender Temperatur beobachtet man ein Abnehmen der Steigung der elastischen
Geraden. Unter Zugbeanspruchung vollzieht sich ein stetiger Ubergang von der elastischen
Geraden auf die Verfestigungskurve. Steigende Temperaturen fithren hier neben sinkenden
0,2%-Dehngrenzen zu sinkenden Zugfestigkeiten, und steigenden Bruchdehnungen. Bei den
Druckversuchen erfolgt ein stetiger Ubergang von der elastischen Geraden auf die Ver-

festigungskurve erst bei einer Temperatur von 200°C. Fiir Temperaturen von —50 bis 150°C
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Abbildung 5.28: Nennspannung-Totaldeformation-Verldufe von AZ31 aus Zug- bzw. Druckversuchen,
durchgefiihrt im Temperaturintervall von —50 bis 290°C.

sinken die Spannungen zunichst entlang der elastischen Geraden auf Werte von —85 bis
—90 MPa. Die sich hier anschlieBenden wellen- bzw. sdgezahnformigen Verldufe der
Nennspannung-Totaldehnung-Kurven weisen bei konstanten bzw. zunidchst geringfiigig
ansteigenden Mittelspannungen typische Amplituden von 0,6 bis 1,8 MPa bei Periodendauern
von ca. 0,1 bis 1,4%o0 Totaldehnung auf. Die Mittelspannungen dieser Verldufe bleiben fiir
einen plastischen Dehnungsbetrag von 0,5 bis 0,75% praktisch konstant, und sinken danach
mit zunehmender Deformation weiter ab. Das AusmaBl der deformationsbedingten

Verfestigung steigt hierbei mit sinkender Temperatur.

Die Nennspannung-Totaldeformation-Verldufe der im Temperaturintervall von —50°C bis
290°C an AZ91 durchgefiihrten Zug- bzw. Druckversuche sind in Abbildung 5.29 dargestellt.
Wie an AZ31, so beobachtet man auch an AZ91 mit zunehmender Temperatur ein Abnehmen
der Steigung der elastischen Geraden. Der Ubergang von der elastischen Geraden auf die
Verfestigungskurve vollzieht sich sowohl bei Zug- als auch bei Druckbeanspruchung stetig.
Steigende Temperaturen fiihren neben sinkenden 0,2%-Dehngrenzen zu sinkenden
Zugfestigkeiten, und zu steigenden Bruchdehnungen. Auch die Betrdge der 0,2%-Stauch-
grenzen nehmen mit steigender Temperatur ab. Die an AZ31 beobachteten, wellen- bzw.

sdgezahnformigen Verldufe der Spannung-Dehnung-Kurven treten an AZ91 nicht auf.

In Abbildung 5.30 und 5.31 sind charakteristische Kennwerte der quasistatischen Versuche
iiber der Versuchstemperatur aufgetragen. Wiahrend es sich bei den Zugfestigkeitskennwerten
um Einzelergebnisse handelt, sind bei den Werten fiir die 0,2%-Dehn- bzw. -Stauchgrenzen
stets Ergebnisse aus zwei Einzelmessungen beriicksichtigt: Die gezeigten arithmetischen
Mittelwerte umfassen neben den Ergebnissen der Zug- bzw. Druckversuche die entsprech-

enden Kennwerte der in diesem Stadium mit den Zug- bzw. Druckversuchen identischen
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Abbildung 5.29: Nennspannung-Totaldeformation-Verldufe von AZ91 aus Zug- bzw. Druckversuchen,
durchgefiihrt im Temperaturintervall von —50 bis 290°C.

Belastungsphasen der Relaxationsversuche. Bei den angegebenen Werten des Elastizitdtsmo-
duls handelt es sich um die aus vier Einzelergebnissen gebildeten arithmetischen Mittelwerte.
Neben den im Zug- und Druckversuch bestimmten Daten wurden die aus den (Zug- und
Druck-) Belastungskurven der Relaxationsversuche gewonnenen Ergebnisse verwendet. Die

entsprechenden Fehlerbalken geben den Streubereich der Standardabweichung an.

Die Kennwerte der quasistatischen Versuche an AZ31 sind in Abbildung 5.30 dargestellt. Fiir
die 0,2%-Dehngrenze beobachtet man unter den vorliegenden Versuchsbedingungen im Be-
reich von —50 bis 290°C einen dreigeteilten Verlauf. Im Temperaturbereich von —50°C bis
50°C ist die Nennspannung mit 141 MPa +2 MPa praktisch konstant, und nimmt zwischen
50°C bis 150°C mit —0,62 MPa/°C zunéichst stirker, und dann bis 290°C schwicher, mit
—0,33 MPa/°C, ab. Die 0,2%-Stauchgrenze zeigt einen dhnlichen Verlauf. Von —-50°C er-
streckt sich ein Bereich mit nahezu konstanten Spannungen (|85 MPa| £2 MPa) bis auf 150°C.
Mit dieser Temperatur fallen die Betrage der 0,2%-Stauch- und -Dehngrenze zusammen. Wie
schon in Abbildung 5.28 zu erkennen war, bewirken steigende Temperaturen abnehmende
Zugfestigkeit. Die Zugfestigkeitswerte fallen, dhnlich der 0,2%-Dehngenze, im Temperaturin-

tervall zwischen 50°C und 150°C am starksten, und auB3erhalb des Intervalls weniger stark ab.

Unter den gegebenen Versuchsbedingungen sinkt der Elastizitdtsmodul von AZ31 bei —50°C
von 44,9 GPa ausgehend, um ca. —15 MPa/°C auf 42,7 GPa bei 100°C. Im Temperaturbereich
von 100°C bis 290°C fillt der Elastizitdtsmodul bei Temperaturanstieg mit ca. —105 MPa/°C
deutlich stirker ab. Hierbei ist jedoch zu berlicksichtigen, dass in diesem Bereich erhohter
Temperaturen der aus der Steigung des linearen Abschnitts der Anfangsbelastungskurve

berechnete Elastizitdtsmodul nicht das rein elastische Werkstoffverhalten wiederspiegelt,
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sondern auch erhebliche Anteile der zeitabhéngigen plastischen Dehnung beinhaltet.
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Abbildung 5.30: Temperaturabhéngigkeit der Zugfestigkeit R,,, des Elastizititsmoduls E und der 0,2%-Dehn-
bzw. Stauchgrenze von AZ31.
Die Kennwerte der quasistatischen Versuche an AZ91 sind in Abbildung 5.31 dargestellt. Die
Werte der 0,2%-Dehn- und Stauchgrenze nehmen im Bereich von —50 bis 290°C einen durch
zwei Gradenstiicke darstellbaren Verlauf. Im Temperaturbereich von —50°C bis +50°C ist die
0,2%-Dehngrenze mit 153 MPa +3 MPa praktisch konstant, und nimmt dann von 100°C bis
290°C kontinuierlich mit —0,53 MPa/°C ab. Die 0,2%-Stauchgrenze zeigt generell einen
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Abbildung 5.31: Temperaturabhéngigkeit der Zugfestigkeit R,,, des Elastizititsmoduls E und der 0,2%-Dehn-
bzw. Stauchgrenze von AZ91.
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dhnlichen Verlauf. Nahezu konstante Spannungen (|160 MPa| £2 MPa) beobachtet man fiir
Priiftemperaturen von —50°C und +20°C. Demgegeniiber beobachtet man bei einer Tempe-
ratursteigerung von 20 auf 50°C eine Abnahme der 0,2%-Stauchgrenze um 24 MPa, so dass
die 0,2%-Stauchgrenzen im Temperaturintervall von 50 bis 200°C unter den entsprechenden
0,2%-Dehngrenzen liegen. Im Bereich zwischen 150 und 290°C fallt die 0,2%-Stauchgrenze
mit —0,475 MPa/°C ab. Wie schon in Abbildung 5.29 zu erkennen war, bewirken steigende
Temperaturen abnehmende Zugfestigkeit, wobei allerdings das inhomogene Gefiige der

gegossenen Proben eine gewisse Streuung der Ergebnisse verursacht.

Unter den gegebenen Versuchsbedingungen sinkt der Elastizitdtsmodul von AZ91 bei —50°C
von 48,5 GPa ausgehend, um ca. 48 MPa/°C auf 38,9 GPa bei 150°C. Im Temperaturbereich
von 150°C bis 290°C fillt der Elastizitditsmodul bei Temperaturanstieg mit ca. 123 MPa/°C
deutlich stirker ab. Auch hier ist jedoch zu beriicksichtigen, dass im Bereich erhdhter Tem-
peraturen der aus der Steigung des linearen Abschnitts der Anfangsbelastungskurve berech-
nete Elastizitdtsmodul erhebliche Anteile der zeitabhidngigen plastischen Dehnung beinhaltet.

Im Vergleich zu den bei Zugversuchen iiblichen Proportionalstdben ist die Messstrecke der
hier verwendeten Proben mit 10 mm Lénge, bei 7 mm Durchmesser, relativ kurz. Aufgrund
des daraus resultierenden, hohen Anteils der Einschniirdehnung liegen die hier angegebenen
Bruchdehnungen iiber den Bruchdehnungswerten, die mit den iiblichen Proportionalstiben

ermittelt worden wiéren.

In Abbildung 5.32 und 5.33 sind die an AZ31 und AZ91 im Zugversuch bestimmten Bruch-
dehnungs- und Brucheinschniirungswerte gezeigt. Obwohl es sich bei den dargestellten Da-
tenpunkten um Einzelergebnisse mit einer gewissen Streubreite handelt, erkennt man mit stei-

gender Temperatur einen Trend zu steigenden Bruchdehnungen und Brucheinschniirungen.
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Abbildung 5.32: Bruchdehnung 7 und Brucheinschniirung y von AZ31 in Abhédngigkeit von der Temperatur.
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Abbildung 5.33: Bruchdehnung &, ; und Brucheinschniirung y von AZ91 in Abhidngigkeit von der Temperatur.

Die an AZ31 gemessenen Bruchdehnungen bewegen sich in einem Bereich zwischen 9 und
75%, die Brucheinschniirungen liegen zwischen 23 und 95%. Fiir AZ91 betragen die

entsprechenden Werte nur etwa ein Viertel.

5.3 Relaxationsversuche

Zur Bestimmung des Relaxationsverhaltens wurden Proben aus AZ31 und AZ91 zunéchst auf
einen Totaldehnungsbetrag von |0,6/% belastet. Hierbei wurde die Probengeometrie und die
Verformungsgeschwindigkeit (|&¢| = 1,25 * 10* s) analog zu den thermisch-mechanischen
Ermiidungsversuchen gewihlt. Innerhalb der darauffolgenden Relaxationszeit von 60 Minuten

wurde die Totaldehnung konstant gehalten und die Nennspannung aufgezeichnet.

Die in Abbildung 5.34 {iber der Temperatur dargestellten Betrdge der Anfangsnenn-
spannungen zeigen bei Totaldehnungen von 0,6% bzw. —0,6% eine mit den oben dargestellten
0,2%-Dehn- und Stauchgrenzen (Abbildung 5.30 und 5.31) vergleichbare Charakteristik. Bis
zu einer Temperatur von 150°C weist AZ31 eine deutlich ausgeprigte Verformungs-
asymmetrie auf. Unter Zugbeanspruchung fallen die Nennspannungen, nach Durchlaufen
eines konstanten Bereichs von —50°C bis 50°C, von 145 MPa auf 83 MPa bei 150°C.
Demgegeniiber beobachtet man unter Druckbeanspruchung zwischen —50°C und 150°C
nahezu konstante Nennspannungen von —83 MPa +1 MPa. Fiir Temperaturen von 150 bis
290°C sinken die Betrdge der Nennspannungen von AZ31 fiir beide Beanspruchungs-
richtungen um etwa —0,34 MPa/°C auf 36 MPa. Bei —50°C und 20°C wurden an AZ91
Anfangsnennspannungen von 164 1 MPa bestimmt, wobei sich keine Abhingigkeit von der
Beanspruchungsrichtung zeigte. Auffallig ist der zwischen 20 und 50°C einsetzende

Spannungsabfall, der bei Druckbeanspruchung deutlich stirker ausgepridgt ist. Im
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Temperaturbereich von 100°C bis 290°C nehmen die Anfangsnennspannungen bei

Zugbeanspruchung um —0,59 MPa/°C, unter Druckbeanspruchung um —0,51 MPa/°C, ab.
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Abbildung 5.34: Temperaturabhéngigkeit der Nennspannungsbetrage zu Beginn der Relaxationsversuche.

In Abbildung 5.35 ist der Verlauf der Nennspannungen von AZ31 in Abhidngigkeit der
Versuchstemperatur  liber der logarithmisch geteilten Zeitachse dargestellt. Im
Temperaturbereich von 150 bis 290°C nehmen die Spannung-Zeit-Verldufe der bei gleicher
Temperatur mit Druck- bzw. Zugbeanspruchung durchgefiihrten Versuche eine nahezu
spiegelsymmetrische Lage zur Spannungsnulllinie ein. Auch die jeweils bei —50 bzw. 20°C
gemessenen Nennspannungen sind einander &dhnlich. Unter Beriicksichtigung der durch
unterschiedliche Anfangsspannungen verursachten Offsets nehmen auch diese Verldufe
ungefahr spiegelsymmetrische Positionen zueinander ein. Demgegeniiber unterscheidet sich
die Form der mit 50 bzw. 100°C Versuchstemperatur bestimmtem Spannungsverldufe im
Druck- bzw. Zugbereich deutlich. Die Spannungsrelaxation betrdgt fiir AZ31 bei —50°C
Versuchstemperatur, unabhingig von der Richtung der vorangegangenen Deformation, und
trotz deutlich verschiedener Anfangsspannungsbetrige, innerhalb einer Stunde ca. 5%. Mit
zunehmender Temperatur beobachtet man einen stirkeren Spannungsriickgang. Wéhrend sich
bei 150°C Versuchstemperatur innerhalb einer Stunde ein Spannungsabfall von 50%
vollzieht, bewirken 15 Minuten Relaxationszeit bei 290°C einen nahezu vollstdndigen

Spannungsabbau.

Die Nennspannungsverldufe der an AZ91 durchgefiihrten Relaxationsversuche sind in
Abbildung 5.36 in Abhdngigkeit von der Versuchstemperatur iiber der logarithmisch geteilten
Zeitachse dargestellt. Innerhalb einer Stunde relaxieren die Anfangsspannungen bei —50°C
Versuchstemperatur unter Druckbeanspruchung um 6,8%, bzw. um 8,2% bei Zug-
beanspruchung. Zunehmende Temperaturen bewirken auch bei AZ91 einen stirkeren
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Riickgang der Anfangsspannungen. Bei 150°C Versuchstemperatur vollzieht sich innerhalb
einer Stunde ein Spannungsabfall von ca. 50%, nach 15 Minuten Relaxationszeit sind bei
290°C noch 10% der Anfangsspannungen vorhanden. Die Nennspannung-Zeit-Verldufe der
an AZ91 bei gleichen Temperaturen unter Zug- bzw. Druckbeanspruchung durchgefiihrten

Relaxationsversuche liegen nahezu spiegelsymmetrisch zur Spannungsnulllinie.
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Abbildung 5.35: Nennspannungsrelaxation von AZ31 bei 0,6% positiver bzw. negativer Anfangsdeformation.
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Abbildung 5.36: Nennspannungsrelaxation von AZ91 bei 0,6% positiver bzw. negativer Anfangsdeformation.



102 5 Versuchsergebnisse

5.4 Analyse der Schidigungsentwicklung

5.4.1 Metallographische Gefiigeuntersuchungen

Die Ergebnisse der metallographischen Gefiigeuntersuchungen zur Schadigungsentwicklung
sind gemeinsam mit anderen relevanten Befunden in der Diskussion der Schadigungs-

entwicklung dargestellt.

5.4.2 Rissbildung und Rissausbreitung

Im Folgenden werden durch Sekundérelektronenkontrast erzeugte, rasterelektronenmikros-
kopische Aufnahmen von Bruch- und Mantelflichen unter thermisch-mechanischer

Ermiidung gebrochener Proben gezeigt. Die Richtungsangaben in den Aufnahmen der AZ31-

Proben beziehen sich auf die ur-
spriingliche Probenlage im ge-
walzten Ausgangsmaterial (WR
fir Walzrichtung, NR fiir
(Blech-) Normalenrichtung und
QR fiir Querrichtung), wie Ab-

. . Abbildung 5.37: Lage des Probenkoordinatensystems (WR = Walz-
bildung 5.37 verdeutlicht. richtung, NR = (Blech-) Normalenrichtung, QR = Querrichtung).

Bei den in einigen Bildern erkennbaren Verschmutzungen der Probenmantelflichen handelt
es sich um Riickstinde einer Wérmeleitpaste, die wihrend der Ermiidungsversuche zur ther-

mischen Kopplung der Thermoelemente mit der Probenoberfldche diente.

5.4.2.1 Rissbefunde an AZ31 nach thermisch-mechanischer Ermiidung (T,=-50°C)

Fiir AZ31 beobachtet man neben der Richtungsabhingigkeit von Rissbildung und Rissaus-
breitung von der Beanspruchungsrichtung auch eine Abhéngigkeit hinsichtlich der Probenlage
im gewalzten Ausgangsmaterial. Bei Ermiidung mit einer Untertemperatur von —50°C und
125°C Obertemperatur verlaufen Bruchflichen und Risse praktisch ausschlieBlich quer zur
Probenldngsachse. Die nahezu parallel zur urspriinglichen Blechoberfliche orientierten
Bereiche der Probenmantelflichen weisen mehrere lingere Risse auf, die im wesentlichen
parallel zu den Riefen der Drehbearbeitung verlaufen, wie in Abbildung 5.38 (oben links) zu
erkennen ist. In Richtung der Probenléngsachse konzentrieren sich diese Risse auf bestimmte
Probenabschnitte. Durch Koaleszenz der Rissfronten eines solchen ,,Rissclusters® auf ihrem
Weg in Richtung Probenzentrum ist eine terrassenformige Struktur der Bruchfldche
entstanden. Demgegeniiber weisen die eher quer zur urspriinglichen Blechoberfliche
orientierten Abschnitte der Mantelfldchen nur relativ kurze Risse auf, sodass die Bruchfldche
dort lediglich schwach =zerkliiftet ist. Diese vorwiegend quer zur Probenlidngsachse
verlaufenden Risse sind weniger streng an die Drehriefen gebunden, und sie konzentrieren

sich in unter ca. 45° zur Probenlédngsachse geneigten Biandern (siehe Abb. 5.38, rechts oben).
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Auch bei hoheren Obertemperaturen liegen die Anrissorte bevorzugt in den parallel zur
urspriinglichen Blechoberfldche orientierten Bereichen der Probenmantelfldchen. Ein Beispiel
solcher Anrisse ist in Abbildung 5.38 (links mittig), mit der Bruchfliche einer bei 190°C
Obertemperatur ermiideten Probe gezeigt. Man erkennt rechts und links eines typischen

»penny-shaped“-Anrisses weitere Anrissflaichen, die sich im Verlauf der Ermiidung zu einer

Bruch- und Mantelflachen Mantelflachen
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Abbildung 5.38: AZ31 nach thermisch-mechanischer Ermiidung (T, =—50°C, T, = 125°C bzw. 190°C)
WR = Walzrichtung, NR = (Blech)-Normalenrichtung, QR = Querrichtung.
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Bruchflache vereinigt haben. Die Zerkliiftung der Bruchflichen nimmt in diesen Bereichen
mit steigender Obertemperatur zu, da sich die Abmessungen der oben erwéhnten ,,Rissclus-
ter, und somit auch die Abstinde zwischen den sich bevorzugt ausbreitenden Rissen,
erhohen. Neben der VergroBerung der ,,Risscluster ist auf den parallel zur urspriinglichen
Blechoberfldche orientierten Abschnitten der Probenmantelflaichen mit zunehmender Ober-
temperatur ein Anstieg der Rissdichte sowie eine weniger strenge Koppelung zwischen den
sich bildenden Rissen und den Riefen der Drehbehandlung zu beobachten, wie Abbildung
5.38 (rechts mittig), zeigt. Die Ausprigung der bei 125°C Obertemperatur andeutungsweise
erkennbaren Rissbénder, die in den normal zur urspriinglichen Blechoberfliche liegenden
Abschnitten der Probenmantelflichen zu finden sind, nimmt mit steigender Obertemperatur
ebenfalls zu. Proben, die mit Obertemperaturen iiber 125°C thermisch-mechanisch ermiidet
wurden, weisen Rissbdnder auf, die das Probenvolumen unter einem zur Probenlédngsachse
gemessenen Winkel von ca. 30° nicht in einer Ebene durchlaufen. Der typische Verlauf ist
vielmehr sigezahnartig gefaltet, wie die Ubersichtsaufnahme des Probenmantels einer mit
190°C Obertemperatur ermiideten Probe (Abb. 5.38, unten links) zeigt. Innerhalb der Riss-
binder ldsst der Zusammenhang zwischen Drehriefen und Rissbildung mit steigender Ober-
temperatur nach, und ist bei 190°C praktisch nicht mehr erkennbar (Abb. 5.38, unten rechts).
Neben vereinzelten, quer zur Probenldngsachse verlaufenden Rissen findet man parallel zu
den Rissbdndern verlaufende sowie unter ca. 45° zur Probenlédngsachse geneigte Risse. Im
Faltungsbereich der Rissbander sind iiberdurchschnittlich weit geéffnete Risse zu erkennen.

5.4.2.2 Rissbefunde an AZ31 nach thermisch-mechanischer Ermiidung (T,= 50°C)

Wie nach thermisch-mechanischer Ermiidung mit —50°C Untertemperatur, beobachtet man fiir
AZ31 auch bei entsprechender Ermiidungsbeanspruchung mit 100°C héherer Untertemperatur
eine Abhdngigkeit der Rissbildung und Rissausbreitung hinsichtlich der Probenlage im ge-
walzten Ausgangsmaterial. Bei 50°C Untertemperatur und Obertemperaturen von 200 bis
225°C verlaufen die Bruchflichen und Risse praktisch ausschlieBlich quer zur Probenldngs-
achse. Bei diesen Temperaturen weist der Probenmantel nur wenige, stets aus Drehriefen
hervorgegangene Risse auf, die sich oft iliber einen Umfangswinkel von mehr als 90°
erstrecken, wie Abbildung 5.39 (oben rechts) fiir eine mit 225°C Obertemperatur ermiidete
Probe zeigt. Die in Abbildung 5.39 (links mittig bzw. oben) dargestellte Bruchfldache dieser
Probe sowie die dazugehorige Detailansicht lassen erkennen, dass die iiberwiegende Zahl der
Anrissorte in den parallel zur urspriinglichen Blechoberfliche orientierten Bereichen der
Probenmantelfliche liegt. Man erkennt weiterhin, dass in Normalenrichtung voranschreitende
Fronten benachbarter Risse oft schon nach geringem Rissfortschritt in ein gemeinsames
Ligament miinden, und somit relativ ebene Bruchflichen entstehen.

Steigende Obertemperaturen fithren zu raueren Bruchflichen, die bei 250°C Obertemperatur
unregelméBig geformt sind, und fiir 275 bzw. 290°C Obertemperatur eine dachférmige
Struktur annehmen. Die ,,Giebel* der Bruchflichen weisen stets in Querrichtung, wie das in
Abbildung 5.39 (links unten) dargestellte Beispiel einer mit 290°C Obertemperatur ermiideten
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AZ31-Probe erkennen ldsst. Die aus der Querrichtung aufgenommene Mantelflache dieser
Probe (Abb. 5.39, rechts unten) weist, wie auch die mit 250 bzw. 275°C Obertemperatur
ermiideten Proben, unter einem Winkel von ca. 30° zur Probenldngsachse geneigte Verfor-
mungslinien und Risse auf. Wie bei den entsprechenden mit —50°C Untertemperatur durch-
gefiihrten thermisch-mechanischen Ermiidungsversuchen durchlaufen diese Risse das Proben-

Bruchfldchen Mantelflachen
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Abbildung 5.39: AZ31 nach thermisch-mechanischer Ermiidung (T, = 50°C, T, = 225°C bzw. 290°C)
WR = Walzrichtung, NR = (Blech)-Normalenrichtung, QR = Querrichtung.
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volumen auch bei Ermiidung mit 100°C hoherer Untertemperatur nicht in einer Ebene, der
typische Verlauf ist ebenfalls sdgezahnartig gefaltet. Im Vergleich zu den mit —50°C
Untertemperatur thermisch-mechanisch ermiideten Proben ergeben sich schmalere
Verformungslinien, und der liberwiegende Teil der Risse verlduft innerhalb dieser Linien.
Nach Koaleszenz der Risse bilden sich Bruchflichen mit der bereits erwdhnten dach- oder
sdgezahnartigen Struktur, wobei auch der Flankenwinkel von ca. 30° zwischen
Probenldngsachse und Bruchflichen erhalten bleibt. Die vorwiegend parallel zur
urspriinglichen Blechoberfldache orientierten Abschnitte der Probenmantelflichen lassen nach
thermisch-mechanischer Ermiidung mit 50°C Untertemperatur keine unter 30° zur
Probenlidngsachse geneigten Risse erkennen. Diese Flichen sind zwar nach Ermiidung im
Obertemperaturbereich zwischen 250 und 290°C von bogenférmigen Rissen durchzogen, der
an der Oberfliche sichtbare Rissverlauf gibt allerdings lediglich die Durchdringungslinie
zwischen der zylindrischen Mantelfliche und dem zur Probenlédngsachse geneigten Ligament
des Risses wieder, wie das in Abbildung 5.39 (rechts mittig) gezeigte Beispiel einer mit
290°C Obertemperatur ermiideten Probe belegt.

5.4.2.3 Rissbefunde an AZ91 nach thermisch-mechanischer Ermiidung (T,= -50°C)

Die den gegossenen AZ91-Proben aufgeprdgten thermisch-mechanischen Ermiidungs-
beanspruchungen flihren stets zu quer zur Probenldangsachse verlaufenden Bruchfldchen. Die
wenigen Risse, die durch thermisch-mechanische Ermiidungsbeanspruchung mit —50°C
Unter- und 125°C Obertemperatur hervorgerufen wurden, beginnen an Lunkern, die von der
Oberflache angeschnitten wurden bzw. die sich in unmittelbarer Oberflaichennihe befinden.
Ein Beispiel hierfiir bildet die oben rechts in Abbildung 5.40 gezeigte Probenmantelfldche mit
angrenzender Restbruchfliche. Auf der Bruchfliche erkennt man den durch einen Pfeil
gekennzeichneten Lunker, welcher den Ausgang fiir einen Ermiidungsriss bildete. Nach
Erreichen der Probenmantelfldche begiinstigte eine Drehriefe die weitere Rissausbreitung, so
dass der Riss ihrem Verlauf folgte. Die im Bild erkennbare, zerkliiftete Bruchkante ist nur auf
den Bereich des Restbruchs beschriankt. Wie oben links in Abbildung 5.40 zu erkennen ist,
hat sich auch der Hauptriss fiir sein Wachstum in Breitenrichtung entlang einer Drehriefe
ausgebreitet, und dadurch zu einer relativ ebenen Bruchfliche gefiihrt. Mit steigender
Temperaturschwingbreite nimmt die Rissdichte zu, so dass bei einer Obertemperatur von
150°C praktisch jeder von der Oberfliche angeschnittene Lunker den Ausgang fiir einen
Ermiidungsriss bildet (siche Abb. 5.40, rechts mittig). Bei den zahlreichen Rissen, die durch
Ermiidung mit 190°C Obertemperatur entstanden sind, ist oftmals keine durch die
Oberflacheneigenschaften der Proben bedingte Ursache fiir die Rissbildung sichtbar (Abb.
5.40, rechts unten). Die Rissausbreitung orientiert sich nicht mehr an den durch die
Drehriefen gebildeten duBleren Kerben. Aufgrund der steigenden Anzahl der im Verlauf der
Ermiidung zusammenwachsenden Risse stellen sich mit zunehmender Obertemperatur rauere
Bruchfliache ein (siehe Abb. 5.40, links mittig bzw. unten).
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Abbildung 5.40: AZ91 nach thermisch-mechanischer Ermiidung (T, = -50°C, T, = 125°C, 150°C bzw. 190°C).

5.4.2.4 Rissbefunde an AZ91 nach thermisch-mechanischer Ermiidung (T,= 50°C)

Auch bei thermisch-mechanischer Ermiidungsbeanspruchung mit einer Untertemperatur von
50°C sind Lunker der bevorzugte Ausgangspunkt der Rissbildung. Allerdings sind in Ober-
flichenndhe gelegene Anrissstellen mit ebenen, normal zur Kraftrichtung orientierten Riss-
ufern (siche Abb. 5.41, oben links) schon bei einer Obertemperatur von 200°C relativ selten,
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und bei hoheren Obertemperaturen nicht mehr zu beobachten. Der liberwiegende Anteil der
Bruchfliachen ist bereits nach Ermiidung mit 200°C Obertemperatur aufgrund der Vereinigung
der von zahlreichen iiber den gesamten Probenquerschnitt verteilten und in verschiedenen
Ebenen gelegenen Lunkern ausgehenden Risse relativ stark zerkliiftet. Charakteristische
Beispiele dieser Bruchflichenstruktur werden in Abbildung 5.41, links mittig bzw. links
unten gezeigt. Die Rissdichte nimmt bis zu einer Obertemperatur von 250°C zu, und bleibt
mit weiter steigender Obertemperatur praktisch unveridndert, wie die rechts in Abbildung 5.41

Bruch- und Mantelfldchen Mantelflachen
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gezeigten Probenmantelflichen mit typischen Rissanordnungen erkennen lassen. Trotzdem
weist die mit 290°C Obertemperatur ermiidete Probe den hochsten Anteil von etwa um 45°
zur Kraftrichtung geneigten Rissen auf.

5.4.3 Texturentwicklung

Zur Charakterisierung der Auswirkung thermisch-mechanischer Ermiidungsbeanspruchung
auf den Texturzustand von AZ31- und AZ91-Proben wurden Poldichteverteilungen der
Gitterebenen vom Typ {0002}, {1120} und {1122} nach dem Rontgenbeugungsverfahren
ermittelt. Der Distanzwinkelbereich der nachfolgend gezeigten Poldichteverteilungen
erstreckt sich tiber —70°< y < 70°.

5.4.3.1 Textur von AZ31 nach thermisch-mechanischer Ermiidung (T,=-50°C)

Fir die Texturmessungen wurden metallographisch priparierte Ladngs- und Querschnitt-
flichen von AZ31-Proben vermessen, die zuvor, von einer einheitlichen Untertemperatur von
—50°C ausgehend, bis zu einer Obertemperatur von T,= 100, 150, 175 bzw. 190°C ermiidet
worden waren. Die Langsschnittflichen sind parallel zur urspriinglichen Blechoberflidche des
Ausgangsmaterials orientiert, und durchlaufen das Zentrum der Ermiidungsproben. Bei
gebrochenen Proben wurde zwischen Querschnitt- und Bruchflichen ein Mindestabstand von
3 mm eingehalten.

Nach 100 Zyklen thermisch-mechanischer Ermiidungsbeanspruchung ist in den Poldichtever-
teilungen der {0002}-, {1120}- und {1122}-Ebenen keine Anderung der Ausgangstextur
erkennbar. Auch die in Abbildung 5.42 gezeigten Poldichteverteilungen der {0002}-Ebenen
von bis zur Grenz- bzw. Bruchlastspielzahl beanspruchten Proben lassen fiir 100 und 150°C
Obertemperatur keine grundlegende Anderung der im Ausgangszustand vorliegenden
Basaltextur erkennen. Allerdings hat die thermisch-mechanische Ermiidungsbeanspruchung
mit 100 und 150°C Obertemperatur zu einer Verringerung der maximalen Poldichten der
{0002} -Ebenen der langsgeschnittenen Proben um ca. 30% gefiihrt, wie ein Vergleich mit
dem Ausgangszustand (Abb. 3.3) zeigt. Mit einem Abfall der maximalen {0002}-Poldichten
um ca. 55% weist die Poldichteverteilung der mit 175°C Obertemperatur bis zum Bruch
ermiideten, langsgeschnittenen Probe die stirkste Abnahme, bezogen auf den Aus-
gangszustand, auf. Die schon am Ausgangszustand beobachte, leicht in Walzrichtung
gestreckte Form des Basalpols bleibt jedoch auch hier erhalten. Im Gegensatz zu den mit
Obertemperaturen bis zu 150°C ermiideten Proben, bei denen im Verlauf der Ermiidung nur
ein Abnehmen der Schérfe der Textur festgestellt werden konnte, ist bei 175°C
Obertemperatur eine weitere Vorzugsorientierung der Basalebenen entstanden. Wahrend die
typische Poldichte im Zentrum der Poldichteverteilung des Querschnitts im Ausgangszustand
weniger als 0,8 betrédgt, zeigt die mit 175°C Obertemperatur ermiidete Probe an dieser Stelle
einen Basalpol mit einer maximalen Poldichte von 4,5. Die Abweichung der Ebenen des Pols
von der Walzrichtung ist in Querrichtung stiarker ausgeprigt als in (Blech-) Normalenrich-
tung. In der Poldichteverteilung der {0002}-Ebenen der lingsgeschnittenen, bis zum Bruch
bei 190°C Obertemperatur ermiideten Probe ist eine weitgehend rotationssymmetrische
Basaltextur erkennbar. Die maximale Poldichte ist hier im Vergleich zum Ausgangszustand
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um ca. 35% abgesunken. Weiterhin féllt die geringere Inhomogenitét der beiden fiir diese
Obertemperatur aufgezeichneten Poldichteverteilungen (Abb. 5.42, unten) auf.

Die in Abbildung 5.43 gezeigten Poldichteverteilungen der {1120}-Ebenen lassen ebenfalls
die mit steigenden Obertemperaturen abnehmende Inhomogenitit erkennen. Fiir mit 100, 150
und 190°C Obertemperatur gepriifte Proben ist keine grundsitzliche Abweichung von der im
Ausgangszustand vorliegenden Textur erkennbar. Bei einer Obertemperatur von 175°C 16st
die thermisch-mechanische Ermiidungsbeanspruchung das in der {1120}-Poldichteverteilung
des Querschnitts horizontal verlaufende Band mit im Ausgangszustand etwa einheitlich
erhohter Poldichte in drei Maxima auf, die quer zur Normalenrichtung und unter in
Querrichtung gemessenen Distanzwinkeln von 0° bzw. von = 60° liegen. Dahingegen sind in
der entsprechenden Poldichteverteilung des Langsschnitts zwei normal zur Walzrichtung
orientierte Poldichtemaxima entstanden, die bei in Querrichtung gemessenen Distanzwinkeln
von + 30° liegen. Die Poldichteverteilungen der ldngsgeschnitten, gebrochenen Proben lassen
zuweilen geringe Symmetrieabweichungen um die Horizontalachse erkennen, die jedoch von
durch die benachbarte Bruchfldache beeinflussten Gefiigebereichen hervorgerufen werden.

In den Poldichteverteilungen der {1122}-Ebenen der Lingsschnittflichen (Abb. 5.44, links)
bleibt der nahezu ringférmige Bereich erhohter Poldichte des Ausgangszustands in
unterschiedlich starker Auspragung erhalten. Wihrend thermisch-mechanische Ermiidungsbe-
anspruchung mit 100° Obertemperatur die im Ansatz schon im Ausgangszustand erkennbare
Unterteilung in zwei nierenformige Bereiche erhohter Poldichte verstarkt, bewirkt eine
Ermiidung mit 150°C Obertemperatur keine deutliche Verdnderung. Demgegeniiber findet
man nach Ermiidung mit 190°C Obertemperatur im ringférmigen Bereich erhohter Poldichte
eine gleichférmigere Verteilung iliber den Azimutwinkel. Durch Ermiidung mit 175°C
Obertemperatur zerfillt der Ring in vier Segmente, da die Poldichte bei normal zur Walz-
bzw. Querrichtung orientierten {1122}-Ebenen bevorzugt abnimmt. Dariiber hinaus verschie-
ben sich die Flichenschwerpunkte der Ringsegmente auf einen mittleren Distanzwinkel von
50°. Mit Ausnahme der bei 175°C ermiideten Probe entsprechen die mittleren Distanzwinkel
der Poldichtemaxima der Probenldngsschnitte mit ca. 56° praktisch dem bei idealer
Basaltextur zu erwartenden Winkel maximaler Poldichte von 58,36°. Die in Blechnormalen-
richtung gemessenen Distanzwinkel der Maxima der {1122}-Poldichteverteilungen der Quer-
schnittflachen (Abb. 5.44, rechts) bilden mit ca. 33° entsprechend der Orientierungsdifferenz
von 90° zwischen Léngs- und Querschnitt das Komplement zu den Poldichtemaxima des
Langsschnitts. Auch dies gilt nicht fiir die mit 175°C Obertemperatur ermiidete Probe. Bei
geringen Poldichteunterschieden zeigt die an der Querschnittflaiche aufgenommene Poldichte-
verteilung vier Maxima unter Distanzwinkeln von 58°.

An Lings- und Querschnitten gemessene, hier nicht gezeigte Poldichteverteilungen einer
kraftfrei mit 1000 Temperaturzyklen (der mittleren Bruchlastspielzahl vergleichbarer ther-
misch-mechanischer Ermiidungsversuche entsprechend) von —50 bis 190°C beaufschlagten
AZ31-Probe lassen keine grundsitzliche Abweichung zur Textur des Ausgangszustands er-
kennen. Bei etwa gleichem Poldichtespektrum sind die Verteilungen der nur durch thermische
Zyklen beanspruchten Probe jedoch deutlich inhomogener als die des Ausgangszustands.
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Abbildung 5.42: {0002}-Poldichteverteilungen, Azimutwinkel £70°.
Gebrochene AZ31-Proben, thermisch ermiidet mit T,= —-50 und T,= 100, 150, 175 bzw. 190°C.
WR = Walzrichtung, NR = (Blech)-Normalenrichtung, QR = Querrichtung.
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Abbildung 5.43: {1 120}-Poldichteverteilungen Azimutwinkel £70°.
Gebrochene AZ31-Proben, thermisch ermiidet mit T,=—50 und T,= 100, 150, 175 bzw. 190°C.
WR = Walzrichtung, NR = (Blech)-Normalenrichtung, QR = Querrichtung.
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Abbildung 5.44: {1122} -Poldichteverteilungen, Azimutwinkel +70°.
Gebrochene AZ31-Proben, thermisch ermiidet mit T,=—50 und T,= 100, 150, 175 bzw. 190°C.
WR = Walzrichtung, NR = (Blech)-Normalenrichtung, QR = Querrichtung.
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5.4.3.2 Textur von AZ31 nach thermisch-mechanischer Ermiidung (T,= 50°C)

Im folgenden werden rontgenographisch ermittelte Poldichteverteilungen der {0002}-,
{1120}- und der {1122}-Ebenen von unter thermisch-mechanischer Ermiidungsbean-
spruchung gebrochenen AZ31-Proben gezeigt. Ermiidet wurde bei einer einheitlichen
Untertemperatur von 50°C, mit einer Obertemperatur von T,=200, 250 und 290°C, bis zum
Bruch der Proben. Ergénzend sind nochmals die entsprechenden Poldichteverteilungen des
Ausgangszustands dargestellt. Die Probenentnahme und -préiparation erfolgte in der gleichen
Weise, wie sie fiir die mit einer Untertemperatur von —50°C thermisch-mechanisch ermiideten
AZ31-Proben in Abschnitt 5.4.3.1. beschrieben ist.

Die thermisch-mechanische Ermiidungsbeanspruchung bewirkt bei den gebrochenen Proben
eine deutlich erkennbare Verdnderung der im Ausgangszustand vorliegenden Basaltextur des
gewalzten Blechs, wie die {0002}-Poldichteverteilungen der ldngsgeschnittenen Proben
(siche Abb. 5.45, links) zeigen. Die Schérfe der Textur, gemessen an der auf die maximale
Poldichte des Ausgangszustands bezogen maximalen Poldichte, steigt mit zunehmender
Obertemperatur iiber 30% bei 200°C und 43% bei 225°C" auf 70% bei 250°C. Bei weiterem
Ansteigen der Obertemperatur nimmt die Schérfe der Textur wieder ab. Sie liegt bei 275°C
noch um 15% {iber, und bei 290° um 15% unter der maximalen Poldichte des Ausgangszu-
stands. Dariiber hinaus verindert sich die Abweichung der Basalebenen von der idealen Lage
einer Basaltextur. Wihrend die c-Achsen der hexagonalen Elementarzellen im Ausgangszu-
stand liberwiegend in Walzrichtung (und damit gleichzeitig in Richtung der Probenléngs-
achse) verkippt sind, ist nach der thermisch-mechanischen Ermiidungsbeanspruchung ein
Riickgang der Fehlorientierung in Walzrichtung, und eine Zunahme in Querrichtung festzu-
stellen. Die fehlende Vertikalsymmetrie der drei Poldichteverteilungen der ldngsgeschnitte-
nen, mit 290°C Obertemperatur beanspruchten Probe beruht auf einem préparationsbedingten
Winkelversatz der Schliffebene zur Blechoberfliche des Ausgangsmaterials von etwa 11° um
die Probenlédngsachse.

Die rechts in Abbildung 5.45 dargestellten {0002} -Poldichteverteilungen quergeschnittener
Proben zeigen ebenfalls die bis 250°C Obertemperatur zunehmende Schirfe der Basaltextur.
Da der in den Poldichteverteilungen dargestellte Bereich auf einen Distanzwinkel von £70°
beschrinkt ist, sind in den Poldichteverteilungen der quergeschnittenen Proben nur Ausléufer
der in Blech-Normalenrichtung weisenden Poldichtemaxima der {0002}-Ebenen sichtbar.
Man erkennt jedoch, dass sich die Ausldufer der Poldichtemaxima der quergeschnittenen
Proben mit 200 und 250°C Obertemperatur zunehmend in Blech-Normalenrichtung
verschieben, und sich bei 290°C wieder etwas dem Ausgangszustand anndhern. Weiterhin
wird erkennbar, dass in diesem Temperaturbereich mit der Ermiidung eine Homogenisierung
des Gefiiges einhergeht, da die gebrochenen Proben im Gegensatz zum Ausgangszustand
kaum lokale Abweichungen von der globalen Poldichteverteilung aufweisen.

" Die entsprechenden Poldichteverteilungen sind hier nicht gezeigt
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Abbildung 5.45: {0002} -Poldichteverteilungen, Distanzwinkel £70°.
Gebrochene AZ31-Proben, thermisch ermiidet mit T,= 50 und T,= 200, 250 bzw. 290°C.
WR = Walzrichtung, NR = (Blech)-Normalenrichtung, QR = Querrichtung.
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Entsprechend der oben erwihnten Basaltextur ist die Poldichte der normal zu den Basal-
ebenen orientierten {1120}-Ebenen im Zentrum der Poldichteverteilungen der lingsge-
schnittenen Proben sowohl im Ausgangszustand, als auch an den im Obertemperaturbereich
von 200 bis 290°C ermiideten, gebrochenen Proben (Abb. 5.46, links), minimal. Mit
steigendem Distanzwinkel nimmt die Poldichte der {1120}-Ebenen der lingsgeschnittenen
Proben zu. Die globalen Maxima liegen jedoch auflerhalb des in den Poldichteverteilungen
dargestellten Distanzwinkelbereichs von y ==+70°. Dies belegen die an den Probenquer-
schnitten aufgenommenen Poldichteverteilungen (Abb. 5.46, rechts), bei denen sich die
maximalen Poldichten der {1120}-Ebenen im zentrumsnahen Bereich befinden. Wihrend die
{1120} -Ebenen der lingsgeschnittenen Probe des Ausgangszustands iiber den Umfang etwa
gleichverteilt sind, spiegeln die entsprechenden Poldichteverteilungen der gebrochenen
Proben die in Querrichtung bevorzugte Verkippung der c-Achsen der hexagonalen
Elementarzellen wieder. Bei hoheren Distanzwinkeln beobachtet man in Querrichtung hohere
Poldichten als in Walzrichtung, da die Ausldufer der in Walzrichtung liegenden, relativ
scharfen Poldichtemaxima praktisch auBerhalb des dargestellten Distanzwinkelbereichs
liegen. Dagegen erscheinen Ausliufer der in Querrichtung gelegenen, stirker verschmierten
Maxima in den Poldichteverteilungen der lédngsgeschnittenen Proben. Neben der
basaltexturbedingten Ausrichtung der aus {1120}-Ebenen gebildeten, gleichseitigen
Dreiecksprismensédulen quer zur Blechoberfliche des Ausgangsmaterials (und damit auch zur
Probenldngsachse) existieren zwei Vorzugsorientierungen beziiglich der Querschnittflaichen
der Proben. Wihrend sich ein Teil der Seitenflichen dieser Prismensdulen bei hoheren
Obertemperaturen bevorzugt parallel zu den Querschnittflichen der Proben ausrichtet, nimmt
ein anderer Teil der {1120}-Ebenen eine um 30° in Querrichtung geneigte Lage zur
Querschnittfliche ein. Besonders deutlich ist dies an den {1120}-Poldichteverteilungen der
quergeschnittenen, mit 250 bzw. 290°C ermiideten Proben erkennbar, die Maxima der
Poldichte im Zentrum (Distanzwinkel y=0°) und bei in Querrichtung gemessenen

Distanzwinkeln von y= £30° aufweisen.

In den Poldichteverteilungen der {1122}-Ebenen der Lingsschnittflichen (Abb. 5.47, links)
geht der im Ausgangszustand nahezu ringformige Bereich erhohter Poldichte durch
thermisch-mechanische Ermiidungsbeanspruchung mit Obertemperaturen von 200 bis 290°C
bei gebrochenen Proben in nierenformige Bereiche erhohter Poldichte iiber. Mit einem
mittleren Distanzwinkel von ca. 57° entsprechen die Poldichtemaxima praktisch dem bei
idealer Basaltextur zu erwartenden Winkel maximaler Poldichte von 58,36°. Wie bei den
bereits gezeigten Poldichteverteilungen der anderen Ebenentypen, so ist auch hier bis zu einer
Obertemperatur von 250°C ein Anstieg der Schirfe der Textur zu verzeichnen. Mit weiter
zunehmender Obertemperatur schwécht sich die Textur jedoch wieder leicht ab. Die Lage der
in den {1122}-Poldichteverteilungen der Querschnittflichen (Abb. 5.47, rechts) erkennbaren
Maxima der Poldichten bilden mit in Blechnormalenrichtung gemessenen Distanzwinkeln
von ca. 33° entsprechend der Orientierungsdifferenz von 90° zwischen Léngs- und

Querschnitt das Komplement zu den Maxima des Léngsschnitts.
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Abbildung 5.46: {1120} -Poldichteverteilungen, Distanzwinkel +70°.
Gebrochene AZ31-Proben, thermisch ermiidet mit T,= 50 und T,= 200, 250 bzw. 290°C.
WR = Walzrichtung, NR = (Blech)-Normalenrichtung, QR = Querrichtung.
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Abbildung 5.47: {1122} -Poldichteverteilungen, Distanzwinkel +70°.

Gebrochene AZ31-Proben, thermisch ermiidet mit T,= 50 und T,= 200, 250 bzw. 290°C.
WR = Walzrichtung, NR = (Blech)-Normalenrichtung, QR = Querrichtung.
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5.4.3.3 Textur von AZ91 nach thermisch-mechanischer Ermiidung (T,=-50°C)

In Abbildung 5.48 sind rontgenographisch ermittelte Poldichteverteilungen der {0002}-
Ebenen von unter thermischer Ermiidungsbeanspruchung gebrochenen AZ91-Proben darge-
stellt. Ermiidet wurde bei einer einheitlichen Untertemperatur von —50°C bis zu einer Ober-
temperatur von T,=100, 150 bzw. 190°C. Vermessen wurden die mindestens 3 mm von den
Bruchflachen entfernten, metallographisch priparierten Querschnittflichen. Ergdnzend sind
die entsprechenden Poldichteverteilungen des Ausgangszustands sowie einer Probe gezeigt,
die unter freier Ausdehnung mit 480 Temperaturzyklen von —50 bis 190°C beaufschlagt
wurde. Die Zyklenzahl entsprach hierbei der mittleren Bruchlastspielzahl der in diesem
Temperaturintervall ermiideten AZ91-Proben. Man erkennt, dass die thermisch-mechanische
Ermiidungsbeanspruchung bei einer Untertemperatur von —50°C bis zur Bruchlastspielzahl
nicht zur Entstehung einer deutlich ausgeprigten Textur gefiihrt hat. Es ist jedoch eine unter-
schiedlich starke Inhomogenitét der Poldichteverteilungen zu beobachten. Die mit 100 bzw.
150°C Obertemperatur ermiideten Proben weisen gleichformigere Poldichteverteilungen auf
als der Ausgangszustand. Besonders gleichformig ist jedoch die Poldichteverteilung der mit
190°C Obertemperatur ermiideten Probe. Demgegeniiber ist die Poldichteverteilung der nur
durch thermische Zyklen (ohne mechanische Belastung) bis 190°C Obertemperatur
beanspruchten Probe etwas inhomogener als die des Ausgangszustands.

5.4.3.4 Textur von AZ91 nach thermisch-mechanischer Ermiidung (T,= 50°C)

In Abbildung 5.49 sind rontgenographisch ermittelte Poldichteverteilungen der {1120}-
Ebenen von unter thermischer Ermiidungsbeanspruchung gebrochenen AZ91-Proben gezeigt.
Ermiidet wurde bei einer einheitlichen Untertemperatur von 50°C bis zu einer Obertemperatur
von T,=200, 225, 250, 275 bzw. 290°C. Vermessen wurden mindestens 3 mm von den
Bruchflachen entfernte, metallographisch préparierte Querschnittflichen. Ergédnzend ist die
entsprechende Poldichteverteilung des Ausgangszustands gezeigt. Man erkennt, dass die
Thermoschockbeanspruchung bei einer Obertemperatur von 200°C bis zur Bruchlastspielzahl
nur eine geringe Verdnderung der Textur des Ausgangszustands ergeben hat. Mit einer
Obertemperatur von 225°C wird die Entstehung einer Textur deutlich erkennbar. Sie ist durch
eine bevorzugte Ausrichtung der aus {1120}-Ebenen gebildeten Prismensiulen quer zur
Probenlidngsachse gekennzeichnet, wobei eine der Seitenflichen der Prismensédulen parallel
zur Querschnittfliche der Probe orientiert ist. Bis zu einer Obertemperatur von 275°C nimmt
die Schirfe der Textur mit steigender Temperaturschwingbreite zu, dann steigt sie jedoch

nicht weiter an.

Erginzend zu der bereits in Abbildung 5.49 gezeigten {1120}-Poldichteverteilung der
Querschnittfliche einer mit 275°C Obertemperatur ermiideten Probe sind in Abbildung 5.50
die Poldichteverteilungen der {0002}- und {1122}-Ebenen gezeigt. Weiterhin sind die
entsprechenden, am Langsschnitt dieser Probe aufgenommen Verteilungen, dargestellt. Die
vertikalen Achsen der Diagramme entsprechen hierbei der Probenlédngsachse.
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Die {0002}-Poldichteverteilung des Querschnitts ldsst eine Fasertextur erkennen, bei der die
c-Achsen der hexagonalen Elementarzellen bevorzugt parallel zur Richtung der Probenléngs-
achse ausgerichtet sind. Das Maximum der {0002}-Poldichte ist normal zur Schnittfliche
orientiert. Weiterhin ist ein ringformiger Bereich minimaler Poldichte unter einem
Distanzwinkel von ca. 25° und ein Anstieg der Poldichte im Bereich hoherer Distanzwinkel
erkennbar. Die Poldichteverteilung der {0002}-Ebenen des Léangsschnitts zeigt eine
Vorzugsorientierung der Basalebenen quer zur Richtung der Probenlidngsachse, die fiir eine

Ringfasertextur typisch ist. Es liegt also eine doppelte Fasertextur vor.

Ausgangszustand, {0002} T,=100°C, {0002}
P P ) .

® 0.75
® 1.00
©1.25
® 1.50
©1.75
©2.00

T, = 190°C (nur thermische Belastung), {0002}

" a & N

Abbildung 5.48: Poldichteverteilungen quergeschnittener AZ91-Proben (Distanzwinkel £70°).
Rechts: gebrochene Proben, thermisch ermiidet zwischen —50°C und T, = 100, 150 bzw. 190°C.
Links oben: Ausgangszustand, links unten: 480 Temperaturzyklen —50 bis 190°C.
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Neben der bereits erwihnten Vorzugsorientierung der {1120}-Ebenen quer zur Proben-
langsachse findet sich in der Poldichteverteilung der Querschnittfliche kein Hinweis auf eine
zufillig abweichende Orientierung der aus den {1120}-Ebenen gebildeten Prismensiulen
beziiglich einer Rotation um die Probenldngsachse. Die Reflexe der unter einem
Distanzwinkel von 60° reflektionsfihigen {1120}-Ebenen der Prismensdulen sind
gleichméBig tiber den Umfang verteilt und treten deshalb nicht unmittelbar in Erscheinung. In
der Poldichteverteilung der {1120}-Ebenen des Lingsschnitts jedoch bewirkt der zur
Schnittfliche giinstig orientierte Teil dieser Ebenen unter einem Distanzwinkel von 60° in

Richtung der Probenlidngsachse einen Anstieg der Poldichte auf Werte von ca. 1,5.

T, =200°C, {1120}

® 0.50
® 0.75
® 1.00
©1.25
® 1.50
©1.75
© 2.00

>,

T, =290°C, {1120}

Abbildung 5.49: Poldichteverteilungen quergeschnittener AZ91-Proben, Distanzwinkel £70°.
Ausgangszustand: oben links. Ubrige Proben gebrochen nach thermischer Ermiidung zwischen
T, =50°C und T,=200, 225, 250, 275 bzw. 290°C.
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Die Poldichteverteilung der {1122}-Ebenen der Querschnittfliche weist einen ringformigen
Bereich maximaler Poldichte unter einem Distanzwinkel von ca. 40° auf. Die ldngsgeschnit-
tene Probe zeigt Poldichtemaxima in Langsrichtung bei einem Distanzwinkel von ca. 50°.
Dieser Winkel maximaler Poldichter bildet zu dem am Querschnitt gemessenen das Komple-
ment, bezogen auf die Orientierungsdifferenz von 90° zwischen Léngs- und Querschnitt. Die
Lage dieser Maxima bestitigt das Vorliegen einer doppelten Fasertextur, da das Maximum
der {1122}-Poldichte in der Querschnittfliche fiir eine reine Basaltextur unter einem

Distanzwinkel von 58,36°, bzw. unter 31,64° fiir eine reine {1120}-Textur zu messen wire.
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Abbildung 5.50: Poldichteverteilungen (Distanzwinkel £70°) einer nach thermischer Ermiidung zwischen
T, =50und T, = 275°C gebrochenen AZ91-Probe.
Links: quergeschnittene Probe, rechts: Probe im Léngsschnitt, Léngsachse vertikal.
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5.4.4 Eigenspannungszustand

Die Charakterisierung der Auswirkungen der thermisch-mechanischen Ermiidungs-
beanspruchung auf den Mikro- und Makroeigenspannungszustand erfolgte durch
Rontgenbeugungsexperimente. Neben gebrochenen Proben aus bei Mitteltemperatur
gestarteten thermisch-mechanischen Ermiidungsversuchen wurden entsprechende Proben
nach einer bestimmten Anzahl vollstindiger Lastwechsel (1, 10, 100, 1000 Lastwechsel bzw.
halbe Bruchlastspielzahl) untersucht. Ermiidet wurde bei einer einheitlichen Untertemperatur
von —50°C bis zu einer Obertemperatur von T,=100, 125, 150, 175 bzw. 190°C. Neben den
Ergebnissen des Ausgangszustands sind Daten von Proben nach Durchlaufen der
Vorlaufphase der thermisch-mechanischen Ermiidungsversuche dargestellt. Weiterhin sind
Ergebnisse von Proben gezeigt, die kraftfrei durch Temperaturzyklen mit 100 bzw. 190°C
Obertemperatur, entsprechend der thermisch-mechanischen Ermiidungsbeanspruchung,
beaufschlagt wurden. Die Anzahl der Temperaturzyklen entspricht bei 100°C Obertemperatur
der Grenzlastspielzahl, und bei 190°C den Mittelwerten der Bruchlastspielzahlen der jeweils

gleichwertigen Ermiidungsversuche.

5.4.4.1 Makro- und homogene Mikroeigenspannungen

Die Eigenspannungen wurden stets in Richtung der Probenldngsachse gemessen. Der
vermessene Bereich lag unmittelbar an der gedrehten Oberfléche, in der Mitte der Proben-
messstrecke. Fiir die (gegossenen) AZ91-Proben, deren Mikrostruktur bezogen auf die
Probenldngsachse weitgehend rotationssymmetrisch ist, wurde keine bestimmte Orientierung
des vermessenen Bereichs hinsichtlich einer Drehung um diese Achse gewihlt. Im Gegensatz
dazu liegt der Messtleck der AZ31-Proben stets orthogonal zur urspriinglichen Blechober-
fliche. Aufgrund der geringen Unterschiede zwischen einzelnen Proben, bei gleichzeitig
relativ groBer Streuung einzelner Messergebnisse, sind im Folgenden arithmetische Mittel-
werte aus den Ergebnissen von mindestens 10 Eigenspannungsmessungen, die jeweils auf
demselben Messfleck durchgefiihrt wurden, mit der entsprechenden Standardabweichung,
dargestellt.

In Abbildung 5.51 sind die mit CrKo-Strahlung an {1122}-Ebenen bestimmten Lings-
eigenspannungen von AZ31-Proben iiber der Lastspielzahl gezeigt. Die im Ausgangszustand
belassene Probe weist an der gedrehten Oberflache Druckeigenspannungen von —39 MPa auf.
Schon innerhalb der Vorlaufphase der thermisch-mechanischen Ermiidungsversuche findet in
Abhingigkeit von der Obertemperatur ein mehr oder weniger ausgepragter Eigenspannungs-
abbau statt. Wihrend bei einer Obertemperatur von 100°C noch praktisch konstante
Eigenspannungen vorliegen, verringern sich diese bei 125°C um ca. 25% bzw. bei 150 und
175°C um 75%. Bei 190°C Obertemperatur bauen sich die Eigenspannungen des Ausgangs-
zustands innerhalb der Vorlaufphase vollstindig ab. Im Verlauf der Ermiidung steigen die
Eigenspannungen praktisch unabhéngig von der Obertemperatur, linear mit dem Logarithmus
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Abbildung 5.51: Réntgenographisch an {1122} -Ebenen bestimmte Lingseigenspannungen thermisch-
mechanisch ermiideter AZ31-Proben als Funktion der Lastspielzahl (RT=Raumtemperatur).

der Lastspielzahl um 16 MPa/Dekade, bis auf ein Plateau von ca. 34 MPa, das sich bis zum
Bruch der Proben erstreckt. Die lediglich thermisch beanspruchten Proben liegen mit Zug-
eigenspannungen von 55 MPa fiir 1000 Zyklen von —50 bis 190°C deutlich iiber, und mit
7 MPa fiir 10000 Zyklen von —50 bis 100°C unter den Werten der gebrochenen Proben. Die
Standardabweichung der gemessenen Eigenspannungswerte liegt zwischen 2,6 und 7,6 MPa.

Die Vermessung der {1233}-Ebenen der AZ31-Proben mit CuKo-Strahlung ergab unter
Beibehaltung derselben Messorte dhnliche Lingseigenspannungsverldufe, wie Abbildung 5.52
zeigt. Mit —53 MPa werden auch hier fiir den Ausgangszustand Druckeigenspannungen
bestimmt, die nach Durchlaufen der Vorlaufphase der thermisch-mechanischen Ermiidungs-
versuche fiir eine Obertemperatur von 100°C um ca. 20%, fiir 150°C um 40% und fiir 190°C
um ca. 60 % zuriickgehen. Die Oberflicheneigenspannungen der mit 190°C Obertemperatur
ermiideten Probe sind bereits mit dem ersten Lastwechsel abgebaut, und &dndern sich auch im
weiteren Verlauf der Ermiidung praktisch nicht mehr. Von den nur durch Temperaturwechsel
(kraftfrei) beanspruchten Proben weist die mit 190°C Obertemperatur gepriifte nach 1000
Zyklen ebenfalls keine Oberfldcheneigenspannungen mehr auf, wihrend nach 10000 Zyklen
mit 100°C Obertemperatur noch Druckeigenspannungen in Héhe von —20 MPa vorliegen. Im
Verlauf der thermisch-mechanischen Ermiidung klingen die Eigenspannungen der mit 100
und 150°C Obertemperatur ermiideten Proben nahezu linear mit dem Logarithmus der
Lastspielzahl um ca. 11 MPa/Dekade ab. Die Standardabweichung der gemessenen
Eigenspannungswerte liegt zwischen 3,6 und 10,9 MPa.

In Abbildung 5.53 sind die mit CrKo-Strahlung an {1012}-Ebenen bestimmten Lings-
eigenspannungen der AZ91-Proben iiber der Lastspielzahl gezeigt. An der gedrehten
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Abbildung 5.52: Réntgenographisch an {1233} -Ebenen bestimmte Lingseigenspannungen thermisch-
mechanisch ermiideter AZ31-Proben als Funktion der Lastspielzahl (RT=Raumtemperatur).

Oberfldche der im Ausgangszustand belassenen Probe wurden Zugeigenspannungen von ca.
47 MPa gemessen. Mit Abschluss der Vorlaufphase der thermisch-mechanischen Ermiidungs-
versuche betragen die Eigenspannungen zwischen 56 und 71 MPa. Im Verlauf der Ermiidung
sinken die Eigenspannungen fiir 100°C Obertemperatur innerhalb der ersten 100 Lastwechsel
um -9 MPa/Dekade auf 35 MPa, und steigen dann bis zur Grenzlastspielzahl um
24 MPa/Dekade auf 82 MPa. Bei 125°C Obertemperatur steigen die Eigenspannungen nach
einer konstanten Phase wéhrend der ersten 100 Lastwechsel von 58 MPa bis zum
Probenbruch auf 77 MPa an. Fiir die mit 150, 175 und 190°C Obertemperatur ermiideten
Proben beobachtet man innerhalb der ersten 10 bis 100 Lastwechsel Eigenspannungsmaxima
in Hohe von 83, 76 und 70 MPa. Der anschlieBende, bis zum Probenbruch anhaltende
Spannungsabfall fiihrt auf ein praktisch einheitliches Eigenspannungsniveau von 48 +2 MPa.
Mit Zugeigenspannungen von 53 MPa liegt die mit 480 Zyklen von —50 bis 190°C rein
thermisch beanspruchte Probe ebenfalls in diesem Bereich. Demgegeniiber liegen die
Eigenspannungen der kraftfrei mit einer Obertemperatur von 100°C gepriiften Probe nach
10000 Zyklen mit 32 MPa deutlich unter den Werten der gebrochenen Proben. Die
Standardabweichung der gemessenen Eigenspannungswerte liegt zwischen 10 und 38 MPa.

Die mit CuKa-Strahlung an {1233}-Ebenen bestimmten Lingseigenspannungen der AZ91-
Proben (sieche Abb. 5.54) bewegen sich, unabhédngig von der Beanspruchung der Proben, in
einem Bereich von —15 bis 10 MPa. Im Wesentlichen liegt die Standardabweichung der
gemessenen Eigenspannungswerte zwischen 7 und 15 MPa. Eine Ausnahme bildet lediglich
die mit 480 Zyklen von —50 bis 190°C rein thermisch beanspruchte Probe, bei der die
Standardabweichung nur 2,4 MPa betrégt.
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Abbildung 5.53: Rontgenographisch an {1012} -Ebenen bestimmte Lingseigenspannungen thermisch-
mechanisch ermiideter AZ91-Proben als Funktion der Lastspielzahl (RT=Raumtemperatur).
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Abbildung 5.54: Rontgenographisch an {1233}-Ebenen bestimmte Lingseigenspannungen thermisch-
mechanisch ermiideter AZ91-Proben als Funktion der Lastspielzahl (RT=Raumtemperatur).

5.4.4.2 Heterogene Mikroeigenspannungen

Bei den hier zur Charakterisierung des Mikroeigenspannungszustands wiedergegebenen
Ergebnissen handelt es sich um arithmetische Mittelwerte, welche aus den Halbwertsbreiten
der fiir die oben genannten Makroeigenspannungsmessungen aufgezeichneten Rontgeninter-
ferenzlinien gebildet wurden. Da fiir jede Makroeigenspannungsmessung 11 Interferenzlinien
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unter verschiedenen (y)-Einstrahlwinkeln gemessen und fiir jede Messstelle zumindest 10
Wiederholungsmessungen ausgefiihrt wurden, représentiert jeder hier gezeigte Datenpunkt die
Halbwertsbreiten von 110 Interferenzlinien, bzw. deren Standardabweichung.

Abbildung 5.55 zeigt arithmetische Mittelwerte der mit CrKa-Strahlung an {1122}-Ebenen
von AZ31-Proben bestimmte Halbwertsbreiten in Abhéngigkeit von der Lastspielzahl. Die
Halbwertsbreite des Ausgangszustands betrdgt ca. 0,825°. Sie bleibt innerhalb der Vorlauf-
phase der thermisch-mechanischen Ermiidungsversuche bis zu einer Obertemperatur von
125°C praktisch unverindert, wihrend héhere Obertemperaturen in dieser Phase ein Absinken
der Halbwertsbreiten bewirken (um 3% bei 150°C, 5,5% bei 175°C bzw. 7,3% bei 190°C).
Innerhalb des ersten Lastwechsels der thermisch-mechanischen Ermiidung sinkt die Halb-
wertsbreite der mit 175 und 190°C Obertemperatur beanspruchten Proben auf ein Niveau, das
bis zum Bruch nahezu unverédndert bleibt. Demgegeniiber lésst sich fiir Obertemperaturen von
100 bis 150°C wihrend des ersten Lastwechsels keine Halbwertsbreitendnderung beobachten.
Im Verlauf der Ermiidung mit 150°C Obertemperatur sinkt die Halbwertsbreite linear mit dem
Logarithmus der Lastspielzahl um ca. —0,01°/Dekade. Nachdem die Halbwertsbreite der mit
100°C Obertemperatur ermiideten Proben innerhalb der ersten 10 Lastwechsel auf 0,837°
angestiegen ist, sinkt sie bis zur Grenzlastspielzahl ebenfalls mit ca. —0,01°/Dekade. In
gleicher Weise sinkt auch die Halbwertsbreite bei 125°C Obertemperatur, allerdings erstreckt
sich der Halbwertsbreitenabbau lediglich auf die ersten 1000 Lastwechsel, danach stabilisiert
sie sich bis zur Grenzlastspielzahl auf einem Niveau von ca. 0,786°. Mit einer Halbwertsbreite
von 0,815° liegt die mit 10000 thermischen Zyklen von —50 bis 100°C (kraftfrei) bean-
spruchte Probe unter dem Wert des Ausgangszustands, jedoch oberhalb der Halbwertsbreite
der im gleichen Temperaturintervall bis zur Grenzlastspielzahl thermisch-mechanisch
ermiideten Probe. Demgegeniiber liegt die kraftfrei mit 1000 thermischen Zyklen von —50 bis
190°C beaufschlagte Probe mit einer Halbwertsbreite von 0,742° deutlich unter den Werten
der ermiideten Proben. Die auf die Halbwertsbreite des Ausgangszustands bezogene Standard-
abweichung der Halbwertsbreiten liegt in einem Bereich zwischen 0,4% und 1,3%. Sie
tendiert mit héheren Lastspielzahlen und hoheren Obertemperaturen zu kleineren Werten.

Mit CuKa-Strahlung an den {1233}-Ebenen der AZ31-Proben bestimmte Halbwertsbreiten
(siche Abb. 5.56) zeigen tendenziell den gleichen Verlauf, wie bei den {1122}-Ebenen. Die
Halbwertsbreite des Ausgangszustands betridgt 1,075°. Sie féllt wahrend der Vorlaufphase der
thermisch-mechanischen Ermiidungsversuche bei 100°C Obertemperatur geringfiigig, bei
150°C bzw. 190°C um 4,6% bzw. 9,5%. Im Verlauf der Ermiidung fillt die Halbwertsbreite
bei 190°C Obertemperatur schon wihrend des ersten Lastwechsels, und sinkt dann bis zum
Bruch linear zum Logarithmus der Lastspielzahl um —0,0135°/Dekade. Demgegeniiber steigt
sie bei 100°C Obertemperatur bis zum zehnten Lastwechsel an, um dann bis zur Grenzlast-
spielzahl mit —0,032°/Dekade abzusinken. Fiir 150°C Obertemperatur bleibt die Halbwerts-
breite wahrend des ersten Lastwechsels der thermisch-mechanischen Ermiidung konstant, und
nimmt dann bis zum Bruch um —0,025°/Dekade ab. Mit einer Halbwertsbreite von 1,035° liegt
die mit 10000 thermischen Zyklen von —50 bis 100°C (kraftfrei) beanspruchte Probe unter
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Abbildung 5.55: Rontgeninterferenzlinien-Halbwertsbreiten der {1122} -Ebenen von thermisch-mechanisch
ermiideten AZ31-Proben als Funktion der Lastspielzahl (RT=Raumtemperatur).
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Abbildung 5.56: Rontgeninterferenzlinien-Halbwertsbreiten der {1233} -Ebenen von thermisch-mechanisch
ermiideten AZ31-Proben als Funktion der Lastspielzahl (RT=Raumtemperatur).

dem Wert des Ausgangszustands, jedoch oberhalb der Halbwertsbreite der im gleichen
Temperaturintervall bis zur Grenzlastspielzahl thermisch-mechanisch ermiideten Probe. Dem-
gegeniiber liegt die kraftfrei mit 1000 thermischen Zyklen von —50 bis 190°C beaufschlagte
Probe mit einer Halbwertsbreite von 0,888° deutlich unter den Werten der ermiideten Proben.
Die Standardabweichung der Halbwertsbreiten liegt, bezogen auf die Halbwertsbreite des
Ausgangszustands, in einem Bereich zwischen 0,6% und 2,5%. Sie tendiert bei steigender

Obertemperatur zu kleineren Werten.
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Die arithmetischen Mittelwerte der mit CrKo-Strahlung an {1012}-Ebenen von AZ91-
Proben bestimmten Halbwertsbreiten sind Abbildung 5.57 in Abhéngigkeit von der Last-
spielzahl dargestellt. Die Halbwertsbreite des Ausgangszustands betrigt ca. 1,046°. Sie bleibt
bei einer Obertemperatur von 100°C innerhalb der Vorlaufphase der thermisch-mechanischen
Ermiidungsversuche praktisch unverdndert, wihrend hohere Obertemperaturen in dieser Phase
ein Absinken der Halbwertsbreiten bewirken (um ca. 2% bei 125 und 150°C, 6,2% bei 175°C
bzw. 7,8% bei 190°C). Mit dem ersten Lastwechsel der thermisch-mechanischen Ermiidung
ist ein Trend zu geringfiigig steigenden Halbwertsbreiten zu beobachten. Im Verlauf der
Ermiidung sinkt die Halbwertsbreite bei 100°C und 125°C Obertemperatur bis zur Grenz-
bzw. Bruchlastspielzahl linear mit dem Logarithmus der Lastspielzahl um ca. —0,014°/Dekade.
Der Abbau der Halbwertsbreiten ist bei hoheren Obertemperaturen stirker ausgeprigt. Es
besteht jedoch kein linearer Zusammenhang mit der Lastspielzahl oder mit deren
Logarithmus. Die Halbwertsbreiten der kraftfrei thermisch zyklierten Proben liegen
geringfiigig liber den Werten der im gleichen Temperaturintervall bis zur Bruch- bzw.
Grenzlastspielzahl thermisch-mechanisch ermiideten Proben. Die Standardabweichung der
Halbwertsbreiten liegt, bezogen auf die Halbwertsbreite des Ausgangszustands, in einem
Bereich zwischen 1,1% und 3,6%. Sie tendiert mit héheren Lastspielzahlen und hoéheren
Obertemperaturen zu kleineren Werten.
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Abbildung 5.57: Rontgeninterferenzlinien-Halbwertsbreiten der {1012} -Ebenen von thermisch-mechanisch
ermiideten AZ91-Proben als Funktion der Lastspielzahl (RT=Raumtemperatur).

Die arithmetischen Mittelwerte der mit CuKa-Strahlung an {1233}-Ebenen von AZ91-
Proben bestimmten Halbwertsbreiten sind Abbildung 5.58 in Abhingigkeit von der

Lastspielzahl dargestellt. Die Halbwertsbreite des Ausgangszustands betrdgt ca. 1,77°. Sie
nimmt bei einer Obertemperatur von 100°C innerhalb der Vorlaufphase der thermisch-
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mechanischen Ermiidungsversuche geringfiigig zu, und sinkt dann im Verlauf der Ermiidung
bis zur Grenzlastspielzahl linear mit dem Logarithmus der Lastspielzahl um ca.
—0,023°/Dekade. Fiir hohere Obertemperaturen beobachtet man in der Vorlaufphase ein
geringfligiges Absinken der Halbwertsbreiten. Wahrend die Halbwertsbreite bei thermisch-
mechanischer Ermiidung mit 190°C Obertemperatur {iber die gesamte Lebensdauer linear mit
der Lastspielzahl um -1,06°/1000LW abnimmt, geht dem Halbwertsbreitenabbau bei
Ermiidung mit 150°C Obertemperatur ein bis zum zehnten Lastwechsel anhaltender Anstieg
voran. Nach den ersten 100 Lastwechseln nimmt die Halbwertsbreite bis zum Probenbruch
linear zur Lastspielzahl, um —0,11°/1000LW, ab. Von den kraftfrei thermisch zyklierten
Proben unterscheidet sich nur die von —50 bis 190°C beanspruchte mit einer deutlich héheren
Halbwertsbreite von der im gleichen Temperaturintervall bis zum Bruch thermisch-
mechanisch ermiideten Probe. Die Standardabweichung der Halbwertsbreiten liegt, bezogen
auf die Halbwertsbreite des Ausgangszustands, in einem Bereich zwischen 0,5% und 1,9%.
Auch hier ist mit hoheren Lastspielzahlen und steigenden Obertemperaturen ein Trend zu

geringerer Streuung der Halbwertsbreiten zu beobachten.
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Abbildung 5.58: Rontgeninterferenzlinien-Halbwertsbreiten der {1233}-Ebenen von thermisch-mechanisch
ermiideten AZ91-Proben als Funktion der Lastspielzahl (RT=Raumtemperatur).
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6 Diskussion der Versuchsergebnisse

Wesentliches Ziel der vorliegenden Arbeit ist neben der Beschreibung der Werkstoffreaktion
der Magnesiumbasislegierungen AZ31 und AZ91 auf verschiedene thermisch-mechanische
Ermiidungsbeanspruchungen die Bewertung der auftreten Schidigungsprozesse. Obwohl die
untersuchten Legierungen bei technischen Anwendungen wohl kaum Temperaturen iiber
150°C ausgesetzt werden, wurden die thermisch-mechanischen Ermiidungsversuche mit
Obertemperaturen von bis zu 290°C durchgefiihrt. Dies geschah u.a. auch in der Absicht, den
Einfluss der bei Temperaturen oberhalb von ca. 200 - 225°C aktivierbaren pyramidalen und
prismatischen Gleitsysteme zu erfassen.

Zunichst werden fiir das thermisch-mechanische Ermiidungsverhalten relevante Aspekte des
Verformungsverhaltens der untersuchten Magnesiumlegierungen diskutiert, die in Versuchen
mit statischer bzw. quasistatischer Beanspruchung beobachtet wurden.

Fiir das Werkstoffverhalten wihrend der ersten Lastwechsel wird neben der aus verschiede-
nen Versuchsfithrungen herrithrenden, unterschiedlichen Beanspruchung hauptsidchlich der
temperaturabhdngige Werkstoffwiderstand gegen einsetzende plastische Verformung fiir maB-
geblich erachtet. Deshalb werden nachfolgendend die durch Variation der Anfangsbedingun-
gen der thermisch-mechanischen Ermiidungsversuche verursachten Werkstoffreaktionen
betrachtet. Im Bereich hoherer Lastspielzahlen gewinnen die durch thermisch-mechanische
Ermiidungsbeanspruchung verursachten Mikrostrukturdnderungen, neben der Rissbildung und
Rissausbreitung zunehmenden Einfluss auf das Ermiidungsverhalten. Deshalb werden an-
schlieBend die an den Proben der thermisch-mechanischen Ermiidungsversuche beobachteten
Schidigungsmechanismen und -prozesse erldutert. AbschlieBend werden die Auswirkungen
der thermisch-mechanischen Ermiidungsbeanspruchungen auf die Lebensdauer analysiert und
die Anwendbarkeit gebrduchlicher Schiddigungsparameter untersucht.

6.1 Diskussion des quasistatischen Verformungsverhaltens von AZ31

Unter in Walzrichtung angreifender, quasistatischer Zugbeanspruchung zeigt die texturierte
Magnesiumbasislegierung AZ31 im Nennspannung-Totaldehnung-Verlauf einen kontinuier-
lichen Ubergang von der elastischen Geraden auf die ebenfalls stetig verlaufende Verfesti-
gungskurve. Wie die bereits in Abbildung 5.28 gezeigten Nennspannung-Totaldehnung-Ver-
laufe erkennen lassen, findet man im Gegensatz dazu unter in Walzrichtung angreifender,
quasistatischer Druckbeanspruchung im Temperaturbereich von —50 bis 150°C einen abrupten
Ubergang von der elastischen Geraden auf einen nahezu horizontalen Verlauf der Nenn-
spannung-Totaldehnung-Kurve. Die horizontalen Abschnitte sind von periodisch wieder-
kehrenden, sdgezahn- oder wellenféormigen Spannungsschwankungen {iberlagert, wie die in
Abbildung 6.2, 6.4 und 6.7 dargestellten Beispiele zeigen. Diese Verldufe sind auf kollektive
Zwillingsbildung zuriickzufiihren, die sich in benachbarten Kristalliten mit dafiir giinstiger
Kristallorientierung vollzieht. Die kollektive Zwillingsbildung von AZ31 verlduft nach ihrem
Einsetzen fiir ca. 0,5 - 0,75% plastischer Dehnung auf einem konstanten Spannungsniveau.
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Sie beginnt typischerweise an Schwachstellen oder Spannungsiiberh6hungen wie den Radien-
iibergingen zur Probenmessstrecke und durchliduft dann in einer Front, mit der Liiders-
dehnung vergleichbar, das Volumen der Probenmessstrecke, wie metallographische Gefiige-
untersuchungen an einer mit —0,2 % plastischer Dehnung verformten Probe belegen. Danach
sind die im Probenvolumen vorhandenen, optimal zur Zwillingsbildung geeigneten Kristallbe-
reiche verzwillingt, so dass sie anschlieend z.B. in weniger gilinstig orientierten Kristalliten
bei hoheren Nennspannungen erfolgt.

Aufgrund des geringen Beitrags, den die Zwillingsbildung in einem einzelnen Korn bei einer
typischen Korngréf3e von ca. 15 um, einem Probendurchmesser von 7 mm und einer Linge
der Probenmessstrecke von 10 mm liefert, ist ein solches Ereignis bei der hier verwendeten
Priifeinrichtung im Nennspannung-Totaldehnung-Verlauf nicht aufzulosen. Demgegeniiber
lassen die in Abbildung 6.2, 6.4 und 6.7 gezeigten Graphen erkennen, dass die periodisch
wiederkehrenden Deformationsvorgidnge in Abhingigkeit von der Temperatur unterschiedlich
hohe plastische Dehnungsbeitridge liefern. Die arithmetischen Mittelwerte der plastischen
Dehnungsbeitrdge pro Deformationsschritt sind in Abbildung 6.1, neben dem Elastizitdts-
modul, tiber der Temperatur dargestellt. Man erkennt generell iiber dem Temperaturbereich
von —50°C bis 150°C mit der Temperatur von ca. 0,1 %o auf 1,4 %0 anwachsende Dehnungs-
beitrdge. Bei einer Versuchstemperatur von 200°C tritt kollektive Zwillingsbildung nicht
mehr auf, da die unter den gegebenen Versuchsbedingungen beobachtete Zwillingseinsatz-
spannung von ca. —90 MPa innerhalb eines fiir die thermisch-mechanischen Ermiidungs-
versuche relevanten Totaldehnungsbereichs nicht erreicht wird.

Um einen Eindruck iiber die GroéBenordnung des hier jeweils von der Zwillingsbildung
betroffenen Bereichs zu vermitteln, wird im Folgenden anhand eines kristallographischen
Modells zundchst die bei der Zwillingsbildung zu erwartende, maximale Liangendnderung er-
lautert, und auf die hier vorliegenden Versuchsbedingungen bezogen. Anschlielend werden
Ursachen der Temperaturabhéngigkeit der Dehnungsbeitriage pro Deformationsschritt erdrtert.

In Abbildung 2.5 ist ein Zwillingsbildungsprozess schematisch am Beispiel eines
hexagonalen Kristallgitters dargestellt. Es ist erkennbar, dass die in der Verschiebungsebene
liegende Strecke AB (AB = 2*a*sin(60°)) bei Zwillingsbildung in eine dem Gitterparameter
in c-Richtung entsprechende Strecke tlibergeht. Unter Vernachldssigung der zwischen den
relevanten Strecken liegenden Orientierungsdifferenz (< 4°) lésst sich daraus mit den Gitter-
parametern aund ¢ von Reinmagnesium eine Lidngendnderung von ca. —6,3% berechnen.
Unter der (stark vereinfachenden) Annahme, dass ein vollstindiges Umklappen des Kristall-
gitters der betroffenen Kdrner in Zwillingsposition erfolgt, entsprache das Umklappen einer
quer zur Probenlidngsachse orientierten Kornschicht mit einer dem mittleren Korndurchmesser
entsprechenden Dicke von 15 um (unter Beriicksichtigung der verwendeten Probengeometrie
und der oben erwdhnten Léngendnderung) nahezu dem fiir eine Temperatur von —50°C

gemessenen mittleren Totaldehnungsbeitrag von 0,1%o.

Eine mogliche Ursache fiir die von —50°C mit ca. 0,1 %o auf 1,4 %o bei 150°C anwachsenden
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Dehnungsbeitrige ist der mit steigender Temperatur abnehmende Elastizititsmodul, der die
auf das Volumen des verzwillingten Bereichs bezogene, in Kohdrenzdehnung gebundene
Verformungsarbeit mitbestimmt. Dariiber hinaus hat die mit der Temperatur zunehmende
Versetzungsbeweglichkeit bedeutenden FEinfluss. Sie trigt iiber die Begrenzung der
Kohédrenzspannungen ebenfalls zur Reduzierung der in Kohdrenzdehnung gebundenen
Verformungsarbeit bei. Aulerdem leistet die bereits bei einer Versuchstemperatur von 50°C
im Nennspannung-Zeit-Verlauf schwach wahrnehmbare und bei 100 sowie 150°C deutlich
ausgepragte Relaxation der Kohdrenzspannungen einen in Lastrichtung wirkenden Anteil, so
dass die einzelnen mit den kollektiven Zwillingsbildungsvorgingen verkniipften Dehnungs-
beitrdge insgesamt zunehmen. Bei hoheren Temperaturen iibt die steigende Versetzungs-
beweglichkeit jedoch auch einen begrenzenden Einfluss aus. Durch Relaxation verringert sich
die Reichweite der durch Umklappvorginge verursachten Spannungsfelder, so dass die Grofle
der synchron verzwillingten Bereiche im Temperaturbereich von 100 bis 150°C abnimmt,
wenngleich der aus der Anzahl der im Nennspannung-Totaldehnung-Verlauf erkennbaren
Spannungseinbriiche berechnete mittlere Dehnungsbeitrag pro Deformationsschritt konstant
bleibt. Urséchlich fiir diesen scheinbaren Widerspruch ist der bei diesen Temperaturen bereits
deutlich ausgeprigte Kriechanteil, der einen Anstieg des Totaldehnungsbetrags verursacht.

Deshalb werden die in Nennspannung-Totaldehnung- und entsprechenden Nennspannung-
Zeit-Verldufen bei der kollektiven Zwillingsbildung beobachtbaren Relaxationsvorgénge im
Folgenden erldutert und anhand eines einfachen Feder-Dampfer-Modells interpretiert.
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Abbildung 6.1: Mittlerer Dehnungsbeitrag pro Deformationsschritt sowie Elastizitdtsmodul von AZ31 in
Abhingigkeit von der Temperatur.

Der in Abbildung 6.2 gezeigte Nennspannung-Totaldehnung- bzw. Nennspannung-Zeit-
Verlauf ldsst die ersten zehn kollektiven Zwillingsbildungsvorginge fiir eine Versuchs-
temperatur von 50°C erkennen. Im hier gezeigten Ausschnitt des Nennspannung-Total-
dehnung-Verlaufs ist die anfangliche Spannungsabnahme auf der elastischen Geraden nicht
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enthalten. Bis zum Einsetzen des ersten kollektiven Zwillingsbildungsprozesses hat sich
bereits eine geringe plastische Dehnung eingestellt, erkennbar an der im Vergleich zum
Elastizititsmodul kleineren Steigung der Belastungskurve. Das Einsetzen des kollektiven
Umklappvorgangs fiihrt zu einer abrupten Abnahme der Totaldehnung und gleichzeitig
ansteigender Nennspannung, denn mit Erreichen der Zwillingseinsatzspannung unterhilt die
elastisch in der Probe gespeicherte Verformungsarbeit zunichst den Zwillingsbildungspro-
zess. Er kommt zum Erliegen, nachdem die mit der lokal auftretenden Scherung einhergehen-
de plastische Verformungsarbeit und die damit anwachsende, aus dem Aufbau von Kohérenz-
spannungen stammende elastische Verformungsarbeit die Nennspannung auf ein Spannungs-
niveau zuriickgefiihrt haben, bei dem weitere Zwillingsbildung nicht mehr moglich ist.

Dieser Umklappvorgang kann gedanklich mit dem ,Kollabieren einer innerhalb der
Probenmessstrecke, quer zur Kraftrichtung liegenden Schicht, verglichen werden. Mit weiter
abnehmender Totaldehnung stellt sich ein erneuter Spannungsabfall ein. Die Spannungs-
abnahme erfolgt praktisch mit der gleichen Steigung, welche die Belastungskurve kurz vor
Einsetzen des ersten kollektiven Umklappvorgangs aufweist, so dass hier auch weiteren
kollektiven Zwillingsbildungsvorgéngen stets eine geringe plastische Dehnung vorangeht.

Im Nennspannung-Zeit-Verlauf sind die Zwillingsbildungsvorgénge durch abrupte Span-
nungsanstiege erkennbar. Die durch das schlagartige Umklappen der betroffenen Gitterbe-
reiche tatsdchlich auftretende, hohe Spannungsénderungsgeschwindigkeit ist hierbei aufgrund
der begrenzten Zeitauflésung der im Diagramm dargestellten Messdaten nicht sichtbar. Nach
den Spannungsanstiegen nimmt die Nennspannung in einem nahezu linearen Verlauf mit der
Versuchszeit ab, bis der ndchste Umklappvorgang einsetzt. Tatsdchlich lassen die hier fiir eine
Versuchstemperatur von 50°C gezeigten Werte schon einen leicht gekriimmten Verlauf
erkennen, wéhrend sich noch bei einer Versuchstemperatur von 20°C (Ergebnisse hier nicht
dargestellt) ein streng linearer Verlauf einstellt. Bei dem fiir die niedrigen Versuchs-
temperaturen stellvertretend gezeigten, bei 50°C durchgefiihrten Versuch soll diese leichte,
auf bestimmte plastische Effekte hinweisende Kriimmung an dieser Stelle unberiicksichtigt
bleiben. Die thermische Aktivierung der Versetzungsbewegung ist bei dieser relativ niedrigen
Temperatur noch relativ gering, so dass das Umklappen der Zwillinge ohne deutliche
Relaxation der durch Zwillingsbildung verursachten Kohdrenzspannungen erfolgt.

Der stark vereinfachte Ablauf des beschriebenen Verformungsprozesses ist in Abbildung 6.3
a) und b) schematisch dargestellt. Hierbei ist der sich elastisch verhaltende Teil der Probe
durch eine Schraubenfeder mit der Federrate ¢, und das bei einem Spannungseinbruch
nachgebende, auf Zwillingsscherung zuriickzufiihrende Dehnungsinkrement Aeg,; durch ein
unter der Feder liegendes Rechteck symbolisiert, weitere plastische Prozesse werden zunéchst
nicht beriicksichtigt. Bei Zwillingsbildung ,.kollabiert” ein Dehnungsinkrement, die Probe
verkiirzt sich um den Weg s und behilt (im nicht verzwillingten Bereich) ihre urspriinglichen
elastischen Eigenschaften. Diese Modellvorstellung ldsst sich, wie in Abbildung 6.3 c¢)
gezeigt, dadurch erweitern, dass man den von der Deformationszone entfernten Teil der Probe
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weiterhin durch eine Feder (Federrate c), das elastische Verhalten in der Deformationszone
jedoch durch Federn mit den Federraten ¢, und c3 darstellt (hierbei soll ¢; = ¢, + ¢3 gelten).
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Abbildung 6.2: Nennspannung-Totaldehnung- und Nennspannung-Zeit-Verlauf von AZ31 bei 50°C.

Aus Zug- und Druckversuchen ist der fiir die Ausgangstextur représentative, in Probenldngs-
richtung wirksame Elastizitditsmodul mit ca. 45 GPa bekannt. Der auch fiir AZ31 anndhernd
giiltige, in Richtung der c-Achsen der hexagonalen Elementarzellen wirksame Elastizitéts-
modul des reinen Magnesiums betrdgt demgegeniiber ca. 48 GPa. Die Zwillingsscherung
reproduziert das Ausgangskristallgitter von Magnesium unter einem Winkel von ca. 86,3°.
Somit erfolgt die aus dem Druckversuch herriihrende Beanspruchung der Elementarzellen in
den Zwillingslamellen praktisch in Richtung der c-Achse, wihrend sie im Ausgangsgefiige
quer dazu erfolgt. Im Modell (Abbildung 6.3 d)) ist deshalb die Federrate c; hoher als c;, da
sie den hoheren Elastizititsmodul der Zwillingslamellen symbolisiert.
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Abbildung 6.3: Feder-Deformationsweg-Modell der kollektiven Zwillingsverformung.

Solange keine zeitabhingigen Dehnungsvorgénge ablaufen, verhalten sich die Federn c;, ¢

und c3 in der Summe ihrer Wirkung dquivalent zu der in Skizze a) verwendeten Feder c.
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Somit bleiben die Verhiltnisse des urspriinglichen Modells auch hier erhalten, wenn die
Zwillingsbildung in der Deformationszone ein nur unter der linken Feder (c3) liegendes
Dehnungsinkrement Ag,; hat ,kollabieren® lassen, so dass diese eine Entlastung erfdhrt,
wihrend die rechte Feder (c;) mit der aus dieser Entlastung resultierenden Druckkraft
zusitzlich belastet wird. Die aus den unterschiedlichen Léngen der beiden Federn resul-
tierenden Krifte reprasentieren die in Probenlédngsrichtung wirksamen Kohéirenzspannungen
(siche Abbildung 6.3 d) ).

Wiéhrend im mit 50°C Versuchstemperatur durchgefiihrten Druckversuch kaum Aus-
wirkungen der mit der Zwillingsbildung einhergehen zeitabhdngigen plastischen Verformung
erkennbar sind, werden sie bei hoheren Temperaturen deutlich sichtbar. Ein Beispiel bieten
die in Abbildung 6.4 dargestellten Ergebnisse eines mit 100°C Versuchstemperatur
durchgefiihrten Druckversuchs. Der Nennspannung-Totaldehnung-Verlauf ist mit dem des bei
50°C durchgefiihrten Versuchs durchaus vergleichbar. Auch hier betridgt die Zwillings-
einsatzspannung ca. —-90 MPa. Die Zwillingsbildung setzt ebenfalls nach geringer
vorangegangener plastischer Dehnung ein und der nach Umklappvorgidngen mit sinkender
Totaldehnung einsetzende Nennspannungsabfall erfolgt ebenfalls mit der Steigung der
Erstbelastungskurve. Der Nennspannung-Zeit-Verlauf des mit 100°C durchgefiihrten
Versuchs lédsst jedoch zu Beginn der Wiederbelastungskurven, in Abhéngigkeit von der Hohe
der Totaldehnungsbeitrdge nach erfolgter Zwillingsbildung, unterschiedliche Verldufe
erkennen. Hat ein Umklappvorgang zu besonders groBBen Totaldehnungsspriingen gefiihrt, so
nimmt die Nennspannung mit der Zeit zundchst zu und bleibt anschlieBend fiir einen gewissen
Zeitraum praktisch konstant. Der Ubergang vom horizontalen Verlauf auf die sich stets vor
erneuter Zwillingsbildung einstellende, relativ schnelle Spannungsabnahme erfolgt stetig.
Nach mittelgroBen Totaldehnungsspriingen tritt in der Wiederbelastungskurve kein
Spannungsanstieg auf, die Kurve beginnt bereits mit einem horizontalen Abschnitt, und geht
anschliefend ebenfalls stetig auf den Bereich der schnellen Spannungsabnahme {iiber. Fiir
kleine Totaldehnungsspriinge ist, bei ansonsten dhnlichem Nennspannung-Zeit-Verlauf, auch
der horizontale Bereich nicht mehr zu beobachten, sondern lediglich ein allmahliches
Einschwenken auf den Bereich der schnellen Spannungsabnahme.

Die Unterschiede zwischen den Nennspannung-Zeit-Verldufen bei Wiederbelastung beruhen
auf verschieden hohen Beitrdgen der Mikroeigenspannungsrelaxation, die vom Umfang der
vorangegangenen Zwillingsverformung abhéngen. Fiir sich allein genommen bewirkt die
Relaxation einen mit der Zeit abnehmenden Nennspannungsanstieg, der von der typischen
Hohe der Mikroeigenspannungen und vom Umfang des mikroeigenspannungsbehafteten
Bereichs abhéngt. Da sich die im Druckversuch aus der Versuchsfithrung herrithrende
Spannungsabnahme jedoch mit der Relaxation iiberlagert, dominiert nach relativ starker
Zwillingsverformung zunichst die Relaxation, die Nennspannung nimmt mit der Versuchszeit
ab. Nach einer gewissen Zeit entspricht die Geschwindigkeit, mit der die Nennspannung
relaxationsbedingt zunimmt, vom Betrag her der aus der Versuchsfiihrung herrithrenden
(gedachten) Spannungszunahme - zu diesem Zeitpunkt beobachtet man einen horizontalen



6 Diskussion der Versuchsergebnisse 137

Nennspannung-Zeit-Verlauf. Mit fortschreitender Zeit nimmt der Anteil der Relaxation ab,
bis die Abnahme der Nennspannung mit der Geschwindigkeit erfolgt, die sich stets vor
erneuter Zwillingsbildung einstellt. Weniger starke Zwillingsverformung bewirkt schon zu
Beginn der Wiederbelastung geringere Relaxationsgeschwindigkeiten, hier gelten die
Angaben der entsprechenden Zeitpunkte nach starker Zwillingsverformung sinngema0.
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Abbildung 6.4: Nennspannung-Totaldehnung- bzw. Nennspannung-Zeit-Verlauf von AZ31 bei 100°C.

In Abbildung 6.5 sind die Nennspannungsverldufe des bei 100°C durchgefiihrten Druck-
versuchs fiir die ersten drei Umklappvorginge nochmals dargestellt. Der nach dem zweiten
Totaldehnungssprung trotz weiter abnehmender Totaldehnung auftretende Nennspannungs-
anstieg ist hier besonders ausgeprigt. Er belegt, wie der entsprechende Nennspannung-Zeit-
Verlauf, die Relaxation der durch die kollektive Zwillingsbildung verursachten Mikroeigen-
spannungen. Im bereits oben erlduterten Abschnitt des Nennspannung-Zeit-Verlaufs sind drei
Zeitpunkte gekennzeichnet. Zum Zeitpunkt t, erfolgte das kollektive Umklappen der
Gitterbereiche, eine Relaxation der dadurch entstandenen Mikroeigenspannungen ist noch
nicht erfolgt. Im Feder-Deformationsweg-Modell der kollektiven Zwillingsverformung ist
dieser Zustand durch Abbildung 6.3 d) reprisentiert. Zur Beriicksichtigung der Relaxation
wurde dieses Modell durch die Dampferelemente d, und d; erweitert, die im Kraftfluss der
Federn ¢, und c; liegen (siche Abbildung 6.6 a)). Da zum Zeitpunkt ty) noch keine Relaxation
stattgefunden hat, besitzen die Dampferelemente noch ihre urspriingliche Lange. Mit fort-
schreitender Zeit relaxiert die Kraft der durch Last- und Kohérenzspannungen stark
gespannten Feder c; iiber den Dampfer d,, der sich dadurch verkiirzt. Der hierdurch sinkende
Traganteil der Feder c, an der Priifkraft bewirkt eine Steigerung der Kraft in Feder c;, die sich
dadurch verkiirzt. Allerdings bleibt die auf den Dampfer d; wirkende Kraft so gering, dass
seine wirksame Linge praktisch konstant bleibt. Somit bewegt sich der Full der Feder ¢; um
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den Weg —Asg;. Diese Bewegung erfolgt zunédchst schneller, und erreicht etwa zum Zeitpunkt
t; die Geschwindigkeit, mit der sich die aus der Versuchsfithrung stammende Verschiebung
des oberen Endes der Feder ¢, vollzieht. Dementsprechend verldngert sich die Feder ¢, so
dass der Betrag der Priifkraft bis zum Zeitpunkt t; um AF abnimmt (siche Abbildung 6.6 b)).

Hieraus ergeben sich die bei abnehmender Totaldehnung ansteigenden Nennspannungen.
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Abbildung 6.5: Nennspannung-Totaldehnung- bzw. Nennspannung-Zeit-Verlauf von AZ31 bei 100°C
(Ausschnitt aus Abbildung 6.4).
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Abbildung 6.6: Feder-Dampfer-Deformationsweg-Modell zur Erlduterung der gerichteten Relaxation nach
kollektiver Zwillingsverformung.

Zum Zeitpunkt t, ist die Verkiirzung des Dampfers d;, welche aus der nun abgebauten
Kraftdifferenz zwischen den Federn ¢, und cj3 resultierte, praktisch beendet (siche Abbildung
6.6 c)). Dieser Relaxationsvorgang hat bei gleichbleibender Nennspannung zu einer

Verschiebung der Feder ¢; um den Weg —Asg, gefiihrt, so dass die Totaldehnung in diesem
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Zeitintervall abnimmt. Im weiteren Verlauf der Belastung, bis zum Einsetzen des nichsten
kollektiven Zwillingsbildungsvorgangs, wird die Abnahme der Nennspannung iiberwiegend
von den elastischen Eigenschaften der Probe bestimmt, da die Ddmpferelemente d, und d; bei
100°C Versuchstemperatur aufgrund der Spannungsabhéngigkeit der Kriechgeschwindigkeit
nur einen geringen zusdtzlichen Deformationsanteil liefern.

Das im Feder-Dampfer-Deformationsweg-Modell dargestellte Dampferelement d; ist zur
Erlduterung der Nennspannungsverldufe des bei 100°C durchgefiihrten Druckversuchs als
praktisch starres Element dargestellt worden, da sein Deformationsbeitrag in den beschriebe-
nen Phasen entweder gering ist, oder durch die Wirkung des Dampferelements d,
iiberkompensiert wird, so dass dessen Wirkung in den Nennspannungsverldufen nicht
erkennbar ist. Nach mechanischer Zwillingsbildung an warmgewalztem AZ31 durchgefiihrte
Neutronenbeugungsmessungen (Verformung und Messung bei Raumtemperatur) [152] haben
an Zwillingslamellen in der urspriinglichen Belastungsrichtung wirksame Gitterdehnungen
ergeben, die Zugeigenspannungen von etwa 100 MPa entsprechen, so dass bei hoheren

Temperaturen auch hier mit Relaxationsprozessen zu rechnen ist.

Im bei einer Versuchstemperatur von 150°C durchgefiihrten Druckversuch tiberlagert sich der
Zwillingsbildung und der Relaxation der dadurch hervorgerufenen Mikroeigenspannungen
eine zeitabhédngige plastische Verformung, wie die in Abbildung 6.7 gezeigten Nenn-
spannungsverldufe erkennen lassen. Zu den bereits fiir eine Temperatur von 100°C erlduterten
Relaxationsvorgdngen ergeben sich auch bei 150°C keine prinzipiellen Unterschiede. Zur
Berticksichtigung der Kriechdehnung ist das Feder-Dampfer-Deformationsweg-Modell durch
ein weiteres Dampfungselement d; ergénzt worden (Abb. 6.6 d)), das der den Probenschaft
repriasentierenden Feder c¢; vorgeschaltet ist. Mit der hoheren Temperatur ergeben sich jedoch
Unterschiede bei der Zwillingsbildung, wie die Ausschnitte aus dem bereits gezeigten
Nennspannung-Totaldehnung- und Nennspannung-Zeit-Verlauf (siche Abb. 6.8) erkennen
lassen: In benachbarten Gitterbereichen ablaufende Umklappvorginge sind aufgrund
verbesserter Gleitmdglichkeiten weniger stark miteinander gekoppelt, so dass Zwillings-
bildungsvorgénge nicht mehr unbedingt durch einen abrupten Spannungsabfall, sondern auch
durch allméhlich ansteigende Nennspannungen in Erscheinung treten konnen. Ein Beispiel
bietet die nach vorangegangener, quasikontinuierlicher Zwillingsbildung im Zeitraum
zwischen ty und t; auftretende Spannungsrelaxation, die trotz abnehmender Totaldehnung
einen allméhlichen Nennspannungsanstieg bewirkt. Dieser Vorgang fiihrt zu lokalen Span-
nungsumlagerungen, die einen umfangreicheren Zwillingsbildungsvorgang einleiten, der zum
Zeitpunkt t; einen abrupten Spannungsanstieg verursacht. Nach umfangreichen Umklappvor-
gingen erfolgt der Verlauf der Wiederbelastungskurve zunidchst mit der Steigung der
Erstbelastungskurve, wie die in den Nennspannung-Totaldehnung-Verlauf eingezeichneten
Tangenten verdeutlichen sollen. Der mit weiter abnehmender Nennspannung (z.B. bei t;)
einsetzende, verzogerte Spannungsriickgang tritt erst im bei 150°C durchgefiihrten Druck-
versuch in Erscheinung. Auch in diesen Abschnitten vollzieht sich, neben Kriech- und Gleit-
vorgangen, quasikontinuierlich verlaufende Zwillingsbildung, deren Merkmal ein mit abneh-
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mender Totaldehnung ansteigender Nennspannungsverlauf ist, ohne dass dem ein durch
Umklappvorginge hervorgerufener, plotzlicher Nennspannungsanstieg unmittelbar voranging.
Ein Beispiel hierfiir bietet der im Totaldehnungsintervall von —6,5 bis —7,5%0 wellenformige

Nennspannungsverlauf.
-60
1-75
65 - AZ31,150°C
— 1-80
©
o . o =f(t)
-70 N
Z 7 |85
)
c
S5 -75
c
c
©
& -80
c
c
)
< -85
_90 | L | L | L | L | L |

Totaldehnung [%o]

Abbildung 6.7: Nennspannung-Totaldehnung- bzw. Nennspannung-Zeit-Verlauf von AZ31 bei 150°C.
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Abbildung 6.8: Nennspannung-Totaldehnung- bzw. Nennspannung-Zeit-Verlauf von AZ31 bei 150°C
(Ausschnitt aus Abbildung 6.7).
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6.2 Diskussion des quasistatischen Verformungsverhaltens von AZ91

In Abbildung 6.9 sind die bereits zuvor (Abb. 5.31) gezeigten 0,2%-Dehn- und Stauchgrenzen
von AZ91 gemeinsam mit den entsprechenden Kennwerten von AZ31 in Abhdngigkeit von
der Versuchstemperatur dargestellt. Wie bereits erwidhnt, sind die an AZ91 bis zur
Raumtemperatur im Druckbereich gemessenen Rgpoo-Werte grofler als die bei Zug-
beanspruchung beobachteten Rpo,-Werte. Im Temperaturbereich von 50 bis 200°C kehren
sich die Verhiltnisse um, die Rq,02-Grenzen liegen unter den Ry, ,-Dehngrenzen. Uber 200°C

ergeben sich dann fiir beide Beanspruchungsrichtungen praktisch einheitliche Werte.

Ursache ist eine unter Zugbeanspruchung bereits bei niedrigen Temperaturen einsetzende
Zwillingsbildung, deren Umfang jedoch aufgrund relativ weniger zur Verfligung stehender,
giinstig orientierter Kristallite deutlich begrenzt ist. Demgegeniiber bleibt die Zwillingsbil-
dung bei Druckbeanspruchung und niedrigen Temperaturen zunichst aus, bei hoheren Tem-
peraturen tritt sie jedoch in grolerem Umfang auf, als bei Zugbeanspruchung. Durch die mit
steigender Temperatur zunehmende Aktivierung prismatischer und pyramidaler Gleitsysteme
verliert die Zwillingsbildung bei Temperaturen iiber 200°C, wie bereits beim AZ31 beob-
achtet, als Verformungsprozess an Bedeutung, so dass zwischen Zug- und Druckverformung

keine wesentlichen Unterschiede mehr erkennbar sind (sieche Pfeil in Abb. 6.9).

Aufgrund der Geometrie der hexagonalen Gitterstruktur ist bei statistisch regelloser
Orientierungsverteilung der Kristallite, wie sie bei den gegossenen AZ91-Proben im Aus-
gangszustand vorliegt, stets ein hoherer Anteil der c-Achsen quer zu einer beliebigen
Betrachtungsrichtung orientiert, als in dieser Richtung. Generell kann der Magnesiumkristall
durch Zugbeanspruchung in Richtung der c-Achse (<0001>-Richtung) und durch Druck-
beanspruchung quer dazu verzwillingt werden. Deshalb stehen der Zwillingsverformung im
Kristallhaufwerk mit statistisch regelloser Orientierungsverteilung bei Druckbeanspruchung

mehr giinstig orientierte Elementarzellen zur Verfligung, als bei Zugbeanspruchung.

Der in Richtung der c-Achse wirkende, relativ hohe Elastizititsmodul ldsst Kristallite mit in
Beanspruchungsrichtung orientierter c-Achse wie eine harte Phase wirken. Aufgrund des
hoheren Elastizitdtsmoduls erfahren sie bei aufgeprigter Dehnung hdhere Spannungen, als
thre Umgebung mit anderer Kristallorientierung. In diesen Kristalliten fiihrt Zugbeanspruch-
ung bei niedrigen Temperaturen deshalb zu Zwillingsbildung, wahrend sie bei Druckbe-
anspruchung eine Stiitzwirkung bieten, die den Spannungsanstieg in den umgebenden
Kristalliten reduziert, so dass Zwillingsbildung in diesen eher nicht (oder erst bei deutlich
hoheren Spannungsbetrigen) erfolgt. Deshalb beobachtet man bei relativ geringen Dehnungen
und Temperaturen von bis zu 20°C unter Druckbeanspruchung hoéhere Nennspannungs-
betrdge, als unter Zugbeanspruchung. Da mit steigenden Temperaturen kristallographisches
Gleiten in den interglobularen, eutektischen Bereichen leichter moglich wird, 14sst die oben
erwihnte Stiitzwirkung nach. Es kommt dadurch zu einer gleichmiBigeren Spannungs-

verteilung, so dass die mit den c-Achsen parallel zur Lastrichtung orientierten Kristallite unter
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Zugbeanspruchung erst bei relativ hoheren Nennspannungen verzwillingen, wéhrend bei
Druckbeanspruchung zur Zwillingsbildung in den Elementarzellen mit quer zur Lastrichtung

orientierten c-Achsen schon relativ niedrigere Nennspannungsbetrige geniigen.
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Abbildung 6.9: Temperaturabhéngigkeit der 0,2%-Dehn- bzw. Stauchgrenzen von AZ31 und AZ91.

Da die 0,2%-Dehn- und Stauchgrenzen nur einen Aspekt des Verformungsverhaltens abbilden
konnen, sind in Abbildung 6.10 ergénzend die Nennspannungsbetrdge iiber den Totaldefor-
mationsbetridgen von AZ91 fiir die Anfangsphase von Zug- bzw. Druckversuchen dargestellt,
die in einem Temperaturintervall von 20 bis 290°C durchgefiihrt wurden. Die fett gedruckten
Kurven geben die Daten der Druckversuche wieder, die im folgenden diskutiert werden. Bis
zu einer Temperatur von 200°C schlieft sich der elastischen Geraden ein Bereich
(-0,18% > &> —0,56% fiir 20°C Versuchstemperatur) mit relativ konstanter Steigung an, in
dem, wie oben beschrieben, die giinstig orientierten Kristallite verzwillingen. Wéhrend an den
stark texturierten AZ31-Proben unter Druckbeanspruchung bei abnehmender Totaldehnung
kristallographisch nahezu gleichwertige Gitterbereiche bei quasi konstantem Nennspannungs-
betrag sequentiell kollektiv verzwillingt werden, erfolgt die Zwillingsbildung an druckge-
gossenem AZ91 bei zunehmendem Totaldehnungsbetrag zunédchst mit etwa linear steigendem
Nennspannungsbetrag. Aufgrund der geringen KorngroBle und der statistisch regellosen
Orientierungsverteilung der Kristallite der druckgegossenen Proben vollzieht sich die Zwil-
lingsbildung asynchron, so dass bei der Verformung nicht die ausgeprigten Spannungs-

spriinge auftreten, die an der scharfen Textur der gewalzten AZ31-Bleche beobachtet wurden.

Da fortschreitende Zwillingsverformung stets die aktuell optimal geeigneten Kristallite
betrifft, nimmt die Eignung der verbleibenden Kristallite zur Zwillingsverformung allmahlich
ab. Gewiss kann dabei neben der kristallographischen Orientierung z.B. auch die Korngréf3e

bedeutenden Einfluss auf die Eignung zur Zwillingsverformung haben. Bei der hier vorliegen-
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den, etwa einheitlichen Korngré3e von 10 - 15 pm ist die Fehlorientierung der verbleibenden
unverformten Kristallite als relevante Einflussgrofle anzusehen. Geometrische Betrachtungen
ergeben, dass bei zunehmender Fehlorientierung der Elementarzellen die zur Zwillingsver-
formung erforderliche Nennspannung etwa in gleicher Weise zunimmt, wie der in Richtung
der Belastung wirkende plastische Dehnungsanteil abnimmt. Somit kdnnte der bei Druck-
beanspruchung bis zu einer Temperatur von 200°C im Anschluss an die elastische Gerade
auftretende lineare Zusammenhang zwischen Nennspannung und Totaldehnung eine

statistisch nahezu regellose Orientierungsverteilung der Kristallite bestétigen.

Ahnliche Nennspannung-Totaldehnung-Verliufe lassen sich jedoch auch an eigen-
spannungsbehafteten Systemen bei quasistatischer Belastung beobachten. Tatsdchlich ergeben
die an AZ91-Proben im Ausgangszustand durchgefiihrten Eigenspannungsmessungen an der
Probenoberfliche maximale Zugeigenspannungen in Hohe von etwa 50 MPa. Inwiefern der
beschriebenen Zwillingsbildung hier noch ein mechanischer Eigenspannungsabbau iiberlagert

ist, wurde im Rahmen dieser Arbeit nicht untersucht.

Nachdem die Zwillingsbildung einen gewissen Anteil der giinstig orientierten Kristallite
erfasst hat, schlie8t sich mit zunehmender Verformung ein Bereich der Verfestigungskurve
an, in dem der Nennspannungsbetrag mit zunehmendem Totaldehnungsbetrag langsamer
ansteigt. In diesem Abschnitt iiberlagert sich der weiteren Zwillingsbildung ein zunehmender

Anteil von durch Versetzungsbewegung getragener plastischer Deformation.

Unter Druckbeanspruchung bewirkt die Zwillingsbildung eine Texturdnderung, die
hinsichtlich der Prismengleitung und der einfachen Pyramidalgleitung zu einer Verringerung
der giinstig zur Lastrichtung orientierten Prismenebenen fiihrt. Demzufolge steigt der
Nennspannungsbetrag in diesem Abschnitt des Druckversuchs mit dem Totaldehnungsbetrag

schneller an, als bei einem entsprechenden Zugversuch.

In den (diinn gedruckten) Nennspannung-Totaldehnung-Verldufen der Zugversuche (siehe
Abbildung 6.10) vollzieht sich der Ubergang von der elastischen Geraden auf die
Verfestigungskurve allmahlich, da der Anteil der Zwillingsverformung, aufgrund des
kleineren Anteils giinstig orientierter Kristallite, geringer ausfdllt. Im Temperaturbereich von
—50°C bis 200°C liegen die Nennspannungsbetrige der Druckversuche deutlich {iber denen
der Zugversuche, wenn ein plastischer Dehnungsbetrag von etwa 1% iiberschritten wird.
Diese Spannungsunterschiede sind auf die unterschiedlichen Texturzustinde zuriickzufiihren,
die sich durch Zwillingsbildung bei Zug- bzw. Druckbeanspruchung ausbilden. Die Skizzen
in Abbildung 6.10 symbolisieren die Vorzugsorientierung der Elementarzellen nach der
Zwillingsbildung. Wéhrend plastische Zugverformung den Anteil von Elementarzellen, im
Vergleich zum Ausgangszustand, mit quer zur Belastungsrichtung orientierten c-Achsen
etwas erhoht, verringert Druckverformung diesen Anteil in stirkerem Mafe. Somit ergeben
sich vorwiegend zur Beanspruchungsrichtung geneigte, oder in Beanspruchungsrichtung

orientierte Prismenebenen. Druckverformung schrinkt deshalb sowohl die Moglichkeiten der
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einfachen Pyramidalgleitung vom Typ {1101}<1120>, als auch die der Prismengleitung vom
Typ {1100}<1120> (siche Abb. 2.9) ein, wihrend Zugverformung diese begiinstigt.
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Abbildung 6.10: Links: Nennspannung-Totaldeformation-Verldufe von AZ91 aus Zug- bzw. Druckversuchen,
rechts: Vorzugsorientierung der Elementarzellen in AZ91 nach Zug- und Druckverformung.

6.3 Diskussion des Relaxationsverhaltens

Das Relaxationsverhalten der untersuchten Magnesiumwerkstoffe héngt stark von der
Temperatur, in bestimmten Temperaturbereichen auch von der Textur und der vorange-
gangenen Beanspruchung ab. Um die Ergebnisse der hier durchgefiihrten Relaxations-
versuche besser verstehen zu kénnen, sollte man beriicksichtigen, dass sich die Versuche iiber
zwel Phasen erstrecken, die beide bedeutenden Einfluss auf die ablaufenden mikro-
strukturellen Prozesse haben. Zunidchst vollzieht sich die Belastungsphase, der sich die
eigentliche Relaxationsphase anschliefit. Da die erforderliche Totaldehnung wihrend der
Belastungsphase bei der Versuchstemperatur aufgepragt wird, laufen in Abhéngigkeit von der
Temperatur verschiedene Prozesse ab. Im Gegensatz zu der bei Eigenspannungsrelaxations-
untersuchungen {iiblichen Vorgehensweise liegen deshalb schon zu Beginn der Relaxation

unterschiedliche Mikrostrukturen vor.

Die fiir eine Versuchszeit von einer Stunde in Abbildung 6.11 {iber der Versuchstemperatur
dargestellte Nennspannungsrelaxation lisst nur fiir AZ31, und nur fiir Versuchstemperaturen
von 50 und 100°C, deutliche Unterschiede erkennen. Obwohl die gewéhlte Darstellung
grundlegende Unterschiede des Relaxationsverhaltens erkennen ldsst, ist sie zur Analyse der
Relaxationsvorgiinge weniger geeignet. Unterschiede zwischen den bei der Relaxation
ablaufenden Prozessen sind auch in einer Auftragung des Verhiltnisses der Anfangs-
nennspannung Gno und der Nennspannung oy liber der Relaxationszeit t nicht gut sichtbar.

Bei einer Darstellung der Messwerte in Form eines 1g [In (ono/oN)] - 1g t - Diagramms lassen



6 Diskussion der Versuchsergebnisse 145

sich diese besser beobachten, denn nach [153] verhalten sich die Werte gemaf:

lg(lnmj —m*lgt+m=IgA  (GL6.1)
ON

wobei m ein vom dominierenden Relaxationsmechanismus abhidngiger Zahlenwert, und A
proportional zu exp (—-Q/kT) ist (mit der im betrachteten t,T-Intervall wirksamen
Aktivierungsenergie Q und der Boltzmannkonstante k). Somit ergeben -einheitliche
Relaxationsmechanismen Geraden mit konstanter Steigung, wéhrend allméhlich wechselnde
Mechanismen bei gleicher Temperatur meist durch unterschiedliche Kriimmungen, bei ver-
schiedenen Temperaturen und dquidistanten Temperaturschritten neben eventuell unterschied-

lichen Kriimmungen durch unstetigen Verlauf der Werte des Achsenabschnitts auffallen.
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Abbildung 6.11: Auf die Anfangsnennspannung bezogene Nennspannungsrelaxation von AZ31 und AZ91 bei
0,6% positiver bzw. negativer Anfangstotaldeformation nach einer Relaxationszeit von einer Stunde in
Abhiéngigkeit von der Temperatur.

Im folgenden sind die Ergebnisse der an AZ31 und AZ91 wihrend der einer Anfangs-
verformung von 0,6% bzw. —0,6% Totaldehnung folgenden Relaxation entsprechend
dargestellt. Aufgrund der teils geringen Spannungsidnderungen bei gleichzeitig auftretendem
Signalrauschen sind durch Polynome dritten Grades approximierte Verldufe gezeigt. Bei fast
allen Kurven fillt eine leichte Rechtskriimmung auf, die auf mit der Versuchszeit nach-
lassende Relaxation hinweist, ein Effekt der experimentell hdufig beobachtet und mit dem
Nachlassen der Spannungen als treibender Kraft begriindet wird [153].

Die Ergebniskurven des unter Zugbeanspruchung relaxierenden AZ31 dhneln einem stetig
verlaufenden Parameterfeld, nur der Ubergang zwischen den Verldufen fiir 50 und 100°C

Versuchstemperatur ldsst eine Unstetigkeit erkennen, die auf wechselnde Relaxations-
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mechanismen hinweist (siche Abbildung 6.12).

Unter Druckbeanspruchung beobachtet man an AZ31 mehrere Abweichungen vom oben
beschriebenen Parameterfeld (siehe Abbildung 6.13). Bei 290°C und kurzen Zeiten vollzieht
sich eine iiberproportional starke Relaxation, so dass hier von einem Relaxationsmechanismus
auszugehen ist, der von dem fiir den Temperaturbereich von 100 bis 250°C relevanten
abweicht. Fiir 290°C und die zu Beginn des Relaxationsversuchs relativ hohe Spannung ist fiir
reines Magnesium Potenzgesetzkriechen zu erwarten, wie ein Vergleich mit der in Abbildung
2.10 gezeigten Verformungsmechanismuskarte [13] erkennen ldsst. Gewiss diirfen die
Unterschiede zwischen stationdren Kriech- und instationdren Relaxationsvorgéngen, die eher
dem Mikrokriechen im Primérbereich dhneln, sowie die Unterschiede in Mikrostruktur und
chemischer Zusammensetzung nicht ignoriert werden. Trotzdem liegt die Vermutung nahe,
dass hier der das Potenzgesetzkriechen dominierende Einfluss des Versetzungskletterns
iiberwiegt (mit einer fiir reines Magnesium giiltigen Aktivierungsenergie von 230 kJ/mol =
2,384 eV [13]). Die schon fiir Zugspannungsrelaxation an AZ31 beobachtete Unstetigkeit
zwischen 50 und 100°C Versuchstemperatur tritt bei Druckspannungsrelaxation stirker
hervor. Dariiber hinaus weisen die Verldufe fiir Versuchstemperaturen von —50, 20 und 50°C
Linkskrimmung und Wendepunkte auf, so dass sich hier mit wachsender Versuchszeit ein
Ubergang auf Relaxationsvorginge vollzieht, die deutlich hohere Aktivierungsenergien

erfordern, wie spiter gezeigt wird.

Die Verldufe von unter Zugnennspannungen relaxierendem AZ91 zeigt Abbildung 6.14. Wie
bereits fiir die gleiche Belastung fiir AZ31 beobachtet, liegen im Temperaturbereich von 290
bis 100°C einheitliche Kurvenverldufe vor, die auf einen einheitlichen Relaxations-
mechanismus schliefen lassen. Die relativ starke Rechtskriimmung, die innerhalb der ersten
30 Sekunden des mit 100°C durchgefiihrten Versuchs auftritt, 14sst jedoch einen Wechsel des
dominierenden Relaxationsmechanismus erwarten, den die Uberschneidung mit den Graphen

der bei niedrigeren Temperaturen durchgefiihrten Experimente bestétigt.

Im Temperaturbereich von 100 bis 290°C ist die Drucknennspannungsrelaxation von AZ91
(siche Abbildung 6.15) nahezu identisch mit der an AZ31 beobachteten. Auch hier ist fiir eine
Temperatur von 290°C innerhalb der ersten ca. 50% der Nennspannungsrelaxation ein von
den weiteren Kurven abweichender (stirker rechtsgekriimmter) Verlauf erkennbar, der in
diesem Abschnitt auf erhohte Aktivierungsenergie und damit verbundenem Versetzungs-
klettern (siche oben) schlieBen ldsst. Wahrend sich bei druckbelastetem AZ31 ein weiterer
Wechsel der Relaxationsmechanismen beim Ubergang von 100 auf 50°C vollzieht, lassen die
entsprechenden Kurven bei AZ91 keinen prinzipiellen Unterschied erkennen. Der Wechsel
vollzieht sich hier offenbar bei einer geringeren, zwischen 20 und 50°C liegenden
Temperatur, wie die ,,Offsetverschiebungen* der Kurven fiir 20 und —50°C, sowie die im

Bereich groferer Versuchszeiten liegende, geringe Steigung der 20°C-Kurve erkennen lassen.
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Abbildung 6.12: Relaxation von AZ31 bei 0,6% Anfangstotaldeformation im Ig [In (on¢/on)] - 1g t - Diagramm.
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Abbildung 6.13: Relaxation von AZ31 bei —0,6% Anfangstotaldeformation im Ig [In (ono/on)] - 1g t - Diagramm.
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Abbildung 6.14: Relaxation von AZ91 bei 0,6% Anfangstotaldeformation im 1g [In (on¢/on)] - 1g t - Diagramm.
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Abbildung 6.15: Relaxation von AZ91 bei —0,6% Anfangstotaldeformation im Ig [In (ono/on)] - 1g t - Diagramm.

Der Logarithmus der Zeiten, die in Abhédngigkeit der Temperatur fiir einen bestimmten, auf
die Anfangsnennspannung bezogenen Nennspannungsabbau notwendig sind, lassen sich iiber
dem Kehrwert des Produkts aus Boltzmannkonstante und absoluter Temperatur darstellen.

Aus solchen Diagrammen ldsst sich die fiir den entsprechenden Nennspannungsabbau
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notwendige Aktivierungsenergie ermitteln, da sich durch das Verbinden von Wertepaaren fiir
konstanten Nennspannungsabbau bei gleichen Relaxationsmechanismen Geraden mit der
Steigung Q/In(10) ergeben [153].

Abbildung 6.16 zeigt die Ergebnisse der entsprechenden Relaxationsversuche in dieser
Darstellung fiir 3-, 15-, 50- und 90%-ige Nennspannungsrelaxation (cny/owo= 0,97 - 0,1).
Die Daten lassen sich relativ gut durch Geraden darstellen, wenn man die bereits in den
Erlduterungen zu den Abbildungen 6.12 - 6.15 erwéhnten, auf unterschiedliche Relaxations-

mechanismen hinweisenden Merkmale berticksichtigt.

In den obigen Diagrammen ist der 50%-ige Nennspannungsabbau (Gny/cnoy=0,5) durch
gestrichelte Linien angedeutet. Man erkennt, dass diese Linien durch die 1g [In (ono/on)] - 1g t
Verldaufe unter einer nahezu einheitlichen Steigung geschnitten werden, so dass fiir diesen
Bereich von etwa einheitlichen Relaxationsmechanismen auszugehen ist. Im Igt, 1/kT-
Diagramm lassen sich die Datenpunkte beider Werkstoffe und Belastungsrichtungen fiir eine
50%-ige Nennspannungsrelaxation gut durch eine einzige Gerade mit der Steigung m
darstellen. Die daraus gemal3 der Gleichung Q = m * In10 fiir den Temperaturbereich von 150
bis 290°C ermittelte Aktivierungsenergie liegt mit 0,72 eV nur geringfiigig unter der
Aktivierungsenergie von 92 kJ/mol [13] (entspricht = 0,954 eV), die an reinem Magnesium
fiir Korngrenzen- und Versetzungskerndiffusion bestimmt wurde, so dass davon auszugehen

ist, dass diese Prozesse den Ablauf der Relaxation bestimmen.

Eine 90%-ige Nennspannungsrelaxation wurde aufgrund der auf 60 Minuten begrenzten
Versuchsdauer nur von den mit 250 und 290°C Versuchstemperatur durchgefiihrten
Versuchen erreicht. Die Ig [In (ono/on)] - 1g t - Verldufe weisen in den Schnittpunkten mit der
Geraden fiir 90%-ige Nennspannungsrelaxation relativ einheitliche Steigungen auf, so dass
fiir diese Temperaturen im hier vorliegenden Bereich hoherer Versuchszeiten ebenfalls von
einheitlichen Relaxationsvorgingen auszugehen ist. Da im Igt, 1/kT-Diagramm fiir jede
Versuchsvariante nur zwei Wertepaare vorliegen, ist eine lineare Regression wenig sinnvoll -
bildet man aus den lg t-Werten der vier Versuchsvarianten jeweils fiir 250 und 290°C die
arithmetischen Mittelwerte, und verbindet diese durch eine Gerade, so fiihrt die Steigung der
Verbindungsgeraden auf eine Aktivierungsenergie von 0,75 eV, so dass die bei 50%-iger
Nennspannungsrelaxation vorherrschenden Relaxationsmechanismen (bei hohen Tempera-

turen) auch fiir 90%-ige Nennspannungsrelaxation giiltig sind.

Wihrend das Relaxationsverhalten bei Temperaturen ab 150°C sowie nach groBerer Relax-
ation relativ gut durch (einachsige) Nennspannungsrelaxation zu beschreiben ist, sollte die
Mehrachsigkeit und Inhomogenitét der sich wahrend der Belastungsphase der Experimente
bildenden Spannungszustinde bei niedrigeren Temperaturen und geringerer Relaxation
beriicksichtigt werden, da die entsprechenden Verldufe durchweg zu scheinbar niedrigeren
Aktivierungsenergien fiihren. Trotz der im Versuch bestimmten geringen Aktivierungsener-

gien ist in diesem Zusammenhang jedoch davon auszugehen, dass auch hier die Korngrenzen-
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und Versetzungskerndiffusion die maf3geblichen Relaxationsmechanismen darstellen. Das Re-
laxationsverhalten ldsst sich in diesem Bereich im lgt, 1/kT-Diagramm in drei unterschied-
liche Typen einteilen, nach denen sich die Relaxation unterschiedlicher Mikroeigenspan-

nungszustinde vollzieht. Sie sind dort durch entsprechende Zahlen gekennzeichnet.

Einen typischen Verlauf findet man fiir die 15%-ige Nennspannungsrelaxation von AZ31
unter Zugbeanspruchung (Typ ©®). Die aus dem Igt, 1/kT-Diagramm entnommene
Aktivierungsenergie fiir den Temperaturbereich von 100 bis 250°C betrédgt etwa 0,17 eV. Der
Datenpunkt fiir 50°C Versuchstemperatur (gekennzeichnet durch eine gestrichelte
Verbindungslinie) wurde nicht zur Berechnung der Aktivierungsenergie herangezogen, da
hier, wie bereits oben erwihnt, offenbar ein Ubergang auf einen anderen Relaxations-
mechanismus vorliegt. Gleiches gilt sinngemdl3 fiir den entsprechenden Datenpunkt von
AZ91. Eine denkbare Erkldrung fiir die scheinbar geringere Aktivierungsenergie der zugbean-
spruchten AZ31-Proben ist die texturbedingte, stark eingeschrinkte Moglichkeit zur
Zwillingsbildung. Die in der Belastungsphase der Relaxationsexperimente ablaufenden Gleit-
vorgdnge erfassen das gesamte Volumen Probenmessstrecke, und fithren im Polykristall
aufgrund von eingeschrankten Gleitmoglichkeiten zu mehrachsigen Spannungszustinden, die
in Probenldngsrichtung wesentlich homogener sind, als in Querrichtung. Da diese
Spannungen praktisch das gesamte Volumen der Probenmessstrecke durchsetzen, ist der
dadurch gespeicherte Anteil an Verformungsarbeit relativ hoch. Die durch Nenn-
spannungsiiberlagerung zu den quer zur Probenldngsachse wirkenden Spannungen
vorwiegend gerichtet ablaufende Relaxation wirkt sich entsprechend der Quer-
kontraktionszahl (0,35 fiir Reinmagnesium [4]) in Probenlédngsrichtung nur schwach aus, so

dass sich scheinbar geringere Aktivierungsenergien ergeben.

Demgegeniiber ergeben sich fiir 15%-ige Nennspannungsrelaxation unter Druckbeanspruch-
ung von AZ31 und fiir beide Beanspruchungsarten bei AZ91 Steigungen der Ausgleichs-
geraden, die auf eine Aktivierungsenergie von etwa 0,48 eV schliefen lassen. Diese Geraden
sind dem Typ @ zuzuordnen. Die fiir Druckbeanspruchung bei 290°C an beiden Werkstoffen
bestimmten lg t-Werte wurden jedoch nicht zur Berechnung der entsprechenden Steigungen
herangezogen, da diese, wie bereits oben erwéhnt, offenbar dem Bereich des Versetzungs-
kletterns zuzuordnen sind. Die Relaxationsprozesse, die im Temperaturbereich von 20 bis
50°C an AZ31 bei 3%-iger Nennspannungsrelaxation ablaufen, sind ebenfalls dem Typ @
zuzuordnen. Die fiir diesen Bereich bestimmte Aktivierungsenergie betrigt ebenfalls 0,48 eV.

Im Gegensatz zu Zugbelastung tritt bei Druckbelastung von AZ31 aufgrund der vorliegenden
Textur besonders starke Zwillingsbildung auf. Bei der hier vorliegenden Druck-Anfangs-
verformung wird jedoch im Gegensatz zu den bei Zugbelastung auftretenden Gleitvorgéngen
nicht das gesamte Volumen der Probenmessstrecke erfasst. Geometrische Uberlegungen
ergeben, dass bei Zwillingsbildung ebenfalls inhomogene, mehrachsige Spannungszustéinde
entstehen. Hier ist jedoch auch in Probenladngsrichtung mit stark ausgeprigter Inhomogenitit

des Spannungszustands zu rechnen, da sich neben bereits durch Zwillingsbildung entlasteten
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Bereichen auch in Lastrichtung parallel angeordnete Zonen befinden konnen, in denen die
Hohe der Druckspannungen gerade nicht ausreicht, um die Zwillingsbildung einzuleiten. Die
Relaxation erfolgt bis zu einem weitgehenden Mikroeigenspannungsabbau bevorzugt in
diesen Zonen, so dass eine gerichtete Relaxation der Mikroeigenspannungen erfolgt.
Aufgrund einer mit der Mikroeigenspannungsrelaxation einhergehenden Belastung von
parallel im Kraftfluss angeordneten Bereichen erfolgt eine weniger stark ausgeprigte
Anderung der Nennspannung. Deshalb werden auch hier unter Beriicksichtigung der
Nennspannungsrelaxation scheinbar geringere Aktivierungsenergien bestimmt, als sie fiir die
eigentlichen Relaxationsmechanismen (Versetzungskern- und Korngrenzendiffusion)
malgeblich wiren. Die bei Druckbeanspruchung auftretende, besonders ausgeprigte
Zwillingsbildung der AZ31-Proben bedingt einen entsprechend geringen Anteil an plastischer
Verformung, die von Versetzungsgleiten getragen wird. Der dadurch entstandene
Mikroeigenspannungszustand ldsst die gerichtete Mikroeigenspannungsrelaxation bereits bei

einer Nennspannungsrelaxation von 3% erkennen.

Aufgrund der statistisch regellosen Orientierungsverteilung der Kristallite der AZ91-Proben
basiert ein erheblicher Anteil der plastischen Verformung ebenfalls auf Zwillingsbildung.
Deshalb findet man fiir AZ91 im Igt - 1/kT-Diagramm im Temperaturbereich von 100 bis
250°C bei 15%-iger Nennspannungsrelaxation Verldufe, die mit denen von druckbean-
spruchtem AZ31 weitgehend identisch sind. Wie bereits im Zusammenhang mit den
quasistatischen Versuchen erldutert, ist der Anteil der Zwillingsverformung bei den AZ91-
Proben unter Druckbeanspruchung héher, als unter Zugbeanspruchung. Der hohere Anteil an
Gleitvorgéngen verursacht deshalb (ebenfalls bei 15%-iger Nennspannungsrelaxation) die
etwas starkere Neigung der Ausgleichsgeraden fiir zugbelastetes AZ91.

Relaxationsvorginge vom Typ @ beobachtet man nur fiir geringe, im vorliegenden Beispiel
3%-ige Nennspannungsrelaxation. Sie sind durch scheinbar besonders niedrige Aktivierungs-
energien (etwa 0,09 eV) gekennzeichnet und treten nur bei niedrigen Temperaturen (50 bis
50°C) und kurzen Versuchszeiten auf. Eine denkbare Ursache sind wenig gerichtete
Mikroeigenspannungen, die besonders bei der kristallographischen Gleitung entstehen, und
deren Betrag deutlich iiber den aufgeprdgten Nennspannungen liegt. Deshalb erfolgt eine
vorwiegend ungerichtete Relaxation, die bereits bei niedrigen Temperaturen und kurzen
Zeiten erfolgt. Sie bewirkt entsprechend geringe Nennspannungsidnderungen und fiihrt somit

auf scheinbar besonders geringe Aktivierungsenergien.

Niedrige Temperaturen begiinstigen das Auftreten der Mikroeigenspannungszusténde, an die
Relaxationsvorgiange vom Typ @ somit gebunden sind, da die erschwerte kristallographische
Gleitung bei der plastischen Verformung zu hohen Mikroeigenspannungen fiihrt, und die

Relaxation nicht schon wihrend der Belastungsphase des Experiments erfolgt.

Relaxationsvorginge vom Typ ® treten bei einer Versuchstemperatur von —50°C bei allen

Versuchsvarianten auf. Mit steigender Temperatur vollzieht sich der in Abbildung 6.16 durch
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Pfeile angedeutete Ubergang auf andere Relaxationsprozesse. Er erfolgt bei druck-
beanspruchtem AZ31 bereits zwischen —50 und 20°C, da nur ein geringes Ausmal} an auf
Versetzungsbewegung beruhender plastischer Deformation vorliegt. Mit abnehmender
Zwillingsbildung erfolgt der Ubergang bei hdheren Temperaturen. Er vollzieht sich fiir
druckbelastetes AZ91 im Temperaturbereich zwischen 20 und 50°C, und fiir zugbelastetes
AZ91 zwischen 50 und 100°C. Fiir zugbelastetes AZ31, bei dem sich praktisch die gesamte
plastische Verformung iiber Versetzungsbewegung vollzieht, erfolgt der Ubergang ebenfalls
im Temperaturbereich zwischen 50 und 100°C, aufgrund des relativ hohen Anteils in
Mikroeigenspannungen gebundener Verformungsarbeit jedoch erst bei einer etwa 5%-igen
Nennspannungsrelaxation (in Abbildung 6.16 nicht erkennbar).
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Abbildung 6.16: 1g t, 1/kT-Diagramm fiir AZ31 und AZ91 bei 3-, 15-, 50- und 90%-iger Spannungsrelaxation
nach Zug- und Druckbelastung.

Fiir die gegebenen Versuchsbedingungen ldsst sich kein bedeutender Einfluss der chemischen
Zusammensetzung der untersuchten Werkstoffe auf das Relaxationsverhalten erkennen.
Anhand der vorliegenden Ergebnisse lassen sich weder Phasenumwandlungen noch
Ausscheidungsvorginge identifizieren. Zur Interpretation der thermisch-mechanischen
Ermiidungsversuche ist der sich aufgrund des Zusammenspiels von kristallographischer
Textur und Beanspruchungsrichtung ergebende Mikroeigenspannungszustand von Bedeutung,
da er wiahrend der thermisch-mechanischen Ermiidung in &hnlicher Weise entsteht, und
wesentlichen Einfluss auf das Relaxationsverhalten ausiibt. Auf das Relaxationsverhalten rein
elastisch verformter Zusténde, das beispielsweise fiir die Ermittlung von rontgenographischen
Elastizitdtskonstanten von Bedeutung sein kann, ist das hier beobachtete Relaxationsverhalten
jedoch nicht iibertragbar.
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6.4 Einfluss der Anfangsbedingungen thermisch-mechanischer Ermiidungsversuche
auf das Ermiidungsverhalten

In Abhéngigkeit des Temperaturniveaus (z.B. Unter-, Mittel- oder Obertemperatur), bei dem
die Dehnung zu Beginn der thermisch-mechanischen Ermiidungsversuche konstant gehalten
wird, entstehen bei ansonsten einheitlicher Versuchsfithrung in der Anfangsphase der Ver-
suche sowohl unterschiedliche Spannungs- und plastische Dehnungsamplituden, als auch ver-
schieden hohe Mittelspannungen. Neben der Hohe der aufgeprigten Anfangsdeformation ist
hierfiir die Temperaturabhédngigkeit des Werkstoffwiderstands gegen plastische Verformung
malgeblich.

Fiir die hier betrachteten Versuchsfiihrungen umfasst die Anfangstotaldeformation €; anfang,u
bZWw. €; Anfang,0 der mit Untertemperatur T, bzw. Obertemperatur T, gestarteten Versuche den

gesamten Bereich der Temperaturschwingbreite:

T, T,
Eopmgn = [OUT)AT  bZW. & 4, = [(T)dT (GL. 6.2 und 6.3).
T, T,

Hieraus ergeben sich identische Anfangsdeformationsbetridge. Dagegen liegt der Betrag der
Anfangstotaldeformation der bei Mitteltemperatur T,, gestarteten Versuche aufgrund des mit
zunehmender Temperatur ansteigenden thermischen Ausdehnungskoeffizienten of(T)

geringfligig iiber der Halfte der Werte fiir Ober- bzw. Untertemperaturstart:
TO
= j o(T)dT (GL. 6.4).

T,

m

€ Anfang,m
Wie bereits gezeigt, reagieren die beiden untersuchten Werkstoffe auf verschiedene
Anfangsbedingungen in unterschiedlicher Weise. Deshalb werden im folgenden am Beispiel
der Nennspannung-Temperatur-Verldufe der ersten Lastwechsel von im Bereich von —50 bis
190°C beanspruchten AZ31- und AZ91-Proben die das Verformungsverhalten in der
Anfangsphase der thermisch-mechanischen Ermiidungsversuche dominierenden Prozesse
erlautert. Weiterhin erfolgt ein Vergleich der Nennspannungen ausgewéhlter Punkte der
Erstbelastungskurven mit den Nennspannungen der entsprechenden Zug- bzw. Druckversuche

nach gleicher plastischer Dehnung.

6.4.1 Verformungsverhalten von AZ31 wihrend der Erstbelastung

Die in Abbildung 6.17 gezeigten Nennspannung-Temperatur-Verldufe des jeweils ersten
Lastwechsels von AZ31-Proben unter thermisch-mechanischer Ermiidungsbeanspruchung
folgen innerhalb der ersten 50 bis 70°C Temperaturdnderung, unabhingig von der
Starttemperatur, einer elastischen Geraden. Da in diesem Bereich der Belastungspfade eine
nahezu einheitliche Steigung von etwa —1 MPa/°C vorherrscht, darf in erster Naherung von
einer Kompensation des mit der Temperatur abnehmenden Elastizitdtsmoduls durch den mit

zunehmender Temperatur ansteigenden thermischem Ausdehnungskoeffizienten ausgegangen
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werden. Zum Nennspannungsvergleich bei dquivalenter plastischer Dehnung ldsst sich somit,
unter Berlicksichtigung der im Vorlauf der Ermiidungsversuche bestimmten thermischen
Ausdehnungskoeffizienten, fir AZ31 im Temperaturintervall von —50 bis 190°C die

plastische Dehnung innerhalb der Erstbelastungskurve nach der Gleichung
T
e, (T)~ oc-AT—G“T() (Gl. 6.5)

abschétzen.

Bei Obertemperaturstart nimmt die Nennspannung innerhalb der ersten Halfte des ersten
Lastwechsels (also innerhalb der Erstbelastungskurve) kontinuierlich bis zur Untertemperatur
von —50°C zu (siche Abb. 6.17). Im elastischen Bereich liegt die Steigung des Be-
lastungspfades, wie bereits erwihnt, bei —1 MPa/°C. Sie sinkt mit abnehmender Temperatur
in dem Mafe, wie die plastische Deformation zunimmt. Bis zur Raumtemperatur besteht
zwischen den Nennspannungen des thermisch-mechanischen Ermiidungsversuchs und den
Nennspannungen, die Zugversuchen bei der entsprechenden plastischen Dehnung des
Ermiidungsversuchs entnommenen worden sind, kein nennenswerter Unterschied. Mit
159 MPa entspricht die Oberspannung nahezu der Nennspannung (155 MPa), die im bei
—50°C durchgefiihrten Zugversuch bei der gleichen plastischen Dehnung (etwa 0,24%)
erreicht wird. Als Ursache fiir die geringfiigig hohere Oberspannung des thermisch-
mechanischen Ermiidungsversuchs kommt der durch Halbwertsbreitenmessungen (siche z.B.
Abb. 5.55 und 5.56) nachgewiesene Mikroeigenspannungsabbau in Betracht. Im
Ermiidungsversuch relaxiert ein Teil der Mikroeigenspannungen bereits wihrend der
Vorlaufphase des Versuchs. Ein weiterer Teil wird durch Lastspannungsiiberlagerung bei
mittleren oder hoheren Temperaturen in plastische Verformung umgesetzt. Demgegeniiber ist
davon auszugehen, dass die Mikroeigenspannungen der Zugversuchproben bei Abkiihlung
von Raumtemperatur auf —-50°C Versuchstemperatur aufgrund des inhomogenen thermischen
Ausdehnungsverhaltens der hexagonalen Elementarzellen noch zunehmen. Aufgrund der bei
niedriger Temperatur erschwerten Verformbarkeit verbleiben in der Zugprobe bis zu der
gegebenen plastischen Dehnung hohere Mikroeigenspannungen, die in Verbindung mit den
Lastspannungen eine gerichtete Plastizierung unterstiitzen, und somit geringere

Nennspannungen bewirken.

Bei Mitteltemperaturstart umfasst die Erstbelastungskurve nur das erste Viertel des ersten
Lastwechsels. Der von anfinglichen Temperaturfluktuationen {iberlagerte elastische Bereich
erstreckt sich etwa bis zu einer Temperatur von 125°C. Bis zur Unterspannung von —70 MPa
bei 179°C nimmt die Nennspannung kontinuierlich ab, danach steigt sie bis zum Erreichen
der Obertemperatur wieder geringfiigig (auf —67 MPa) an (siche Abb. 6.17). Die plastische
Verformung beruht hier im wesentlichen auf Versetzungsbewegung, denn im
metallographischen Schliff sind nach dem ersten Lastwechsel (mit Ausnahme der gedrehten

Randschicht) nur vereinzelte, auffallend schmale Verformungszwillinge feststellbar. Aus bei
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150°C und 200°C durchgefiihrten Druckversuchen ergibt sich fiir die bei Unterspannung
erreichte plastische Dehnung von g,=—0,11%, nach linearer Interpolation auf die Temperatur
bei Unterspannung, mit —73 MPa noch eine relativ gute Ubereinstimmung zum Ermiidungs-
versuch. Dies ist verstdndlich, da sich der iberwiegende Teil der plastischen Deformation des
Ermiidungsversuchs im durch die Druckversuche umschriebenen Temperaturbereich voll-
zieht, und in den Druckversuchen die Phase der kollektiven Zwillingsbildung in &hnlich
orientierten Gitterbereichen benachbarter Kristallite aufgrund der relativ geringen plastischen
Dehnung noch nicht eingesetzt hat. Analoge Betrachtungen zur Bestimmung der Nenn-
spannung bei Obertemperatur des Ermiidungsversuchs (mit €,=-0,17%, T,=190°C) aus
Druckversuchen fithren auf —72 MPa. Die auch hier noch relativ gute Ubereinstimmung ist
jedoch eher zufilliger Natur. Tatsdchlich unterschreitet schon der im Druckversuch bei 200°C
fiir diese plastische Dehnung gemessene Nennspannungswert mit —69 MPa das Ergebnis aus
dem Ermiidungsversuch um 2 MPa. Dahingegen liegt die entsprechende plastische Dehnung
des bei 150°C durchgefiihrten Druckversuchs im Bereich des Nennspannungsplateaus, das
durch kollektive Zwillingsbildung in &dhnlich orientierten Gitterbereichen benachbarter
Kristallite gekennzeichnet ist. Wiirde dieser (aufgrund von im relevanten Temperaturbereich
zu geringen Spannungsbetrigen) fiir den bei Mitteltemperatur gestarteten thermisch-
mechanischen Ermiidungsversuch irrelevante Verformungsmechanismus im bei 150°C
durchgefiihrten Druckversuch nicht auftreten, wiren hohere Nennspannungsbetrige, mit

dementsprechend groferer Abweichung des prognostizierten Werts, die Folge.

Bei Untertemperaturstart nimmt die Nennspannung innerhalb der ersten Hilfte des ersten
Lastwechsels kontinuierlich bis auf die Unterspannung von —89 MPa bei 31°C ab, wie in
Abbildung 6.17 erkennbar ist. Sie entspricht damit praktisch der bei Druckversuchen mit —50
bzw. 50°C Versuchstemperatur erreichten (unteren) Quetschgrenze von —90 MPa. Bis zu einer
Temperatur von etwa 90°C beobachtet man im weiteren Verlauf der Erstbelastungskurve
mehrere abrupte Spannungsanstiege um bis zu 28 MPa, die durch kollektives Umklappen von
giinstig zur Beanspruchungsrichtung orientierten Gitterbereichen benachbarter Korner in
Zwillingsposition hervorgerufen werden. Die Einbriiche der Drucknennspannung werden
moglich, da bei dieser Art der Zwillingsbildung die Anteile an Verformungsarbeit, die in zur
Aufrechterhaltung des Gefiigeverbundes notwendige Versetzungsbewegungen sowie in den
Aufbau von Kohdrenzspannungen einflielen, vergleichsweise gering sind. Deshalb kann der
tiberwiegende Anteil der zur Zwillingsbildung bendtigten Verformungsarbeit durch die in der
Probenmessstrecke gespeicherte, elastische Verformungsarbeit gedeckt werden. Nach den
Spannungsanstiegen bewirkt die zunehmende Temperatur stets eine erneute Abnahme der
Nennspannungen um etwa —1 MPa/°C, entlang des elastischen Belastungspfades. Der lokal
verlaufende Prozess der Bildung von Verformungszwillingen fiihrt im Polykristall zu
Kohérenzspannungen, die den Zusammenhalt der verzwillingten Gitterbereiche mit ihrer Um-
gebung sicherstellen. Die Uberlagerung dieser inhomogenen und mehrachsigen Spannungs-

zustdinde mit den aus der Versuchsfiihrung herriihrenden Lastspannungen lédsst weitere
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kollektive Umklappvorgédnge benachbarter Gitterbereiche bereits bei Nennspannungen von
—83 +£1 MPa erfolgen. Dieses Spannungsniveau entspricht praktisch dem in den
Druckversuchen im Temperaturbereich von —50 bis 150°C beobachteten Niveau von
—86 £2 MPa. Aufgrund des eher athermischen Charakters der Zwillingsbildung bleibt die
maximale Drucknennspannung im Temperaturbereich von 50 bis 100°C konstant. Der durch
Spannungseinbriiche gekennzeichnete Bereich kollektiver Zwillingsbildung erstreckt sich bei
den thermisch-mechanischen Ermiidungsversuchen mit Untertemperaturstart, wie in Abbil-
dung 6.18 auch fiir geringere Obertemperaturen gezeigt ist, auf ein Temperaturintervall von
ca. 50°C. Die auf diesen Bereich entfallende plastische Dehnung betrigt ca. —0,14%. Der
metallographische Langsschliff einer Probe, die neben der Vorlaufphase nur die erste Halfte
des ersten Lastwechsels thermisch-mechanischer Ermiidung mit Untertemperaturstart im
Temperaturbereich von —50 bis 190°C durchlaufen hat, zeigt einen von einer Probenschulter
ausgehenden, zusammenhdngenden und stark verzwillingten Bereich, der sich iiber etwa 30%
der Probenmessstrecke erstreckt, sowie sehr vereinzelt Zwillinge in den verbleibenden
Abschnitten. Wie bereits erwihnt, erfolgt die Zwillingsbildung im Druckversuch wihrend des
horizontalen Verlaufs der Spannung-Dehnung-Kurven typischerweise in einer das Proben-
volumen durchlaufenden Verformungsfront, dhnlich einem Liidersband. Bezogen auf die
plastische Dehnung, die im Druckversuch notwendig ist, damit die Probenmessstrecke von
dieser Verformungsfront vollstandig durchlaufen wird (typischer Wert: g, =—-0,55%), ergibt
sich mit den —0,14% plastischer Dehnung aus dem thermisch-mechanischen Ermiidungs-
versuch mit einem Anteil von 25% an verzwillingtem Gefiige eine relativ gute Uberein-
stimmung. Somit liegt die Vermutung nahe, dass die Verformungsvorgénge, die bis zu einer
Temperatur von 90°C bei dieser Versuchsfiihrung auftreten, mit denen der Druckversuche
vergleichbar sind. Im Temperaturbereich von 100 bis 190°C steigt die Nennspannung des
Ermiidungsversuchs linear mit der Temperatur (um 0,16 MPa/°C) an, obwohl die Nennspan-
nungen im Druckversuch fiir den relevanten Bereich der plastischen Dehnung bis zu einer
Temperatur von 150°C praktisch keiner Verdnderung unterliegen. Bei 150°C (nach —0,32%
plastischer Dehnung) ist die Nennspannungsdifferenz zwischen Ermiidungs- und Druckver-
such auf 5 MPa angewachsen. Infolge der ansteigenden Temperatur nimmt die Beweglichkeit
der Versetzungen zu, so dass sich sowohl durch Zwillingsbildung entstandene Kohérenz-
spannungen, als auch durch Versetzungsbewegung und inkompatible thermische Dehnung
entstandene Mikroeigenspannungen bei der Uberlagerung mit Lastspannungen in gerichtete
Plastizierung umsetzen konnen. Im bereits von Zwillingen durchsetzen Werkstoffvolumen
begiinstigt der Abbau der Kohdrenzspannungen zunidchst noch die Bildung weiterer
Verformungszwillinge. Aufgrund der verbesserten Plastizierbarkeit der umgebenden
Gitterbereiche vollzieht sich jedoch anstelle kollektiver Zwillingsbildung in einer gréBeren
Zahl dhnlich orientierter, benachbarter Kristallite die Bildung kleinerer und vereinzelter
Verformungszwillinge. Im Temperaturbereich von 150°C bis zur Obertemperatur bleibt die

Spannungsdifferenz konstant. Bei 190°C betrdgt die Nennspannung des Ermiidungsversuchs,
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nach —0,46% plastischer Dehnung, —71 MPa, der interpolierte Wert aus den entsprechenden
Druckversuchen betrigt —76 MPa.
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Abbildung 6.17: Nennspannung-Temperatur-Verldufe des ersten Lastwechsels von AZ31 bei thermisch-
mechanischer Ermiidung mit Ober- Mittel- oder Untertemperaturstart.

Wie in den Abbildungen 5.30 und 5.34 erkennbar, erreicht der mit steigender Temperatur
abnehmende Werkstoffwiderstand gegen (einsetzende) plastische Verformung bei etwa 150°C
die Zwillingseinsatzspannung. Somit verliert die Zwillingsbildung bei héheren Temperaturen
ihre Rolle als dominierender Verformungsmechanismus. Da sich aufgrund der inhomogenen
Deformationsvorgéinge bis zu einer Temperatur von iiber 150°C der weitaus liberwiegende
Anteil der plastischen Dehnung innerhalb eines Viertels der Probenmessstrecke vollzogen hat,
erfahrt der verbleibende Bereich eine wesentlich geringere Dehnung. Trifft man die
vereinfachende Annahme, dass die plastische Dehnung bei der genannten Versuchsfiihrung
bis zu einer Temperatur von 125°C ausschlieBlich lokalisiert auftritt, und bei hoéheren
Temperaturen nur noch homogene Verformung stattfindet, so ergibt sich die inhomogene
plastische Dehnung gemél Gleichung 6.5 zu —0,26%. Nach ihrem Abzug von den bis zur
Obertemperatur aufgelaufenen —0,46% plastischer (Gesamt-) Dehnung verbleiben —0,2%
homogene plastische Dehnung. Wenn man voraussetzt, dass der unverformte und der
verzwillingte Werkstoff bei Temperaturen oberhalb von 150°C identisches Verfestigungs-
verhalten aufweist, kann die Nennspannung fiir diese (homogene plastische) Dehnung aus den
Ergebnissen der entsprechenden Druckversuche berechnet werden. Tatsdchlich stimmt der so
ermittelte Wert von —72 MPa praktisch mit der im Ermiidungsversuch gemessenen Spannung

bei Obertemperatur iiberein.

Somit zeigt sich recht deutlich, dass bei den thermisch-mechanischen Ermiidungsversuchen

sowohl in Abhédngigkeit von der Temperatur, als auch von der vorausgegangenen Verformung
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an stark texturiertem AZ31 bereits entlang der Erstbelastungskurve unterschiedliche Ver-
formungsprozesse ablaufen. Schon in dieser Phase der thermisch-mechanischen Ermiidungs-
versuche lassen sich die auftretenden Spannungen nicht mehr ohne weiteres aus isothermen,

quasistatischen Versuchen berechnen.

6.4.2 Verformungsverhalten von AZ31 bei Entlastung und Riickverformung

In der zweiten Hélfte des ersten Lastwechsels des bei Obertemperatur gestarteten Ermiidungs-
versuchs wird der Probe ein Temperaturanstieg von —50°C auf 190°C aufgeprigt, der zunachst
ein stetiges Abnehmen der Zugspannungen bewirkt (siche Abbildung 6.17). Im Bereich von
—35 bis 25°C erfolgt die Spannungsabnahme mit der bereits bei der Erstbelastung
beobachteten, fiir elastische Verformung typischen Steigung von —1 MPa/°C. Wiirde die
Spannung iiber diesen Temperaturbereich hinaus in gleicher Weise abnehmen, so wire der
nennspannungsfreie Zustand bei 97°C erreicht. Tatsdchlich beglinstigen jedoch die bei der
vorangegangenen plastischen Zugverformung hervorgerufenen Mikroeigenspannungen eine
plastische Riickverformung, so dass bei dieser Temperatur noch Nennspannungen von

16 MPa vorliegen.

In den Nennspannung-Temperatur-Verldufen der zweiten Hailfte des ersten Lastwechsels der
bei Untertemperatur gestarteten Versuche (blaue Linien in Abbildung 6.17) sind ebenfalls
Wirkungen der eingebrachten Mikroeigenspannungen erkennbar. Diese zeigen sich jedoch
nicht schon in den Entlastungskurven, in denen die Nennspannung weitgehend elastisch, mit
der bereits erwihnten Steigung von —1 MPa/°C mit abnehmender Temperatur zunimmt, sie
werden vielmehr erst nach Durchlaufen des nennspannungsfreien Zustands erkennbar.
Aufgrund der entfestigenden Wirkung der Mikroeigenspannungen weisen die mit 100 und
150°C Obertemperatur durchgefiihrten Versuche bei einer Nennspannung von 50 MPa mit
—0,5 MPa/°C einen relativ flachen Kurvenverlauf auf. Der bei gleicher Nennspannung
wesentlich steilere Verlauf der mit 175 bzw. 190°C Obertemperatur durchgefiihrten Versuche
(-0,76 MPa/°C) belegt eine geringere Entfestigung, die offenbar auf geringere Mikro-
eigenspannungen zurlickzufiihren ist. (Diese Proben weisen, wie bereits erwéhnt, trotz
hoherer Totaldeformation geringere Mikroeigenspannungen auf, da ein Teil der Mikroeigen-
spannungen bei hoherer Temperatur in gerichtete Plastizierung umgesetzt wurde). Mit
sinkender Temperatur ist fir die mit 175 bzw. 190°C Obertemperatur durchgefiihrten
Versuche ein Abknicken der Nennspannung-Temperatur-Verldufe erkennbar, das auf eine
(eingeschrankte) Reversibilitdt der kollektiven Zwillingsbildung zuriickzufiihren ist. Die
Riickverformung der kollektiv verzwillingten Bereiche ldsst die Nennspannungen langsamer
ansteigen. Da bei iiber 150°C liegenden Temperaturen ein bedeutender Anteil der plastischen
Verformung durch Versetzungsbewegung erfolgt, ist davon auszugehen, dass wahrend der
Belastungsphase auch in den kollektiv verzwillingten Bereichen der mit Obertemperaturen >
150°C beanspruchten Proben weitere Versetzungsbewegungen stattgefunden haben, die fiir

ein ,,Zuriickklappen* der verzwillingten Bereiche zu kompensieren sind. Deshalb ist der
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Riickverformungsprozess der verzwillingten Bereiche nicht allein von der Nennspannung,
sondern auch von der Temperatur und der vorangegangenen plastischen Riickverformung
abhédngig, wie Abbildung 6.18 zeigt. Eine Zwillingsriickbildung der mit 150°C Ober-
temperatur ermiideten Probe ist, aufgrund der bei niedrigen Temperaturen eingeschriankten
Beweglichkeit der Versetzungen, trotz einer Nennspannung von 75 MPa (bei —49°C) nicht
erkennbar. Demgegeniiber setzt sie (bei ca. 38°C) fiir die mit 175 bzw. 190°C Obertemperatur
belasteten Proben bereits mit einer Nennspannung von 61 bzw. 69 MPa ein. Aufgrund des
grofleren Anteils der auf Versetzungsbewegung basierenden plastischen Verformung in der
Erstbelastungsphase resultiert in der Riickverformungsphase der kollektiv verzwillingten

Bereiche die im Vergleich zur 175°C-Probe hohere Nennspannung der 190°C-Probe.
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Abbildung 6.18: Nennspannung-Temperatur-Verldufe des ersten Lastwechsels von AZ31 bei thermisch-
mechanischer Ermiidung mit Ober- oder Untertemperaturstart.

Die Riickverformung der bei Untertemperaturstart in benachbarten Kristalliten kollektiv
entstandenen Zwillinge erstreckt sich liber mehrere Lastwechsel. Sie ist mit dem fiinften
Lastwechsel praktisch abgeschlossen, wie der in Abbildung 6.19 gezeigte, bei sinkender
Temperatur nicht abknickende Nennspannung-Temperatur-Verlauf belegt. Neben dem fiinften
Lastwechsel der mit 190°C Obertemperatur ermiideten Probe sind in dieser Abbildung der
oben bereits dargestellte erste Lastwechsel sowie zusitzlich der zweite und dritte Lastwechsel
gezeigt. Wie im ersten Lastwechsel, so tritt bei sinkender Temperatur aufgrund der
Zwillingsriickbildung auch im zweiten und dritten Lastwechsel ein Abknicken des
Nennspannung-Temperatur-Verlaufs auf. Bei einem stetigen Verlauf wéren hdhere
Oberspannungen die Folge. Uberlagert man die Verldufe der Lastwechsel 1 bis 3 im
Abknickpunkt mit dem Verlauf des fiinften Lastwechsels und bildet die Differenz der

Oberspannungen, so erhédlt man 30 MPa fiir den ersten, 14 MPa fiir den zweiten und noch
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etwa 4 MPa fiir den dritten Lastwechsel, in der Summe also 48 MPa. Hierdurch ist eine
weitgehende Riickverformung der innerhalb des ersten Lastwechsels kollektiv verzwillingten
Bereiche belegt, da die Summation der Nennspannungsbetrige iiber die bei Belastung
innerhalb des ersten Lastwechsels auftretenden (5) Spannungseinbriiche einen Betrag von
52 MPa ergibt. Metallographische Gefiigeaufnahmen bestitigen dies. Wie bereits erwéhnt,
weist eine mit einem halben Lastwechsel beaufschlagte Probe einen stark verzwillingten
Bereich auf, der sich iiber etwa 30% der Probenmessstrecke ausdehnt. Zwar ldsst eine unter
gleichen Bedingungen mit 10 Lastwechseln beaufschlagte Probe ebenfalls einen
verzwillingten Bereich &hnlicher Ausdehnung erkennen, jedoch mit wesentlich geringerer
Zwillingsdichte. Eine in quasistatischen, isothermen Zug-Druck-Versuchen von [8]
beobachtete, fast vollstindige Reversibilitit der Zwillingsbildung ist in thermisch-
mechanischen Ermiidungsversuchen nicht zu erwarten, da hier nach der kollektiven
Zwillingsbildung mit steigender Temperatur noch erhebliche, auf Versetzungsbewegung
basierende plastische Deformationsanteile aufgepridgt werden, die zu einer teilweisen
Blockierung der Zwillinge fiihren, und dadurch die Riickbildung erschweren. Andererseits
kann die Riickbildung durch begleitende Versetzungsbewegungen unterstiitzt werden, indem
die Verformungskompatibilitit benachbarter Zwillinge wiederhergestellt wird. Dass die bei
relativ niedriger Temperatur erfolgende Zwillingsriickbildung tatséchlich von erheblichen
Anteilen auf Versetzungsbewegung beruhender plastischer Deformation begleitet ist, wird
durch in Abbildung 6.20 durch Pfeile angedeutetes, horizontales Verschieben der Hysteresen
der ersten drei Lastwechsel erkennbar. Die durch Zwillingsriickbildung gekennzeichneten,
abgeflachten Abschnitte der Nennspannung-Temperatur-Verldufe lassen sich dadurch zu
einem mit sinkender Temperatur nahezu stetig ansteigenden Kurvenzug kombinieren, der sich
iiber ein Temperaturintervall von ca. 130°C erstreckt, bei einer Nennspannung von 73 MPa
beginnt und mit 108 MPa endet. Der Spannungsanstieg ist primér darauf zurlickzufiihren, dass
die Riickverformung hierzu stets optimal geeignete Zwillinge betrifft. Mit fortschreitender
Riickverformung werden hohere Spannungen erforderlich, um die verbliebenen, fiir eine
Riickverformung weniger gut geeigneten Zwillinge ebenfalls zuriickzubilden. Fiir das durch
Summation der Temperaturintervallbreite der betreffenden Abschnitte der ersten drei
Lastwechsel entstandene Temperaturintervall von 130°C ergibt sich, nach Abzug des aus der
verfestigungsbedingten Spannungszunahme stammenden elastischen Anteils, eine plastische
Dehnung von 0,26%. Unter Beriicksichtigung der —0,14% plastischer Dehnung, die bei der
Erstbelastung durch kollektives Umklappen @hnlich orientierter Gitterbereiche benachbarter
Kristallite aufgetreten ist (siche oben), wiirde bei vollstdndiger Riickbildung eine tiberwiegend
auf Versetzungsbewegung beruhende plastische Dehnung von 0,12% auftreten. Parallel zur
Unterstiitzung der Zwillingsriickbildung bewirkt diese Dehnung aufgrund zunehmender
Versetzungsdichte eine Verfestigung, die jedoch bei hohen Temperaturen des

darauffolgenden Lastwechsels wieder abgebaut wird.
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Abbildung 6.19: Nennspannung-Temperatur-Verldufe der Lastwechsel 1, 2, 3 und 5 von AZ31 bei thermisch-
mechanischer Ermiidung mit Untertemperaturstart.
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Abbildung 6.20: Nennspannung-Temperatur-Verldufe der Lastwechsel 1, 2, 3 und 5 von AZ31 bei thermisch-
mechanischer Ermiidung mit Untertemperaturstart (Ausschnitt aus Abbildung 6.19).

In den Spannungs-Temperatur-Verldaufen der Zwillingsriickverformung sind keine Spriinge
erkennbar, da die Riickbildung von einem hoheren Anteil an Versetzungsbewegungen
flankiert wird, als die kollektive Zwillingsbildung. Hierbei ist die (Riick-) Verformungsarbeit
so hoch, dass sie nicht allein aus elastisch gespeicherter Verformungsarbeit gedeckt werden
kann, sondern praktisch kontinuierlich aus einem Zuwachs der mit sinkender Temperatur

zunehmenden Nennspannung erbracht wird. Dariiber hinaus kénnen fiir eine Riickbildung
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weniger glinstig orientierte Zwillinge aufgrund von Versetzungsbewegungen auch stabilisiert
werden, so dass diese auch nach dem zehnten Lastwechsel im metallographischen Schliff
noch sichtbar sind.

Wie in Abbildung 6.19 erkennbar, bildet sich an AZ31 bereits nach den ersten Lastwechseln
eine relativ stabile Form der Hystereseschleifen aus. Fiir den hier untersuchten
Temperaturbereich reduzieren sich die aus den unterschiedlichen Anfangsbedingungen
herrithrenden Unterschiede dann im wesentlichen auf einen Nennspannungsoffset. Die
Differenz zwischen den Nennspannungen der zehnten Lastwechsel der mit Ober-, Mittel- und
Untertemperatur gestarteten Versuche liegt nach Abzug des Offsets bei jeder Temperatur
unter 7 MPa, so dass die weitere Analyse des Verformungsverhaltens von AZ31 unter
thermisch-mechanischer Ermiidungsbeanspruchung am Beispiel von bei Mitteltemperatur

gestarteten Versuchen erfolgt.

6.4.3 Verformungsverhalten von AZ91 wihrend der Erstbelastung

Die in Abbildung 6.21 gezeigten, unter thermisch-mechanischer Ermiidungsbeanspruchung
aufgezeichneten Nennspannung-Temperatur-Verldufe des jeweils ersten Lastwechsels von
AZ91-Proben folgen innerhalb der ersten 45 bis 50°C Temperaturdnderung im wesentlichen
dem Verlauf der elastischen Geraden. Fast unabhéngig von der Starttemperatur findet man in
diesem Bereich Belastungspfade mit nahezu einheitlicher Steigung. Wie bereits am Beispiel
von AZ31 erlautert, darf deshalb auch fiir AZ91 in erster Ndherung von einer Kompensation
des mit der Temperatur abnehmenden Elastizititsmoduls durch den mit zunehmender
Temperatur ansteigenden thermischen Ausdehnungskoeffizienten ausgegangen werden. Somit
lasst sich im Temperaturintervall von —50 bis 190°C auch fiir AZ91 die plastische Dehnung

innerhalb der Erstbelastungskurve nach Gleichung 6.5 abschétzen.

Bei Obertemperaturstart steigt die Nennspannung innerhalb der ersten Hélfte des ersten
Lastwechsels kontinuierlich bis zur Untertemperatur von —50°C an (sieche Abb. 6.21). Im
elastischen Bereich verlduft der Belastungspfad bei AZ91 (mit einer Steigung von ca.
—1,1 MPa/°C) steiler als bei AZ31. Neben dem um 6 Ma.-% hoheren Aluminiumanteil der
AZ91-Proben ist dafiir offenbar die statistisch regellose Orientierungsverteilung der Kristallite
ursdchlich, so dass im Vergleich zum AZ31 mehr Kristallite mit der c-Achse der hexagonalen
Elementarzellen parallel zur Belastungsrichtung weisen. Deshalb wird die in dieser Richtung
relativ hohe Steifigkeit neben dem in der gleichen Richtung ebenfalls relativ hohen
thermischen Ausdehnungskoeffizienten in einem steileren Verlauf des elastischen Bereichs
des Erstbelastungspfads erkennbar. Mit weiter abnehmender Temperatur verringert sich der
Betrag der Steigung in dem Male, wie die plastische Deformation zunimmt. Die
Nennspannungen des thermisch-mechanischen Ermiidungsversuchs sind zunichst noch
nahezu identisch mit den Spannungen, die in Zugversuchen bei dem Ermiidungsversuch
entsprechenden plastischen Dehnungswerten vorliegen. So entspricht die im Ermiidungs-

versuch bei 50°C gemessene Nennspannung mit 130 MPa exakt derjenigen, die bei der
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entsprechenden plastischen Dehnung (g, = 0,081 %) im bei 50°C durchgefiihrten Zugversuch
auftritt. Bis zu dieser relativ geringen plastischen Dehnung liegen im Zug- und im thermisch-
mechanischen Ermiidungsversuch offenbar vergleichbare Verformungsprozesse vor. Mit
weiter sinkender Temperatur entsteht zwischen den Nennspannungen des Ermiidungsversuchs
und den aus Zugversuchen bestimmten Spannungen eine Differenz, die im Temperaturbereich
von 20°C bis zur Untertemperatur (von —50°C) konstant bleibt. Bei 20°C (und 0,13%
plastischer Dehnung) betrdgt die Nennspannung im thermisch-mechanischen Ermii-
dungsversuch 148 MPa, der Wert des entsprechenden Zugversuchs liegt bei 142 MPa. Mit
179 MPa liegt auch die bei Untertemperatur auftretende Oberspannung des thermisch-
mechanischen Ermiidungsversuchs um 6 MPa {iber der Nennspannung, die im bei —50°C
durchgefiihrten Zugversuch bei der gleichen plastischen Dehnung (etwa 0,24%) erreicht wird.
Als Ursache fiir die geringfiigig hoheren Spannungen des thermisch-mechanischen
Ermiidungsversuchs kommt auch hier, analog zu den in Abschnitt 6.4.1 diskutierten
Vorgéingen an AZ31, der durch die hohen Temperaturen des Ermiidungsversuchs verursachte
und durch Halbwertsbreitenmessungen belegte (siehe Abb. 5.54 und 5.54) Mikroeigen-
spannungsabbau in Betracht.

Bei Mitteltemperaturstart erstreckt sich der von anfianglichen Temperaturfluktuationen
iiberlagerte elastische Bereich bis auf eine Temperatur von ca. 115°C. Bis zur Ober-
temperatur, bei der die Unterspannung von —75 MPa und eine plastische Dehnung von g,=
—0,15% erreicht wird, nimmt die Nennspannung kontinuierlich ab (siche Abb. 6.21). Die
plastische Verformung beruht hier im wesentlichen auf Versetzungsbewegung, denn nach
dem ersten Lastwechsel sind im (gedtzten) metallographischen Schliff (mit Ausnahme der
gedrehten Randschicht) fast keine Verformungszwillinge erkennbar. Mit den aus
Druckversuchen (durchgefiihrt bei 150°C und 200°C) stammenden Spannungen, entnommen
bei der fiir die Obertemperatur des thermisch-mechanischen Ermiidungsversuchs relevanten
plastischen Dehnung (g,=-0,15%), ergibt sich nach linearer Interpolation auf die
Obertemperatur eine Nennspannung von —82 MPa. Im Vergleich zum Ermiidungsversuch
folgt daraus ein um 7 MPa hoherer Nennspannungsbetrag. Als Ursache kommt die Relaxation
von Mikroeigenspannungen in Betracht. Bei Lastspannungsiiberlagerung gehen wéhrend des
thermisch-mechanischen Ermiidungsversuchs infolge geometrisch inkompatibler thermischer
Dehnung sowie durch plastische Verformung bei niedrigeren Temperaturen gebildete Mikro-
eigenspannungen in gerichtete plastische Verformung iiber. Dieser Mechanismus wird
offenbar durch die mit steigender Temperatur zunehmende Beweglichkeit der Versetzungen
ermdglicht. Die Relaxation der Mikroeigenspannungen bewirkt somit bei gleicher plastischer
Dehnung geringere Nennspannungen. Im (isothermen) Druckversuch relaxiert dagegen ein
erheblicher Anteil der durch inkompatible thermische Dehnung entstandenen Mikroeigen-

spannungen infolge thermischer Aktivierung bereits in der Vorlaufphase des Versuchs.

Bei Untertemperaturstart ist kein besonders ausgeprigter elastischer Bereich erkennbar, die

Erstbelastungskurve nimmt schon bei geringen Nennspannungsbetrigen einen leicht
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gekriimmten Verlauf, der auf plastische Deformation hindeutet. Hierfiir sind offenbar
Eigenspannungen ursdchlich, die z.B. aufgrund geometrisch inkompatibler thermischer
Dehnung in der Vorlaufphase des Versuchs entstanden, oder zumindest in dieser Phase noch
nicht relaxiert sind. Innerhalb der ersten Hélfte des ersten Lastwechsels nimmt die
Nennspannung bis zu einer Temperatur von 125°C kontinuierlich auf die Unterspannung von
—116 MPa ab. Bis zu dieser Temperatur gleichen die im thermisch-mechanischen
Ermiidungsversuch gemessenen Nennspannungen den bei der entsprechenden plastischen
Dehnung (g,=-0,21%) aus Druckversuchen entnommenen Werten (ggf. nach linearer
Interpolation auf die relevante Temperatur) bis auf £ 1 MPa. Somit liegt die Vermutung nahe,
dass die Deformationsprozesse der Druckversuche und des thermisch-mechanischen
Ermiidungsversuchs bis zu dieser Temperatur und dieser plastischen Dehnung (g, =—0,21%)
durchaus vergleichbar sind. Wahrend die Nennspannung im Ermiidungsversuch von 125 bis
150°C praktisch konstant bleibt (siche Abb. 6.21), sinkt sie bei den Druckversuchen fiir die
relevanten plastischen Dehnungen bei 140°C (g,=—-0,25%) bzw. 150°C (g,=-0,276%) auf
—121 bzw. —122 MPa. Die hierdurch entstandene Nennspannungsdifferenz von ca. 6 MPa
bleibt mit einer Toleranz von £+ 1 MPa bis zur Obertemperatur erhalten. Diese Differenz ist
offenbar, wie bereits fiir den an AZ91 durchgefiihrten, bei Mitteltemperatur gestarteten
thermisch-mechanischen Ermiidungsversuch beschrieben, auf die gerichtete Relaxation von

Mikroeigenspannungen zuriickzufiihren.

Somit ist festzustellen, dass auch an der Gusslegierung AZ91 bei den hier gezeigten
thermisch-mechanischen Ermiidungsversuchen bereits wihrend der Erstbelastung in

Abhidngigkeit von der Temperatur unterschiedliche Verformungsprozesse ablaufen. Auf
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Abbildung 6.21: Nennspannung-Temperatur-Verldufe des ersten Lastwechsels von AZ91 bei thermisch-
mechanischer Ermiidung mit Ober- Mittel- oder Untertemperaturstart.
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kollektive Zwillingsbildungsvorgénge in benachbarten Kristalliten mit dhnlicher Orientierung
zuriickzuftihrende plastische Verformung hat fiir das plastische Verformungsverhalten der
druckgegossenen AZ91-Proben unter den Bedingungen der hier gezeigten thermisch-

mechanischen Ermiidungsversuche keine nennenswerte Bedeutung.

Wie bereits fiir AZ31 gezeigt, sind schon die in dieser Phase der thermisch-mechanischen
Ermiidungsversuche auftretenden Nennspannungen auch fiir AZ91 nicht mehr ohne weiteres

aus isothermen, quasistatischen Versuchen zu berechnen.

6.4.4 Verformungsverhalten von AZ91 bei Entlastung und Riickverformung

In der zweiten Hélfte des ersten Lastwechsels des mit Obertemperatur gestarteten Er-
miidungsversuchs wird der Probe ein Temperaturanstieg von —50°C auf 190°C aufgeprégt, der
zunéchst ein stetiges Abnehmen der Zugspannungen bewirkt (siche Abb. 6.21). Im Bereich
von —45 bis 10°C erfolgt die Spannungsabnahme mit der bereits bei der Erstbelastung beob-
achteten, fiir elastische Verformung typischen Steigung von —1,1 MPa/°C. Wiirde die Span-
nung iiber diesen Temperaturbereich hinaus in gleicher Weise abnehmen, so wére der nenn-
spannungsfreie Zustand bei 105°C erreicht. Tatséchlich begiinstigen durch inkompatible ther-
mische Dehnung und die vorangegangene plastische Zugverformung hervorgerufene Mikro-
eigenspannungen die plastische Riickverformung, so dass bei dieser Temperatur eine Nenn-
spannung von 27 MPa vorliegt. Die an dieser Stelle im Vergleich zu AZ31 um 70% hohere
Spannung von AZ91 ist auf die unterschiedlichen Verformungsmechanismen der beiden
untersuchten Werkstoffe innerhalb der ersten Hélfte des ersten Lastwechsels (unter Zugbean-
spruchung) zuriickzufiihren. Wéhrend die scharfe Textur der Knetlegierung (AZ31) unter der
gegebenen Beanspruchung praktisch keine Zwillingsbildung zuldsst, vollzieht sich aufgrund
der statistisch regellosen Orientierungsverteilung der Kristallite der AZ91-Proben ein Teil der
plastischen Verformung iiber Zwillingsbildung. Wie in den Relaxationsversuchen gezeigt
wurde, besitzen die durch Zwillingsbildung erzeugten Mikroeigenspannungszustinde stirkere
Auswirkungen auf die Hohe der Nennspannungen, als die durch Versetzungsbewegung
erzeugten. Bei Entlastung wird ein Teil der wéhrend der Zwillingsbildung in Mikroeigenspan-
nungen gespeicherten Verformungsarbeit frei. Auf Zwillingsbildung zuriickgehende Mikro-
eigenspannungszustinde unterstiitzen deshalb die Riickverformung stéirker, als es die durch
Versetzungsbewegung verursachten vermogen. In Abhédngigkeit von der Textur werden somit
unterschiedlich hohe Betrdge an Verformungsarbeit elastisch gespeichert, die bei Lastspan-

nungsiiberlagerung in unterschiedlicher Hohe zur Riickverformung beitragen konnen.

Im Nennspannung-Temperatur-Verlauf des zweiten und dritten Viertels des ersten Last-
wechsels des bei Mitteltemperatur gestarteten Versuchs (siche Abb. 6.21) wird der
nennspannungsfreie Zustand durch Temperaturabsenkung von der Obertemperatur auf 138°C
erreicht. Der Bereich der elastischen Entlastung endet bei dieser Temperatur. Man beobachtet
deshalb bei weiter sinkender Temperatur eine weniger stark ansteigende Kurve, so dass bei

Untertemperatur eine Oberspannung von 139 MPa erreicht wird. Die Wirkung der
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Mikroeigenspannungen wird auch im bei Mitteltemperatur gestarteten Versuch sichtbar, da

die plastische Riickverformung schon bei geringen Zugnennspannungen einsetzt.

Bei Temperaturabsenkung von 190 bis 120°C verlaufen die Nennspannungen des ersten
Lastwechsels des bei Untertemperatur gestarteten Versuchs parallel zum bei
Mitteltemperatur gestarteten, um —35 = 1 MPa verschoben. Die in der Erstbelastungsphase
hohere plastische Dehnung der Untertemperaturstart-Probe filhrte zu  hoheren
Mikroeigenspannungen, so dass sich im Vergleich zum bei Mitteltemperatur gestarteten
Versuch bis zum Erreichen der Untertemperatur eine hohere Riickverformung einstellt. Trotz
hoherer Zugnennspannungen steigt die Spannung fiir den bei Mitteltemperatur gestarteten
Versuch bei Temperaturabsenkung von 120 auf —50°C um 121 MPa, wéhrend sich fiir den bei

Untertemperatur gestarteten Versuch eine um 10 MPa geringere Differenz ergibt.

Wihrend innerhalb des ersten Lastwechsels bei den verschiedenen Anfangsbedingungen noch
unterschiedliche Formen der Hystereseschleifen vorherrschen, bildet sich an AZ91 bereits
nach dem ersten Lastwechsel eine stabile Form der Hystereseschleifen aus (siche Abb. 6.22).
Fir den hier untersuchten Temperaturbereich reduzieren sich aus unterschiedlichen
Anfangsbedingungen herriihrende Unterschiede im wesentlichen auf einen Nenn-
spannungsoffset. Die Differenz zwischen den Nennspannungen der zehnten Lastwechsel der
mit Ober-, Mittel- und Untertemperatur gestarteten Versuche liegt nach Abzug des Offsets bei
jeder Temperatur unter 5 MPa, so dass die weitere Analyse des Verformungsverhaltens von
AZ91 unter thermisch-mechanischer Ermiidungsbeanspruchung am Beispiel von bei Mittel-

temperatur gestarteten Versuchen erfolgt.
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Abbildung 6.22: Nennspannung-Temperatur-Verldufe der Lastwechsel 1, 2, 3 und 5 von AZ91 bei thermisch-
mechanischer Ermiidung mit Untertemperaturstart.
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6.5 Diskussion der Schidigungsprozesse und -mechanismen

Bereits die ersten Lastwechsel thermisch-mechanischer Ermiidungsbelastung bewirken
charakteristische Verdnderungen der Mikrostruktur. Bei niedrigen Lastspielzahlen steht
hierbei die Bildung von Gleitbdndern und Verformungszwillingen im Vordergrund, wihrend
bei mittleren und hoheren Lastspielzahlen neben Erholungs- und Rekristallisationsvorgéingen
auch Texturdnderungen zu beobachten sind. Rissbildungs- und Rissausbreitungsprozesse sind

eher hohen Lastspielzahlen zuzuordnen.

6.5.1 Schidigungsprozesse an AZ31

6.5.1.1 Gleitvorginge

Bei den in Abbildung 6.23 dargestellten Gefiigeaufnahmen handelt es sich um Querschnitt-
flichen gedtzter AZ31-Proben, die einen bzw. 100 Lastwechsel thermisch-mechanischer
Ermiidungsbeanspruchung im Temperaturbereich von —50 bis 100, 125 oder 150°C durch-
laufen haben. Die Beispiele repridsentieren kristallographisches Gleiten, das bereits bei
niedrigen Temperaturamplituden und geringen Lastspielzahlen auftritt. Man erkennt
Atzfiguren, die Bereiche sichtbar machen, in denen infolge kristallographischen Gleitens
lokal erhohte Versetzungsdichten vorliegen. Bereits die Verformung durch Gleitvorginge
verteilt sich nicht homogen auf die betrachtete Probenquerschnittfliche. Die Gleitlinien
konzentrieren sich in wenigen, in der Probenquerschnittfliche parallel zur Blechoberfldche
orientierten Bandern, welche aufgrund der vorliegenden Basaltextur iberwiegend parallel zu
den Basalebenen der Kristallite orientiert sind. Diese Beobachtung lasst auf die schon bei
niedrigen Temperaturen aktive Basalgleitung vom Typ {0001} <1120> [5] schlieBen. Von
der kristallographischen Gleitung sind bevorzugt iiberdurchschnittlich grofle Kristallite
betroffen, da sie bei der hier vorliegenden, von Korngrenzengleiten mitgetragenen
Verformung relativ hohe Spannungen erfahren, und aullerdem iiber entsprechend lange
Versetzungslaufwege verfligen. Zunehmende plastische Verformung schriankt die Beweglich-
keit der auf einer Gleitebene liegenden Versetzungen z.B. infolge Versetzungsvervielfachung
ein, so dass weitere parallel liegende Gleitebenen aktiviert werden. Man beobachtet deshalb
mit steigender Lastspielzahl und zunehmender Temperaturamplitude eine hohere Zahl von
Gleitlinien in den betroffenen Kristalliten. Eine Zunahme der Versetzungsdichte begiinstigt
aullerdem die Rekristallisation, so dass in gleitliniendurchsetzten Bereichen bereits nach 100
Lastwechseln thermisch-mechanischer Ermiidungsbeanspruchung mit einer Obertemperatur
von 125°C rekristallisierende Kiristallite (in Abb. 6.23, links unten, durch einen Pfeil
gekennzeichnet) erkennbar sind. Bis zu einer Obertemperatur von 150°C nimmt der Anteil
gleitliniendurchsetzter Kristallite mit steigender Temperaturamplitude weiter zu. Die gleich-
zeitig steigende Spannungsamplitude begiinstigt die Bildung von Verformungszwillingen, so
dass in einzelnen, von Gleitlinien durchzogenen Kristalliten Verformungszwillinge entstehen

(in Abb. 6.23, rechts unten, durch einen Pfeil gekennzeichnet).
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T,=125°C
Abbildung 6.23: Gleitlinien auf Querschnittflachen thermisch-mechanisch ermiideter AZ31-Proben,

(T,=-50°C, T,= 100, 125 bzw. 150°C, Lastspielzahl: 1 bzw. 100 Lastwechsel). DIC-Kontrast.
QR = Querrichtung, NR = (Blech-) Normalenrichtung.
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Obwohl der von Versetzungsbewegung getragene Betrag plastischer Verformung im Bereich
hoherer Temperaturamplituden zunimmt, sind bei Obertemperaturen von 175 und 190°C
kaum noch klar erkennbare, auf kristallographisches Gleiten hinweisende Atzfiguren zu
finden. Dieser scheinbare Widerspruch beruht auf Erholungs- und Rekristallisationsprozessen,
die eine weitgehende Ausloschung der lokal erhohten Versetzungsdichten bewirken. Die
Auswirkungen dieser Prozesse wurden zwar schon in den Druck- und Relaxationsversuchen
erkennbar, besonders deutlich sind diese jedoch durch die in den Abbildungen 5.55 und 5.56
gezeigten Interferenzlinien-Halbwertsbreiten der Rontgenbeugungsversuche belegt.

Indirekt sind auch die mit zunehmender Temperatur verbesserten Moglichkeiten des Korn-
grenzengleitens erkennbar. Thermisch-mechanische Ermiidung mit —50°C Unter- und 150°C
Obertemperatur ldsst im Randbereich groBerer Kristallite Verformungszwillinge entstehen,
welche die durch Korngrenzengleiten hervorgerufenen Dehnungsinkompatibilititen kompen-
sieren, wie das in Abbildung 6.24 gezeigte Beispiel zeigt. Diese Beobachtungen werden durch
Untersuchungen von [154] bestitigt, bei denen der an AZ31 nach 10%-iger plastischer
Dehnung bestimmte, auf Korngrenzengleiten basierende Dehnungsanteil von 8% bei
Raumtemperatur auf 27% bei 250°C ansteigt. Die Kombination von Zwillingsbildungs- und
Rekristallisationsprozessen sowie Korngrenzengleiten fiihrt bei gleicher Temperatur-
amplitude, aber einer um 100°C hdheren Mitteltemperatur zu einer bevorzugten Orientierung
der Korngrenzen in einem Winkel von 45° zur Beanspruchungsrichtung, und somit in
Richtung der maximalen Schubspannungen, wie das in Abbildung 6.25 gezeigte Gefiige einer

bis zum Bruch ermiideten AZ31-Probe erkennen l4sst.

m}'_i e
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Abbildung 6.24: Zwillingsbildung im korngrenzennahen Bereich einer bis zum Bruch thermisch-mechanisch
ermiideten AZ31-Probe, (T,=-50°C, T,= 150°C). DIC-Kontrast. QR = Querrichtung, WR = Walzrichtung.
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Abbildung 6.25: Vorzugsorientierung der Korngrenzen einer bis zur Bruchlastspielzahl thermisch-

mechanisch ermiideten AZ31-Probe. (T,= 50°C, T,= 250°C). DIC-Kontrast.
QR = Querrichtung, Beanspruchung in Walzrichtung = WR.

6.5.1.2 Zwillingsbildung

Fiir die Basaltextur des gewalzten Ausgangsmaterials typische Elementarzellen bilden mit
ihren Ebenen vom Typ {1012} einen (mit den Gitterparametern des reinen Magnesiums
berechneten) Winkel zur Blechoberfldche von ca. 46,9°. Bei Zwillingsbildung dienen diese
Ebenen als Zwillingsebenen, in denen die zur Zwillingsbildung notwendige Verschiebung,
wie in Abbildung 2.5 gezeigt, in Richtungen vom Typ <10711> erfolgt. In hinsichtlich der Ro-
tation um die c-Achse zur Zwillingsbildung giinstig orientierten Elementarzellen schlieB3t die
Verschiebungsrichtung mit der Belastungsrichtung der thermisch-mechanischen Ermiidungs-
versuche einen in Blechnormalenrichtung gemessenen Winkel von 43,1° ein. Er entspricht

somit nahezu dem Winkel von 45°, unter dem die maximalen Schubspannungen auftreten.

Man beobachtet deshalb bei den thermisch-mechanischen Ermiidungsversuchen mit —50°C
Untertemperatur bis zu einer Obertemperatur von 125°C unter ca. 45° zur urspriinglichen
Blechoberflidche geneigt verlaufende Zwillingsbdnder. Aufgrund der bei relativ niedriger
Temperatur stark eingeschrinkten Mdglichkeit zu kristallographischer Gleitung ist ihre Breite
auf wenige Korndurchmesser begrenzt. Ursdchlich sind durch Zwillingsbildung entstehende
Mikroeigenspannungen, die weitere Zwillingsbildungsvorgéinge in der unmittelbaren
Umgebung der Zwillinge auslosen konnen, soweit die Orientierung der in der Scherebene

liegenden, benachbarten Kristallite die Zwillingsverformung unterstiitzt.

Ein Beispiel fiir die bei niedrigeren Temperaturen raumlich streng begrenzte Zwillingsbildung
ist in Abbildung 6.26 gezeigt. Der metallographisch préparierte Querschnitt einer mit 100

Lastwechseln thermisch-mechanisch im Temperaturbereich von —50 bis 100°C ermiideten
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Probe schneidet zwei die Probenldngsachse unter einem Winkel von ca. 45° durchlaufende
Ebenen, in denen Zwillingsbildung aufgetreten ist. In der Querschnittflache sind deshalb zwei
etwa in Querrichtung verlaufende Zwillingsbander zu erkennen. Diese Bénder erstrecken sich
nicht iiber die gesamte Breite der Probenquerschnittfliche, da sich auch in diesem
Temperaturbereich bereits ein erheblicher Anteil an plastischer Verformung iiber Gleitvor-
ginge vollzieht. Aus der Lage der in der Ausschnittvergroferung gezeigten Zwillingslamellen
wird erkennbar, dass die in der Scherebene liegenden Kristallite keineswegs optimal zur

Zwillingsbildung orientiert sein miissen, was bei den nicht allzu hohen Obertemperaturen

allerdings zu hohen Kohirenzspannungen fiihrt.

Abbildung 6.26: Zwillingsbander in gedtzter Querschnittfliche einer AZ31-Probe nach 100 Lastwechseln
thermisch-mechanischer Ermiidung (T,=-50°C, T,= 100, Mitteltemperaturstart). DIC-Kontrast.

Auf der in Abbildung 5.38 wiedergegebenen Mantelfldche einer mit 125°C Obertemperatur
bis zum Bruch ermiideten Probe sind die Scherebenen der Zwillingsbildung nur indirekt, in
Form von Rissbdndern, erkennbar. Die durch Zwillingsbildung verursachten Mikroeigenspan-
nungen bewirken eine liberwiegend von der Probenoberfliche ausgehende Rissbildung, die
das Ausmall der verzwillingten Bereiche klar erkennen lédsst, wie metallographische
Untersuchungen bestétigt haben. Deutlich wird dies jedoch schon durch einen Vergleich
zwischen der in horizontaler Richtung gemessenen Breite der Rissbidnder und der in
Abbildung 6.26 erkennbaren Breite der Zwillingsbénder.

Die bei hoheren Temperaturen verbesserten Gleitmoglichkeiten fiihren zu einer weniger
scharfen Begrenzung der Verformungsbénder. Die Zwillingsbildung erfolgt eher in einzelnen

Kristalliten, die aber dennoch iiberwiegend in Verformungsbindern lokalisiert sind, wie das in
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Abbildung 6.27 gezeigte Beispiel einer iiber 100 Lastwechsel thermisch-mechanisch im
Temperaturbereich von —50 bis 150°C ermiideten Probe belegt. Von der Zwillingsbildung
sind hier ganz tiberwiegend groflere Kristallite betroffen, die hinsichtlich des Korngrenzen-

gleitens nur vergleichsweise geringe Verformungsbeitriage zu liefern imstande sind.

In Abhingigkeit von der Temperatur und der wéhrend der thermisch-mechanischen
Ermiidungsbeanspruchung akkumulierten Schadigung treten unterschiedliche Verformungs-
mechanismen in den Vordergrund. Der Anteil dieser konkurrierenden Prozesse an der bei
jedem Lastwechsel auftretenden plastischen Verformung bestimmt das bei der jeweiligen
Temperatur herrschende Spannungsniveau, so dass durchaus Spannungs-Temperatur-
kombinationen denkbar sind, welche die mechanische Riickverformung eines Teils der
separat entstandenen Zwillinge bewirken konnen. Im Gegensatz zur kollektiven Riickbildung
sind diese separat auftretenden Riickbildungsprozesse jedoch nicht schon an der Form der

Nennspannung-Temperatur-Hysterese erkennbar.

Erste Hinweise auf mechanische Riickbildung separat entstandener Verformungszwillinge
geben Zwillinge, die unter bestimmten Versuchsbedingungen bevorzugt in der Umgebung
von Rissufern zu finden sind. Ein Beispiel bietet die in Abbildung 6.28 gezeigte
Gefiigeaufnahme einer im Temperaturbereich von 50 bis 275°C thermisch-mechanisch bis
zum Bruch ermiideten Probe. Man erkennt einen etwa normal zur Beanspruchungsrichtung
verlaufenden Riss, dessen Flanken aufgrund hoher plastischer Verformung relativ feinkérnig
rekristallisiertes Gefiige aufweisen. Etwas weiter von den Rissufern entfernte Bereiche lassen
dagegen Zwillinge erkennen, die offenbar wihrend der Rissentstehung oder bei einem
Kontakt der Rissufer entstanden sind. Im Gegensatz zu dem vor der Rissspitze liegenden,
praktisch zwillingsfreien Werkstoffbereich konnte hier keine mechanische Riickverformung
der Zwillinge erfolgen, da der Riss diese Bereiche von Zugspannungen, die eine mechanische
Zwillingsriickbildung bewirken konnten, abschirmt. Demgegeniiber markieren die Ver-
formungszwillinge einer mit 125°C Obertemperatur ermiideten Probe (siche Abb. 6.29) die
typische Form rissspitzennaher Deformationszonen, so dass in diesem Fall nicht von

mechanischer Zwillingsriickbildung auszugehen ist.

Einen weiteren Hinweis auf mechanische Riickbildung separat entstandener Verformungs-
zwillinge bietet die Zwillingsdichteédnderung der bei 175°C Obertemperatur ermiideten Pro-
ben. Bis zur halben Bruchlastspielzahl bewegt sich die Zwillingsdichte auf einem konstant
niedrigen Niveau, da offenbar ein Teil der im Druckhalbzyklus entstandenen Zwillinge im
Zughalbzyklus zuriickverformt wird. Das Aussehen des Gefiiges entspricht etwa dem in
Abbildung 6.27 gezeigten. Trotz steigender Unterspannungen (siche Abb. 6.30) nimmt die
Zwillingsdichte nach Uberschreiten der halben Bruchlastspielzahl dramatisch zu, da die
Oberspannung mit fortschreitender Rissausbreitung abnimmt, und die Riickverformung der
Zwillinge somit ausbleibt. Das Geflige der gebrochenen Proben ist praktisch vollstindig
verzwillingt, und nur an wenigen Stellen von streng begrenzten Rekristallisationszonen

durchzogen, wie die entsprechenden Gefiigeaufnahmen (Abb. 6.31) erkennen lassen.
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Abbildung 6.27: Zwillingsbander in geétzter Quer- bbildung 6.28: Zwillinge in gedtzter Langschnitt-
schnittfliche einer unter thermisch-mechanischer flache einer unter thermisch-mechanischer Ermiidung

Ermiidung gebrochenen AZ31-Probe gebrochenen AZ31-Probe (T,= 50°C, T,= 275°C).
(T,=-50°C, T,= 150°C).

LW 10 000,
T,=125°C

QR

Probe nach 10* Lastwechseln thermisch-mechanischer Ermiidung (T,= —50°C, T,= 125°C). DIC-Kontrast.
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AZ31,T =-50°C, T =175°C
Mitteltemperaturstart

Unterspannung [MPa]
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Abbildung 6.30: Unterspannung-Verldufe von AZ31 bei thermisch-mechanischer Ermiidung im
Temperaturbereich von —50 bis 175°C, Versuchsbeginn bei Mitteltemperatur.
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Abbildung 6.31: Rekristallisationszone einer unter thermisch-mechanischer Ermiidung (T,= —-50°C, T,= 175°C)
gebrochenen AZ31-Probe. Langsschnitt, gedtzt. AufnahmevergroBerung 50- bzw. 200-fach, DIC-Kontrast.

6.5.1.3 Rekristallisations- und Ausscheidungsvorginge

Die unter thermisch-mechanischer Belastung auftretende Rekristallisation der AZ31-Proben
hangt neben der Werkstoffvorgeschichte, der Temperaturschwingbreite und der Obertempera-
tur auch von den innerhalb der Probenmessstrecke zuweilen lokal unterschiedlichen Bean-

spruchungsverhéltnissen ab.
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Die Rekristallisation der fertigungsbedingt verformten Randschicht und des durch thermisch-
mechanische Beanspruchung beeinflussten Gefiiges vollzieht sich nach unterschiedlichen
Priorititen. Der hohe Umformgrad, den die oberflaichennahen Bereiche erfahren haben, fiihrt
zu einer hohen Versetzungsdichte, wie die hohen Halbwertsbreiten der Rontgeninterferenz-
linien belegen (Abb. 5.51 und 5.52). Diese bewirkt bereits nach 100 Lastwechseln thermisch-
mechanischer Ermiidungsbeanspruchung mit 125°C Obertemperatur (und der jeweils auf die
Vorlaufphase der thermisch-mechanischen Ermiidungsversuche entfallenden 10 thermischen
Zyklen ohne mechanische Belastung) eine fast vollstindige Rekristallisation der stark ver-
zwillingten Probenrandschicht, so dass die typische KorngroBe in der Rekristallisationszone
weniger als 1 um betrigt (siche Abb. 6.32, oben). Bekanntlich ist die Bildung von Rekristalli-
sationskeimen mit der Umordnung von Versetzungen verbunden, die vorwiegend durch Ver-
setzungsklettern erfolgt [155]. Die bis zum Rekristallisationsbeginn verstreichende Zeit hiangt
somit umgekehrt exponentiell von der Temperatur ab. Inwiefern die wihrend der thermisch-
mechanischen Ermiidungsversuche wiederholt aufgeprdgten niedrigen Temperaturen (hier
=50°C), ggf. in Verbindung mit den damit verkniipften Spannungen, Einfluss auf die Rekris-

tallisationskeimbildung nehmen, wurde im Rahmen der vorliegenden Arbeit nicht untersucht.

Da die Beweglichkeit der Korngrenzen iiber den Diffusionskoeffizienten von der Temperatur
abhingt, bewirken steigende Obertemperaturen zunehmende Rekristallisationsgeschwindig-
keiten. Das Ausmal} der Randschichtrekristallisation, das eine mit 150°C Obertemperatur
ermiidete Probe (siche Abb. 6.32, mittig) bereits nach einem Lastwechsel (und somit nach 11
Temperaturzyklen) aufweist, entspricht hierbei praktisch dem einer iiber 100 Lastwechsel mit
125°C Obertemperatur ermiideten Probe, wobei die typische Korngrofle des rekristallisierten
Gefliges jedoch 1 bis 2 um betrdgt. Mit weiterer Temperaturzunahme erfasst die Rekristalli-
sation auch Schichten, die aufgrund ihres hoheren Oberflachenabstands wihrend der
mechanischen Bearbeitung weniger stark verformt wurden. Das in Abbildung 6.32 (unten)
gezeigte Beispiel lédsst bereits nach einem Lastwechsel thermisch-mechanischer Ermiidung
mit 190°C Obertemperatur eine vollstindige, bis in eine Tiefe von etwa 10 pm reichende
Rekristallisation erkennen. Die dort vorherrschende typische GroBe der rekristallisierten
Korner (etwa 5 um), und die eher in Richtung des Probenzentrums gestreckte Kornform
belegt, dass dieser Bereich die kritische Versetzungsdichte aufweist, bei der unter den

gegebenen Versuchsbedingungen Rekristallisationskeime gerade noch entstehen.

Im Temperaturbereich von —50 bis 190°C induziert rein thermisches Zyklieren in den AZ31-
Proben keine bedeutende plastische Verformung. Wihrend der thermischen Wechselbean-
spruchung nimmt die geringe Versetzungsdichte im von der mechanischen Bearbeitung
unbeeinflussten Bereich deshalb praktisch nicht zu. Man findet dort nach 1000 thermischen
Zyklen ohne mechanische Belastung einzelne, ungewohnlich grole Korner, die durch
sekundire Rekristallisation entstanden sind, wie deren zum Kornzentrum gekriimmte Korn-
grenzen erkennen lassen. Bevorzugte Wachstumsrichtungen sind in Abbildung 6.33 (links)

durch Pfeile angedeutet.
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Abbildung 6.32: Rekristallisation bearbeitungsbedingter Randschichten von AZ31-Proben nach einem

bzw. 100 Lastwechseln thermisch-mechanischer Ermiidung (T,=—50°C, T,= 125, 150 bzw. 190°C).
Langsschnittflichen, gedtzt. AufnahmevergroBBerung 500- bzw. 1000-fach, DIC-Kontrast.
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Neben dem an den Beispielen der Randschichtrekristallisation und der nennspannungsfreien
Temperaturwechselbeanspruchung erlduterten (vorwiegend thermischen) Einfluss der Ober-
temperatur auf bereits zu Versuchsbeginn vorliegende Versetzungsstrukturen iibt die ther-
misch-mechanische Ermiidungsbeanspruchung natiirlich auch einen (mechanischen) Einfluss

auf die Rekristallisation aus, indem sie z.B. bestehende Versetzungsstrukturen veréndert.

Die durch thermisch-mechanische Ermiidungsbeanspruchung gebildeten Versetzungsstruk-
turen begiinstigen die Rekristallisation der von mechanischer Bearbeitung unbeeinflussten
Probenbereiche deutlich. Bereits eine thermisch-mechanische Ermiidungsbeanspruchung mit
100°C Obertemperatur und 75°C Temperaturamplitude verursacht z.B. in an Zwillingsbildung
erkennbaren Verformungsbéndern lokal deutlich erhdhte Versetzungsdichten, die eine Rekris-
tallisation fordern, wie das in Abbildung 6.33, rechts gezeigte Beispiel einer mit 5000 Last-
wechseln beaufschlagten Probe zeigt. Innerhalb der Verformungsbidnder werden Zwillinge
und umgebende Bereiche in etwa gleicher Weise von der Rekristallisation erfasst, da neben
der Zwillingsscherung, die zu einer hohen Versetzungsdichte in den Zwillingslamellen fiihrt,
offenbar auch Gleitvorginge in den umgebenden Bereichen stattfinden, die bei nicht allzu
hohen Obertemperaturen ebenfalls zu hohen Versetzungsdichten fithren. Bevorzugte Aus-
breitungsrichtungen rekristallisierender Korner sind durch Pfeile angedeutet. Aufgrund der
geringen Obertemperatur lassen sich in weiter von den Verformungsbidndern entfernten
Bereichen keine Anzeichen von Rekristallisation erkennen, die polygonale Struktur der

Korngrenzen des Ausgangszustands bleibt weitestgehend erhalten.
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Abbildung 6.33: Rekristallisation von AZ31 (gedtzte Proben, DIC-Kontrast).

Links: Langsschnitt, 1000 nennspannungsfreie Temperaturwechsel (T,=-50°C, T,= 190°C).
Rechts: Querschnitt, 5000 Lastwechsel thermisch-mechanischer Ermiidung (T,= —-50°C, T,= 100°C).
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Mit weiter zunehmender Temperaturamplitude erhoht sich der Anteil an plastischer Ver-
formung, so dass die Versetzungsdichte und damit die Rekristallisationsneigung, weiter
ansteigt. Bei einer Obertemperatur von 150°C und —50°C Untertemperatur ist die Rekristalli-
sationsgeschwindigkeit jedoch noch so gering, dass ein erheblicher Anteil der durch ther-
misch-mechanische Ermiidungsbeanspruchung gebildeten Verformungsmerkmale innerhalb
der Versuchslaufzeit nicht durch Rekristallisation aufgezehrt wird. Ein Beispiel zeigt die in
Abbildung 6.34 (links) wiedergegebene Gefligeaufnahme einer in diesem Temperaturbereich
bis zum Bruch ermiideten AZ31-Probe. Im linken Teil des Bildes erkennt man einige
unterschiedlich groB3e, rekristallisierte Korner mit uneinheitlich gekriimmten Korngrenzen, die
stellenweise mit punktformigen Ausscheidungen belegt sind. Rechts davon befindet sich ein
in vertikaler Richtung gestrecktes Korn von ca. 160 um Lénge, das auf seiner geédtzten Korn-
fliche eine schwach sichtbare, etwa in vertikaler Richtung verlaufende, leicht gewellte
Maserung aufweist. Diese von Basalgleitbindern verursachte Atzfigur weist auf eine erhdhte
Versetzungsdichte hin. Weiterhin durchzieht ein Verformungszwilling fast das gesamte Korn,
in dem sich die Wellenform der Gleitbinder wiederspiegelt. Demnach sind neben der
Basalgleitung und der Zwillingsscherung bereits bei einer Obertemperatur von 150°C weitere
Verformungsmechanismen aktiv. Somit ist durch dieses Korn exemplarisch belegt, dass die
Rekristallisation bei der oben genannten thermisch-mechanischen Ermiidungsbeanspruchung
nicht alle Korner mit deutlichen Verformungsmerkmalen bis zum Ende der Probenlebens-

dauer erfasst.

-
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Abbildung 6.34: Rekristallisation an unter thermisch-mechanischer Ermiidungsbeanspruchung gebrochenen
AZ31-Proben (T,=-50°C). Geitzte Querschnitte, DIC-Kontrast. Links: T,= 150°C, rechts: T,= 190°C.
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Das hohe Mal} an plastischer Verformung, das Temperaturamplituden von iiber 100°C
bewirken, fordert Rekristallisationsvorgédnge so stark, dass die meisten Probenbereiche inner-
halb der Versuchsdauer wiederholt rekristallisieren. Man beobachtet z.B. bei den thermisch-
mechanischen Ermiidungsversuchen mit —50°C Unter- und 175 bzw. 190°C Obertemperatur
stark verzwillingte Bereiche, die sich mit bereits rekristallisierten Zonen abwechseln (siche
Abb. 6.31 und 6.35, links). In diesen Fillen erfolgt ein wesentlicher Teil der plastischen
Verformung durch Zwillingsbildung, die sich tiberwiegend in Zwillingsbandern konzentriert.
Nachdem die Verformungsfahigkeit dort infolge lokaler Verfestigung nachlisst, verzwillingen
im weiteren Verlauf der Ermiidung entweder aufgrund der durch die vorangegangene
Zwillingsbildung entstandenen Mikroeigenspannungen unmittelbar benachbarte, oder weitere
zur Verformung besonders gut geeignete Bereiche. Somit entstehen rdumlich voneinander
getrennte oder das Probenvolumen durchlaufende Zonen, in denen sich erhebliche Teile der
plastischen Verformung konzentrieren. Aufgrund relativ hoher Versetzungsdichten findet die
Rekristallisation bevorzugt in diesen verfestigten Zonen statt, die dann nach entsprechendem
Kornwachstum erneut einer plastischen Verformung zur Verfiigung stehen. Aufgrund des
lokalen Charakters der Zwillingsbildung ergeben sich demnach lokale Ver- und Entfesti-
gungsprozesse, die zeitlich gestaffelt sequentiell, aber auch parallel ablaufen konnen, und die
somit zu einer mehr oder weniger ausgeprigten, periodischen Anderung der Werkstoft-
reaktion fithren konnen. Vor diesem Hintergrund wird der zuweilen etwas unstetige Verlauf
der Spannungs- und plastischen Dehnungsamplituden, sowie der Mittelspannungen iiber der
Lastspielzahl der thermisch-mechanischen Ermiidungsversuche verstandlich.

Eine Anhebung der Untertemperatur von —50°C auf 50°C fordert den Anteil kristallographi-
schen Gleitens an der Gesamtverformung, so dass bei thermisch-mechanischer Ermiidungs-
beanspruchung mit 50°C Untertemperatur eine homogenere Verformung des Probenvolumens
erfolgt. Gleichzeitig bewirken die aus der Anhebung der Untertemperatur resultierenden
hoheren Temperaturen neben einer generell beschleunigten Rekristallisation auch eine
beschleunigte Bildung von Rekristallisationskeimen. Demzufolge findet man an gebrochenen
Proben bereits bei einer Obertemperatur von 200°C ein fast vollstindig rekristallisiertes Ge-
flige vor. Mit weiter zunehmender Obertemperatur setzt ein sich weitgehend homogen {iiber
das gesamte Probenvolumen ausdehnender, dynamischer Rekristallisationsprozess ein, wie
das in Abbildung 6.35 (rechts) gezeigte Beispiel einer unter thermisch-mechanischer
Ermiidungsbeanspruchung mit 50°C Unter- und 225°C Obertemperatur gebrochenen Probe
zeigt. Die bei dieser Versuchsfithrung besonders stark ausgeprigte, mdanderféormige Korn-
grenzenstruktur unterstreicht den dynamischen Charakter der Rekristallisation.

Die unter thermisch-mechanischer Ermiidung auftretende Wechselwirkung von Zwillingsbil-
dung und Rekristallisation hat einen bedeutenden Einfluss auf den sich einstellen Texturzu-
stand. In verzwillingtem Geflige werden neben den Zwillingslamellen, die aufgrund der auf-
getretenen Scherung relativ hohe Versetzungsdichten aufweisen konnen, auch weitere Gitter-
bereiche von der Rekristallisation erfasst. Ein Beispiel zeigt die in Abbildung 6.34 (rechts)
wiedergegebene Gefiigeautnahme einer bis zum Bruch thermisch-mechanisch im Temperatur-
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bereich von —50 bis 190°C ermiideten AZ31-Probe. Man erkennt ein relativ groBes Korn, das
im mittleren Bereich einen &lteren, in seiner urspriinglichen Struktur bereits deutlich verén-
derten, und im unteren Bereich einen spéter im Versuchsablauf entstandenen Verformungs-
zwilling aufweist. Die Kornflache ist von zahlreichen, in nahezu vertikaler Richtung verlau-
fenden Basalgleitbindern durchzogen, die im geétzten Schliff in Form einer schwach sicht-
baren Maserung erkennbar sind. In Richtung der Fortsetzung dieser Gleitbdnder wurde die
obere Zwillingslamelle mehrfach geschnitten, so dass davon auszugehen ist, dass aufgrund
der erfolgten kristallographischen Gleitung auch im Matrixgitter eine relativ hohe
Versetzungsdichte vorliegt. Im Bereich dieser Zwillingslamelle vollziehen sich unterschied-
liche Rekristallisationsvorgidnge: Im verzwillingten Korn werden bestimmte Abschnitte der
Zwillingslamelle vom Matrixgitter aufgezehrt; andererseits wachsen vereinzelt auch Teil-
bereiche der Zwillingslamelle in das Matrixgitter. Selbst wenn diese beiden Wachstumsvor-
ginge mit gleicher Geschwindigkeit verlaufen wiirden, ist dennoch davon auszugehen, dass
die Rekristallisationsvorgénge bei den mit —50°C Unter- und einer Obertemperatur von 190°C
durchgefiihrten thermisch-mechanischen Ermiidungsversuchen eine Verschmierung der durch
Zwillingsscherung entstandenen Gitterorientierungen bewirken. Urséchlich ist das Wachstum
benachbarter Korner, die das verzwillingte Korn bevorzugt im Bereich der Zwillingslamelle
aufzehren (die Wachstumsrichtung ist durch schwarze Pfeile angedeutet), so dass die freiwer-
dende Oberflachenenergie der Zwillingsgrenzfldchen den Rekristallisationsprozess fordert.
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Innerhalb eines Obertemperaturbereichs von 125 bis 225°C geht die wihrend der thermisch-
mechanischen Ermiidungsbeanspruchung auftretende Rekristallisation in Bereichen mit iiber-
durchschnittlich hoher Konzentration an Legierungselementen mit der Bildung lichtmikros-
kopisch sichtbarer Ausscheidungen einher. Bei diesen Ausscheidungen handelt es sich im
wesentlichen um die intermetallische Phase Mg;7Al;,. Wiahrend Ausscheidungsvorgénge im
Korninnern stark gehemmt verlaufen, erméglicht die Korngrenzendiffusion, vor allem in
Kombination mit der Rekristallisation der offenbar bereits im Ausgangszustand vorliegenden,
partiell stark liberséttigten Mischkristalle die Ausscheidungsbildung.

Aufgrund der Temperaturabhéngigkeit der Diffusionsvorgdnge und der Loslichkeit der
Legierungselemente ergibt sich im Temperaturbereich der thermisch-mechanischen
Ermiidungsversuche unterschiedliches Ausscheidungsverhalten:

e Im Bereich niedriger Temperaturen herrscht zwar eine geringe Loslichkeit der Legie-
rungselemente vor, gleichzeitig ist jedoch auch die Diffusion stark eingeschrinkt, so dass
10* Lastwechsel thermisch-mechanischer Ermiidungsbeanspruchung mit —50°C Unter-
und 100°C Obertemperatur keine lichtmikroskopisch sichtbaren Ausscheidungsvorgénge

hervorrufen konnten.

e Bereits bei einer Obertemperatur von 150°C nimmt der diffusionsbedingte Stofftransport
soweit zu, dass deutlich erkennbare, kugelformige Ausscheidungen (siche Abb. 6.34,
links) auf den Korngrenzen entstehen - erste, quasi punktférmige Ausscheidungen bilden
sich jedoch bereits durch eine Beanspruchung mit 125°C Obertemperatur. Neben der
Anzahl steigt auch die Grofe der sphérolitischen Korngrenzenausscheidungen bis zu einer

Obertemperatur von 190°C weiter an.

e Thermisch-mechanische Ermiidung mit 50°C Unter- und 200 bis 225°C Obertemperatur
begiinstigt die Diffusion soweit, dass die Rekristallisation stark iiberséttigter Misch-
kristalle gemdf einer eutektoiden Reaktion mit der Bildung diskontinuierlicher
Ausscheidungen einhergeht. Abbildung 6.36 zeigt eine in diesem Temperaturbereich bis
zum Bruch ermiidete Probe mit den hierdurch entstandenen, lamellaren Ausscheidungen,

die neben zahlreichen kornigen Ausscheidungen vorliegen.

e Unter thermisch-mechanischer Ermiidungsbeanspruchung mit Obertemperaturen von 250
bis 290°C sind keine lichtmikroskopisch sichtbaren Ausscheidungen entstanden, da diese
Temperaturen, wie in Abbildung 6.37 abzulesen ist, die Solvustemperatur der y-Phase
(Mg;7Al;) - und natiirlich auch die der ¢-Phase (MgsZn,Aly) - {libersteigen. Die
thermisch-mechanische Ermiidungsbeanspruchung findet zwar ganz {iberwiegend
unterhalb der Solvustemperatur statt, allerdings erfolgt das Wachstum unterhalb dieser
Temperatur aufgrund der exponentiellen Temperaturabhingigkeit der Diffusion
wesentlich langsamer, als die Auflosung etwa vorhandener Ausscheidungen oberhalb
dieser Temperatur. Eine gewisse Uberschreitung der Solvustemperatur unterbindet somit
die Entstehung lichtmikroskopisch sichtbarer Ausscheidungen.
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Abbildung 6.36: Ausscheidungen nach Rekristallisation. Unter thermisch-mechanischer Ermiidung (T,= 50°C,
T,=225°C) gebrochene AZ31-Probe. Langsschnitt, gedtzt. AufnahmevergréBBerung 200- bzw. 1000-fach, DIC.

o 2 4 6 8 10
0%Al Aluminiumgehalt in Masse-% 10 % Al

Abbildung 6.37: Zustandsschaubild des System Mg-Al-Zn fiir 1 Masse-% Zn nach [157] in [42].
Y= Mg17A112, (I) = Mg5ZIl2A12.
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6.5.1.4 Texturinderungen

Im Verlauf thermisch-mechanischer Ermiidung mit —50°C Unter- und 100 bis 150°C Ober-
temperatur wurde an gewalztem AZ31 ein Nachlassen der Schirfe der Textur, in Form
abnehmender maximaler Poldichten, beobachtet. Die maximalen Poldichten der im Ausgangs-
zustand vorliegenden, relativ inhomogenen Poldichteverteilungen resultieren aus der
Uberlagerung der Reflexe weniger, giinstig orientierter und {iberdurchschnittlich groBer
Kristallite. Da diese aufgrund der deutlich eingeschrinkten Moglichkeit des Korngrenzen-
gleitens iiberproportional stark von Zwillingsbildung und kristallographischen Gleitvorgéngen
betroffen sind, nimmt deren kohédrent reflektierendes Volumen ab. Ein Beispiel hierzu ist in
Abbildung 6.34 (links) wiedergegeben: Das zentrale, durch Gleitvorginge wellenférmig
deformierte, teilweise verzwillingte Korn einer bis zum Bruch mit 150°C Obertemperatur
thermisch-mechanisch ermiideten Probe kann einen auftreffenden Rontgenstrahl nicht so
brillant reflektieren, wie ein ungestortes Kristallgitter. Somit nimmt dessen Beitrag an der
maximalen Poldichte nach thermisch-mechanischer Ermiidung ab. Dariiber hinaus reduzieren
die an diesen Kristalliten bevorzugt ablaufenden Rekristallisationsvorginge ebenfalls deren

urspriingliches Reflektionsverhalten.

Die bereits in Abschnitt 6.5.1.2 angesprochene Zwillingsbildung der mit —50°C Unter- und
175°C Obertemperatur thermisch-mechanisch ermiideten Proben ist in den entsprechenden
Poldichteverteilungen ebenfalls zu beobachten. Bis zur halben Bruchlastspielzahl bewegt sich
die Zwillingsdichte auf einem konstant niedrigen Niveau, da ein Teil der im Druckhalbzyklus
entstandenen Zwillinge im Zughalbzyklus zuriickverformt wird. Texturmessungen lassen
deshalb, mit Ausnahme des bereits fiir niedrigere Obertemperaturen erlduterten Nachlassens
der Schirfe der Textur, keinen signifikanten Unterschied zur Ausgangstextur des gewalzten
Blechs erkennen. Mit den gegen Ende der Probenlebensdauer abnehmenden Mittelspannun-
gen ldsst die Riickbildung der Verformungszwillinge nach, so dass die Zwillingsdichte, wie in
Abbildung 6.31 erkennbar, stark zunimmt - das Gefiige der gebrochenen Proben ist praktisch
vollstdndig von unter in Walzrichtung wirkender Druckbeanspruchung gebildeten Zwillingen
durchsetzt. Somit nimmt die {0002}-Poldichte des Langsschnitts der gebrochenen Probe im
Bereich kleiner Azimutwinkel ab, da die Zwillingsscherung urspriinglich parallel zur Blech-
oberfliche des Ausgangsmaterials orientierte Basalebenen in eine nahezu quer zur Bean-
spruchungsrichtung (und damit quer zur Walzrichtung) orientierte Lage iiberfiihrt. Da die
Zwillingsbildung weniger giinstig orientierte Kristallite nicht erfasst hat, bleibt die Poldichte-
verteilung des Léngsschnitts im Bereich hoherer Azimutwinkel nahezu unveréndert. Die in
der Querschnittfliche dieser Probe gemessene Poldichteverteilung zeigt eindeutig die Reflexe
der durch Zwillingsbildung um einen Winkel von ca. 86° gekippten Basalebenen (siche Abb.
5.42). Da von der Beanspruchung wihrend des Druckhalbzyklus der thermisch-mechanischen
Ermiidung nur besonders giinstig orientierte Elementarzellen erfasst wurden, sind auerdem
charakteristische Verinderungen in den {1120}-Poldichteverteilungen aufgetreten. Wie in

Abbildung 6.38 (links und mittig) angedeutet, ist die in der Zwillingsebene in Richtung der
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Zwillingsscherung wirksame Schubspannung vom um die c-Achse der hexagonalen Ele-
mentarzelle gemessenen Rotationswinkel £ abhédngig. Die linke Elementarzelle ist in Bezug
auf die angedeutete Kraftrichtung besonders giinstig, die in der Mitte dargestellte dagegen un-
glinstig orientiert. Durch Zwillingsbildung der giinstig orientierten Elementarzellen reduziert
sich ihr Anteil in der Probenquerschnittfliche, so dass die in Abbildung 6.38 rechts dargestell-
ten {1120}-Ebenen in der entsprech-

enden Poldichteverteilung (Abb. 5.43) ‘F ‘F +C (1120) 60°
unter einem in Querrichtung gemesse- 7
nen Azimutwinkel von 30° weniger % c-Achse

hdufig auftreten. Durch die Zwillings-

scherung werden diese um etwa 86° 11: fF

um die Querrichtung verkippt, und er- , ) . . o
Abbildung 6.38: Links und Mitte: Richtungsabhéngigkeit der

scheinen unter dem gleichen Azimut- Zwillingsbildung von dem Rotationswinkel um die c-Achse.
winkel in der Langsschnittfliche. Rechts: {1120}-Ebenen in der hexagonalen Elementarzelle.

In den {0002}-Poldichteverteilungen der Langsschnitte der mit Obertemperaturen von 190°C
bis 250°C Obertemperatur thermisch-mechanisch bis zum Bruch ermiideten Proben wird die
Wechselwirkung zwischen Zwillingsbildung und Rekristallisation mit steigender Ober-
temperatur zunehmend sichtbar. Im Gegensatz zu der im Ausgangszustand leicht in
Walzrichtung gestreckten Poldichteverteilung nehmen diese Poldichteverteilungen mit
steigender Obertemperatur allméhlich eine in Querrichtung gestreckte Form, bei mit dieser
Temperatur zunehmender Schirfe der Textur, ein (siche Abb. 5.42 und 5.45). Da durch in
Walzrichtung wirkende Druckbeanspruchung, wie am Beispiel der mit 175°C Obertemperatur
ermiideten Probe gezeigt, bevorzugt die mit ihren Basalebenen parallel zur urspriinglichen
Blechoberfliche orientierten Gitterbereiche verzwillingen, kann die Streckung der
Poldichteverteilung in Walzrichtung dadurch nicht aufgehoben werden. Sie tritt eher stirker
hervor. Gitterbereiche mit z.B. unter einem Azimutwinkel von 35° in Walzrichtung geneigten
Basalpolen sind einer Zwillingsverformung durch in Walzrichtung wirkende Druck-
beanspruchung kaum zugénglich. Das Verschwinden dieser Gitterorientierungen ist vielmehr
auf Rekristallisationsvorgénge zuriickzufiihren, die nach unter Druckbeanspruchung erfolgter,
plastischer Verformung ablaufen. Der zugrundeliegende Mechanismus teilt sich in drei
Phasen, wie in Abbildung 6.39 schematisch dargestellt ist:

e In der ersten Phase vollzieht sich eine mit steigender Temperatur zunehmende Druckver-
formung. Einerseits fiihrt diese zu Zwillingsbildung, andererseits sind aufgrund des relativ
hohen Temperaturniveaus Gleitvorgéinge bevorzugt. In giinstig orientierten Gitterberei-
chen (ca. 45° zur Beanspruchungsrichtung geneigte Basalebenen) besteht die Moglichkeit
zur Basalgleitung. Die plastische Verformung bewirkt in den betroffenen Bereichen in der

Regel eine erhdhte Versetzungsdichte.
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e Aufgrund relativ hoher Temperaturen vollzieht sich in der zweiten Phase eine partielle
Rekristallisation verformter Bereiche. Die Orientierung der rekristallisierten Gefiigebe-
reiche weicht von der urspriinglichen ab. Ob diese, wie bei kontinuierlicher dynamischer
Rekristallisation, von der Lage des ver-

A Bereich plastischer
formten Ausgangsgefliges abhingig [158, & ZugVerfjr\mung (®)
159] oder zufillig verteilt ist, steht hierbei é Bereich bevor-
. . 8 zugter Rekris-
o
nicht im Vordergrund des Interesses. z tallisation (@)
o
Z

e In der dritten Phase erfolgt plastische Ver-

(=]
|

formung unter Zugbeanspruchung. Dabei

verzwillingen rekristallisierte Korner mit

>

nahezu quer zur Beanspruchungsrichtung

orientierten Basalebenen. Weiterhin ent- Bereich plastischer
zwillingt der wesentliche Teil der unter Druckverformung (®) -
Druckbeanspruchung in der ersten Phase Temperatur

entstandenen Verformungszwillinge (so- Abbildung 6.39: Hystereseschleife bei thermisch-
fern diese nicht bereits rekristallisiert sind). mechanischer out-of-phase-Beanspruchung
AuBerdem bewirkt die plastische Zugverformung in Kristalliten mit etwa um 45° zur Bean-
spruchungsrichtung geneigten Basalebenen basales Gleiten, so dass die Versetzungsdichte
dort zunimmt und eine anschlieBende Rekristallisation begiinstigt wird. Da wéhrend der
Zugverformung hohere Nennspannungsbetridge auftreten, als im Bereich der plastischen
Druckverformung, wird der weit iiberwiegende Teil der glinstig orientierten Kristallite

von der Zugzwillingsbildung bzw. der (Druck-) Zwillingsriickverformung erfasst.

Demnach nimmt der Anteil parallel zur Beanspruchungsrichtung orientierter Baselebenen bis

zu einer Sattigung mit jedem Lastwechsel zu.

Die Zwillingsbildung ist bei statistisch regelloser Kristallorientierung unter Zugbeanspruch-
ung beziiglich einer Rotation der Elementarzelle um die c-Achse nicht selektiv. Die {1120}-
Poldichteverteilungen der Querschnittflichen der mit 250 und 290°C Obertemperatur ermii-
deten Proben zeigen dennoch Vorzugsorientierungen unter in Querrichtung gemessenen Azi-
mutwinkeln von 0° und 30°. Hierbei sind die unter einem Azimutwinkel von 30° gemessenen
Poldichtemaxima auf die Riickverformung der unter Druckbeanspruchung gebildeten Verfor-
mungszwillinge zuriickzufiihren. Das unter 0° Azimutwinkel liegende Maximum der {1120}-
Poldichte resultiert demgegeniiber aus einer entsprechenden, z.B. von Korngrenzengleiten ge-
tragenen Rotationsbewegung, die durch oberhalb einer Temperatur von ca. 225°C einsetzende
Pyramidalgleitvorgéinge vom Typ {1122}<1123> (Abschnitt 2.1.1.2) eingeleitet wird.

Bei thermisch-mechanischer Ermiidung mit 50°C Untertemperatur und Obertemperaturen von
275°C bis 290°C nimmt die Schirfe der auf diese Weise entstehenden Basaltextur wieder ab,
wie in den Abbildungen 5.45 bis 5.47 zu erkennen ist. Ursdchlich ist die mit der Ober-
temperatur zunehmende Rekristallisation, die der durch die Verformungsvorginge gebildeten
Ordnung entgegenwirkt.
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Beziiglich der Gleichformigkeit der Poldichteverteilungen konnen Rekristallisationsvorginge
unterschiedliche Wirkungen haben. Die verformungsbedingt auftretende, primére Rekristalli-
sation fiihrt, im Vergleich zur Poldichteverteilung des Ausgangszustands, bereits ab einer
Obertemperatur von 175°C (und bis zur hier gewihlten maximalen Obertemperatur von
290°C) zu einer erkennbaren Zunahme der Gleichférmigkeit der Poldichteverteilungen. Die
im Ausgangszustand vereinzelt vorliegenden, groferen Kristallite rekristallisieren bevorzugt.
Durch einen quasi andauernden Rekristallisationsprozess wird die Neubildung besonders
grofler Korner wéhrend der thermisch-mechanischen Ermiidung wirksam unterdriickt. Im
Gegensatz dazu steht die sekundédre Rekristallisation der mit 1000 thermischen Zyklen von
—50°C bis 190°C (kraftfrei) beanspruchten Probe. Hier nimmt die Gleichformigkeit der
Polfigur bei gleichbleibendem Poldichtespektrum ab, da wenige groBle Korner auf Kosten

benachbarter, relativ feinkdrniger Gefligebereiche gewachsen sind.

6.5.1.5 Eigenspannungszustand

Mit den an gedrehten Probenoberflichen der AZ31-Proben durchgefiihrten rontgenogra-
phischen Eigenspannungsmessungen sind integrale Kennwerte mehrerer, in komplexer Weise
verkniipfter Einflussgroflen bestimmt worden. Die Ergebnisse der nach dem sinzqf-Verfahren
der rontgenographischen Spannungsmesstechnik [149] durchgefiihrten Eigenspannungs-
messungen setzen sich aus der Summe der Makroeigenspannungen und der homogenen
Mikroeigenspannungen zusammen. Es ist hinreichend bekannt, dass einphasige Werkstoffe
mit anisotropen Eigenschaften, bspw. nach plastischer Verformung, homogene Mikroeigen-
spannungszustinde aufweisen konnen [160]. Bei dem untersuchten Werkstoff fiihrt neben
dem stark richtungsabhéngigen Widerstand gegen plastische Verformung und den anisotropen
elastischen Eigenschaften die richtungsabhingige thermische Dehnung in Abhédngigkeit von
der ausgeprdgten Textur (und deren Verdnderung z.B. durch (Proben-) herstellungs- und
ermiidungsbedingte Zwillingsbildung) zu einem bedeutenden Anteil homogener Mikroeigen-
spannungen. Da die im Ausgangszustand vorliegende, gedrehte Oberfliche durch einen
vorwiegend gerichteten Bearbeitungsprozess erzeugt wurde, ist davon auszugehen, dass sie
neben einem gewissen Makroeigenspannungsanteil bereits einen bedeutenden Anteil an
homogenen Mikroeigenspannungen aufweist. Diese Annahme wird durch metallographische
Gefligeaufnahmen der gedrehten Randschicht (Abb. 6.32) gestiitzt, die von der Drehbehand-
lung der Probenherstellung herrithrende Verformungszwillinge bis in eine Tiefe von ca.

60 um erkennen lassen.

Die an {1122}-Ebenen mit CrKo-Strahlung gemessenen Oberflicheneigenspannungen in
Hohe von —39 MPa haben sich bereits in der Vorlaufphase des mit 190°C Obertemperatur
durchgefiihrten, thermisch-mechanischen Ermiidungsversuchs abgebaut. Gleichzeitig sind die
Halbwertsbreiten der Rontgeninterferenzlinien, die als MaB fiir die heterogenen Mikroeigen-
spannungen gelten konnen, auf einen geringen, im weiteren Verlauf des thermisch-mechani-

schen Ermiidungsversuchs praktisch konstanten Wert abgesunken. Obwohl die Halbwertsbrei-
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ten neben der Hohe der Mikroeigenspannungen auch von der Groe der kohdrent streuenden
Bereiche abhédngen, bleibt hier der Zusammenhang zwischen Halbwertsbreiten und hetero-
genen Mikroeigenspannungen trotz der (nicht nur auf die Randschicht beschrinkten) Rekris-
tallisationsvorgiange im wesentlichen gewahrt. Dies belegen Vergleiche der Halbwertsbreiten
von mit verschiedenen Strahlungsarten durchgefiihrten Eigenspannungsmessungen, die das

Werkstoffverhalten in unterschiedlichem Oberflachenabstand charakterisieren.

Aus zahlreichen Untersuchungen [z.B. 153, 160] ist bekannt, dass Mikroeigenspannungen
thermischem Eigenspannungsabbau gegeniiber bedeutend stabiler sind, als Makroeigen-
spannungen. Somit handelt es sich bei den im weiteren Verlauf der (mit einer Obertemperatur
von 190°C durchgefiihrten) thermisch-mechanischen Ermiidung auftretenden Oberflédchen-
eigenspannungen (Abb. 5.51) in Hohe von ca. 34 MPa eindeutig um homogene Mikroeigen-
spannungen. In den mit geringeren Obertemperaturen durchgefiihrten thermisch-mechani-
schen Ermiidungsversuchen werden bis zum Probenbruch bzw. bis zur Grenzlastspielzahl
ebenfalls Zugeigenspannungen gleicher Hohe erreicht. Somit liegt die Vermutung nahe, dass
diese einen Grenzwert reprisentieren, der hauptsdchlich die Verformungsverhiltnisse in den
letzten beiden Vierteln des jeweils letzten Lastwechsels (im dritten Viertel erfolgt die
Kiihlung auf —50°C Untertemperatur, im letzten der Temperaturanstieg auf Mitteltemperatur,

siche z.B. Abb. 6.17) der thermisch-mechanischen Ermiidungsversuche kennzeichnet.

Im Vergleich mit rein thermisch zyklierten Proben werden die Auswirkungen des mechani-
schen Anteils der thermisch-mechanischen Ermiidungsversuche auf die sich bildenden Eigen-
spannungszustinde deutlich: Eine iiber 10* Zyklen andauernde, rein thermische Wechsel-
beanspruchung mit 100°C Obertemperatur fiihrt in der Probenrandschicht zu geringeren Ver-
anderungen, als temperaturgleiche thermisch-mechanische Ermiidungsbeanspruchung: Die
rein thermisch zyklierte Probe erreicht aufgrund ausbleibender Plastizierung nicht die Hohe
der homogenen Mikroeigenspannungen der thermisch-mechanisch beanspruchten. Au3erdem
unterstiitzt der mechanische Anteil offenbar bereits bei 100°C Obertemperatur Erholungs-
bzw. Rekristallisationsvorgénge, da die von den Halbwertsbreiten (Abb. 5.55) représentierten
heterogenen Mikroeigenspannungen der mit gleicher Obertemperatur thermisch-mechanisch

ermiideten Probe stirker abnehmen, als die der rein thermisch zyklierten.

Nach 10° Zyklen reiner Temperaturwechselbeanspruchung von —50°C bis 190°C wurden mit
CrKo-Strahlung an einer gedrehten Probe mit vollstindig rekristallisierter Randschicht Ober-
flicheneigenspannungen in Hohe von 55 MPa gemessen (Abb. 5.51). Offenbar handelt es sich
auch hierbei im wesentlichen um homogene Mikroeigenspannungen. In wie weit dieser Mikro-
eigenspannungsanstieg bei der temperaturgleich thermisch-mechanisch ermiideten Probe
durch den mechanischen Ermiidungsanteil begrenzt wird, ob durch die Rekristallisationsvor-
ginge ein nennenswerter Makroeigenspannungsanteil entstanden ist, oder ob temperaturab-
héngig unterschiedliche Verformungsmechanismen (z.B. plastische Druckverformung tiberwie-

gend in den bei hoher Temperatur ,,erweichten* Korngrenzenbereichen, plastische Zugverfor-
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mung bei niedrigen Temperaturen iiberwiegend durch kristallographisches Gleiten im Innern

der Korner) den Anstieg der homogenen Mikroeigenspannungen begrenzen, bleibt unklar.

Aufgrund verschiedener Wellenldngen dringen die fiir die Untersuchungen gewéhlten
unterschiedlichen Rontgenstrahlungsarten unterschiedlich weit in die Probenrandschicht ein.
Bei (wie hier) gleichbleibendem Messaufbau beziehen sich die Informationen aus den mit
CrKoa- bzw. CuKo-Strahlung durchgefiihrten Spannungsmessungen auf Oberflachenschichten
unterschiedlicher Stirke. Nach [150] betrdgt die typische Eindringtiefe z,von CrKoy-
Strahlung in {1122}-Ebenen 18,4 um, die von CuKo;-Strahlung in {1233}-Ebenen 60,2 pm
(die Werte gelten fiir reines Magnesium). Aufgrund geometrischer Bedingungen stammt der
iiberwiegende Informationsgehalt der Messungen jedoch aus geringerer Tiefe. Sie liegt bei
CrKo-Rontgenstrahlung in {1122}-Ebenen etwa bei der mittleren KorngroBe des Ausgangs-

zustands, wihrend die CuKoa-Strahlung entsprechend tiefere Bereiche (=50um) erfasst.

Ein Vergleich zwischen mit CrKo- (Abb. 5.51) und mit CuKoa-Strahlung gemessenen Ober-
flicheneigenspannungsverldufen (Abb. 5.52) zeigt bei den ermiidungsbedingten Anderungen
der homogenen Mikroeigenspannungszustinde eine gute Ubereinstimmung: Die Messungen
reagieren bei grofBerer Eindringtiefe ebenso empfindlich auf die ermiidungsbedingten, in
Tiefenrichtung praktisch konstanten Mikroeigenspannungen. Weniger empfindlich reagieren
sie auf die vorwiegend durch Randschichtrekristallisation verdnderten Eigenspannungszu-
stainde der thermisch zyklierten Proben, da mit gréerer Eindringtiefe der in die Messung ein-
flieBende Anteil des weniger beeinflussten Kernbereichs dieser Proben zunimmt. Ein weiterer
Beleg fiir das Vorliegen homogener Mikroeigenspannungszustinde ergibt sich durch den
Vergleich der Absolutwerte der an den unterschiedlichen Ebenentypen gemessenen Eigen-
spannungen. Diese weichen aufgrund unterschiedlicher Gitterorientierung voneinander ab, die

Eigenspannungsdnderungen sind demgegeniiber wie Makroeigenspannungen zu erfassen.

In den Halbwertsbreiten-Lastspielzahl-Verldufen (siehe Abb. 5.55) ist die Wechselwirkung
zwischen thermischem Abbau und mechanischem Aufbau von Mikroeigenspannungen er-
kennbar: Bei einer Obertemperatur von 100°C iiberwiegt zunédchst der mechanische Mikroei-
genspannungsaufbau, so dass die Halbwertsbreiten mit den ersten 10 Lastwechseln ansteigen.
Andererseits werden durch die thermisch-mechanische Ermiidung Versetzungsstrukturen ge-
bildet, die Erholungs- bzw. Rekristallisationsprozesse begiinstigen, so dass die Halbwertsbrei-
ten im weiteren Verlauf der Ermiidung wieder zuriickgehen. Die in Abbildung 5.55 fiir Ober-
temperaturen iiber 100°C im Bereich hoherer Lastspielzahlen erkennbaren, mit der Obertem-
peratur absinkenden Plateauwerte der Halbwertsbreiten reprisentieren das Niveau der Ober-
temperatur, dass den (quasi stationdren) Erholungs- bzw. Rekristallisationsprozess kennzeich-
net. Aulerdem spiegeln die mit der Lastspielzahl mehr oder weniger schnell abklingenden
Halbwertsbreiten die aus den unterschiedlichen Obertemperaturen (und damit verbundenen
Temperaturschwingbreiten) resultierenden mechanischen Beanspruchungen wieder. Mit stei-

gender Beanspruchung wird der Beharrungszustand schneller erreicht. Inwiefern Ausschei-
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dungsprozesse hier zum Abbau der durch Mischkristallbildung verursachten Mikroeigenspan-
nungen beitragen - und somit die Halbwertsbreiten beeinflussen - kann aus den vorliegenden
Ergebnissen nicht beantwortet werden, da eine signifikante Verschiebung der 20-Beugungs-
winkel nicht beobachtet werden konnte. Denkbar wére jedoch, dass zu jedem Temperaturbe-
reich der thermisch-mechanischen Ermiidungsbeanspruchung in den Magnesium-Mischkris-
tallen Grenzkonzentrationen an Legierungselementen existieren, die eine ausscheidungsbe-

dingte Abnahme der Mikroeigenspannungen nur bis auf einen konstanten Grenzwert zulassen.

Aus dem Vergleich der beiden mit unterschiedlichen Wellenldingen und an verschiedenen
Ebenentypen aufgenommenen Halbwertsbreiten-Lastspielzahl-Verldufen (Abb. 5.55 und
5.56) wird deutlich, dass die Halbwertsbreiten die heterogenen Mikroeigenspannungen
charakterisieren: Es liegen praktisch identische Verldufe vor, da die rdumlich etwa gleich-

verteilten Gitterstorungen in unterschiedlichen Gitterebenen die gleichen Wirkungen zeigen.

6.5.1.6 Rissbildung und Rissausbreitung

Unter der hier aufgeprdgten thermisch-mechanischen Ermiidungsbeanspruchung erfolgt die
Rissbildung an AZ31, wie in Abbildung 5.38 erkennbar, bevorzugt an Verformungsbiandern,
welche die Proben bis zu einer Obertemperatur von 125°C unter einem in Normalenrichtung
gemessenen Winkel von ca. 45° zur Probenldngsachse durchlaufen. Diese (teilweise sdge-
zahnartig gefalteten) Verformungsbander sind auf Zwillingsbildung zuriickzufiihren, wie be-
reits in Abschnitt 6.5.1.2 erliutert wurde. Die Uberlagerung der bei der Zwillingsbildung ent-
standenen Kohérenzspannungen mit den aus der Versuchsfiihrung stammenden Lastspannun-
gen bewirkt in diesen Bereichen bevorzugte Rissbildung, so dass die dort auftretenden Risse
fast ausschlieBlich quer zur Belastungsrichtung orientiert sind. Dariiber hinaus entstehen
Risse in der durch die Drehbehandlung verzwillingten, noch nicht rekristallisierten und somit
erheblich mikroeigenspannungsbehafteten Randschicht an geometrischen Kerben wie Dreh-
riefen, aber auch oberflichennahen Einschliissen wie die Abbildungen 5.38 (links oben) und
6.40 (links mittig) exemplarisch zeigen. In der Randschicht breiten sich die Risse sowohl
inter- als auch transkristallin aus, wobei die Rissausbreitung im Bereich giinstig orientierter
Zwillingslamellen durchaus kristallographische Richtungen bevorzugt, die den Rissausbrei-
tungsprozess liberwiegend erst bei Temperaturen oberhalb von 225°C bestimmen (siche Abb.
6.40 (links unten). Inwiefern z.B. durch das unterschiedliche elastische Verhalten von
Zwilling und Matrix hier die seit langem bekannte [167], an Zwillingsgrenzen auftretende
Rissausbreitung auftritt, oder ob die Rissausbreitung auch innerhalb der Zwillingslamelle

vorliegt, ist unklar.

Mit steigender Obertemperatur und somit steigender Spannungsamplitude beobachtet man die
bekannte Zunahme der Rissdichte. Ein Beispiel fiir hohe Rissdichte ist in Abbildung 6.40
(rechts) gezeigt. Die vor der Rissbildung rekristallisierte Randschicht (sieche Abb. 6.32,
mittig) der im Temperaturbereich von —50°C bis 150°C thermisch-mechanisch bis zum Bruch

ermiideten Probe zeigt in jeder Drehriefe einen die Feinkornzone der Randschicht quer zur
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Beanspruchungsrichtung transkristallin durchlaufenden Riss, der erst mit dem Erreichen

groBerer Korner kristallographisch bevorzugten Ausbreitungsrichtungen erkennbar folgt.

In Bereichen, an denen die oben genannten, auf Zwillingsbildung zuriickzufiihrenden Verfor-
mungsbinder parallel zur ehemaligen Blechoberfliche liegende
Abschnitte der Probenmantelfliche durchstoBen, bilden sich

relativ breite Risse, die sich ihrer GroBe entsprechend schnell

ausbreiten. Diese folgen jedoch bei Obertemperaturen bis zu
225°C in ihrer Ausbreitungsrichtung nicht den Zwillingsbéndern.
Das Wachstum dieser Risse erfolgt bevorzugt normalspannungs-
gesteuert (quer zur Beanspruchungsrichtung). An der Spitze eines
entsprechenden, in Abbildung 6.41 gezeigten Risses hat aufgrund
der relativ grofen Risslinge eine hohe Schwingbreite der
Spannungsintensitit vorgelegen. An dieser Stelle ist die trans-
kristalline Rissausbreitung mit kristallographisch bevorzugten
Ausbreitungsrichtungen erkennbar. Aufgrund der vorliegenden
Basaltextur blickt man in dem parallel zur ehemaligen Blechober-
fliche liegenden Liangsschnitt bevorzugt auf die Basalebenen,

wie durch die eingezeichneten Sechsecke symbolisiert wird. Von

dungsbean-
spruchung (T, = —50°C). Langsschnitte (WR = Walzrichtung, QR = Querrichtung), DIC-Kontrast. Zur Lage des
Probenkoordinatensystems sieche Abbildung 5.37. Links oben: Geitzt, LW 5000, T,= 100°C.

Links unten: Poliert, LW Ng, T,= 100°C. Rechts: Geitzt, LW Ng, T,= 150°C.
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[162] an Magnesium-Einkristallen bei Raumtemperatur durchgefiihrte Rissausbreitungsver-
suche mit Mode-1-Beanspruchung ergaben bei einer in Abbildung 6.41 durch die Skizze
angedeuteten Kristallorientierung Rissausbreitung vom Typ {1120} <1100>. Eine Verdreh-
ung des Kristalls um die c-Achse um 30° (Winkel &) ergab einen um das Ligament
oszillierenden Rissverlauf, da die Art der kristallographischen Rissausbreitung von der
Rotation unbeeinflusst blieb. Da die hier beobachtete, makroskopisch normalspannungs-
kontrollierte Rissausbreitung im wesentlichen auf der Wirkung von Zugspannungen basiert,
und diese bei den thermisch-mechanischen (out-of-phase-) Ermiidungsversuchen im Bereich
verhéltnisméBig geringer Temperaturen auftreten, liegt die Vermutung nahe, dass sich die
Ergebnisse von [162] auf den hier vorgestellten Typ der Rissausbreitung iibertragen lassen.
Obwohl im Versuchswerkstoff natiirlich keine reine Basaltextur vorliegt, bewegen sich die
bei der thermisch-mechanischen Ermiidungsbeanspruchung einstellenden, in Abbildung 6.41
durch Pfeile und Sechsecke angedeuteten Winkelabweichungen zwischen den Rissflanken
und dem Ligament innerhalb des -Bereichs von + 30°, was die angenommene Art der Riss-
ausbreitung bestitigt. Risse vom Typ {1120} <0001> wachsen nach [162] ebenfalls bevor-
zugt. Die Ausbreitungsrichtung entspricht der (Blech-) Normalenrichtung, in der sich z.B. die
in Abbildung 5.38 gezeigten Risse mit relativ hoher Geschwindigkeit ausgebreitet haben.

\ N 47 [1700]
(1120)

WR

QR<—f

Abbildung 6.41: Rissausbreitung an AZ31 nach thermisch-mechanischer Ermiidungsbeanspruchung (LW Np,
T,=50°C, T,=200°C). Geitzter Langsschnitt, DIC-Kontrast. Skizze: Rissausbreitung in Reinmagnesium-
Einkristallen unter (senkrecht wirkender) Mode-1-Beanspruchung bei Raumtemperatur, nach [162].
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Bei Obertemperaturen iiber 125°C verlaufen die Rissbénder unter einem in Normalenrichtung
gemessenen Winkel von ca. 30° zur Probenlédngsachse (sieche Abb. 5.38 und 5.39). Dieser
Verlauf ist auf Pyramidalgleitung vom Typ {1122}<1123> (siche Abb. 2.9) zuriickzufiihren,
die jedoch unter diesem Winkel mit der Ausgangstextur des gewalzten Blechs nicht kompa-
tibel ist, sondern in dieser Richtung erst nach der durch Zwillingsbildung bewirkten Kippung
der Elementarzellen moglich wird. Man beobachtet deshalb einerseits durch Zwillingsbildung
verursachte, quer zur Lastrichtung orientierte Risse, und andererseits unter dem oben erwéhn-
ten Winkel von ca. 30° zur Lastrichtung geneigte Risse, die auf (schubspannungskontrollierte)
kristallographische Abgleitvorginge in den durch Zwillingsbildung verkippten Bereichen
zuriickzufiihren sind. Wenngleich man diese Abgleitvorgénge im unverformten Gitter unter
einem Winkel von 60° zur Probenldngsachse erwarten wiirde, und bei isothermer Zugver-
formung auch so beobachtet [163, 164], stimulieren die bei der Zwillingsbildung entstande-
nen Mikroeigenspannungszustinde, besonders bei Uberlagerung mit Lastspannungen,
kristallographisches Gleiten in der oben erwdhnten 30°-Richtung. Mit zunehmender Ober-
temperatur nimmt der Anteil kristallographischen Gleitens an der plastischen Verformung zu.
Bei Obertemperaturen iiber 225°C dominiert deshalb die in den verzwillingten Bereichen
konzentrierte c+a-Pyramidalgleitung die Rissbildung und die Rissausbreitung, so dass die in
Abbildung 5.39 gezeigten, giebeldachformigen Bruchflichen entstehen.

Im Bereich sich schneidender Zwillingsbdnder sind von c+a-Pyramidalgleitung getragene
Plastizierungsvorgidnge aufgrund eingeschrénkter FlieBmoglichkeiten, besonders unter Zug-
beanspruchung, erschwert. Auf der Probenmantelfliche beobachtet man deshalb an diesen
Stellen iiberdurchschnittlich weit gedffnete Risse, wie das Beispiel in Abbildung 5.38, unten
rechts, zeigt. Bei thermisch-mechanischer Ermiidung mit Obertemperaturen iiber 225°C geht
mit der im Kreuzungsbereich der Zwillingsbinder auftretenden, dueren Rissbildung innere
Porenbildung einher, so dass in den Querschnittflichen gebrochener Proben in Querrichtung
gestreckte Poren vorliegen, die im Gegensatz zu den nach auBlen gedffneten Rissen keinen

Kontakt mit der Umgebungsluft hatten und somit frei von Korrosionsprodukten sind.

6.5.2 Schidigungsprozesse an AZ91

Die nach Mitteltemperaturstart thermisch-mechanisch ermiideten AZ91-Proben weisen nur
geringe Anteile an Verformungszwillingen auf. Die Zwillingsbildung ist dabei aufgrund der
vorliegenden, praktisch regellosen Textur, der relativ einheitlichen Korngroe und der verfes-
tigend wirkenden, an Legierungselementen iiberséttigten Korngrenzbereiche fast ausschliel3-
lich auf einzelne Kristallite beschriankt. Obwohl davon auszugehen ist, dass hohere Tempera-
turamplituden die Zwillingsbildung begiinstigen, ist lichtmikroskopisch keine Zunahme der
relativ geringen Zwillingsdichte feststellbar, da die gleichzeitig steigenden Obertemperaturen
dynamische Rekristallisationsvorgidnge beschleunigen. Inwiefern die geringen Zwillingsdich-
ten auch auf die z.B. von [161] an druckgegossenem AZ91 beobachtete mechanische

Zwillingsriickbildung zuriickzufiihren sind, bleibt offen.
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Auf kristallographisches Gleiten zuriickzufiihrende Atzfiguren sind an AZ91 nach thermisch-
mechanischer Ermiidungsbeanspruchung nur im Temperaturbereich von —50°C Unter- und
190°C Obertemperatur, und nur im Bereich niedriger Lastspielzahlen beobachtet worden. Die
hohe Temperaturamplitude und die auf die unmittelbare Umgebung von Lunkern beschrinkte
Lage der von Gleitlinien durchzogenen Kristallite zeigt, dass zur Bildung dieser Verfor-
mungsmerkmale die in diesen Bereichen wirksamen Spannungskonzentrationen erforderlich
sind. Aufgrund von Rekristallisationsvorgéngen treten spdtestens nach halber Bruchlast-
spielzahl keine entsprechenden Atzfiguren mehr auf. Demzufolge ist die kristallographische

Grobgleitung fiir die plastischen Verformungsvorginge nur von untergeordneter Bedeutung.

Allerdings belegt die in Abbildung 6.42 dargestellte, gedtzte Querschnittflache einer mit 480
Temperaturzyklen von —50°C bis 190°C (kraftfrei) beaufschlagten AZ91-Probe, dass auch
ohne duflere mechanische Belastung Grobgleitung auftritt. Auch hier ist diese auf fiir basales
Gleiten kristallographisch besonders giinstig orientierte Kristallite in unmittelbarer Umgebung
von Lunkern beschréinkt, in der mit einer Konzentration der durch inhomogene thermische
Dehnung hervorgerufenen, plastischen Verformung zu rechnen ist. Die Verformungsmerk-
male sind aufgrund der fehlenden (duBeren) mechanischen Belastung noch nach 480
Temperaturzyklen vorhanden, da sie nicht von Rekristallisationsvorgiangen, die nach hoherer
plastischer Verformung deutlich frither einsetzen, aufgezehrt wurden. Da an AZ91 bei
thermisch-mechanischer Ermiidung nach hoheren Lastspielzahlen keine auf basales Gleiten

zuriickzufiihrenden Atzfiguren mehr auftreten, ist anzunehmen, dass aufgrund von Uber-

alterungs- oder Rekristallisationsvorgéngen die Feingleitung begiinstigt ist.
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Abbildung 6.42: Basalgleitlinien im Bereich lunkerbedingter Spannungskonzentrationen. Kraftfrei mit 480
thermischen Zyklen beaufschlagtes AZ91 (T,=—-50°C, T,= 190°C). Gedtzter Querschliff, DIC-Kontrast.
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6.5.2.1 Rekristallisations- und Ausscheidungsvorginge

Im Gegensatz zu der durch Warmwalzen verarbeiteten Knetlegierung AZ31 ist die Verteilung
der Legierungselemente von im Druckgieverfahren verarbeitetem AZ91 relativ inhomogen.
Dies wird einerseits durch den um ca. 6 Ma.-% hoheren Aluminiumanteil verursacht, der zur
Ausscheidung aluminiumreicher Phasen fiihrt. AuBlerdem tiberdauern die bei der Erstarrung
des Gussgefiiges auftretenden Kristallseigerungen bei den gegossenen Proben den Herstell-
ungsprozess, wahrend die Walzbehandlung bei der Knetlegierung zu einer Homogenisierung

der Legierungselementverteilung fiihrt.

Bei thermisch-mechanischer Ermiidungsbeanspruchung der druckgegossenen AZ91-Proben
beobachtet man nach 10* Lastwechseln mit —50°C Unter- und 100°C Obertemperatur eine
leichtere Atzbarkeit der Korngrenzen und der korngrenzennahen Bereiche, wie der Vergleich
der entsprechenden Gefiligeaufnahme mit der des Ausgangszustands zeigt (Abb. 6.43). Der
stirkere Atzangriff ist offenbar auf thermisch aktivierte Ausscheidungsvorginge zuriick-
zufiihren, wobei die Ausscheidungen lichtmikroskopisch (bei 1000-facher Vergroferung) in

diesem Stadium auf den Korngrenzen kaum und im Korninnern nicht sichtbar sind.

Thermisch-mechanische Ermiidungsbeanspruchung mit gleicher Untertemperatur, jedoch mit
Obertemperaturen von 125°C bzw. 150°C bewirkt nach 4262 bzw. 100 Lastwechseln nahezu
identisches Atzverhalten. Der mit zunehmender Temperatur in kiirzerer Zeit ablaufende
Prozess deutet auf das fiir thermisch aktivierte Ausscheidungsvorgéinge typische Temperatur-

Zeit-Aquivalent hin.

Weiter steigende Obertemperaturen oder ldnger andauernde thermisch-mechanische Belas-
tungen bewirken dariiber hinaus eine Rekristallisation des Gefliges. Diese betrifft bevorzugt
die stark geseigerten Korngrenzenbereiche, wie die in Abbildung 6.43 gezeigten Gefligeauf-
nahmen von unter thermisch-mechanischer Ermiidung mit 150 bzw. 175°C Obertemperatur
gebrochener Proben belegen. Bei 150°C Obertemperatur ist bereits ein erheblicher Teil der
stark tlberséttigten, korngrenzennahen Bereiche rekristallisiert. Das rekristallisierte Gefiige
weist neben den oft nur geringfiigig verdnderten Mg;;Al;,-Kristallen des entarteten Eutekti-
kums kornige Ausscheidungen auf. Die scharfe Begrenzung zwischen diesen rekristallisierten
Korngrenzensdumen und den zentralen Bereichen der primidr erstarrten Magnesium-
Mischkristalle, sowie das weitgehende Fehlen von Korngrenzen in diesen zentralen Bereichen
zeigt, dass dort nur geringe Rekristallisation stattgefunden hat. Demgegeniiber sind in der
gebrochenen, mit 175°C Obertemperatur ermiideten Probe nicht nur die gesamten stark iiber-
séttigten Korngrenzenbereiche rekristallisiert, hier erfolgte auch in den zentralen Bereichen

der primér erstarrten Magnesium-Mischkristalle die Bildung neuer Korner.

Neben dem thermischen Anteil der thermisch-mechanischen Ermiidungsbeanspruchung iibt
auch der mechanische Anteil einen Einfluss auf das Ausscheidungs- und Rekristallisations-
verhalten von AZ91 aus, wie das in Abbildung 6.44 gezeigte Beispiel von im Temperatur-

bereich von —50 bis 190°C thermisch-mechanisch ermiideten bzw. rein thermisch zyklierten



6 Diskussion der Versuchsergebnisse 195

Proben zeigt. Nach 100 Lastwechseln zeigt die thermisch-mechanisch beanspruchte Probe im
Bereich der stark tibersittigten Korngrenzensdume etwa das gleiche Maf3 an Rekristallisation,
wie die mit 480 thermischen Zyklen beaufschlagte Probe. Aufgrund der mechanischen Be-
lastung sind im Innern der primér erstarrten Magnesium-Mischkristalle bereits nach 100
Lastwechseln zahlreiche neue Korngrenzen entstanden, wihrend diese Bereiche nach 480
thermischen Zyklen kaum Rekristallisationsmerkmale erkennen lassen. Demgegeniiber hat die
bis zum Bruch (Np=402) aufgeprigte, thermisch-mechanische Ermiidungsbeanspruchung
offenbar zu weiterer, eventuell wiederholter Rekristallisation der Probe gefiihrt, da sich im
Innern der primér erstarrten Mischkristalle nur noch wenige Korngrenzen befinden, und
einige Kristallite die mehrfache Ausdehnung der urspriinglich erstarrten Mischkristalle an-
genommen haben. Aulerdem sind die im Bereich der durch Kristallseigerung iiberséttigten
Kornrandbereiche gebildeten, kornigen Ausscheidungen von gréerem Durchmesser, und
iiber einen groBeren Flichenanteil verteilt. Ob dies im wesentlichen auf wiederholte
Rekristallisationsvorginge zuriickzufiihren ist, oder ob auch die in den Kristalliten (infolge
plastischer Verformung ansteigender Fehlstellendichte) beschleunigt ablaufenden Diffusions-

vorgiange die Ausscheidungsbildung in nennenswerter Weise beeinflusst haben, bleibt unklar.

Bei bis zum Bruch andauernder thermisch-mechanischer Ermiidung mit 50°C Unter- und
200°C Obertemperatur (siche Abb. 6.44) setzt sich die Bildung der punktférmigen
Ausscheidungen im Bereich der iibersittigten Kornrandbereiche zunichst fort. Aufgrund der
um 100°C kleineren Temperaturschwingbreite, der daraus resultierenden geringeren
plastischen Dehnung und der damit verkniipften, um eine GroBenordnung hoheren
Versuchsdauer der mit 200°C Obertemperatur ermiideten Probe ist die Gefligeausbildung
jedoch nicht unmittelbar mit der unter thermisch-mechanischer Ermiidung mit 190°C
Obertemperatur gebrochenen Probe vergleichbar. Dennoch ist festzustellen, dass die Aus-
scheidungsbildung der unter Ermiidungsbeanspruchung mit 200°C Obertemperatur ge-
brochenen Probe besonders stark ausgeprigt ist. Mit weiter zunehmender Obertemperatur
wird lokal die (konzentrationsabhédngige) Solvustemperatur des Systems Mg-Al-Zn (siehe
Abb. 6.37) so weit iiberschritten, dass sich in einer frithen Phase des Versuchs gebildete, feine
Ausscheidungen mit jedem Zyklus sukzessive auflosen und innerhalb der Magnesiumphase so
weit bewegen konnen, dass sie bei Abkiihlung unter die Solvustemperatur an gréferen
Ausscheidungen bzw. an der Mg ;Al;-Phase des entarteten Eutektikums ankristallisieren.
Man beobachtet deshalb, entsprechend der Ostwald-Reifung, bei einer Obertemperatur von
225°C eine Vergroberung der Ausscheidungen, und bei 250°C Obertemperatur zusitzlich eine
beginnende Einformung der Mg;7Al;-Phase des entarteten Eutektikums. Bei einer
Obertemperatur von 290°C sind kaum noch lichtmikroskopisch sichtbare Ausscheidungen
vorhanden, und die im Ausgangszustand eher flachig auf den Korngrenzen verteilte Mg;7Al;»-

Phase des entarteten Eutektikums hat eine weitgehend globulare Form angenommen.
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Abbildung 6.43: Geitzte Querschnittflichen von AZ91-Proben, DIC-Kontrast. Oben links: ustand.
Ubrige Aufnahmen: Nach thermisch-mechanischer Ermiidung (T,=—-50°C, T,= 100, 125, 150, 175 bzw. 190°C)
gebrochene Proben bzw. 100 oder 10* Lastwechsel.

.
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Abbildung 6.44: Geitzte Querschnittflichen thermisch-mechanisch ermiideter bzw. thermisch zyklierter AZ91-
Proben, DIC-Kontrast. Oben: T,=—-50°C, T,= 190°C, 100 oder 402 Lastwechsel bzw. 480 Temperaturzyklen.
Mittig bzw. unten: T,= 50°C, T,=200°C, 225, 250 sowie 290°C, Lastspielzahl Nj.
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6.5.2.2 Texturinderungen

Wihrend der Erstarrung der im Druckguss verarbeiteten Magnesiumlegierung AZ91 ist eine
nahezu statistisch regellose Orientierungsverteilung der Kristallite entstanden, die wéhrend
der thermisch-mechanischer Ermiidungsbeanspruchung mit einer Untertemperatur von —50°C
und Obertemperaturen von 100 bis 190°C im wesentlichen erhalten geblieben ist. Dabei
wurde lediglich eine mit zunehmender Obertemperatur ansteigende Gleichformigkeit der
Poldichteverteilungen beobachtet, die auf primére Rekristallisationsvorgdnge zuriickzufiihren
ist. Demgegentiiber sind nach 480 thermischen Zyklen im Temperaturbereich von —50 bis
190°C aufgrund fast ausbleibender plastischer Verformung kaum neue Kristallite entstanden.
Die hier auftretende, sekundédre Rekristallisation hat lediglich einige Kristallite unter
Aufzehrung ihrer unmittelbaren Nachbarn wachsen lassen, so dass die nachlassende
Homogenitdt der entsprechenden Poldichteverteilung den hierdurch hervorgerufenen

Grobkorneffekt wiederspiegelt.

Bei thermisch-mechanischer Ermiidung mit 50°C Untertemperatur und Obertemperaturen von
225 bis 290°C ist aus der regellosen Orientierungsverteilung des gegossenen Gefliges eine
doppelte Fasertextur hervorgegangen. Ein maBgeblicher Mechanismus, der zur Entstehung
dieser Textur beigetragen hat, ist die Zwillingsbildung. Wie bereits im Zusammenhang mit
den an AZ91 durchgefiihrten Zug- und Druckversuchen (Abschnitt 6.2) erldutert wurde,
bewirkt Zwillingsbildung nach in Richtung der Probenldngsachse wirkender Druckbean-
spruchung einen erhdhten Anteil an quer zur Beanspruchungsrichtung orientierten
Basalebenen, Zugbeanspruchung ldsst den Anteil der parallel zur Beanspruchungsrichtung
orientierten Basalebenen zunehmen (siehe Abb. 6.10). Die neben der Zwillingsverformung
ebenfalls auftretenden, das Mal} der assoziierten Versetzungsbewegungen iibersteigenden
Gleitvorgiinge stabilisieren die gebildeten Zwillinge, so dass nicht die gesamte
Zwillingsverformung reversibel ist, was durch das Vorliegen der doppelten Fasertextur
bestitigt wird. Die nach plastischer Deformation auftretende Rekristallisation verschmiert
zwar den Einfluss einzelner Zwillingslamellen an der vorliegenden Textur, wiederholte
Zwillingsbildungs- und Rekristallisationsvorgénge lassen dennoch eine in Richtung der
Zwillingsverformung tendierende, relativ homogene Textur entstehen. Trotz der mit der
Erhohung der Obertemperatur von 275 auf 290°C ansteigenden plastischen Deformation
nimmt die Schirfe der Textur wieder ab. Dieser Effekt wird einerseits durch die mit
steigender Temperatur zunehmenden Rekristallisationsvorgéinge verursacht, andererseits
findet die fiir die Zwillingsbildungsvorginge relevante plastische Dehnung aufgrund
verbesserter Gleit- und Kriechmdglichkeiten kaum in dem durch Obertemperatursteigerung

hinzugewonnenen Temperaturintervall statt.
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6.5.2.3 Eigenspannungszustand

Fiir die an den gedrehten Probenoberflichen der AZ91-Proben durchgefiihrten rontgenogra-
phischen Eigenspannungsmessungen gelten die im Zusammenhang mit den an AZ31
durchgefiihrten Eigenspannungsmessungen (Abschnitt 6.5.1.5) angesprochenen, einleitenden
Bemerkungen ebenfalls. Im Gegensatz zu der einphasigen Knetlegierung AZ31 ist im
Druckguss verarbeitetes AZ91 mehrphasig. Somit werden durch die rontgenographischen
Eigenspannungsmessungen nicht wie bei AZ31 nur speziell orientierte Korner im vom
Rontgenstrahl erfassten Volumen, sondern lediglich speziell orientierte Korner einer Phase
vermessen [160], auf die sich die hier angegebenen Eigenspannungswerte beziehen.
Andererseits sind die gegossenen Proben nicht texturiert, und die durch die Drehbehandlung
hervorgerufenen, lichtmikroskopisch sichtbaren Verformungsmerkmale erstrecken sich in den
AZ91-Proben nur bis auf einen Oberflachenabstand von ca. 10 um.

An AZ91 wurden mit CrKa-Strahlung im Gegensatz zu den AZ31-Proben Ebenen vom Typ
{1012} vermessen. Bei diesem Ebenentyp betriigt die Eindringtiefe zy von CrKo-Strahlung
(in reinem Magnesium) 13,2 um [150], so dass die Informationen der mit dieser Strahlung
durchgefiihrten Messungen im wesentlichen einer oberflichennahen Schicht von der Stéirke
der mittleren Korngrofle entstammen. Neben der aufgrund der vergleichsweise geringen
Eindringtiefe unterdurchschnittlichen Kornstatistik bewirkt der relativ kleine Beugungswinkel
(20 ~ 74°) bei der Bestimmung der oberflichennahen Eigenspannungen eine relativ grofie
Streuung, wie in Abbildung 5.53 zu erkennen ist. Mdglicherweise sind die iiber der Last-
spielzahl auftretenden Eigenspannungsidnderungen auf Wechselwirkungen zwischen
Erholungs- und Rekristallisationsprozessen, Ausscheidungs- und Uberalterungsvorgingen
und dem Verformungsverhalten bei thermisch-mechanischer Ermiidungsbeanspruchung
zuriickzufiithren. Um hierzu gesicherte Aussagen treffen zu konnen, wéren jedoch weitere,
gezielte Untersuchungen erforderlich. Bei einer kritischen Bewertung dieser Oberfldchen-
eigenspannungs-Lastspielzahl-Verldufe ergibt sich zumindest die gesicherte Aussage, dass im
arithmetischen Mittel der 350 zugrundeliegenden Eigenspannungsmessungen Eigen-
spannungen in Hohe von 60 MPa, bei einer Standardabweichung von 11,6 MPa, vorliegen.

Die mit CuKa-Strahlung an {1233}-Ebenen gemessenen Eigenspannungen beziehen sich im
wesentlichen auf eine Oberflachenschicht von der Stirke der 5-fachen mittleren Korngrofe.
Rekristallisationsvorgénge stark makroeigenspannungsbehafteter Oberflichenschichten be-
deutender Stirke wiirden in Abhéngigkeit von Obertemperatur und Lastspielzahl zeitlich
gestaffelte Eigenspannungsinderungen bewirken, tatsichlich sind die vermessenen {1233}-
Ebenen jedoch praktisch eigenspannungsfrei. Die Oberflacheneigenspannungen bewegen sich
in einem Streuband auf konstant niedrigem Niveau (arithmetischer Mittelwert von —2 MPa,
bei einer Standardabweichung von 7 MPa, sieche Abb. 5.54).

Aus der unterschiedlichen Hohe der an Ebenen vom Typ {1012} bzw. {1233} gemessenen
Oberfldcheneigenspannungen ist zu schlieBen, dass es sich bei den gemessenen Spannungen
nicht um Makroeigenspannungen, sondern um (homogene) Mikroeigenspannungen 2. Art
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handelt, die zumindest hinsichtlich der Mikrorissbildung von bedeutender Schidigungsrele-
vanz sind. Die im Vergleich zur Knetlegierung AZ31 deutlich geringeren Verdnderungen der
homogenen Eigenspannungen von AZ91 sind offenbar darauf zuriickzufiihren, dass ein ganz
erheblicher Teil der unter thermisch-mechanischer Ermiidungsbeanspruchung auftretenden
plastischen Verformung auf die aluminiumiiberséttigte Korngrenzenphase entfillt, so dass die

bevorzugt reflektionsfahigen a-Mischkristalle geringere plastische Verformung erfahren.

Die an Ebenen vom Typ {1012} gemessenen Halbwertsbreiten-Lastspielzahl-Verliufe (siche
Abb. 5.57) reprisentieren im wesentlichen das Verhalten der von der Drehbehandlung
beeinflussten Randschichten. Durch die jeweils 10 Temperaturwechsel in der Vorlaufphase
der thermisch-mechanischen Ermiidungsversuche finden in der kaltverfestigten Randschicht
mit zunehmender Obertemperatur stirker ausgeprdgte Erholungs- bzw. Rekristallisationsvor-
ginge statt, die zu einer entsprechenden Verringerung der Halbwertsbreiten fiihren. Die mit
dem ersten Lastwechsel aufgepriagte plastische Dehnung bewirkt iiber die Zunahme der
Mikroeigenspannungen einen Anstieg der Halbwertsbreiten. Besonders im Bereich kleiner
Dehnungsbetrage und niedriger Lastspielzahlen sind diese Verformungsvorgénge auch in den
gegossenen AZ91-Proben nicht vollstindig homogen, weshalb z.B. bei der mit 125°C
Obertemperatur ermiideten Probe mit dem ersten Lastwechsel an der Messstelle kein
Halbwertsbreitenanstieg einhergeht. Im weiteren Verlauf der Ermiidung bildet sich bei
Obertemperaturen von 100 bis 125°C ein Halbwertsbreitenplateau aus, das durch ein quasi
stationdres Gleichgewicht zwischen mechanisch-ermiidungsbedingter Mikroeigenspannungs-
entstehung und (thermisch bedingten) Erholungsvorgéingen gekennzeichnet ist. Wéhrend sich
dieses Plateau bei 100°C Obertemperatur bis zur Grenzlastspielzahl erstreckt, beginnt nach
dem 100. Lastwechsel der mit 125°C Obertemperatur ermiideten Probe ein Mikroeigen-
spannungsabbau, der bei hoheren Obertemperaturen bereits nach dem ersten Lastwechsel
einsetzt. Da dieser Mikroeigenspannungsabbau hauptsichlich auf in der bearbeitungsbedingt
verfestigten Randschicht ablaufende Rekristallisationsprozesse zuriickzufiihren ist, setzt er
sich bis zum Probenbruch mit abnehmender Geschwindigkeit fort. Weiterhin ist jedoch auch
ein Einfluss von Ausscheidungsvorgidngen vorhanden, der eine Verschiebung der mittleren
Interferenzlinienlage von 74,608° (N=110) im Ausgangszustand auf 74,411° bei der
gebrochenen, mit 190°C Obertemperatur ermiideten Probe bewirkt. Im Bereich der Bruch-
lastspielzahl der mit 190°C Obertemperatur beaufschlagten Proben ist der Einfluss des
mechanischen Anteils der thermisch-mechanischen Ermiidung auf die mit CrKa-Strahlung
gemessenen Halbwertsbreiten gering, da die kaltverfestigte Randschicht der rein thermisch
wechselbeanspruchten Probe nach 480 Zyklen ebenso rekristallisiert ist, wie die der bei etwas
geringerer Lastspielzahl (Ng = 402) gebrochenen Probe.

Die mit CuKa-Strahlung an Ebenen vom Typ {1233} bestimmten Halbwertsbreiten von
AZ91 (siche Abb. 5.58) sind im Vergleich zu AZ31 etwa um den Faktor 1,5 hoher. Dieser
Unterschied ist auf den (um ca. 6 Ma.-%) hoheren Aluminiumanteil zuriickzufiihren, der eine

Zunahme der heterogenen Mikroeigenspannungen bewirkt. Weiterhin bewirkt der erhohte
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Aluminiumanteil von AZ91 im Ausgangszustand eine Zunahme der mittleren
Interferenzlinienlage um ca. 0,7°. Offenbar stammt der {iiberwiegende Beitrag zur
Halbwertsbreitensteigerung von Mikroeigenspannungen, die aus der Gitterverspannung des
homogenen Mischkristalls resultieren. Wahrend sich die Halbwertsbreiten von AZ31 mit
zunehmender Lastspielzahl einer Sattigung ndhern, so nehmen sie bei AZ91 bis zum
Probenbruch ab. Zwar bewirken die wihrend der thermisch-mechanischen Ermiidung
auftretenden Rekristallisationsprozesse die Umformung des auf den Korngrenzen
lokalisierten, entarteten Eutektikums in eutektoide Korngrenzbereiche, so dass sich die
Konzentration der Legierungselemente in den {iberséttigten o-Mischkristallen deutlich
reduziert. Dennoch wird ein etwa vorhandener Konzentrationsgrenzwert bei der hier bis zu
einer Obertemperatur von 190°C aufgepridgten Beanspruchung innerhalb der Proben-
lebensdauer nicht erreicht. Dieser auf die Halbwertsbreiten-Lastspielzahl-Verldufe gestiitzte
Befund wird durch die Verschiebung der mittleren Interferenzlinienlage bestdtigt. Im Verlauf
der mit 190°C Obertemperatur durchgefiihrten thermisch-mechanischen Ermiidungsversuche
nimmt die mittlere Lage der {1233}-Interferenzlinien um ca. 0,4° ab.

Im Vergleich zu den an AZ91 mit CrKa-Strahlung bestimmten Halbwertsbreiten gibt die
hohere Eindringtiefe der CuKo-Strahlung nicht nur den Mikroeigenspannungszustand der von
der Drehbehandlung beeinflussten Randschicht wieder, es werden auch Kristallite in darunter
liegenden Bereichen erfasst. Deshalb sind die in der Vorlaufphase der thermisch-
mechanischen Ermiidungsversuche in der Randschicht auftretenden, bei CrKo-Strahlung
relativ deutlich erkennbaren Relaxations- und Rekristallisationsvorgéinge bei Messung mit
CuKoa-Strahlung stirker iiber den Messbereich verschmiert, und somit weniger deutlich
sichtbar. Die im Verlauf der Ermiidung auftretenden Halbwertsbreitendnderungen sind
prinzipiell mit den unter CrKa-Strahlung beobachteten identisch. Allerdings ist auch hier der
Einfluss der bearbeitungsbedingt bevorzugten Rekristallisation der Randschicht erkennbar.
Die Abbaugeschwindigkeit der Halbwertsbreiten nimmt z.B. bei den mit 150 und 190°C
Obertemperatur ermiideten Proben in der zweiten Hilfte der Lebensdauer bei den mit CrKao-
Strahlung durchgefiihrten Messungen aufgrund der bereits weitgehend abgeschlossenen
Randschichtrekristallisation deutlich ab.

Demgegeniiber lassen die mit CuKao-Strahlung durchgefiihrten Messungen die Rekris-
tallisations- und Ausscheidungsvorgénge des Kernbereichs der Proben erkennen. Die mit 150
bis 190°C Obertemperatur thermisch-mechanisch ermiideten Proben zeigen in den letzten ca.
96% der Lebensdauer mit konstanter Geschwindigkeit absinkende Halbwertsbreiten. Die
hierfiir ausschlaggebenden Rekristallisations- und Ausscheidungsvorgéinge des Kernbereichs
der Proben werden durch den mechanischen Anteil der thermisch-mechanischen Ermiidung
begiinstigt. Dies belegt ein Halbwertsbreitenvergleich zwischen im Temperaturbereich von
=50 bis 190°C rein thermisch (mit 480 Zyklen) bzw. bis zum Bruch (Ng =402) thermisch-
mechanisch ermiideten Proben. Wéhrend die hohere Halbwertsbreite (ca. 1,38°) bei der rein
thermisch zyklierten Probe auf die weitgehend ausbleibende Rekristallisation des
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Kernbereichs zuriickzufiihren ist, verursacht die mechanische Belastung Ausscheidungs- und
Rekristallisationsprozesse, die auch den Probenkern erfassen und somit eine (um 0,1°)
geringere Halbwertsbreite verursachen.

6.5.2.4 Rissbildung und Rissausbreitung

Unter thermisch-mechanischer Ermiidungsbeanspruchung mit Untertemperaturen von —50°C
und Obertemperaturen von bis zu 125°C erfolgt die Rissbildung an im DruckgieBverfahren
verarbeitetem AZ91 fast ausschlieBlich an Spannungsiiberhdhungen wie oberflichennahen
oder von der Oberfliche angeschnittenen Lunkern und Drehriefen, wie die Abbildungen 5.40
und 6.45 (links) zeigen. Das iiberwiegend normalspannungskontrollierte Kurzrisswachstum
erfolgt zumeist im Bereich des (iiberwiegend entarteten) Eutektikums. Die aus den relativ
kleinen Temperaturschwingbreiten resultierenden geringen Schwingbreiten der Spannungs-
intensitdt lassen das Kurzrisswachstum offenbar zum Stillstand kommen, wenn der im
Eutektikum verlaufende Kurzriss seine Wachstumsrichtung deutlich dndern oder primér
erstarrte Magnesium-Mischkristalle durchlaufen miisste (sieche Abb. 6.45, rechts). In diesem
Temperaturbereich sind die Auswirkungen der thermischen Beanspruchungskomponente auf
Rissbildung und Rissausbreitung noch nicht besonders stark ausgepriagt. Man findet deshalb
keine gravierenden Abweichungen zu dem unter isothermer Raumtemperatur-Ermiidungs-

beanspruchung beobachteten Verhalten.
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Abbildung 6.45: Rissbildung an AZ91 (polierte Langsschnitte, Langsrichtung horizontal, DIC-Kontrast).
Links: 10" Lastwechsel (T,= —50°C, T,= 100°C), rechts: gebrochene Probe (T,=-50°C, T,= 125°C).

Die mit weiterer Steigerung der Obertemperatur ebenfalls zunehmende Spannungsamplitude
bewirkt eine Zunahme der Rissdichte, da hierdurch auch in Bereichen mit geringerer Span-
nungsiiberh6hung lokal die Trennfestigkeit des Werkstoffs iiberschritten wird. Mit steigender
Obertemperatur wéchst auch der Temperaturbereich, in dem sich das Rissgeschehen vollzieht,
in Richtung hoherer Temperaturen. Der durch die Korngrenzenphase verursachte, bei isother-
mer Versuchsfiihrung oberhalb einer Temperatur von 120°C auftretende, bedeutende Festig-
keitsverlust [5] wird in den hier durchgefiihrten thermisch-mechanischen Ermiidungsversu-
chen ab 150°C Obertemperatur in einer weniger an geometrische Kerben gebundenen Riss-

ausbreitung deutlich. Wahrend bei niedrigeren Obertemperaturen z.B. im Bereich der von
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Drehriefen verursachten Spannungsiiberh6hung ein nennenswerter Anteil von transkristallin
verlaufenden Rissen beobachtet wird, fiihrt der Festigkeitsabfall der Korngrenzenphase bei
einer Obertemperatur von 150°C dazu, dass die Risse schon an der Probenoberfliche im
wesentlichen dem Verlauf der Korngrenzenphase folgen, wie der Vergleich der auf den ent-

sprechenden Probenmantelfldchen entstandenen Rissstruktur zeigt (siche Abb. 5.40).

Hohere Obertemperaturen bewirken bis zu einer Temperatur von ca. 225°C noch keine
grundsitzliche Anderung des Rissausbreitungsverhaltens. Der Vergleich der in Abbildung
6.46 dargestellten Nebenrisse, die unter thermisch-mechanischer Ermiidungsbeanspruchung
mit etwa gleichen Obertemperaturen (190 bzw. 200°C), jedoch mit unterschiedlichen
Untertemperaturen (—50 bzw. 50°C) entstanden sind, ldsst prinzipiell dhnliche Rissverldufe
erkennen. Die Rissausbreitung erfolgt gemischt, d.h. sowohl inter- als auch transkristallin.
Generell bewirkt die kleinere Temperaturschwingbreite der mit 200°C Obertemperatur
durchgefiihrten Versuche einen etwas ebeneren Rissverlauf, der auf einen hoheren Anteil an
transkristalliner Rissausbreitung zuriickzufiihren ist. Im Laufe der Probenlebensdauer erfahren
die rissspitzennahen Bereiche der dargestellten Nebenrisse charakteristische Anderungen der
Belastung. Wahrend sich die auftretende Dehnung im Bereich geringer Risstiefen (bis ca.
50 um) auf relativ viele Risse verteilt, konzentriert sie sich mit wachsender Risstiefe nur noch
auf wenige Risse. Gegen Ende der Probenlebensdauer werden die hier gezeigten Nebenrisse
in zunehmender Weise durch den Hauptriss entlastet. Somit steigt die Belastung der
rissspitzennahen Bereiche mit zunehmender Rissldnge zundchst auf ein Maximum, um dann
wieder abzusinken. In vergleichbarer Art dndert sich auch die Ausdehnung der
hochbeanspruchten Zone in der Umgebung der Rissspitze. Die Wechselwirkung zwischen der
KorngroBe und der GroBe dieser Zone fiihrt zunédchst zu einem relativ hohen Anteil
transkristalliner Rissausbreitung. Bei mittlerer Risslinge nimmt die Ungleichformigkeit der
Rissflanken zu. Dies steht nur scheinbar im Widerspruch zu Untersuchungen [165], in denen
mit wachsender Ausdehnung der zyklischen plastischen Zone eine Homogenisierung der
Gleitverteilung gefunden wurde. Dieses fiir Werkstoffe mit einer hohen Zahl aktiver
Gleitsysteme giiltige Verhalten tritt bei der untersuchten Magnesiumgusslegierung in den
Hintergrund. In diesem Bereich umfasst die plastische Zone offenbar den Bereich mehrerer
Kristallite, so dass zunéchst giinstig orientierte Korngrenzenabschnitte aufreilen kénnen. Die
eigenstindig entstehenden Mikrorisse eilen dem Hauptriss voraus und bewirken
Lastumlagerungen in der Umgebung der Rissspitze. Hierdurch wird die Belastbarkeit auch in
weniger giinstig orientierten Korngrenzbereichen iiberschritten. Man beobachtet in diesem
Bereich deshalb fast ausschlieBlich interkristalline Rissausbreitung. Gegen Ende der
Probenlebensdauer ist die Grofle der plastischen Zone so weit zuriickgegangen, dass wieder

ein erheblicher Teil der Rissausbreitung transkristallin erfolgt.

Die bei hoheren Temperaturen zusétzlich zur Basalgleitung aktiven Gleitsysteme vom Typ
{11011<1120>, {1122}<1123> sowie {1100}<1120> fithren bei thermisch-mechanischer

Ermiidungsbeanspruchung mit 250°C Obertemperatur zu einer relativ. homogenen
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Plastizierung der Probenmessstrecke. Die in den Zughalbzyklen erfolgende Rissbildung geht
dabei von Lunkern und iiberdurchschnittlich groBen, relativ spréden Mg;;Al -
Ausscheidungen aus, die bei der plastischen Verformung der duktilen, aus Magnesium-
Mischkristallen gebildeten Matrix gebrochen sind, wie Abbildung 6.47 (rechts) zeigt.
Aufgrund der hohen Anzahl bevorzugter Rissentstehungsorte entsteht eine ebenfalls relativ
homogene Rissverteilung, wie die in Abbildung 6.47 oben links gezeigte, polierte Proben-
langsschnittfliche erkennen ldsst. Bei den an AZ91 mit Obertemperaturen iiber 225°C
durchgefiihrten thermisch-mechanischen Ermiidungsversuchen erfolgt der Probenbruch somit
nicht durch die Ausbreitung eines bevorzugt wachsenden Risses, sondern durch Koaleszenz

nahezu homogen {iber die Probenmessstrecke verteilter Risse.

Abbildung 6.46: Risse an unter thermisch-mechanischer
Ermiidungsbeanspruchung gebrochenen AZ91-Proben
(polierte Langsschnitte, DIC-Kontrast).

Probenléngs- und Belastungsrichtung horizontal.

Links: T,=-50°C, T,= 190°C,

rechts: T,= 50°C, T,=200°C.
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Abbildung 6.47: Risse an einer unter thermisch-mechanischer Ermiidungsbeanspruchung gebrochenen
AZ91-Probe (T,= 50°C, T,=250°C), DIC-Kontrast.
Links: polierte Langsschnitte, Probenldngs- und Belastungsrichtung horizontal, rechts: geétzte Querschnitte.
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6.6 Ermiidungslebensdauer und Schidigungsparameter

6.6.1 Thermisch-mechanische Ermiidungsversuche mit —50°C Untertemperatur

Wie in Abschnitt 5.1.1.7 gezeigt, lassen sich die Lebensdauern der bei thermisch-mechani-
scher Ermiidungsbeanspruchung mit —50°C Untertemperatur gebrochenen AZ31- und AZ91-
Proben (Abb. 5.20) in halblogarithmischer Auftragung in Abhdngigkeit von der Ober-
temperatur fir jeden Werkstoff durch jeweils eine Gerade abbilden. Da sich bei der hier
untersuchten thermisch-mechanischen Ermiidung im Obertemperaturbereich von 125 bis
190°C keine deutliche Anderung der wesentlichen Schiidigungsmechanismen vollzieht, stellt
die Obertemperatur, bzw. die von ihr abhdngige Temperaturschwingbreite ein eindeutiges

Merkmal zur Charakterisierung der Lebensdauer dar.

Die sich bei der untersuchten out-of-phase-Beanspruchung iiber den iiberwiegenden Teil der
Lebensdauer erstreckenden Mittelspannungen sind generell durch die Temperaturschwing-
breite und den Werkstoffwiderstand gegen plastische Verformung bei Obertemperatur
bestimmt. Hinsichtlich des Aufbaus stabiler Mittelspannungen iiberwiegt die Wirkung der mit
steigender Obertemperatur zunehmenden Temperaturschwingbreite die des gleichzeitig nach-
lassenden Werkstoffwiderstands. Man beobachtet deshalb mit steigender Temperaturschwing-
breite zunehmende Mittelspannungen (siehe Abb. 5.3, 5.6, 5.9 und 5.12). Dies gilt auch fiir
den tiiberwiegenden Lebensdaueranteil der bei Obertemperatur begonnenen Versuche,
allerdings mit Ausnahme der frithen Versuchsphase. Dort dominiert der (fiir alle Ober-
temperaturen von 100 bis 190°C nahezu einheitliche) Werkstoffwiderstand gegen plastische
(Zug-) Verformung bei —50°C Untertemperatur, so dass zundchst nur kleine Unterschiede der
Mittelspannungen auftreten (Abb. 5.15 und 5.18).

Die aus den unterschiedlichen Anfangsbedingungen (Versuchsstart bei Unter- Mittel- oder
Obertemperatur, siche Abb. 4.4) resultierenden, unterschiedlichen Mittelspannungen haben
sich im Bereich mittlerer und hoher Temperaturschwingbreiten innerhalb eines Bruchteils der
Lebensdauer auf werkstoff- und belastungstypische, einheitliche Werte stabilisiert, wie das in
Abbildung 6.48 gezeigte Beispiel belegt. Die sich einstellenden Mittelspannungen stellen
somit eine typische Systemantwort auf die aus der Temperaturschwingbreite resultierenden

Belastung dar.

Bekanntlich erfolgt die Rissbildung in einer fritheren Versuchsphase, als die Makroriss-
ausbreitung. Demnach sollte Erstere stirker von den besonders zu Versuchsbeginn unter-
schiedlichen Mittelspannungen beeinflusst werden. Tatséchlich lieB sich ein derartiger
Einfluss kaum beobachten. Den Mittelspannungen sind deutlich messbare Mikroeigen-
spannungen iiberlagert (siche Abschnitt 5.4.4). Da diese Messungen jedoch nur Auskunft iiber
einen integralen Spannungswert geben, wird die tatsdchliche Hohe lokal vorliegender
Spannungsspitzen, in deren Umgebung die Rissbildung bevorzugt erfolgt [166], nicht

erkennbar. Offenbar wird somit der Einfluss der Mittelspannungen durch lokal vorliegende
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Spannungsspitzen weitgehend abgeschwicht. Zum Zeitpunkt des Einsetzens der auf Mittel-
spannungen sensibel reagierenden Makrorissausbreitung sind diese bereits weitgehend abge-
baut. Eine deutliche Abhédngigkeit der Lebensdauer von den Anfangsbedingungen ist deshalb
nicht erkennbar. Zwar sind die unterschiedlichen Mittelspannungen im Bereich kleiner Ober-
temperaturen stabiler, so dass hierbei deutlichere Auswirkungen auf die Lebensdauer zu
erwarten wiren. Diese werden jedoch in den Versuchen nicht erkennbar, da die Bruchlast-
spielzahl dieser Proben die Grenzlastspielzahl von 10* Lastwechseln iibersteigt.

75
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—e— Obertemperatur =—e—
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Mittelspannung [MPa]
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Lastspielzahl [-]

Abbildung 6.48: Mittelspannungen bei thermisch-mechanischer Ermiidung im Temperaturbereich von —50 bis
190°C als Funktion der Lastspielzahl.

Wie bereits erwihnt, vollziehen sich bei der hier untersuchten thermisch-mechanischen Ermii-
dung im Obertemperaturbereich von 125 bis 190°C keine deutliche Anderung der wesentlich-
en Schadigungsmechanismen. Deshalb ist es nicht verwunderlich, dass sich die plastischen
Dehnungsamplituden bei halber Bruchlastspielzahl, die den Einfluss von Mittelspannungen
zumindest teilweise wiedergeben, gemif3 der Coffin-Manson-Auftragung iiber dem Logarith-
mus der Bruchlastspielzahl als Geraden darstellen (sieche Abb. 6.49). Der parallele Verlauf
dieser Geraden bestitigt, dass in diesem Temperaturbereich trotz unterschiedlicher Gefligezu-
stinde bei beiden Werkstoffen dhnliche Lebensdaueranteile zur Bildung ausbreitungsfahiger
(Makro-) Risse erforderlich sind.

Da die Mittelspannungen keinen frei wihlbaren Versuchsparameter, sondern eine von der
Obertemperatur (und bei der hier konstanten Untertemperatur ebenfalls obertemperatur-
abhéngigen Temperaturschwingbreite) abhingige Grofle darstellen, lassen sich die bei halber
Bruchlastspielzahl bestimmten Werte fiir die elastische Dehnungsamplitude, trotz
unterschiedlicher Mittelspannungen, geméf der Basquin-Auftragung, ebenfalls als Geraden
darstellen (Abb. 6.49).
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Die zur Beriicksichtigung von Mittelspannungseinfliissen geschaffenen Darstellungsweisen
nach Smith, Watson und Topper (Pswr) (Abb. 6.50) sowie nach Ostergren (Post) (Abb. 6.51)
sind unter diesen Umstinden natiirlich ebenfalls geeignet, die Lebensdauerwerte durch

Geraden wiederzugeben.
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Abbildung 6.49: Bruchlastspielzahlen bei thermisch-mechanischer Ermiidung mit —50°C Untertemperatur als
Funktionen der elastischen und plastischen Dehnungsamplitude (Ellipsen kennzeichnen Durchléufer).
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Abbildung 6.50: Bruchlastspielzahlen bei thermisch-mechanischer Ermiidung mit —50°C Untertemperatur als
Funktion des Schiddigungsparameters nach Smith, Watson und Topper (Pswr) bei halber Bruchlastspielzahl
(Ellipsen kennzeichnen Durchldufer).
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Abbildung 6.51: Bruchlastspielzahlen bei thermisch-mechanischer Ermiidung mit —50°C Untertemperatur als
Funktion des Schddigungsparameters nach Ostergren (Posr) bei halber Bruchlastspielzahl (Ellipsen kenn-
zeichnen Durchlaufer).

6.6.2 Thermisch-mechanische Ermiidungsversuche mit 50°C Untertemperatur

Fiir thermisch-mechanische Ermiidung mit 50°C Untertemperatur ist die Lebensdauer von
AZ31 im Lg(Np) - T,-Diagramm, verglichen mit den Werten bei Ermiidung mit —50°C Unter-
temperatur, weniger prizise durch eine Gerade abzubilden, wie das in Abbildung 6.52
gezeigte Beispiel (diinne rote Linie) belegt. Hier bietet sich die Approximation durch zwei
Geraden an, wobei eine fiir den Obertemperaturbereich von 200 bis 250°C, die andere
dagegen fiir das Obertemperaturintervall von 250 bis 290°C gilt.
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Abbildung 6.52: Bruchlastspielzahlen bei thermisch-mechanischer Hochtemperaturermiidung als Funktion von
Obertemperatur und Temperaturschwingbreite.
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Die Zweiteilung der Lebensdauerbereiche der AZ31-Proben ist auf einen Wechsel der maB-
geblichen Schiadigungsmechanismen zuriickzufiihren. Beginnend ab einer Obertemperatur
von 250°C beobachtet man eine in Abschnitt 5.4.2.2 beschriebene Konzentrationen der Risse
unter 30° zur Probenlidngsachse, die sich besonders lebensdauermindernd fiir 275 und 290°C
Obertemperatur auswirkt. Ursache ist die oberhalb einer Temperatur von etwa 225°C
einsetzende c+a-Pyramidalgleitung, die sich bevorzugt in verzwillingtem Gefiige vollzieht.

Fiir beide Werkstoffe gelingt eine sinnvolle Darstellung der Probenlebensdauern geméaf3 der
Coffin-Manson-Auftragung (Abb. 6.53). Der bei 250°C Obertemperatur an AZ31-Proben be-
obachtete Wechsel der Rissausbreitungsmechanismen ist zwar auch in dieser Darstellung er-
kennbar, aufgrund des mit zunehmender Obertemperatur nachlassenden Verformungswider-
stands steigt die plastische Dehnungsamplitude jedoch iiberproportional stark an, so dass der
Wechsel in dieser Darstellung weniger stark in Erscheinung tritt. Bei AZ91 tritt im hier unter-
suchten Temperaturbereich ein derartiger Wechsel der Schiadigungsmechanismen nicht auf,
da das Rissgeschehen maBigeblich durch die mit zunehmender Obertemperatur ,,erweichende
Korngrenzenphase bestimmt wird, wodurch sich das Stadium der Bildung ausbreitungsfahiger
Risse stark verkiirzt. Die Coffin-Manson-Gerade von AZ91 fallt deshalb weniger stark ab.

Die mit zunehmender Obertemperatur ansteigenden Temperaturschwingbreiten bewirken bei
beiden untersuchten Werkstoffen bis zu einer Obertemperatur von 250°C ansteigende elasti-
sche Dehnungsamplituden. Bei hoheren Obertemperaturen iiberwiegt die Wirkung des mit zu-
nehmender Temperatur nachlassenden Verformungswiderstands den Anstieg der Temperatur-
schwingbreite, so dass die elastische Dehnungsamplitude trotz zunehmender Obertemperatur
abnimmt. Eine sinnvolle Lebensdauerabschitzung nach der Basquin-Auftragung ist deshalb
nur bis zu einer Obertemperatur von 250°C mdglich, wie in Abbildung 6.53 gezeigt ist.
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Abbildung 6.53: Bruchlastspielzahlen bei thermisch-mechanischer Ermiidung mit 50°C Untertemperatur als
Funktionen der elastischen und plastischen Dehnungsamplitude.
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Von den hier verwendeten, zur Beriicksichtigung von Mittelspannungseinfliissen geschaffen-
en Darstellungsweisen eignet sich der Schiadigungsparameter nach Smith, Watson und Topper
(Pswt) (Abb. 6.54) ebenfalls zur Lebensdauerabschitzung bis zu einer Obertemperatur von
250°C. Bei dariiber liegenden Obertemperaturen bleibt die Totaldehnungsamplitude €,; trotz
zunehmender plastischer Dehnungsamplitude praktisch konstant, wie der Abbildung 6.53 zu
entnehmen ist (€. = €ap T €ael). Bel sich kaum verdndernden Spannungsamplituden und
Mittelspannungen kann der Schadigungsparameter Pswr die aus Obertemperaturdnderungen

resultierenden Verdnderungen der Lebensdauer jedoch nicht wiedergeben.
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Abbildung 6.54: Bruchlastspielzahlen bei thermisch-mechanischer Ermiidung mit 50°C Untertemperatur als
Funktion des Schiadigungsparameters nach Smith, Watson und Topper (Pswr) bei halber Bruchlastspielzahl.
Offenbar wird der schidigende Einfluss von Mittelspannungen und elastischen Dehnungsan-
teilen bei der Darstellung der Lebensdauerwerte nach dem Schidigungsparameter Pswr fiir
die hier vorliegenden Beanspruchungen iiberbewertet. Im Gegensatz dazu werden durch den
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Abbildung 6.55: Flachen zur Berechnung der Werte fiir die
Schiadigungsparameter nach Smith, Watson und Topper
(Pswt) sowie nach Ostergren (Pogt).
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Wie bei den mit —50°C Untertemperatur durchgefiihrten thermisch-mechanischen Ermii-
dungsversuchen ergeben sich auch fiir die iiber der Bruchlastspielzahl der mit 50°C Unter-
temperatur durchgefiihrten Versuche aufgetragenen Posr-Werte filir beide Werkstoffe jeweils
parallel verlaufende Geraden, welche die unterschiedliche Belastbarkeit der Magnesiumlegie-
rungen wiedergeben. Im Gegensatz zum Schidigungsparameter nach Smith, Watson und Top-
per, der die Schidigungswirkung der elastischen Dehnung fiir den vorliegenden Fall offenbar
iiberbewertet, ist die Darstellung nach Ostergren gut geeignet, die wechselnden Schiadigungs-
anteile aus plastischer Dehnung und Mittelspannung in geeigneter Gewichtung zu bewerten

(vgl. Abb. 6.56 und 6.57).
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Abbildung 6.56: Bruchlastspielzahlen bei thermisch-mechanischer Ermiidung mit 50°C Untertemperatur als

Funktion des Schiadigungsparameters nach Ostergren (Pogr) bei halber Bruchlastspielzahl.
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Abbildung 6.57: Abhéngigkeit der Bruchlastspielzahl von dem Schadigungsparameter nach Ostergren (Pogt) bei

halber Bruchlastspielzahl unter thermisch-mechanischer Ermiidung.
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7 Zusammenfassung

In der vorliegenden Arbeit wird das Ermiidungsverhalten von zwei Magnesiumbasis-
legierungen unter thermisch-mechanischer out-of-phase Beanspruchung untersucht und
diskutiert. Die hierzu durchgefiihrten Versuche werden unter vollstindiger Behinderung der
thermischen Ausdehnung durchgefiihrt, so dass der von der Priifmaschine aufgeprigte
mechanische Totaldehnungsbetrag der thermischen Dehnung der Probe entspricht. Die
Temperaturschwingbreite der Versuche liegt zwischen 150 und 240°C, bei Untertemperaturen
von —50 bzw. 50°C. Als Versuchswerkstoffe dienen zwei technisch interessante Magnesium-
legierungen mit ausgepragt unterschiedlichen Eigenschaften. Dabei handelt es sich um die
durch Warmwalzen stark texturierte Knetlegierung AZ31 und die Gusslegierung AZ91, mit

einer fiir die Verarbeitung im Vakuum-Druckguss typischen Mikrostruktur.

In Ergdnzung dieser Versuche wird das Verhalten der Versuchswerkstoffe unter quasi-
statischer Zug- und Druckbeanspruchung, sowie das Relaxationsverhalten unter Zug- bzw.
Druckbeanspruchung, iiber den gesamten Temperaturbereich der thermisch mechanischen

Ermiidungsversuche untersucht.
Die Untersuchungen fiihrten zu folgenden Ergebnissen:

e Bereits die bei thermisch-mechanischer Ermiidungsbeanspruchung im ersten Lastwechsel
auftretenden Nennspannungen weichen von den bei entsprechender Temperatur in
quasistatischen Versuchen fiir die gleiche plastische Dehnung gemessenen Werten ab.
Quasistatische, isotherme Belastung wird von Mechanismen bestimmt, die fiir bestimmte
Temperaturbereiche und Verformungszustinde charakteristisch sind. Demgegeniiber
verursachen Wechselwirkungen zwischen verschiedenen Verformungs-, Erholungs- und
Rekristallisationsprozessen, die bei thermisch-mechanischer Ermiidungsbeanspruchung

temperaturabhédngig gestaffelt ablaufen, die beobachteten Abweichungen.

e Die durch Zwillingsbildung verursachte Verformungsasymmetrie tritt an texturiertem
AZ31 auch unter thermisch-mechanischer Ermiidungsbeanspruchung auf. Bei Umkehr der
Belastungsrichtung ist sie unter bestimmten Bedingungen weitgehend reversibel. Die
Hohe der plastischen Verformung der a-Mischkristalle von AZ91 ist unter thermisch-
mechanischer Ermiidungsbeanspruchung aufgrund der ,,abschirmenden® Wirkung der
aluminiumiibersittigten Korngrenzenphase geringer, als an AZ31. Deshalb werden an
AZ91 nur relativ wenige Verformungszwillinge und kaum auf kristallographisches
Gleiten zuriickzufiihrende Atzfiguren beobachtet.

e Die thermisch-mechanische Ermiidungsbeanspruchung fiihrt bereits bei Obertemperaturen
von 100°C zu Rekristallisationsvorgdngen. An AZ31 betrifft die Rekristallisation
bevorzugt verzwillingte Bereiche mit entsprechend hoher Versetzungsdichte, bei AZ91

rekristallisiert zunichst die aluminiumiibersittigte Korngrenzenphase.
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e Bis zu einer Obertemperatur von 225°C wird die Bildung von Ausscheidungen der v-
Phase (Mg;7Al;,) beobachtet. Bei geringeren Obertemperaturen beschrinkt sich diese auf
die Korngrenzen, bei hoheren Temperaturen entstehen diskontinuierliche Aus-
scheidungen, entsprechend einer eutektoiden Reaktion. Obertemperaturen ab 250°C
filhren bei AZ31 zu einer Auflésung etwa vorhandener Ausscheidungen, bei AZ91
dariiber hinaus zu einer allméhlichen Einformung der Mg;;Alj,-Phase des entarteten
Eutektikums des Gussgefiiges.

e Thermisch-mechanische Ermiidungsbeanspruchung der texturierten Knetlegierung AZ31
fiihrt bei Obertemperaturen ab 175°C zu deutlichen Verdnderungen der Ausgangstextur.
Einerseits findet das bekannte, unter Druckbeanspruchung zu erwartende Umklappen des
Ausgangsgefiiges in Zwillingsposition statt, das zur Abschwéichung der Ausgangstextur
fithrt. Dartiber hinaus wird eine Verschiarfung der Ausgangstextur beobachtet, die auf
wiederholte Rekristallisation mit nachfolgender Zwillingsbildung unter in Walzrichtung

angreifender Zugbeanspruchung zuriickzufiihren ist.

e Die im Ausgangszustand mit regelloser Kristallorientierung vorliegende Gusslegierung
AZ91 lasst nach thermisch-mechanischer Ermiidung mit Obertemperaturen ab 225°C eine
doppelte Fasertextur der Basalebenen erkennen, die durch sowohl unter Zug- als auch

unter Druckbeanspruchung ablaufende Zwillingsbildung verursacht wird.

e Durch rontgenographische Eigenspannungsmessungen werden homogene Mikro-
eigenspannungen von iiber 80 MPa nachgewiesen. Die Mikroeigenspannungen werden in
AZ31 von thermisch-mechanischer Ermiidungsbeanspruchung in charakteristischer Weise
verdndert, in AZ91 jedoch kaum beeinflusst. Ursdchlich hierfiir ist die abschirmende
Wirkung der aluminiumiiberséttigten Korngrenzenphase von AZ91, welche die a-Misch-
kristalle geringere plastische Verformung erfahren lésst. Die Verdnderungen der durch
Messung der Interferenzlinien-Halbwertsbreiten charakterisierten heterogenen Mikro-
eigenspannungen spiegeln die wihrend der thermisch-mechanischen Ermiidungs-
beanspruchung auftretenden Verformungs-, Erholungs- und Rekristallisations- sowie

Ausscheidungsprozesse wieder.

e Unter thermisch-mechanischer Ermiidungsbeanspruchung vollzieht sich die Rissbildung
bei AZ31 bevorzugt im Bereich von Zwillingsbéndern. Die Rissausbreitung erfolgt bis zu
einer Obertemperatur von 225°C vorwiegend normalspannungsgesteuert, quer zur
Beanspruchungsrichtung. Aufgrund der Aktivitit des pyramidalen c+a-Gleitsystems
erfolgen Rissbildung und Rissausbreitung bei hoherer Obertemperatur schub-
spannungsgesteuert in verzwillingten Bereichen, wobei die Risse unter einem Winkel von

ca. 30° zur Belastungsrichtung auftreten.

e An AZ91 erfolgt die Rissbildung bei thermisch-mechanischer Ermiidung mit niedrigeren
Obertemperaturen im Bereich von Spannungsiiberhéhungen wie Drehriefen und ober-

flichennahen Lunkern. Mikrostrukturell kurze Risse wachsen fast ausschlie8lich normal-
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spannungsgesteuert, in den aluminiumiibersittigten Korngrenzbereichen. Kurze Risse
kommen bei dem Ubergang auf die primir erstarrten Mg-Mischkristalle oftmals zum
Stillstand, ansonsten erfolgt die Rissausbreitung gemischt. Generell vollzieht sich die
Makrorissausbreitung an AZ91 mit hoherer Geschwindigkeit, als an AZ31. Thermisch-
mechanische Ermiidungsbeanspruchung mit Obertemperaturen ab 250°C bewirkt eine
nahezu gleichmifig iiber die Probenmessstrecke verteilte Rissbildung an Lunkern und
Mg;7Al,-Ausscheidungen, die zu einer globalen Gefiigeauflockerung fiihrt. Die
Makrorissausbreitung erfolgt dann wunter Koaleszenz dieser Risse, {iiberwiegend

interkristallin.

e Die Abhingigkeit der Lebensdauer von der thermisch-mechanischen Ermiidungs-
beanspruchung kann bei einer Untertemperatur von —50°C bis zu einer Obertemperatur
von 190°C sowohl durch die Temperaturschwingbreite, als auch durch die plastische
(Coffin-Manson-Beziehung) und die elastische Dehnungsamplitude (Basquin-Beziehung)
dargestellt werden. Fiir gleiche Werkstoffe und Obertemperaturen ergeben sich,

unabhingig von der Variation der Anfangsbedingungen, einheitliche Bruchlastspielzahlen.

e Fir Beanspruchungen mit 50°C Untertemperatur treten fiir beide Werkstoffe
unterschiedliche Mechanismen von Rissbildung und Rissausbreitung in Erscheinung. Die
mit oberhalb von ca. 225°C einsetzenden, zusétzlichen Gleitsysteme bewirken deutlich
nachlassende elastische Spannungsamplituden. Deshalb ldsst sich die Lebensdauer bei
Temperaturen oberhalb von 250°C weder durch die Basquin-Beziehung, noch durch den
Schadigungsparameter Pgwr darstellen. Da bei AZ31 mit 250°C Obertemperatur der
dominierende Mechanismus der Rissbildung und Rissausbreitung wechselt, gelingt die
Darstellung der Lebensdauern anhand der Obertemperatur nur mittels zweier Geraden.
Optimal geeignet ist der Schiadigungsparameter nach Ostergren, der die Lebensdauern
beider Werkstoffe fiir einheitliche Untertemperaturen iiber dem Logarithmus der

Bruchlastspielzahl in Form paralleler Geraden wiedergibt.

e Unter quasistatischer Zug- bzw. Druckbelastung wird in Abhéingigkeit von der
Temperatur unterschiedliches Verformungsverhalten beobachtet: Die einem stark
texturierten, gewalzten AZ31-Blech entnommenen Proben zeigen unter in Walzrichtung
angreifender Druckbelastung die bekannte Zwillingsbildung. Bis zu einer Versuchs-
temperatur von 150°C verzwillingen hierbei kollektiv mehrere benachbarte Kristallite,
wobei diese Prozesse in den Nennspannung-Totaldehnung- bzw. Nennspannung-Zeit-
Verlaufen charakteristische Spannungsschwankungen verursachen. Diese lassen neben der
GroBenordnung des Volumens der verzwillingten Bereiche auf Mikroeigenspannungs-
bildung, auf Relaxations- und Kriechprozesse schlieen, die sich durch einfache Feder-
Déampfer-Modelle interpretieren lassen. Unter in Walzrichtung angreifender Zugbelastung
erfolgt dagegen keine kollektive Zwillingsbildung, wodurch die 0,2%-Dehngrenze im

Temperaturbereich von —50 bis 50°C den Betrag der 0,2%-Quetschgrenze um mehr als
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50% tbersteigt. Aufgrund verbesserter Moglichkeiten zu kristallographischem Gleiten
haben sich die Verformungswiderstinde unter Zug- und Druckbeanspruchung bei einer

Temperatur von 150°C weitgehend angeglichen.

e Die gegossenen AZ91-Proben zeigen aufgrund der Richtungsabhéingigkeit der
Zwillingsbildung trotz ihrer statistisch regellosen Kristallorientierung ebenfalls
richtungsabhingiges, quasistatisches Verformungsverhalten. Die Zwillingsbildung setzt
bei Raumtemperatur unter Zugbeanspruchung bei kleineren Nennspannungsbetrigen ein,
als unter Druckbeanspruchung. Gleichzeitig treten unter Druckbeanspruchung hdhere
Anteile an Zwillingsverformung auf. Bei hoheren Totaldehnungsbetrigen wird das
Verfestigungsverhalten aufgrund der durch die Zwillingsbildung verdnderten Mikro-
struktur deutlich beeinflusst. Bei Temperaturen von etwa 200°C liegen auch bei AZ91

nahezu identische Betrdge der 0,2%-Dehn- und 0,2%-Quetschgrenze vor.

e Das Relaxationsverhalten der untersuchten Magnesiumwerkstoffe hingt stark von der
Temperatur, besonders im Temperaturbereichen zwischen Raumtemperatur und 150°C
auch von der Textur und der vorangegangenen Beanspruchung ab. Die aus den Versuchen
ermittelten Aktivierungsenergien deuten bei 290°C und hohen Druckspannungen auf
Versetzungsklettern hin, ansonsten bestimmt die Korngrenzen- und die Versetzungskern-
diffusion den Relaxationsprozess. Fiir 50%-igen Nennspannungsabbau im Temperatur-
bereich von 150 bis 290°C liegen die entsprechenden Aktivierungsenergien zwischen 0,72
und 0,75 eV. Bei darunter liegenden Temperaturen bzw. geringerem Nennspannungs-
abbau fiihrt die Relaxation unterschiedlicher Mikroeigenspannungszustinde zu scheinbar
geringeren Aktivierungsenergien. Die kleinsten scheinbaren Aktivierungsenergien wurden
hierbei an praktisch zwillingsfreiem Geflige beobachtet, da die Relaxation derartiger
Mikroeigenspannungszustinde die geringste Auswirkung auf die Nennspannungen zeigt.
Ein bedeutender Einfluss der chemischen Zusammensetzung der Werkstoffe auf das

Relaxationsverhalten konnte nicht festgestellt werden.
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