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“Crystals are like people:
it is the defects in them which

tend to make them interesting!”

Colin J. Humphreys
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Kurzfassung

Zur Optimierung der Herstellung von Bauteilen aus Aluminium-Knetlegierungen haben sich
in der Industrie computergestiitzte Simulationen ganzer Prozessketten etabliert. Eine Voraus-
setzung der Prozessmodellierung sind physikalisch basierte Werkstoffmodelle, welche
ablaufende Ver- und Entfestigungsvorgange bei plastischer Verformung auf Basis der Mikro-
strukturentwicklung beschreiben konnen. Da das Festigkeits- und Fliefsverhalten durch die
Gesamtheit der mikrostrukturellen Gegebenheiten bestimmt wird, ergeben sich bei der
Modellierung verschiedene Schwierigkeiten. Insbesondere die Interpretation experimenteller
Daten, auf denen die Werkstoffmodelle basieren, ist herausfordernd, da wirkende Verfesti-
gungsmechanismen oftmals nicht entkoppelt voneinander untersucht werden kénnen. Auch
die Charakterisierung des temperatur- und dehnratenabhangigen Fliefsverhaltens meta-
stabiler Werkstoffzustdnde stellt eine grofie Herausforderung dar. Fiir eine grundlegende
Modellierung des Fliefiverhaltens bedarf es Kenntnisse, die iiber den heutigen Stand der
Technik hinausgehen.

Die vorliegende Arbeit soll dazu beitragen, bestehende Kenntnisliicken zur Wirkweise der
Hauptlegierungselemente in Al-Mg-Si-Knetlegierungen auf das Festigkeits- und Fliefsver-
halten zu schlieSen. Dafiir wurde eine Methodik entwickelt, die mechanische Werkstoff-
priifungen an definierten, metastabilen Werkstoffzustinden unter variierenden Umform-
bedingungen ermdglicht. Um den Einfluss der Hauptlegierungselemente besser beurteilen zu
konnen, erfolgten die experimentellen Untersuchungen an verschiedenen bindren (Al-Mg,
Al-Si) Modelllegierungen mit systematischer Variation der Legierungsgehalte und an einer
terndren Al-Mg-Si-Legierung.

Da eine genaue Kenntnis der Mikrostruktur mechanisch gepriifter Werkstoffzustande von
wesentlicher Bedeutung ist, wurden umfassende Untersuchungen zur Mikrostrukturentwick-
lung der Modelllegierungen durchgefiihrt. Neben thermischen Analysen mittels Differential
Scanning Calorimetry (DSC) wurden Gefiligeanalysen mittels Licht- und Elektronenmikros-
kopie sowie energiedispersiver Rontgenspektroskopie (EDX/EDS) vorgenommen. Fiir die
Bestimmung geloster Fremdatomkonzentrationen im Al-Mischkristall wurden dartiber
hinaus Experimente mit Atomsondentomografie (APT) und elektrische Widerstands-
messungen durchgefiihrt.

Die Charakterisierung des FliefSverhaltens erfolgte systematisch durch thermomechanische
Analysen (TMA) an unterkiihlten Werkstoffzustanden iiber einen weiten Temperatur- und
Dehnratenbereich. Auf Grundlage der durch Mikrostrukturuntersuchungen gewonnenen
Informationen wurden die relevanten Einflussgrofien interpretiert. Diese Vorgehensweise
ermoglicht eine detaillierte Beschreibung des FliefSverhaltens in Korrelation zur Mikrostruktur
der Werkstoffe und zu den Umformbedingungen. Zugleich wurde eine umfangreiche experi-

mentelle Datenbasis fiir eine FlieSkurvenmodellierung von Al-Mg-Si-Legierungen geschaffen.






Abstract

Computer-aided simulations of entire process chains have become established in the industry
to optimize the production of components made of wrought aluminium alloys. A requirement
for process modelling are physically based material models, which can describe the course of
hardening and softening processes during plastic deformation on the basis of microstructure
development. Since the overall strength and flow characteristics are determined by the totality
of microstructural features, various difficulties arise with regard to modelling. In particular,
the interpretation of experimental data on which the material models are based is challenging.
The difficulty lies in the experimental separation of effects caused by active strengthening
mechanisms. Further, the characterisation of the temperature and strain-rate dependent flow
behaviour of metastable material states is a major challenge. For a fundamental work
hardening model, information that goes beyond the current state of knowledge is required.
The present work wants to contribute to close existing knowledge gaps on the influence of the
main alloying elements in Al-Mg-Si wrought alloys on the materials strength and flow
behaviour. For this purpose, a methodology has been developed that enables mechanical
material testing on defined, metastable material states under varying deformation conditions.
In order to better assess the influence of the main alloying elements, experimental investi-
gations were carried out on various binary (Al-Mg, Al-Si) model alloys with a systematic
variation of the alloy contents and on a ternary Al-Mg-Si alloy.

Since precise knowledge on the microstructure of mechanically tested material states is of
essential importance, comprehensive investigations were carried out concerning the
microstructure development of the model alloys. In addition to thermal analyses by means of
differential scanning calorimetry (DSC), microstructural analyses were carried out applying
light and electron microscopy as well as energy dispersive X-ray spectroscopy (EDX/EDS).
Furthermore, atom probe tomography (APT) and electrical resistivity measurements were
carried out for the determination of solute concentrations in aluminium alloys with super-
saturated solid solutions.

The flow behaviour over a wide temperature and strain rate range was characterized
systematically with thermomechanical analyses (TMA) on undercooled material states. On the
basis of information obtained by microstructural investigations, the relevant influences were
interpreted. This procedure allows a detailed description of the flow characteristics in
correlation to both the microstructure of materials and the deformation conditions. At the
same time, comprehensive experimental data for physically based material modelling of

Al-Mg-Si alloys was generated.
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1 Einleitung

Aluminiumlegierungen sind nach Stahlen die am haufigsten verwendeten metallischen
Konstruktionswerkstoffe. Die vielfdltigen FEigenschaften von Aluminiumlegierungen
ermoglichen ihren Einsatz in den unterschiedlichsten Bereichen. Das grofie Spektrum an
Eigenschaften wird neben der Legierungsbildung vor allem durch die Verarbeitungsprozesse
realisiert. Insbesondere die mechanischen Eigenschaften werden mafigeblich nicht nur von der
chemischen Zusammensetzung des Werkstoffes, sondern vielmehr von seiner Mikrostruktur
bestimmt, welche durch den Produktionsprozess beeinflusst wird. Die kontrollierte
Veranderung der Mikrostruktur des Werkstoffes, d. h. die bewusste Verdanderung des Gefiiges
mit hoher Prozesssicherheit, ist dabei die Grundlage fiir die Einstellung gewiinschter
Eigenschaften und gleichzeitig die Voraussetzung fiir ein vorhersagbares Verhalten im
Einsatz. Das Gefiige von Aluminiumlegierungen kann dabei nicht nur mechanisch, sondern
vor allem auch durch thermische Prozesse beeinflusst werden. Hierdurch ergibt sich eine
grofle Vielfalt an Einflussgrofien fiir die Ausnutzung des Werkstoffpotenzials, die hinsichtlich
der Prozessoptimierung eine grofie Herausforderung darstellt.

Die Einsatzbedingungen eines Bauteils legen die erforderlichen mechanischen Gebrauchs-
eigenschaften von Aluminiumlegierungen fest. Die Fertigung von Komponenten aus
Aluminium-Knetlegierungen umfasst eine komplexe Prozesskette, die mehrere Warmebe-
handlungs- und Umformschritte beinhaltet. Jeder Prozessschritt nimmt dabei Einfluss auf die
Mikrostruktur der Legierung und somit auch auf ihre mechanischen Eigenschaften. Aus
konstruktiver Sicht ist es wiinschenswert, die Eigenschaften wahrend der Verarbeitung
moglichst genau zu kennen bzw. durch sorgfiltige Prozesskontrolle einzustellen. Die
Komplexitat industrieller Prozesse erschwert eine Vorhersage resultierender Materialeigen-
schaften jedoch erheblich. Fiir die Entwicklung neuer Werkstoffvarianten und fiir die Opti-
mierung von Produktionsprozessen werden daher immer héufiger Computersimulationen
eingesetzt, welche die Zusammenhénge zwischen den Prozessparametern und dem Werk-
stoffverhalten abbilden. Eine grundlegende Voraussetzung fiir die Prozesssimulation ist ein
geeignetes Werkstoffmodell, das es ermoglicht, Gefligezustande und daraus resultierende
mechanische Eigenschaften zu jedem Zeitpunkt des Prozesses abbilden zu kénnen. Insbeson-
dere das Fliefsverhalten des Werkstoffes sollte in Abhdngigkeit von Werkstoffzustand,
Dehnrate und Temperatur moglichst genau beschrieben werden kénnen.

Das Festigkeits- und FlieSsverhalten in Werkstoffmodellen wird traditionell durch empirische
Zusammenhdnge beschrieben, welche mit Hilfe mathematischer Funktionen die FliefSkurve
zu beschreiben versuchen. Derartige Modelle sind zwar in der Lage, gemessene Daten adaquat
abzubilden. Sie besitzen jedoch keinerlei Vorhersagekraft {iber den gemessenen Bereich —
beispielsweise hinsichtlich der Verformungsbedingungen —hinaus. Empirische Modelle
beschreiben die Abhdngigkeit der Flieflsspannung zudem mit makroskopischen Parametern

(z.B. Dehnung, chemische Zusammensetzung des Werkstoffes). Da die mechanischen
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Eigenschaften jedoch mafigeblich von der Mikrostruktur beeinflusst werden, sollte das
Flielverhalten auch durch mikrostrukturelle Zustandsgrofsen abgebildet werden. Diesen
Ansatz verfolgen physikalisch basierte Modelle, welche die FlieSsspannung des Werkstoffes
auf Basis der Mikrostrukturentwicklung beschreiben.

Ausgangspunkt fiir die Entwicklung physikalisch basierter Werkstoffgesetze sind stets experi-
mentelle Daten, welche die werkstoff- und herstellungsspezifischen Eigenschaften abbilden
sollen. Diese Daten miissen durch zeit- und kostenintensive Werkstoffversuche ermittelt
werden, sodass der Modellierung meist experimentelle Daten mit stark limitiertem Testum-
fang zu Grunde liegen. Die Anwendbarkeit physikalisch basierter Modelle ist deshalb bisher
auf bestimmte Werkstoffzusammensetzungen (Legierungselemente und -gehalte) sowie auf
begrenzte Umformbedingungen (Temperaturen, Dehnraten) beschréankt. Ein weiteres
Problem der Modellierung geht aus der Tatsache hervor, dass die experimentelle Datenbasis
meist aus Versuchen an technischen Aluminium-Knetlegierungen mit konventionellen
Priifverfahren resultiert. Die Mikrostruktur technischer Legierungen ist jedoch durch eine
Vielzahl unterschiedlicher Gitterbaufehler charakterisiert, deren Einfluss auf das FliefSver-
halten meist nicht separat bekannt ist. Ihre Auswirkungen auf ablaufende Ver- und
Entfestigungsvorgange bei mechanischer und thermischer Beanspruchung sind daher schwer
zu beriicksichtigen. Die Legierungen liegen dariiber hinaus haufig in einem thermodynamisch
metastabilen Zustand vor. Die temperaturabhidngige Bestimmung von Eigenschaften mit
konventionellen Priifverfahren gestaltet sich dadurch schwierig, da sich die Mikrostruktur
bereits wahrend der Priifung durch das Einbringen thermischer Energie andern kann. Fiir eine
grundlegende Modellierung und Modellvalidierung bedarf es somit Kenntnisse, die iiber den
bisherigen Kenntnisstand hinausgehen.

In der vorliegenden Arbeit wird eine Methodik vorgestellt, die es erlaubt, mechanische Werk-
stoffpriifungen an Al-Mg-Si-Knetlegierungen mit definierten Mikrostrukturzustanden unter
vergleichbaren Bedingungen durchzufiihren. Die Werkstoffpriifung erfolgt {iberwiegend an
unterkiihlten, metastabilen Zustainden und kann iiber eine grofie Spannweite verschiedener
Verformungsbedingungen angewendet werden. Fiir die Einstellung und mechanische
Priifung gezielter Werkstoffzustainde sind umféangliche Kenntnisse zur Mikrostruktur-
entwicklung bei vorgenommenen Warmebehandlungen erforderlich. Die notwendigen
Informationen werden durch thermische Analysen und Mikrostrukturuntersuchungen
bereitgestellt. Um einen Kenntnisgewinn zum Einfluss einzelner Faktoren auf das Festigkeits-
und Fliefsverhalten von Al-Mg-Si-Legierungen zu erzielen, erfolgt die Charakterisierung fiir
verschiedene Modelllegierungen mit systematischer Variation der chemischen Zusammen-
setzung. Hierdurch soll der Einfluss der Hauptlegierungselemente Mg und Si herausgestellt
werden. Die Arbeit zeichnet somit eine Herangehensweise fiir die Untersuchung
mechanischer Eigenschaften unter Beriicksichtigung der vorliegenden Mikrostruktur vor und
schafft zugleich eine umfangreiche Datenbasis fiir die FlieSkurvenmodellierung von

Al-Mg-Si-Legierungen mit physikalisch basierten Werkstoffmodellen.
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2.1 Festphasenumwandlungen in Aluminiumlegierungen

2.1.1 Diffusionsabhdngige Festphasenumwandlungen in metallischen Werkstoffen
Die Mikrostruktur metallischer Werkstoffe kann durch Phasenumwandlungen im festen
Zustand in weiten Bereichen beeinflusst werden. Insbesondere durch Warmebehandlungen
herbeigefiihrte Temperaturanderungen konnen technologisch genutzt werden, um gezielte
Phasenumwandlungen auszulosen oder unerwiinschte Umwandlungsvorgange zu unter-
driicken. Der resultierende Zustand ist durch die vorliegenden Phasen, deren Zusammen-
setzung sowie ihre Anteile gekennzeichnet. Phasenumwandlungen sind dabei stets mit
Eigenschaftsanderungen verbunden, da die beteiligten Phasen durch unterschiedliche
physikalische und chemische Eigenschaften gekennzeichnet sind. In metallischen
Legierungen sind Festphasenumwandlungen haufig an den Prozess der Diffusion gebunden.
Die Grundlagen derartiger diffusionsabhiangiger Umwandlungen sollen nachfolgend

betrachtet werden. [1]

Keimbildung

Der Ablauf einer diffusionsgesteuerten Phasenumwandlung kann in die zwei Stadien
Keimbildung und Keimwachstum unterteilt werden [2]. Bei der Keimbildung entstehen sehr
kleine Teilchen einer neuen Phase, sogenannte Keime, durch thermische Atom-Fluktuationen.
Der Prozess der Keimbildung ist somit eine Folge von ortlichen Schwankungen der Atom-
konzentration in der Ausgangsphase. Durch Anlagerung weiterer Atome konnen diese Keime
anwachsen, sodass es letztlich zur Bildung der neuen Phase kommt, die sich in ihrer Struktur
sowie in ihren physikalischen und chemischen Eigenschaften von der Ausgangsphase unter-
scheidet. Der zweiten Phase der Umwandlung - dem Keimwachstum —stehen Umwand-
lungshemmungen entgegen, sodass sich alle gebildeten Keime zundchst in einem
thermodynamisch kritischen Zustand befinden [1]. Erst durch Aufbringung einer
Aktivierungsenergie, die auch als Keimbildungsarbeit bezeichnet wird, kénnen die Umwand-
lungshemmungen von einigen Keimen tiberwunden werden. Diese wachstumsfahigen Keime
der neuen Phase konnen das Kristallwachstum unter bestimmten Bedingungen bis zum
Erreichen eines Gleichgewichtszustandes ungehindert fortsetzen. Keime, welche die
Umwandlungshemmungen nicht iiberwinden, 16sen sich hingegen wieder auf.

Die Keimbildungsarbeit muss dabei durch Anderung der freien Enthalpie AG des Systems
geleistet werden. Die Anderung der freien Enthalpie AG bei Bildung eines Keimes mit dem

Radius r setzt sich im Allgemeinen aus den Beitragen

4 4
AG = —AGy + AGg + AGg = — §nr3AgV + 4mr?y + §nr3AgE (Gleichung 2.1)
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zusammen, wobei Agy und Agg jeweils eine auf die Volumeneinheit bezogene freie Bildungs-
enthalpie bzw. freie elastische Verzerrungsenthalpie und y die freie Grenzflachenenthalpie
darstellen. Dies ist giiltig unter Annahme einer homogenen Keimbildung, wobei die gebilde-
ten Keime eine Kugelform aufweisen. Bei homogener Keimbildung laufen die Keimbildungs-
prozesse gleichmafSiig im Volumen verteilt {iber den gesamten Bereich der Ausgangsphase
allein durch die thermische Teilchenbewegung ab [2].
Durch den ersten Term in Gleichung 2.1 wird die Differenz der freien Enthalpie zwischen der
instabilen Ausgangsphase und der sich neu bildenden stabileren Phase beschrieben. Die mit
dem Phaseniibergang einhergehende Anderung der freien Enthalpie —-AGy ist dem Volumen
des Keimes proportional und verringert den Betrag der freien Enthalpie des Gesamt-
systems [3]. Bei Bildung eines Keimes der neuen Phase bilden sich zwangslaufig Grenzflachen
zwischen der Oberfldche des Keimes und der ihn umgebenen Matrix. Der auf die Oberflache
bezogene Wert der freien Enthalpie y ist positiv und fithrt daher gleichzeitig zu einer
Erhohung der freien Enthalpie des Systems um +AGg. Diese ErhShung der freien Enthalpie
wirkt der Phasenumwandlung entgegen und kann somit als umwandlungshemmend
angesehen werden. Gleiches gilt fiir den Enthalpieanteil +AGg, welcher aufgebracht werden
muss, wenn die Phasenumwandlung mit einer Anderung der Kristallstruktur einhergeht. Im
Allgemeinen wird sich das umgewandelte Volumen nicht perfekt in den Raum einpassen
konnen, der zuvor von der Ausgangsphase eingenommen wurde [4]. Der Enthalpiebetrag
resultiert deshalb aus den unterschiedlichen spezifischen Volumen von Matrix und Keim
(Grofle der Elementarzelle/Anzahl der Atome in der Elementarzelle) und den daraus
resultierenden elastischen Verzerrungsspannungen [3]. Die freie elastische Verzerrungs-
enthalpie ist dem Keimvolumen direkt proportional, sodass das Wachstum des Keimes durch
zunehmende Verzerrungen behindert wird.
Die Anderung der freien Enthalpie ist nach Gleichung 2.1 vom Keimradius  abhéngig. Die
freie Enthalpie des Systems nimmt mit zunehmendem Radius anfanglich zu. Erst nach
Erreichen eines Maximums — der Keimbildungsarbeit AG* — verringert sich die Anderung der
freien Enthalpie. Ubertragen auf den Prozess der Phasenumwandlung bedeutet dies, dass die
Anlagerung weniger Atome zu einem kleinen lokalen Bereich der neuen Festphase zu einer
Erhohung der Enthalpie beitrdgt. Erst sobald der Keim eine kritische Grofie r* annimmt und
die Aktivierungsenergie iiberwindet, kann er unter Abnahme der freien Enthalpie des Systems
sein Wachstum fortsetzen. Nichtwachstumsfahige Keime mit r <r* werden sich durch das
Streben in Richtung Gleichgewicht unter Verringerung der Enthalpie hingegen wieder
auflosen. Sowohl der kritische Radius r* als auch die Keimbildungsarbeit AG* nehmen mit
zunehmender Unterschreitung der Temperatur des Phasengleichgewichtes ab. [1]
Die Anzahl wachstumsfdhiger Keime nimmt daraus folgend bei Verringerung der Temperatur
zu und lasst sich durch die Funktion
AG”
)

TnT (Gleichung 2.2)

n* = K;exp (—



2.1 Festphasenumwandlungen in Aluminiumlegierungen 5

beschreiben. Hierin ist K; eine Konstante, die von der Gesamtzahl der Keime abhangig ist, kg
ist die Boltzmann-Konstante und T die Temperatur. Die Temperaturabhéngigkeit von n* ist
grafisch in Abbildung 2.1 dargestellt. Der Keimbildungsprozess wird dariiber hinaus von dem
ebenfalls temperaturabhdngigen Mechanismus der Diffusion beeinflusst. Hierbei spielt neben
den temperaturabhédngigen Diffusionskoeffizienten der beteiligten Atome auch die Haufig-
keit vy eine Rolle, mit der sich Atome der Ausgangsphase an die Keime anlagern. Diese
Haufigkeit lasst sich mit der folgenden Gleichung ausdriicken, in der K, eine Konstante
darstellt, welche die Schwingungsfrequenz der Atome einbezieht, und Q4 die Aktivierungs-
energie fiir Diffusion beschreibt:

vq = Kyexp (— &) (Gleichung 2.3).

kgT

Da Diffusionsprozesse mit sinkender Temperatur gehemmt werden, wirkt der
Diffusionseffekt einer Erhohung von n* mit abnehmender Temperatur entgegen. Dies hat
Einfluss auf die Anzahl der pro Volumen- und Zeiteinheit entstehenden Keime, welche
proportional zum Produkt aus n* und vy ist und entsprechend mithilfe der Keimbildungs-
rate N quantifiziert werden kann:

N = K3n*vg = K1 KK, [exp (— A—G*) exp (— &ﬂ (Gleichung 2.4).

kgT kgT

In dieser Gleichung stellt K3 eine Konstante dar, welche der Anzahl der Atome auf der
Oberflache eines Keimes entspricht [2,3].
Stellt man die Temperaturabhéangigkeit der eingefiihrten Grofien grafisch dar (Abbildung 2.1),
zeigt sich eine Zunahme der Keimbildungsrate bei Unterschreitung der Temperatur des
Phasengleichgewichtes. Da signifikante Werte der Keimbildungsrate erst bei tieferen Tempe-
raturen erreicht werden, kann das System unter die Temperatur der Gleichgewichtsumwand-
lung abgesenkt werden, ohne dass der Umwandlungsprozess einsetzt. Diese Unterschreitung
AT wird Unterkiihlung genannt und ist zugleich die treibende Kraft fiir die Phasenumwand-
lung. Mit zunehmender Unterkiihlung verringert sich die erforderliche Keimbildungsarbeit
AG*. Gleichzeitig werden mit fortschreitender Unterkiihlung jedoch Diffusionsprozesse
behindert, was die Keimbildung wiederum hemmt. Daher fillt die Keimbildungsrate nach
Erreichen eines Maximums mit weiter sinkender Unterkiihlung wieder ab. [2,3]
Bislang wurden die grundlegenden Betrachtungen auf homogene Keimbildungsprozesse
beschréankt. Die Keimbildung erfolgt bei Festphasenumwandlungen jedoch hédufig an vorhan-
denen Gitterdefekten [3]. Die Keimbildungsarbeit verringert sich erheblich, wenn sich Keime
an bereits vorliegenden Oberflachen oder Grenzflichen bilden konnen. Dies liegt in einer
Verringerung der freien Grenzflichenenthalpie y begriindet [2]. Da sich die an der Phasen-
umwandlung beteiligten Atome an die Fremdkeime anbinden und die Keimbildung somit

nicht an einer beliebigen Position der Ausgangsphase ablauft, spricht man von heterogener
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Keimbildung. Aufgrund der geringeren Keimbildungsarbeit verschiebt sich die temperatur-
abhangige Funktion der Keimbildungsrate zu hoheren Temperaturen, sodass eine signifikante

Keimbildung schon bei wesentlich geringerer Unterkiihlung einsetzt [2].
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Abbildung 2.1: Schematische Darstellung der Temperaturabhingigkeit relevanter Grofien fiir den
Keimbildungsprozess (nach [2], S. 318).

Keimwachstum

Die zweite Phase eines diffusionsgesteuerten Umwandlungsprozesses —das Keimwachs-
tum — tritt ein, sobald ein Keim die kritische Keimgrofse r* tiberschritten hat und somit stabil
geworden ist. Durch Einbindung von Atomen der Ausgangsphase in das Kristallgitter des
Keimes wichst dieser zu Teilchen der neuen Phase [1]. Das Wachstum der neuen Phase erfolgt
durch Diffusion von Atomen aus der Ausgangsphase iiber die Grenzflache Keim/Matrix in
den Keim hinein, sodass die Wachstumsrate des Keimes G von der Diffusionsgeschwindigkeit
und daher von der Temperatur abhéangt [2]:

G = K,exp (— &) (Gleichung 2.5).

kgT

Bei hohen Temperaturen (nahe der Gleichgewichtstemperatur) liegen hohe Wachstumsraten
vor, wahrend die Wachstumsraten von Keimen bei tieferen Temperaturen gering ausfallen.
Die Keimbildungsrate N und die Wachstumsrate G bestimmen zusammen die Gesamtrate des
Phasenumwandlungsprozesses. Bei einer geringen Unterkiihlung liegen minimale Werte der
Keimbildungsrate vor, wahrend die Wachstumsrate aufgrund thermisch aktivierter Diffu-
sionsprozesse hoch ist. Daraus lasst sich ableiten, dass bei Phasenumwandlungen nahe der
Gleichgewichtstemperatur wenige, dafiir jedoch grofse Bereiche der neuen Phase gebildet
werden. Andererseits laufen Phaseniibergéange bei grofierer Unterkiihlung mit hohen Keim-
bildungsraten und geringen Wachstumsraten ab. Die Mikrostruktur weist nach Abschluss der
Umwandlung viele Teilchen der neuen Phase auf, welche jedoch kleinere Abmessungen
besitzen. [2]
Diffusionsabhingige Phasenumwandlungen in metallischen Werkstoffen sind zeitabhangige

Prozesse, sodass die Geschwindigkeit von Temperaturdnderungen eine grofse Bedeutung hat.
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Gleichgewichtsnahe Zustande lassen sich durch sehr langsame Erwarm- oder Abkiihlprozesse
herbeifiihren. Da die Gesamtumwandlungsrate bei tiefen Temperaturen sehr geringe Werte
annimmt (bedingt durch die geringe Keimbildungs- und Wachstumsrate), lassen sich durch
sehr schnelle Abkiihlung auf tiefe Temperaturen Mikrostrukturen einstellen, die sich nicht im
thermodynamischen Gleichgewicht befinden. Je nach Geschwindigkeit der Temperatur-
anderung konnen Umwandlungsprozesse ganz unterdriickt werden oder es stellen sich

metastabile Zwischenzustdnde ein. [2]

2.1.2 Grundprinzipien beim Ausscheidungsharten von Aluminiumlegierungen

Festphasenumwandlungen spielen eine wesentliche Rolle bei der Warmebehandlung von
Aluminiumlegierungen und werden unter anderem ausgenutzt, um Festigkeitssteigerungen
durch ausgeschiedene nanoskalige Sekundarphasen zu erzielen. Aushértbare Aluminium-
legierungen zeichnen sich grundlegend durch eine mit sinkender Temperatur abnehmende
Loslichkeit des a-Mischkristalls (MK) fiir charakteristische Legierungselemente aus. Der
Gehalt an Legierungselementen derartiger Legierungen iibersteigt dabei die Gleichgewichts-
16slichkeit im a-MK bei Raumtemperatur (RT). Durch gezielte Warmebehandlungsprozesse
lassen sich durch Festphasenumwandlungen Mikrostrukturzustinde einstellen, die eine
Festigkeitssteigerung bewirken. Detaillierte Beschreibungen theoretischer Grundlagen der
Ausscheidungshartung sowie der praktischen Umsetzung fiir verschiedene Legierungs-
systeme sind mehrfach zusammenfassend dokumentiert (siehe z.B.[5-7]). Die Grund-
prinzipien der Warmebehandlung werden nachfolgend kurz wiedergegeben, da sie einerseits
einen wichtigen industriellen Prozessschritt darstellt und andererseits in dieser Arbeit genutzt

wird, um definierte Mikrostrukturzustande einzustellen.

Losungsglithen

Im ersten Warmebehandlungsschritt erfolgt eine Glithbehandlung bei legierungsspezifischer
Temperatur. Ziel der Losungsglithung ist die Einstellung eines moglichst homogenen MK.!
Ein maximaler Anteil der zu einer Aushértung fiihrenden Legierungsbestandteile soll dabei
im a-MK gelost werden. Die Glithbehandlung erfolgt daher meist etwas unterhalb der eutek-
tischen Temperatur, bei welcher in vielen Legierungssystemen die maximale Loslichkeit der
Legierungszusatze vorliegt. Durch die Glithbehandlung bei hoher Temperatur liegt zugleich
eine im Vergleich zur RT hohe Gleichgewichtskonzentration an Leerstellen im Kristallgitter

vor, welche fiir nachfolgende Warmebehandlungsschritte von grofier Bedeutung ist.

Abschrecken

Aufgrund der mit sinkender Temperatur abnehmenden Loslichkeit bewirkt eine Verrin-
gerung der Temperatur im Anschluss an die Losungsglithung je nach Abkiihlgeschwindigkeit
eine Entmischung oder eine Ubersittigung des a-MK. Die zunehmende Unterkiihlung ist die

treibende Kraft fiir Festphasenumwandlungen, bei welchen der tiberschiissige Losungsgehalt

1 gilt fiir Aluminium-Knetlegierungen
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aus dem a-MK ausgeschieden wird (vgl. Kapitel 2.1.1). Bedingt durch die hohen Wachstums-
raten bei erhohter Temperatur kommt es bei langsamer Abkiihlung zur Bildung von groben,
meist inkoharenten Teilchen, die keinen wesentlichen Festigkeitsbeitrag liefern. Die Ausschei-
dungsbildung beim Abkiihlen ist somit unerwiinscht, da ausgeschiedene Legierungselement-
atome fiir die Bildung festigkeitssteigernder Partikel in nachfolgenden Prozessschritten nicht
mehr zur Verfiigung stehen. Durch rasche Abkiihlung auf tiefe Temperaturen kann es
gelingen, Diffusionsprozesse (vollstindig) zu unterdriicken und eine vorzeitige Ausschei-
dungsbildung zu verhindern. Dadurch verbleiben sowohl Fremdatome als auch ein
wesentlicher Anteil an Leerstellen iibersittigt in Losung. Die fiir eine vollstindige Ubersétti-
gung notwendige Abkiihlgeschwindigkeit ist in erster Linie von der Legierungszusammen-
setzung abhangig. Grundsatzlich gilt, dass die erforderliche Abschreckgeschwindigkeit mit
zunehmendem Legierungsgehalt ansteigt — die Abschreckempfindlichkeit erhoht sich.

Das Abschrecken ist nicht nur in Hinsicht auf Phasenumwandlungsprozesse ein kritischer
Prozessschritt. Wenngleich hohe Abkiihlraten fiir eine Erzielung bestmoglicher mechanischer
Eigenschaften erforderlich sind, fithren hohe Abkiihlraten in der Regel gleichzeitig zur Ausbil-
dung von Eigenspannungen und zu unerwiinschtem Verzug im abgeschreckten Bauteil. Die
Abkiihlbedingungen in der Praxis sind dariiber hinaus von der Materialdicke des Produkts
und vom Abschreckmedium abhangig. Die technologisch angewandten Abschreckbedingun-
gen stellen somit meist einen Kompromiss dar, bei welchem die geforderten Festigkeitseigen-
schaften erzielt werden, andererseits jedoch moglichst wenig Verzug auftritt. Auftretender
Verzug muss in der Regel durch aufwandige nachfolgende Fertigungsschritte wieder beseitigt
werden. Ein grundlegendes Verstdndnis iiber den Einfluss unterschiedlicher Abkiihlbedin-

gungen ist daher von erheblicher technologischer und wirtschaftlicher Bedeutung.

Auslagern
Eine wesentliche Festigkeitssteigerung wird durch eine an das Abschrecken angeschlossene

Auslagerungsbehandlung erreicht, bei welcher aus dem an Fremdatomen und Leerstellen
doppelt tibersattigten MK feine (nanoskalige) metastabile Phasen ausgeschieden werden. Fiir
eine maximale Festigkeitssteigerung wird eine Mikrostruktur mit zahlreichen, gleichmafsig
fein verteilten Teilchen einer kritischen Grofse angestrebt, welche mdoglichst kohdrente oder
teilkohdrente Grenzflachen zur umgebenden Al-Matrix aufweisen. Die mikrostrukturellen
Verdanderungen bei der kontrollierten Entmischung des {ibersattigten MK und ihre
Auswirkungen auf die Werkstoffeigenschaften wurden iiber mehrere Jahrzehnte intensiv
untersucht und sind noch immer Gegenstand vieler aktueller Forschungsaktivitaten.

In den meisten aushdrtbaren Legierungssystemen folgt der Entmischungsvorgang einer
komplexen zeit- und temperaturabhangigen Ausscheidungssequenz. Durch die Umverteilung
geloster Fremdatome konnen sich zundchst Cluster (lokale Ansammlungen von Legierungs-
elementatomen in der Struktur des a-MK) oder sogenannte Guinier-Preston-Zonen (GP-

Zonen, meist zweidimensionale Strukturen mit Abmessungen von wenigen nm) bilden. Es
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folgen weitere Vorstufen- oder Ubergangsphasen mit eigenen Kristallstrukturen und Zusam-
mensetzungen. Die Kristallstrukturen dieser metastabilen Ubergangsphasen weichen von der
Struktur der Gleichgewichtsphasen ab. Haufig weisen diese Ausscheidungen spezifische
kristallografische Orientierungsbeziehungen zur Al-Matrix auf, sodass in Bezug auf einige
Gitterebenen des MK weiterhin Kohdrenz besteht. Mit ansteigender Auslagerungstemperatur
und -zeit werden die kohdrenten Strukturen durch Partikel mit zur Al-Matrix abweichender
Kristallstruktur ersetzt oder in diese umgewandelt, sodass die Kohdrenz bzw. Teilkohdrenz
verloren geht. Meist ist dieser Vorgang durch weitere Anderungen der Kristallstruktur der
Partikel hin zur Struktur der Gleichgewichtsphase des Systems begleitet. Die Morphologie
(z. B. kugel-, platten-, nadelférmig) aller sich bildenden Ausscheidungsphasen wird durch
den Keimbildungsmechanismus und durch den Grenzfldchen- sowie den Verzerrungsanteil
der freien Enthalpie bestimmt.

Es sei ausdriicklich darauf hingewiesen, dass der Entmischungsvorgang des a-MK von einer
Vielzahl an Parametern beeinflusst wird und nicht alle Legierungssysteme aushartbar sind,
selbst wenn eine temperaturabhéngige Loslichkeit der Fremdatome vorliegt. Das Ausschei-
dungsverhalten wird durch die chemische Zusammensetzung und durch die Mikrostruktur
(z. B. Versetzungsdichte, Korngrdfle, Fremdphasen) vor Durchfiihrung der Warmebehand-
lung beeinflusst. Des Weiteren haben die Losungsglithtemperatur und -dauer sowie die
Abschreckgeschwindigkeit Auswirkung auf die Ausscheidungsfolge und -kinetik. Die
Ausscheidungssequenz wird schliefilich im wesentlichen Mafs durch die Auslagerungs-
parameter (Temperatur, Zeit) beeinflusst. Grundlegende Kenntnisse iiber Ausscheidungs-
vorgange in den in dieser Arbeit untersuchten Legierungssystemen werden im folgenden

Kapitel beschrieben.

2.1.3 Ausscheidungsverhalten von Al-Mg-, Al-Si- und Al-Mg-Si-Legierungen

Al-Mg-Legierungen

Das Phasengleichgewichtsdiagramm des bindren Legierungssystems Al-Mg kann den
Quellen [8-11] bzw. dem Anhang dieser Arbeit (Abbildung A.1) entnommen werden.
Aluminium bildet mit der intermetallischen Verbindung 3 (AlsMgs) ein Eutektikum bei einem
Massenanteil von etwa 34,5 % Mg? und einer Temperatur von 450 °C. Die mit dem a-MK im
Phasengleichgewicht stehende B-Phase (AlsMgs) wird hdufig auch als AlsMg: bezeichnet,
wenngleich die Zusammensetzung (37,3 % Mg) aufierhalb des im Phasendiagramm eingetra-
genen Existenzbereichs (34,8 — 37,1 % Mg) liegt [9]. Bei der eutektischen Temperatur liegt auch
die maximale Loslichkeit des a-MK vor, welche mit 17,4 % Mg angegeben wird. Die

2 Eine quantitative Beschreibung der Zusammensetzung von Stoffgemischen sollte nach
DIN 1310 [12] stets mit Gehaltsangaben wie ,Stoffmengenanteil’ oder ,Massenanteil’ vorgenommen
werden. In dieser Arbeit erfolgt die Gehaltsangabe teilweise mit den veralteten Bezeichnungen
,Massenprozent (ma.%)" sowie ,Atomprozent (at.%)’, da sie in der Werkstoffwissenschaft weiterhin
stark verbreitet sind.
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Loslichkeit von Mg ist stark temperaturabhédngig und verringert sich mit fallender Temperatur
erheblich. Bei RT betrédgt der 16sbare Massenanteil noch etwa 1,9 %.
Das Phasenumwandlungsverhalten von Al-Mg-Legierungen wurde bereits intensiv durch
kalorimetrische [13-21] und dilatometrische [22] Experimente sowie durch elektrische Wider-
standsmessungen [14,17,23] unter isothermen und nicht-isothermen Bedingungen analysiert.
Haufig wurden die Untersuchungen durch elektronenmikroskopische Mikrostrukturanalysen
oder Anwendung mechanischer Priifverfahren erganzt [16-21,23-25]. Dem Entmischungs-
prozess liegt demnach eine mehrstufige Ausscheidungssequenz zu Grunde:

a — GP-Zonen — " — B’ — B (AlsMgs).
Aus dem tiibersattigten a-MK (kfz) konnen in Abhangigkeit der Umwandlungsbedingungen
und des Legierungsgehaltes verschiedene metastabile Vorstufenphasen gebildet werden, da
die Aktivierungsenergie bzw. Keimbildungsarbeit von (teil)koharenten Phasen geringer ist als
jene, die zur direkten Bildung der Gleichgewichtsphase 3 erforderlich wére. So wurden nach
sehr langen Auslagerungszeiten bei RT kohdrente GP-Zonen nachgewiesen. Lassen die
Umwandlungsbedingungen einen kontinuierlichen Ausscheidungsprozess zu, kommt es
nachfolgend zur Bildung von ebenfalls kohdrenten ("-Teilchen. Dariiber hinaus ist eine
teilkohdrente f'-Phase mit hexagonaler Kristallstruktur nachgewiesen worden. Letztlich
bildet sich die Gleichgewichtsphase  mit komplexer kfz-Struktur.
Untersuchungen zur Ausscheidungssequenz von Al-Mg-Legierungen erfolgten meist an sehr
hochlegierten Varianten mit bis zu 17 at.% Mg. Analysen an Legierungen mit geringen Mg-
Gehalten zeigen meist keine signifikante Entmischung des a-MK. Bournane et al. [23] unter-
suchten das Ausscheidungsverhalten aus dem vollstandig iibersattigten MK unter isothermen
Auslagerungsbedingungen bei 250 °C durch elektrische Widerstandsmessungen, Messungen
der Gitterkonstante und mittels Hartepriifungen. Fiir die Legierung AlMg3 konnten selbst
nach 100 h bei allen drei Messverfahren keine Anzeichen fiir eine Entmischung des MK
festgestellt werden. An einer Legierung mit erhohtem Mg-Gehalt AIMg8 wurde hingegen ein
kontinuierlicher Ausscheidungsvorgang nachgewiesen. Weitere Untersuchungen an AIMg3
von Bouchear et al. [18] legen den gleichen Schluss nahe. Weder eine Kaltauslagerung von
12 Jahren noch eine Warmauslagerung fiir 5 h bei 250 °C zeigte eine signifikante Ausschei-
dungsbildung. Auf transmissionselektronenmikroskopischen Aufnahmen sind keine Partikel
nachweisbar und die mittels Rontgendiffraktometrie bestimmte Gitterkonstante weist darauf
hin, dass noch alle Mg-Atome in Losung vorliegen. Zusatzliche Untersuchungen mittels
dynamischer Differenzkalorimetrie bestdtigen die Erkenntnisse. Auch eine Legierung mit
einem Massenanteil von 5 % Mg weist ein duflerst trages Umwandlungsverhalten auf, wie
Nakayama et al. [17] zeigen. In ihrer Arbeit wurden vollstindig {iibersattigte MK bei
Temperaturen zwischen 100 °C und 300 °C fiir bis zu 115 d warmausgelagert. Erst ab Tempe-
raturen von tiber 180 °C lassen sich Ausscheidungen nachweisen, wobei sich erst nach etwa

170 h Anzeichen fiir eine Teilchenbildung zeigen. Bei den ausgeschiedenen Teilchen handelt
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es sich mit hoher Wahrscheinlichkeit um die Gleichgewichtsphase 8, sodass keine Vorstufen-
phasen gebildet werden. Nach [7] ist fiir die Bildung kohé&renter Phasen (GP-Zonen bzw. ")
eine sehr hohe Ubersittigung des a-MK notwendig: Mg-Gehalte > 7 % scheinen erforderlich.
Van Rooyen et al. [15] gibt an, dass fiir die Bildung von GP-Zonen bei RT ein geloster Mg-
Anteil von mindestens 10 at.% notwendig ist. Durch verschiedene Untersuchungen (siehe [9])
ist abgesichert, dass die kohdrenten Vorstufenphasen nur bei geringen Auslagerungstempe-
raturen gebildet werden. Bei Warmauslagerungen erfolgt eine direkte Ausscheidung der teil-
kohérenten B’-Phase bzw. der inkohérenten f-Phase aus der Matrix.

Technische Al-Mg-Knetlegierungen weisen typischerweise Mg-Gehalte von 1 bis 5 ma.%
auf [6], sodass meist keine metastabilen Ausscheidungen vorliegen. Das System Al-Mg wird
dementsprechend als nicht aushértbares Legierungssystem klassifiziert. Nicht 16sbares Mg
scheidet sich bei sehr langsamer Abkiihlung nach einer Glithbehandlung (z.B. Homo-
genisierungs- oder Losungsglithung) bzw. wahrend Auslagerungsbehandlungen bei hoher
Temperatur im Wesentlichen als -Phase in Form zusammenhidngender Bander an den
Korngrenzen der a-MK aus [6,7,9]. Der Grund fiir die heterogene Ausscheidungsbildung an
Korngrenzen wird in der gegeniiber der Volumendiffusion enorm hd&heren Diffusions-
geschwindigkeit von Mg-Atomen entlang der Korngrenzen gesehen [7]. HochaufgelGste
transmissionselektronenmikroskopische =~ Aufnahmen unterschiedlicher Auslagerungs-
zustande einer kommerziellen Al-Mg-Knetlegierung deuten darauf hin, dass auch die
Diffusion entlang von Versetzungen (pipe diffusion) eine wesentliche Rolle spielt [25].
Allgemein lasst sich jedoch feststellen, dass Diffusionsprozesse geloster Mg-Atome im Alumi-
niumgitter unterhalb der eutektischen Temperatur Al-AlsMgs sehr trage ablaufen [9], wodurch
technische Al-Mg-Knetlegierungen bei RT meist einen Zustand der Ubersittigung aufweisen.
Unter Einbeziehung verschiedenster Publikationen [26-28] gibt Ostermann [7] einen Erkla-
rungsansatz fiir die gehemmte Phasenumwandlungskinetik in Al-Mg-Legierungen. Demnach
liegt die wesentliche Ursache in der hohen Bindungsenergie zwischen gelosten Mg-Atomen
und Leerstellen des Aluminiumgitters. Die Untersuchungen von Wolverton et al. [27] weisen
darauf hin, dass die Bindungsenergie mit der Grofie geloster Legierungselementatome an-
steigt. Die Differenz der Atomradien von Mg und Al betrigt Ar = ryg — 15; = +0,0169 nm, was
zu einer Vergrofserung der Al-Gitterkonstante um +0,46 pm pro 1 at.% Mg fiihrt [5]. Von allen
Hauptlegierungselementen in Aluminiumlegierungen weist Mg damit den grofiten
Atomradius auf. Im Vergleich zu anderen Legierungselementen (z. B. Cu, Si, Zn) ist die
Bindungsenergie zwischen Mg und Leerstellen somit deutlich hoher [28]. Die Ausheilung
uberséttigter Leerstellen bei RT wird aufgrund der hohen Bindungsenergie weitgehend
unterdriickt. Die hohe Leerstellenkonzentration begiinstigt die Diffusion von Mg jedoch nicht,
da sich energetisch stabile Mg/Leerstellen-Komplexe bilden. Durch elektrische Widerstands-
messungen zeigten Panseri et al. [29] schon 1958, dass sehr geringe Mg-Gehalte (0,13 at.%)
ausreichen, um {ibersattigte Leerstellen bei RT zu binden. Die entstehenden Mg/Leerstellen-

Komplexe scheinen sich erst bei Temperaturen oberhalb 100 °C wieder aufzultsen.
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Al-Si

Hinsichtlich der Untersuchung von Festphasenumwandlungen ist das bindre System Al-Si ein
ideales Modellsystem, da lediglich zwei Gleichgewichtsphasen — der Al-Mischkristall (kfz)
und der Si-Mischkristall mit kubischer Diamantstruktur (kd) — auftreten. Weitere stabile oder
metastabile intermetallische Phasen existieren im reinen bindren System nach bisherigem
Stand des Wissens nicht [5,30]. Dariiber hinaus sind beide Elemente im jeweils anderen
Wirtsgitter bei RT praktisch unloslich. Das Phasengleichgewichtsdiagramm des einfachen eu-
tektischen Systems ist in den Quellen [8,9,31] nachzuschlagen (s. a. Anhang: Abbildung A.2).
Die eutektische Temperatur betragt 577 °C, bei welcher die maximale Loslichkeit von Si im
a-MK vorliegt. Im Vergleich zum System Al-Mg ist die maximale Loslichkeit mit einem
Massenanteil von 1,65 % Si sehr gering. Mit abnehmender Temperatur sinkt die Loslichkeit
erheblich, betragt bei 250 °C bereits weniger als 0,05 at.% und ist bei RT vernachlassigbar
klein [32].

Das Ausscheidungsverhalten von Al-Si-Legierungen wurde bereits grundlegend untersucht.
Rontgenografische und elektronenmikroskopische Untersuchungen [33] zeigen, dass die
Entmischung des tibersattigten MK stets von der Ausscheidung Siliziums mit kubischer
Diamantstruktur gekennzeichnet ist, was im Einklang zu den Erkenntnissen von Dix et al. [34]
steht. Die Ausscheidung von Si-Partikeln mit kubischer Diamantstruktur erfolgt scheinbar
ohne das Auftreten von Zwischenstufen durch die Bildung anfanglich sehr kleiner Si-
Cluster [30]. Nakagawa et al. [35] zeigen durch hochauflosende Elektronenmikroskop-
aufnahmen an einer hochreinen Legierung AlSil,2, dass sich wahrend einer Warmaus-
lagerung bei 200 °C plattenformige Si-Kristalle aus dem vollstandig iibersattigten MK bilden,
welche teilkohdrent mit der Al-Matrix sind. Mit andauernder Auslagerungszeit wachsen die
Teilchen kontinuierlich an. Bei welcher Teilchengrofse die Kohédrenz zur Matrix vollstandig
verloren geht, ist nicht bekannt. Nakagawa et al. vermuten jedoch, dass anwachsende, sehr
diinne Si-Platten sowohl koharente als auch inkoharente Grenzflachen aufweisen.

Der Einfluss verschiedener thermischer Behandlungen auf das Ausscheidungsverhalten
wurde bereits 1958 von Rosenbaum und Turnbull an einer Al-Si-Legierung mit einem
Massenanteil von 1 % Si durch elektrische Widerstandsmessungen erforscht [36]. Kurz darauf
wurden die Untersuchungen durch umfassende mikrostrukturelle Analysen erganzt [33,37].
Interessanterweise konnten im Anschluss an eine Glithbehandlung (580 °C, 30 min) weder
nach einer sehr raschen Wasserabschreckung auf RT noch nach einer Abkiihlung an ruhender
Luft Ausscheidungspartikel nachgewiesen werden, was auf eine geringe Abschreckempfind-
lichkeit niedriglegierter bindrer Al-Si-Legierungen hindeutet. Es zeigte sich jedoch, dass die
Ausscheidungskinetik und die Zahl der entstehenden Siliziumkeime bei einer anschlieffenden
Warmauslagerung stark von der thermischen Vorbehandlung abhangen. Als Ursache fiir die
deutlich beschleunigte Ausscheidungsbildung und die grofsere Anzahl an Ausscheidungs-
partikeln in wasserabgeschreckten Proben (im Vergleich zu an Luft abgekiihlten Proben)

wurde die stark tibersattigte Konzentration von Leerstellen angesehen [36].
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Der grofse Einfluss von Leerstellen auf das Ausscheidungsverhalten ist mittlerweile unbestrit-
ten und kann den Keimbildungsmechanismus auf zwei Weisen beeinflussen [38]. Einerseits
wird die Diffusionsbewegung von Si-Atomen durch die hohe Leerstellenkonzentration
begiinstigt, wodurch die homogene Keimbildung erleichtert wird. Andererseits konnen Leer-
stellen unter bestimmten Voraussetzungen selbst als Keimstellen fiir die Si-Ausscheidung
dienen. So scheinen sich iibersattigte Leerstellen zu agglomerieren und Cluster (z. B. Verset-
zungsringe oder Poren) zu bilden, die bei nachfolgender Warmauslagerung als Keimstellen
dienen und die Keimbildungsarbeit fiir Si-Ausscheidungen herabsetzen [39,40]. Den Mecha-
nismus der Kondensation von Leerstellen zu Versetzungsringen beschreibt z. B. Demny [41]
im Detail. Auch wahrend der Wachstumsphase von Ausscheidungen spielen Leerstellen eine
wesentliche Rolle. Das Atomvolumen® von ausgeschiedenem Si (kd) ist im Vergleich zum
a-MK (kfz) mit substitutionell gelostem Si signifikant grofier (>20 % [44]). Aufgrund der
volumetrischen Fehlpassung ist eine Ausscheidung von Si somit unausweichlich an grofie
Umwandlungsspannungen gekniipft [45,46]. Leerstellen konnten somit dazu beitragen, die
resultierenden Dehnungen an den Partikel/Matrix-Grenzflachen abzubauen. Mit wachsender
Partikelgrofie ist auch denkbar, dass Versetzungsstrukturen die Fehlpassung zwischen Si-
Partikeln und der Matrix ausgleichen [46].

Das Kristallwachstum in Systemen mit kubischer Diamantstruktur erfolgt hdufig anisotrop,
wodurch sich Kristallite mit plattenformiger Morphologie ausbilden [47]. In verschiedenen
Veroffentlichungen wurde jedoch berichtet, dass Si-Ausscheidungen unterschiedliche Mor-
phologie aufweisen kénnen. Rosenbaum und Turnbull weisen in [33] sowohl plattenférmige
Teilchen mit hexagonaler Form als auch Partikel mit ndherungsweise allseitig gleicher
Ausdehnung nach. Beugungsexperimente mit Rontgenstrahlung und Elektronen [33,37]
deuten darauf hin, dass nicht alle Si-Partikel definierte Orientierungsbeziehungen zur
Al-Matrix aufweisen, wenngleich kristallografische Ebenen einiger plattenformiger Teilchen
parallel zu Ebenen des Al-Gitters ausgerichtet sein konnen. So wurden Partikel mit paralleler
Ausrichtung zu den Ebenen {100}, {110} 5}, {111}4; und {211} 4; nachgewiesen [30]. Auch die
metallografischen Aufnahmen in [30,38,39,48-52] verdeutlichen, dass fiir Legierungen mit
unterschiedlichen Si-Gehalten und Warmebehandlungszustanden Si-Ausscheidungen ver-
schiedener Gestalt vorliegen konnen. Es ist wahrscheinlich, dass zwei unterschiedliche Keim-
bildungsmechanismen Auswirkung auf die Teilchenmorphologie nehmen. Die Ausscheidung
von Si-Platten erfolgt vermutlich an Leerstellenclustern, wahrend die Bildung globularer
Si-Ausscheidungen mit hoherer Stabilitat auf homogene Keimbildung zuriickgeht [43]. Einer
heterogenen Keimbildung koénnte auch die homogene Bildung von Si-Clustern vorangehen,

wie Untersuchungen in [53] andeuten. Nicht wachstumsfahige Si-Cluster konnten dabei

3 Unter Atomvolumen versteht man den Quotienten aus Atommasse und Dichte, d. h. jenes Volumen,
welches von einem Mol des Elementes im festen Aggregatzustand unter Standardbedingungen
eingenommen wird [42]. Die Berechnung der prozentualen Volumenédnderung kann beispielsweise
der Quelle [43] enthommen werden.
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bevorzugte Stellen fiir weitere heterogene Keimbildung sein, sodass es sich um einen
gekoppelten homogenen/heterogenen Mechanismus handelt. Hochaufgeloste elektronen-
mikroskopische Aufnahmen in [35] unterstiitzen diese Theorie.

Experimentelle Untersuchungen zur Ausscheidungskinetik in Al-Si-Legierungen wurden von
van Rooyen und Mittemeijer [54] durchgefiihrt. Sie zeigten, dass thermische Effekte bei
kalorimetrischen Analysen rein bindrer Legierungen direkt der Ausscheidung bzw.
Auflosung von Si-Partikeln zugeschrieben werden kann. Weitere Untersuchungen zur
Umwandlungskinetik wurden von Starink et al. [50,55,56] und Lasagni et al [43,57-59] mit
verschiedenen Verfahren der thermischen Analyse vorgenommen. Dabei wurden unter-
schiedliche Legierungsgehalte, Warmebehandlungszustande und sowohl isotherme als auch
nicht-isotherme Versuchsfiithrungen untersucht. Thermische Effekte, welche auf das Auftreten
von metastabilen Vorstufenphasen hindeuten, wurden nicht nachgewiesen. Die Ergebnisse
der thermischen Analysen stimmen daher grundsitzlich mit den Ergebnissen vorange-
gangener mikrostruktureller Untersuchungen (s. o0.) tiberein. Die Umwandlungskinetik wird
dabei mafigeblich durch den Ausgangszustand (AZ) (z. B. [56,58,59]) und die Umwandlungs-
bedingungen wie Auslagerungstemperatur oder Temperaturanderungsrate (z. B. [50,55,56])
beeinflusst. Die Ausbildung von Si-Partikeln mit unterschiedlicher Morphologie wird noch-
mals in den Publikationen [50,59] deutlich, in welchen transmissionselektronenmikrosko-
pische Aufnahmen verschiedener Gefligezustande abgebildet sind.

Das Ausscheidungsverhalten beim Abkiihlen von Glithbehandlungen wurde bislang nur von
wenigen Autoren untersucht. Hélldahl [60] untersuchte den Einfluss der Kiihlrate auf die
Ausscheidungsbildung an einer bindren Legierung mit einem Massenanteil von 0,8 % Si
mittels dynamischer Differenzkalorimetrie. Nach Glithbehandlungen bei Temperaturen
T >550 °C konnten fiir alle untersuchten Abkiihlraten keine Ausscheidungsreaktionen
festgestellt werden. Selbst bei sehr langsamer Abkiihlung mit 0,05K/s geben weder
Messkurven bei Abkiihlung noch Messkurven bei einer anschlieflenden Wiedererwarmung
Hinweise auf eine erfolgte Ausscheidungsbildung. Andere Feststellungen machten hingegen
Lasagni et al. [59] anhand umfangreicher Gefiigeuntersuchungen unterschiedlichster Warme-
behandlungszustande an einer Legierung mit hdherem Si-Massenanteil (= 1,7 %). Gefiligeauf-
nahmen zeigen sowohl inkohéarente, globulare Partikel als auch plattenférmige Ausschei-
dungen, wenn die Al-Si-Legierung im Anschluss an eine Losungsglithung bei 540 °C mit etwa
0,33 K/s auf RT abgekiihlt wurde. Bei noch langsamerer Abkiihlung mit 0,05 K/s nahm die
Anzahl an globularen Ausscheidungen ab, wahrend sich ihre Grofie in etwa verdoppelte.
Plattenformige Ausscheidungen konnten in diesem Zustand nur noch in einer geringen

Menge festgestellt werden.

Al-Mg-Si
Der Massenanteil von Mg- und Si-Zusétzen in Al-Mg-Si-Knetlegierungen betragt in Summe
typischerweise 1 -2 %. Das System Al-Mg-Si ldsst sich durch einen quasibindren Schnitt

Al-Mg>Si als eutektisches Teilsystem darstellen, in welchem der a-MK im Gleichgewicht zur
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intermetallischen Verbindung Mg:Si (3-Phase) steht [7]. Das quasibindre Zustandsdiagramm
ist den Quellen [47,61] zu entnehmen. Es ist ebenfalls im Anhang abgebildet (Abbildung A.3).
Die Phasenzusammensetzung von Mg:Si weist ein stochiometrisches Masseverhiltnis von
Mg:Si=1,73:1 auf. Bei einer Temperatur von 595 °C kann ein maximaler Massenanteil von
1,85 % der Gleichgewichtsphase im a-MK gelost werden. Mit sinkender Temperatur ist eine
Reduzierung der Loslichkeit festzustellen. So betrédgt sie bei 325 °C noch etwa 0,38 % [9], bei
einer Temperatur von 200 °C wird die Loslichkeit mit 0,08 % angegeben [7]. Wie zuvor
beschrieben, ist die temperaturabhangige, beschréankte Loslichkeit eine Grundvoraussetzung
fiir eine Ausscheidungshartung. Weitere Voraussetzungen werden vom System Al-Mg-Si
ebenfalls erfiillt, sodass es die Grundlage fiir zahlreiche aushdrtbare und kommerziell
genutzte Knetlegierungen darstellt. Der Entmischungsprozess des MK war bereits Gegen-
stand unzahliger Forschungsaktivititen und wird weiterhin untersucht. Ein zusammen-
fassender Abriss iiber den Kenntnisstand soll nachfolgend gegeben werden und erfolgt auf
Basis der Ausfithrungen in [7] sowie [9]. Verweise auf wesentliche Publikationen, die sich mit
der Ausscheidungsfolge in Al-Mg-Si-Legierungen befasst haben, sind in diesen Werken
angegeben.

Die Ausscheidungssequenz ist vergleichsweise komplex, da der Bildung der Gleichgewichts-
phase B (Mg:Si) eine Serie von metastabilen Ausscheidungen vorangehen kann, insbesondere
durch die erleichterte Keimbildung und die verringerte Grenzflachen- und Verzerrungs-
enthalpie (Kohdrenz) dieser Vorstufenphasen. Die Ausscheidungsfolge lasst sich

folgendermafSen auflisten:
o — Si/Mg-Cluster bzw. Co-Cluster — GP-Zonen — " — ', U1, U2, B’ — B(Mg:2Si).

Nach iiberkritischer Abschreckung im Anschluss an eine Losungsglithbehandlung liegen die
Legierungselementatome zunachst regellos im a-MK verteilt vor. Bei Kaltauslagerung wird
von der Bildung von Si-Clustern und Mg-Clustern mit eingebundenen Leerstellen bereits nach
sehr kurzen Zeiten (Minuten) berichtet. Eine Auslagerung fiir deutlich langere Zeiten
(Stunden/Tage) ist durch die Auflosung der Mg-Cluster und einer Anreicherung der
Si-Cluster durch die Mg-Atome gekennzeichnet. Die sich bildenden Co-Cluster aus Si und Mg
weisen keine diskrete Struktur auf. Ihre Zusammensetzung wird durch die Auslagerungs-
bedingungen, den Mg:Si-Gehalt sowie vom Si-Uberschuss {iber das stdchiometrische Verhlt-
nis hinaus beeinflusst. Bei etwas erhohter Auslagerungstemperatur kann die Bildung von GP-
Zonen beobachtet werden, wobei sich erste Strukturunterschiede zur Al-Matrix andeuten. Die
frithen Stadien des Ausscheidungsvorganges sind jedoch nicht abschlieffend geklart.
Insbesondere im Hinblick auf die Zusammensetzung und Struktur der Anfangsphasen sowie
deren Stabilitit und Umwandlungsverhalten bestehen Unsicherheiten. Zudem wird der
Einfluss von Leerstellen sowie des Keimbildungsmechanismus weiter untersucht.

Bei Warmauslagerung kommt es zur Bildung feiner, nadelférmiger B"-Ausscheidungen,
welche den maximalen Festigkeitszuwachs der aushdrtbaren Al-Mg-Si-Legierungen

bewirken. Der Ubergang vom {ibersittigten Zustand des a-MK zur B''-Ausscheidung umfasst
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die Bildung von Clustern und Ubergangsphasen (GP-Zonen). Die nadelférmigen Partikel
wachsen in (100),, Richtungen der Al-Matrix und weisen entlang ihrer Nadelachse Koharenz
zu dieser auf. Mit voranschreitender Auslagerung kommt es zur Ausscheidung der
teilkohdrenten B’-Phase durch heterogene Keimbildung an Gitterfehlern (z. B. Versetzungen)
oder durch strukturelle Umwandlung der B"-Ausscheidungen. Die B'-Phase besitzt eine
stabchenformige Morphologie und ist ebenfalls in (100),; Richtungen der Al-Matrix ausge-
richtet. Letztlich erfolgt eine Umwandlung in die Gleichgewichtsphase § mit kfz-Struktur und
plattenformiger Gestalt, welche zur Al-Matrix vollstindig inkohdrent ist. Neben den
genannten bindren Phasen wird auch von der Bildung terndrer, teilkohdrenter Phasen
(U1[62], U2 [63], B’ [64]) berichtet. In Legierungen mit Si-Uberschuss treten zudem reine Si-
Ausscheidungen in Erscheinung.

Im Gegensatz zu den nicht aushartbaren Systemen Al-Mg und Al-Si wurde fiir Al-Mg-Si-
Legierungen auch das Ausscheidungsverhalten beim Abkiihlen nach dem Ldsungsglithen
intensiv untersucht. Wie in Kapitel 2.1.2 dargelegt, ist eine iiberkritische Abkiihlung im
direkten Anschluss an die Losungsglithung erforderlich, um den {iibersittigten Zustand als
Voraussetzung fiir eine moglichst effektive Festigkeitssteigerung bei nachfolgender Auslage-
rung zu erhalten. Die Kenntnis der Abschreckempfindlichkeit aushértbarer Legierungen ist
somit von enormer Bedeutung, um vorzeitige Ausscheidungsbildung beim Kiihlen zu vermei-
den. Bei der Beurteilung von Abkiihlgeschwindigkeiten auf das Ausscheidungsverhalten
kommt dem Verhalten von Leerstellen erneut eine wichtige Bedeutung zu. Es ist wahrschein-
lich, dass sich geloste Legierungselementatome mit diffundierenden Leerstellen zu bindren
Komplexen vereinigen, da nach dem Abschrecken keine freien Leerstellen nachweisbar
sind [65] und eine Leerstellenkondensation zu Versetzungsringen (wie in Al-Si-Legierungen)
im abgeschreckten Zustand ebenfalls nicht auftritt [7]. Als kritischer Temperaturbereich,
welcher bei der Abkiihlung ziigig durchschritten werden muss, wird hédufig der Bereich
zwischen 400 °C und 290 °C angegeben [6,7,47]. Wird die kritische Kiihlrate unterschritten,
kommt es zur Ausscheidung der Gleichgewichtsphase und/oder ihrer Vorstufenphasen. Es ist
bekannt, dass bei der Abschreckempfindlichkeit eine Abhangigkeit vom Legierungsgehalt
besteht [47]. Mit zunehmendem Legierungsgehalt und Si-Uberschuss sowie wachsender
Anzahl an Primarphasen und Dispersoiden nimmt die Abschreckempfindlichkeit zu [7].

Der grofie Einfluss der Legierungszusammensetzung auf das Ausscheidungsverhalten beim
Abkiithlen wurde von Milkereit et al. durch Messungen mittels dynamischer Differenz-
kalorimetrie iiber eine sehr grofie Bandbreite an Kiihlgeschwindigkeiten bestatigt [66]. Die
Untersuchungen einer Vielzahl an kommerziellen Al-Mg-Si-Knetlegierungen zeigen, dass die
kritische Abkiihlgeschwindigkeit fiir unterschiedliche Legierungszusammensetzungen iiber
mehrere Grofienordnungen variiert. In Abhangigkeit der Kiihlgeschwindigkeit lassen sich
durch die in-situ Experimente zudem mehrere Reaktionsbereiche feststellen, die sich
kiithlratenabhdngig verschiedenen Temperaturintervallen zuordnen lassen. Bei entsprechend

langsamer Abkiihlung kommt es bei hohen Temperaturen zur Ausscheidung plattenférmiger
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Mg:Si-Teilchen. Die Keimbildung scheint dabei iiberwiegend heterogen an Fe-, Si- und
Mn-haltigen Primérphasen zu erfolgen. Die Ausscheidung von Vorstufenphasen ' bzw. B’
findet hingegen in tieferen Temperaturbereichen statt, wobei die Keimbildung an

Dispersoiden erfolgt.

2.1.4 Modellansatze zur Beschreibung der Kinetik von Festphasenumwandlungen
Zur gezielten Einstellung von Mikrostrukturen metallischer Legierungen und daraus
resultierender Materialeigenschaften bedarf es Modellbeschreibungen der Zeitabhangigkeit
von Umwandlungsprozessen, d. h. zur Kinetik von Phasenumwandlungen [67]. Das iiber-
geordnete Ziel einer makroskopischen Modellierung ist dabei stets die Beschreibung von Art
und Anteil umgewandelter Phasen wahrend einer Reaktion fiir beliebige Temperatur-Zeit-
Profile. Der Fortschritt einer isothermen Phasenumwandlung kann beschrieben werden,
indem der bereits umgewandelte Anteil f der neuen Phase als Funktion der Zeit und der
Temperatur ausgedriickt wird [4]. Bei Entmischung eines tibersattigten MK in der Form
o' — o+ B beschreibt f das Volumen der Ausscheidungsphase 8 zu einer Zeit t bezogen auf
das Volumen von B, welches bei der Temperatur T maximal ausgeschieden werden kann und
somit nach Abschluss der Reaktion vorliegt. Daher variiert f zwischen 0 (Beginn der
Reaktion) und 1 (Ende der Reaktion).

Die Kinetik isothermer Festphaseniibergédnge ladsst sich oft durch die sogenannte Johnson-
Mehl-Avrami-Kolmogorov (JMAK)-Gleichung beschreiben [68-72]. Sie basiert auf den in
Kapitel 2.1.1 dargelegten Grundlagen von Phasenumwandlungen und berticksichtigt somit
die zwei wesentlichen Stadien Keimbildung und Keimwachstum. In ihrer allgemeinen Form
beschreibt die JMAK-Gleichung den umgewandelten Anteil einer Phase als Funktion der Zeit:

f =1-—exp{—[k(T)t]"} (Gleichung 2.6).
Der Parameter k hangt von der Keimbildungsrate und Wachstumsrate der Keime ab. Da beide
GroBen (N bzw. G) von der Temperatur T abhédngen, weist auch k eine Temperaturabhéngig-
keit auf [4]. Der Avrami-Exponentn ist abhangig von der Art der Keimbildung und des
Kristallwachstumsprozesses. Dadurch kénnen sowohl Umwandlungsvorgange mit hetero-
gener Keimbildung beschrieben werden, bei denen bereits zu Beginn der Reaktion alle Keime
vorliegen (site saturated nucleation), als auch solche, bei denen Kristallisationskeime wahrend
des Wachstumsprozesses fortlaufend mit einer konstanten Rate gebildet werden (homogene
Keimbildung) [67]. Die allgemeine Gleichung zur Berechnung des Avrami-Exponenten n stellt
sich wie folgt dar (z. B. [73,74]):

n = Ngimg + B (Gleichung 2.7).
Hierin beschreibt Ngj,, die Dimensionalitit der wachsenden Phase (Ngijm =1...3), der
Parameter g bezieht sich auf den Mechanismus des Wachstumsprozesses (g =0,5 fiir
diffusionsgesteuertes bzw. g=1 fiir lineares Wachstum) und B nimmt Bezug auf die
Keimbildungsrate (B=0 fiir den Fall von site saturation bzw. B=1 fiir konstante

Keimbildung).
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Mit der JIMAK-Gleichung ist es mdglich, den gesamten Umwandlungsvorgang sehr genau zu
beschreiben, solange die Keimbildung gleichverteilt in der Ausgangsphase erfolgt (d. h. die
Wahrscheinlichkeit der Keimbildung ist im gesamten nichtumgewandelten Volumen gleich)
und das Kristallwachstum isotrop sowie linear ablauft (d. h. die Grenzflache der neuen Phase
bewegt sich mit konstanter Geschwindigkeit) [4]. Derartige Randbedingungen sind fiir
Umwandlungsprozesse, bei denen das Wachstum diffusionsgesteuert verlauft, jedoch nicht
immer gegeben [75]. Tatsdchlich liefert die Gleichung fiir viele Umwandlungsprozesse —u. a.
Ausscheidungsreaktionen — nur fiir kleine Werte von f und somit nur fiir den Beginn der
Reaktion eine hinreichend gute Naherung [76]. Starink zeigt in [75], dass der Grund hierfiir in
der fehlerhaften Beriicksichtigung des Impingements, d. h. des Aneinanderstofiens umge-
wandelter Bereiche und deren gegenseitige Beeinflussung, liegt. Bei Bildung von Teilchen der
neuen Phase verarmt die Matrix um sie herum an gelosten Atomen. Die Wahrscheinlichkeit
auftretender Keimbildungsprozesse in diesen Zonen ist aufgrund der geringeren Uber-
sattigung (treibende Kraft) in diesen Zonen deutlich kleiner als in der restlichen Matrix. Die
Keimbildungsprozesse werden somit zunehmend ortsabhangig, was gegen die Bedingungen
zur Anwendung der JMAK-Gleichung verstofit. Die JMAK-Theorie geht zudem davon aus,
dass das Wachstum zweier Keime an gemeinsamen Grenzflichen endet, sobald die
umgewandelten Phasen aneinanderstofien (hard impingement). Der Mechanismus wird
jedoch komplexer, wenn Konzentrationsgradienten (Diffusionsfelder) um die Keime herum
auftreten. Sobald der Abstand der Grenzflachen benachbarter Keime abnimmt, kann es zur
Uberlagerung der Diffusionsfelder kommen. Der Konzentrationsgradient flacht dadurch ab,
wodurch sich die Wachstumsrate des Keims lokal verringert. Auch dieser durch Diffu-
sionsfelder hervorgerufene Effekt (soft impingement) wird von der JMAK-Gleichung nicht
berticksichtigt [77].
Eine verallgemeinerte empirische Beschreibung der JMAK-Kinetik, in welcher dem
Impingement-Effekt eine grofiere Bedeutung zukommt, prasentierten Austin und Rickett [78]:
f=1—{[k(Mt]"+1}71 (Gleichung 2.8).
Starink [75] zeigte in einem direkten Vergleich beider Funktionsansitze, dass die Austin-
Rickett (AR)-Gleichung experimentelle Daten von diffusionsgesteuerten Phasenumwand-
lungen deutlich besser abbilden kann.
Eine angepasste Formulierung dieser klassischen Gleichungen wurde von Starink und Zahra
in einer Serie von Veroffentlichungen vorgestellt und an verschiedenen diffusionsabhangigen
Umwandlungsreaktionen ausfiihrlich getestet [20,21,50,79,80]. Sie basiert ebenfalls auf den
zwei wesentlichen Stadien von Phasenumwandlungen (Keimbildung und -wachstum) und
fiihrt eine alternative Beschreibung zur Bertiicksichtigung von Impingement ein. Fiir isotherme
Umwandlungsprozesse stellt sich die Gleichung wie folgt dar:
e(Te® 1] i

1

f=1- [ (Gleichung 2.9).
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Hierin ist 7, der Impingementfaktor. Durch Anpassung dieses Parameters kann das Modell
sowohl die JMAK-Gleichung (7, — =) als auch die AR-Gleichung (7, = 1) abbilden [81]. Die
Bedeutung des Impingementfaktors und der Einfluss verschiedener mikrostruktureller
Gegebenheiten auf 7, werden in [74] diskutiert.

Ein weiterer grofier Nachteil der JMAK- und der AR-Gleichung ist, dass nur Reaktionen
abgebildet werden konnen, bei denen der Gleichgewichtszustand konstant ist und nicht von
der Zeit abhangt. Diese Voraussetzung wird fiir nicht-isotherme Umwandlungen verletzt.
Durch zusétzliche Anpassungen des Modells von Starink und Zahra (detaillierte Beschreibung
in [79]) kann auch die Umwandlungskinetik bei nicht-isothermen Zustandsbedingungen
(z. B. Erwarmen mit konstanter Rate) beschrieben werden. Dabei wird die temperaturabhéan-
gige Loslichkeit von Legierungselementatomen einbezogen und zwischen zwei unterschied-
lichen Wachstumsprozessen — linearem und diffusionsgesteuertem Wachstum — unterschie-
den. In Kombination mit umfangreichen experimentellen Untersuchungen wurde gezeigt,
dass die Modellierung sowohl isotherm [21] als auch nicht-isotherm [20,80] ablaufende
Ausscheidungsprozesse in Al-Mg-Legierungen sehr gut darstellt. Das Modell wurde dariiber
hinaus zur Beschreibung von Ausscheidungsreaktionen unter verschiedensten Bedingungen
in den Systemen Al-Si [50,79], Al-Zn [80] und Al-Cu-Mg [80] erfolgreich eingesetzt.

Fiir die Prognose von Werkstoffeigenschaften, die sich durch eine Warmebehandlung und
dabei aufgetretenen Festphasenumwandlungen einstellen, findet beispielsweise die Quench-
Factor-Analyse (QFA) Anwendung. Diese eignet sich dazu, den Einfluss der Abkiihlbedin-
gungen nach dem Losungsgliihen auf die resultierenden Werkstoffeigenschaften (z. B. Fliefs-
grenze) von ausscheidungshartbaren Aluminiumlegierungen abzuschétzen. Die theoretischen
Grundlagen der Methode sind ausfiihrlich in [82] beschrieben. Das Grundprinzip der QFA
besteht darin, Kenntnisse iiber die isotherme Umwandlungskinetik zu nutzen, um Phasen-
umwandlungen beim kontinuierlichen Kiihlen vorauszusagen und Riickschliisse auf
resultierende Werkstoffeigenschaften zu ziehen. Unter der Annahme, dass bei verschiedenen
Temperaturen ablaufende Reaktionen additiv sind, lassen sich beliebige Abkiihlbedingungen
durch die Aneinanderreihung vieler direkt aufeinanderfolgender isothermer Halteschritte (bei
jeweils verringerter Temperatur) abbilden. Durch Addition der bei diesen isothermen
Schritten umgewandelten Phasenanteile kann theoretisch der Einfluss der Temperatur auf die
Umwandlung bei kontinuierlicher Kiihlung berticksichtigt werden. Fiir kontinuierliche
Abkiihlbedingungen werden die Haltedauern bei isothermen Temperaturen infinitesimal
klein, sodass eine integrale Beschreibung fiir den umgewandelten Anteil verwendet wird. Der
transformierte Phasenanteil bei nicht isothermen Umwandlungsbedingungen wird als

Quench-Factor Qf bezeichnet und ergibt sich aus:

Qr = | = (Gleichung 2.10).
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Dabei ist dt ein Zeitinkrement der Abkiihlkurve und C; die kritische Zeit, die notwendig ist,
bis die Phasenumwandlungsreaktion unter isothermen Bedingungen einsetzt bzw. ein defi-
nierter Anteil der neuen Phase gebildet worden ist. Die Zeiten t, und t; definieren den Beginn
bzw. das Ende des Abkiihlvorganges. Zur Abschidtzung der Fliefigrenze mit klassischen
Ansdtzen der QFA wird folgendes angenommen. Die Fliefsgrenze o¢ der ausgeharteten
Legierung setzt sich aus zwei Anteilen zusammen, zum einen aus dem Beitrag der Matrix of,_.
und zum anderen aus dem Beitrag festigkeitssteigernder Ausscheidungen o¢ - or,_. , die beim
Auslagern gebildet werden. Eine maximale Festigkeitssteigerung o¢ - or . ergibt sich,
wenn die Abkiihlung {iberkritisch erfolgt (d. h. keine Ausscheidungsreaktionen beim
Abkiihlen ablaufen) und samtliche geloste Atome fiir die Bildung festigkeitssteigernder
Teilchen beim Auslagern zur Verfiigung stehen. Kommt es wahrend der Abkiihlung hingegen
zur Ausscheidung grober, inkohdrenter Partikel, die keinen Festigkeitsbeitrag leisten,
verringert sich der zur Verfligung stehende Losungsgehalt und die FliefSigrenze der Legierung
nahert sich of_. an. Unter der Annahme, dass die Festigkeit nach Auslagerung linear vom
Losungsgehalt an Legierungselementatomen nach dem Abkiihlen abhangt, kann der Einfluss

der Abkiihlbedingungen auf die resultierende Fliefsgrenze of nach der Auslagerung mit der

Formel
Of — Of__.
min - k .
—O-fmax e exp(k; Qr) (Gleichung 2.11)

abgeschatzt werden. Hierin ist k; eine Konstante, welche sich aus dem natiirlichen
Logarithmus des beim Abkiihlen nichtumgewandelten Phasenanteils ergibt. Die Gleichung
stellt somit einen unmittelbaren Zusammenhang zwischen der Umwandlungskinetik beim
Abkiihlen (berticksichtigtim Quench-Factor Q) und den daraus resultierenden mechanischen
Eigenschaften her. Fiir die erfolgreiche Anwendung einer QFA sind daher sehr genaue
Kenntnisse {iiber auftretende Phasenumwandlungen und eine prazise Modellierung der
Umwandlungskinetik von Bedeutung.

Die klassische QFA beruht auf einer Reihe von Annahmen, welche die Validitat der Methode
stark limitieren. Rometsch et al. diskutieren in [83] die Giiltigkeit der wesentlichen Annah-
men, zeigen Widerspriiche einiger Vereinfachungen zu experimentellen Forschungsergeb-
nissen auf und schlagen Methoden zur Verbesserung der QFA vor. Eine grundlegende
Schwachstelle sehen Rometsch et al. darin, dass die JMAK-Gleichung (Gleichung 2.6) zur
Beschreibung der isothermen Umwandlungskinetik herangezogen wird, wobei in der
klassischen QFA zusitzlich eine Fixierung des Avrami-Exponenten auf n=1 erfolgt.
Staley [82] weist zwar darauf hin, dass n von der Keimbildungsrate und der Morphologie
gebildeter Ausscheidungspartikel abhangt — der Avrami-Exponent findet bei der Herleitung
von Gleichung 2.11 dennoch keine Anwendung. Theoretische Betrachtungen zu diffusions-
abhangigen Keimbildungs- und Keimwachstumsprozessen zeigen, dass ein Avrami-Exponent
n<1,5 fiir Reaktionen, bei denen Keimwachstum durch Diffusion in drei Dimensionen

(z. B. Ausscheidungsbildung im Korninnern) ablauft, nicht moglich ist (vgl. Gleichung 2.7).
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Rometsch et al. verweisen dabei auf Veroffentlichungen verschiedener Autoren ([73,75,84]).
Dariiber hinaus konnen sich Diffusionsbereiche in der Umgebung von Ausscheidungen
gegenseitig beeinflussen, sodass der bereits dargelegte Effekt des Impingements von
Bedeutung sein kann.

Aufgrund der Beschrankungen der JMAK-Gleichung, derartige Auswirkungen einbeziehen
zu konnen, schlagen Rometsch et al. die Verwendung des Modells von Starink und Zahra vor.
Durch Anpassung von Gleichung 2.9 an die Rahmenbedingungen der QFA ergibt sich
folgender Ausdruck [83]:

i

Of ~ Ofmin_ _ [(_quF)n n 1]_7 (Gleichung 2.12).
Ofmax ~ fmin ;
Die Gleichung berticksichtigt dabei auch, dass der Fliefigrenzenbeitrag festigkeitssteigernder
Teilchen keine direkte Proportionalitdt zu ihrem Volumenanteil aufweist. Vielmehr steigt der
Festigkeitsbeitrag mit der Quadratwurzel des Ausscheidungsvolumengehaltes an. Durch
Einfithrung des zuséatzlichen Exponenten 1/2 wird somit die zweifelhafte Annahme der QFA
angepasst, dass die Festigkeit des Werkstoffes linear vom Losungsgehalt der Legierungs-
atome, die fiir eine Ausscheidungshartung zur Verfligung stehen, abhangt.
Durch die vorgenommenen Anpassungen gelang es den Autoren, die Vorhersagegiite der
QFA fiir verschiedene Aluminiumlegierungen deutlich zu verbessern [83]. Die erzielten
Resultate stehen dariiber hinaus mit den theoretischen Betrachtungen aus [73,75,84] im
Einklang, sodass den Variablen eine physikalische Bedeutung zugeschrieben werden kann.
Ein Avrami-Exponent von n =1,5 ergibt sich beispielsweise fiir dreidimensionales Teilchen-
wachstum, solange site saturation vorliegt (Keimbildungsprozesse erfolgen nur zu Beginn der
Umwandlung). Findet hingegen kontinuierliche Keimbildung statt, gilt n =2,5.
Die QFA lasst sich fiir die Vorhersage verschiedener Werkstoffeigenschaften anwenden, die
durch die Abkiihlbedingungen vom Losungsglithen beeinflusst werden. Da diese Eigen-
schaften stets durch den verbliebenden Anteil geloster Legierungsatome nach dem Abkiihlen
bestimmt werden, kann die QFA auch direkt auf die Betrachtung der Konzentration geldster
Atome angewendet werden. Dabei ergibt sich nach [83]

K ~ Cmin(m)  _ [(_leF)n n 1]—771
Ni

Anstelle der FlieSsspannungsbetrage, welche sich auf die Entwicklung der Festigkeit beim

(Gleichung 2.13).
Cmax(T) — Cmin(T)

nachfolgenden Auslagern beziehen, finden somit Konzentrationsunterschiede Verwendung,
die sich durch die Anderung der Temperatur beim Abkiihlen ergeben. Der Parameter ck gibt
dabei den Atomgehalt an, der nach vollstandiger Abkiihlung auf RT in Losung verbleibt. Die
Gleichgewichtsloslichkeit beim Losungsglithen (und somit die maximal geloste Fremdatom-
konzentration unmittelbar vor Beginn der Abkiihlung) wird durch cyaxry ausgedriickt.

Letztlich beschreibt ¢y () die Gleichgewichtsloslichkeit in Abhéangigkeit der Temperatur.
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2.2 Verformungsverhalten von Aluminiumlegierungen

2.2.1 Grundlagen plastischer Verformung

Die grundlegenden Mechanismen plastischer Verformung metallischer Werkstoffe sind in der
Literatur ausfiihrlich dokumentiert. In den nachfolgenden Kapiteln 2.2.1 -2.2.3 wird ein
komprimierter Abriss der Grundlagen gegeben und auf die wesentlichen Einflussgrofien auf
die Festigkeitseigenschaften von Aluminiumlegierungen eingegangen. Die Ausfiihrungen
stiitzen sich dabei auf die Beschreibungen in [1,3,7,85-88]. Uber das fundamentale Wissen

hinausgehende Textstellen werden durch zusétzliche Literaturangaben gekennzeichnet.

Versetzungsbewe gung

Die plastische Verformung eines metallischen Werkstoffes bewirkt eine irreversible Verschie-
bung benachbarter Atomschichten. Der mikroskopische Mechanismus der plastischen
Verformung besteht in einem Wandern von Versetzungen, welche sich unter Wirkung einer
hinreichend grofien Schubspannung 7y,i auf definierten kristallografischen Ebenen und
entlang bevorzugter Richtungen bewegen.* Die Versetzungsbewegung hat ein Abgleiten der
Gitterebenen zur Folge. Die fiir eine Versetzungsbewegung erforderliche Schubspannung
stellt ein Mafs fiir die Festigkeit, d. h. den Verformungswiderstand, des Werkstoffes dar. Die
notwendige Schubspannung 7y; weist in kristallografischen Ebenen mit dichtester Atombe-
setzung die geringsten Werte auf. Die Versetzungsbewegung erfolgt daher vorzugsweise in
diesen als Gleitebenen bezeichneten Gitterebenen und langs dichtest besetzter kristallogra-
fischer Richtungen (Gleitrichtungen). Gleitebenen mit ihren Gleitrichtungen werden als Gleit-
systeme bezeichnet. Das plastische Verformungsverhalten metallischer Werkstoffe wird ganz
wesentlich durch die Anzahl und die Belegungsdichte der vorliegenden Gleitsysteme
bestimmt. Aluminium und seine Legierungen weisen eine kfz-Gitterstruktur auf, in welcher
das Abgleiten entlang von vier Gleitebenen der Art {111} erfolgen kann. In jeder dieser Gleit-
ebenen existieren drei voneinander unabhéngige Gleitrichtungen der Art (110), sodass ein
kfz-Kristall insgesamt 12 voneinander unabhdngige Gleitsysteme besitzt. Die Gleitebenen
zeichnen sich dariiber hinaus durch eine grostmogliche atomare Belegungsdichte aus, sodass
die plastische Verformbarkeit kfz-Metalle solchen mit anderer Gitterstruktur iiberlegen ist.

Das Gleiten von Versetzungen ist in den Ebenen méglich, die ihren Burgersvektor b enthalten.
Bei Stufenversetzungen stehen Burgersvektor und Versetzungslinie senkrecht zueinander,
sodass die Gleitebene eindeutig festgelegt ist. Fiir Schraubenversetzungen, bei denen b
parallel zur Versetzungslinie liegt, ist die Bewegungsrichtung nicht eindeutig festgelegt.
Durch sogenanntes Quergleiten konnen Schraubenversetzungen ihre urspriingliche Gleit-
ebene verlassen und auf einer parallelen Ebene in der urspriinglichen Richtung weitergleiten.
Das Gleitverhalten ist dabei stark von der Stapelfehlerenergie des Metalls abhangig. Stapel-

fehler konnen beispielsweise durch Versetzungsreaktionen erzeugt werden, bei denen sich die

4 gilt fiir T/Ts < 0,4 (Ts: absolute Schmelztemperatur)
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Versetzungen in Teilversetzungen aufspalten. Metalle mit geringer Stapelfehlerenergie weisen
eine grofie Aufspaltungsweite der Teilversetzungen (Breite des Stapelfehlers) auf. Dies
erschwert ein Quergleiten von Schraubenversetzungen, sodass sich Versetzungen im Wesent-
lichen nur auf ihren bevorzugten Gleitebenen bewegen. Bei Werkstoffen, die ein solches
planares Gleitverhalten aufweisen, konnen Versetzungshindernisse in der Gleitebene nur
durch entsprechend hohe Schubkrifte iiberwunden werden. Die Versetzungsdichte in den
aktivierten Gleitebenen erhoht sich dabei und bewirkt eine starke Verfestigungswirkung
(siehe nachfolgender Abschnitt). Aluminium hat von allen wichtigen metallischen Grund-
werkstoffen die hochste Stapelfehlerenergie. Daher zeigt unlegiertes Aluminium ein sehr
ausgepragtes Quergleitverhalten, was sich wiederum in einem geringen Verfestigungsver-
mogen ausdriickt. Zwar ist bekannt, dass substitutionell geloste Legierungselementatome die
Stapelfehlerenergie in kfz-Metallen reduzieren konnen. Fiir Aluminium-Knetlegierungen mit
ihren tiblicherweise geringen Legierungszusatzen wird dieser Tatsache jedoch keine wesent-

liche Bedeutung zugeschrieben [89,90].

Versetzungsreaktionen

Abgesehen von der eigentlichen Versetzungsbewegung kommt es bei der plastischen Verfor-
mung auch zur Erzeugung einer groflen Anzahl neuer Versetzungen. Mit zunehmendem
Verformungsgrad erhoht sich somit die Versetzungsdichte p (Gesamtlange aller Versetzungs-
linien pro Volumeneinheit) im Kristall. Quellen fiir die Versetzungsmultiplikation bei der
Verformung stellen beispielsweise innere Grenzflichen des Kristalls, wie Korngrenzen und
Phasengrenzen, sowie verankerte Versetzungen (Frank-Read-Quellen) dar. Der Anstieg der
Versetzungsdichte fiihrt zu einer zunehmenden gegenseitigen Behinderung der Versetzungs-
bewegungen, da es bei plastischer Verformung zu Wechselwirkungen zwischen den Verset-
zungen selbst kommt.

Versetzungen stellen linienformige Gitterstorungen dar und fiihren zu einer elastischen
Verzerrung des umgebenen Raumgitters. Die aufgebauten Spannungsfelder verschiedener
Versetzungen konnen sich iiberlagern und aufeinander einwirken. Wahrend sich entgegen-
gesetzt gerichtete Versetzungen anziehen, stofien sich Versetzungen mit gleichem Vorzeichen
aufgrund ihrer gleichartigen Spannungsfelder ab. Liegen Versetzungen auf parallelen Gleit-
ebenen, muss das sie umgebende Spannungsfeld iiberwunden werden, um eine weitere
Versetzungsbewegung zu ermdoglichen. Hierzu muss ein zuséatzlicher Schubspannungsbetrag
aufgebracht werden. Bewegen sich zwei entgegengesetzte Stufenversetzungen auf derselben
Gleitebene, konnen sie sich dagegen ausldschen (annihilieren). Die Uberlagerung ihrer Span-
nungsfelder fiihrt zu einer Anziehungskraft, sodass sich die zugehorigen Halbebenen zu einer
vollstandigen Kristallebene vereinen konnen und die Versetzungen verschwinden. Das
Ausloschen der Versetzungen ungleichen Vorzeichens wirkt somit entfestigend, da die Verset-
zungsdichte reduziert und die innere Energie des Kristallgitters (elastische Verzerrung)

verringert wird. Tritt eine derartige Versetzungskonfiguration in wenig voneinander
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entfernten Gleitebenen auf, kann ein Versetzungsdipol entstehen, durch welchen sich
zumindest das umgebende Spannungsfeld abschwacht.

Eine weitere Behinderung fiir die Versetzungsbewegung stellen sogenannte Waldverset-
zungen dar, welche die Gleitebene durchstofien. Die gleitende Versetzung kann sich mit
diesen nicht in der Gleitebene liegenden Waldversetzungen verhaken oder sie durchschnei-
den. Beim Schneidvorgang kommt es zur Verlagerung der Versetzungslinien beider Verset-
zungen, sodass ein Versetzungssprung mit Stufencharakter erfolgt. Durchschneiden Gleitver-
setzungen einen Versetzungswald, bilden sich zahlreiche Spriinge, sodass einerseits die
Versetzungsdichte erhoht wird. Gleichzeitig tiben die Spriinge eine hemmende Wirkung auf
die Bewegungsfahigkeit der Versetzung aus. Durch ablaufende Versetzungsreaktionen

konnen mobile Versetzungen letztlich unbeweglich werden.

Plastische Verformung polykristalliner Werkstoffe

Im ersten Abschnitt dieses Kapitels wurde die kritische Schubspannung 7y, eingefiihrt,
welche zur Aktivierung eines Gleitsystems innerhalb eines Korns aufgebracht werden muss.
Betrachtet man das plastische Verformungsverhalten eines Einkristalls, kann die Gleitung
iiber die Aktivierung lediglich eines Gleitsystems ablaufen (Einfachgleitung). Das Verfor-
mungsverhalten ldsst sich dabei iiber eine idealisierte Verfestigungskurve (Schubspannungs-
Abgleitungs-Kurve) charakterisieren. In realen, polykristallinen Werkstoffen weisen die
einzelnen Kiristallite bzw. Korner jedoch unterschiedliche Orientierungen zur dufSeren Bean-
spruchung auf. Bei Ubertragung der Grundvorginge der plastischen Verformung im
Einkristall auf polykristalline Werkstoffe miissen daher die unterschiedliche Orientierung der
Korner und die Rolle der Korngrenzen einbezogen werden.

Die Deformation erfolgt anfanglich in einzelnen, zur Beanspruchungsrichtung giinstig orien-
tierten Kornern (mikroplastische Deformation). Bei makroplastischer Deformation kann die
Verformung im polykristallinen Verband hingegen nicht mehr nur auf einzelne Korner
beschrankt bleiben, da der Zusammenhalt der Kristalle entlang ihrer Korngrenzen sicher-
gestellt werden muss. Die Korngrenzen stellen dabei uniiberwindbare Hindernisse fiir die
Versetzungsbewegung dar, da die Gleitrichtungen in benachbarten Kornern anders orientiert
und gewohnlich nicht parallel zueinander sind. Da eine Abgleitung entlang der Gleitrichtung
in das Nachbarkorn nicht mdglich ist, kommt es zur Aufstauung von Versetzungen an den
Korngrenzen. Die dadurch hervorgerufene innere Spannung wirkt in das zunachst unver-
formte Nachbarkorn hinein und erhoht die dort wirksame Schubspannung in dessen
Gleitsystemen. Da die Formanderung benachbarter Korner aufeinander abgestimmt werden
muss (Formanderungskompatibilitdt), miissen die Kristallite zu beliebigen Formanderungen
tahig sein. Fiir solche Anpassungsverformungen der aneinander gekoppelten, jedoch beliebig
orientierten Korner ist es notwendig, in jedem Korn mindestens fiinf voneinander unab-
héangige Gleitsysteme zu betatigen (Mehrfachgleitung). Erst bei plastischer Verformung aller
Korner des Vielkristalls ist die erforderliche Spannung erreicht, welche zu einer

makroskopischen plastischen Verformung fiihrt.
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Fiir eine nachfolgende Betrachtung von Einflussgrofien auf die Festigkeitseigenschaften von
Aluminiumlegierungen ist es daher zweckdienlich, die Flielspannung o einzufiihren. Die
Flieflspannung beschreibt die zum Einsetzen und Aufrechterhalten des plastischen FliefSens
erforderliche Spannung. Fiir die Berechnung der Flielspannung aus der kritischen Schub-
spannung Ty,i Muss in einem isotropen, polykristallinen Material berticksichtigt werden, dass
die Kristallorientierung der Kérner im Allgemeinen regellos ist. Unter der Annahme gleicher
Haufigkeit aller Kornorientierungen zur dufSeren Beanspruchung ergibt sich die FliefSspan-

nung des Vielkristalls mit dem Taylorfaktor M aus folgender Gleichung;:

Op = MTypit (Gleichung 2.14).
Fiir Metalle mit kfz-Gitterstruktur kann ein Faktor M = 3,06 angenommen werden [91]. Das
Verformungsverhalten polykristalliner Werkstoffe erfasst man {iblicherweise durch

Spannungs-Dehnungs-Kurven, welche unter einachsiger Beanspruchung aufgenommen

werden.

2.2.2 Einfluss der Mikrostruktur auf das FlieBverhalten von Aluminiumlegierungen

Die Festigkeitseigenschaften bei (quasi)statischer Beanspruchung und daraus resultierend das
plastische Verformungsverhalten von Aluminiumlegierungen wird durch Verfestigungs- und
Entfestigungsvorgiange bestimmt, welche entscheidend von der Legierungszusammen-
setzung und dem mikrostrukturellen Zustand des Werkstoffes beeinflusst werden. Das Flief3-
verhalten wird dabei mafdgeblich durch die Beweglichkeit der Versetzungen im Kristallgitter
bestimmt.> Eine Steigerung der Festigkeit lasst sich erzielen, indem der Widerstand gegen
Versetzungsbewegungen erhoht wird. Das Gitter muss hierzu mit wirksamen Versetzungs-
hindernissen angereichert werden. Als Hindernisse kommen verschiedene Gitterfehler wie
Hindernisversetzungen, Korngrenzen, im Gitter geloste Fremdatome sowie Teilchen in
Betracht. Die zugrunde liegenden Mechanismen der Verfestigung durch die unterschiedlichen
Hindernisarten und ihre Effektivitit, den Widerstand gegen plastische Verformung zu

erhohen, werden in diesem Kapitel diskutiert.

Versetzungsverfesticung / Verformungsverfesticung

Es wurde bereits beschrieben, dass Versetzungen aufgrund der von ihnen hervorgerufenen
elastischen Spannungsfelder miteinander wechselwirken und Hindernisse fiireinander
darstellen. Die erforderliche FliefSsspannung steigt daher mit zunehmender Versetzungsdichte
an. Die Verfestigung des Materials ist auf die Entstehung bewegungsbehindernder Verset-
zungsanordnungen zuriickzufiihren, welche bei plastischer Deformation durch unterschied-
liche Versetzungsreaktionen gebildet werden. Dieser als Versetzungsverfestigung bezeichnete
Mechanismus ist der Grund dafiir, dass die FliefSkurve von Metallen im elastisch-plastischen

Bereich ansteigt (siehe Kapitel 2.2.4).

5 gilt fiir T/Ts < 0,4 (Ts: absolute Schmelztemperatur)
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Die Erhohung der Fliefsgrenze durch die Hindernisversetzungen lasst sich mit der Taylor-

Gleichung
Aog, = MkyGb,/p (Gleichung 2.15)

abschétzen, wobei bereits der Taylorfaktor M einbezogen wurde, um die Schubspannung auf
eine Normalspannung bei einachsiger Beanspruchung umzurechnen. In die Gleichung geht
eine werkstoffabhiangige Konstante ky, der Schubmodul G und die Lange des Burgers-
vektors b als feste Grofien ein. Der Festigkeitsanstieg ist somit proportional zum Quadrat-
wurzelwert der Versetzungsdichte. Dieser Zusammenhang gilt sowohl fiir die Hinderniswir-
kung paralleler Versetzungslinien als auch fiir die Hinderniswirkung von Waldversetzungen.
Die Beitrage zur Verfestigung werden durch die Groflenordnung des Koeffizienten ky
bestimmt.

Aufgrund der Zunahme der Versetzungsdichte und weiter voranschreitender Versetzungs-
bewegung kommt es zur Verankerung der Versetzungen auf unterschiedlichen Gleitsys-
temen. Die Versetzungsanordnung ist dabei zunachst relativ gleichmafig tiber das Kristall-
volumen verteilt. Mit zunehmender Versetzungsdichte streben die Versetzungen einer
energiearmeren Anordnung entgegen, was durch Bildung einer Zellstruktur (Versetzungs-
zellen) erreicht wird. Die Versetzungsanhdaufungen (Zellwand) bilden dabei raumliche Struk-
turen, welche kleine, versetzungsarme Kristallbereiche (Zellinneres) einschliefsen. Die Verset-
zungsumordnung reduziert die elastische Verspannung des Gitters, da sich die Spannungs-
felder der Versetzungen durch die Konzentration in den Zellwadnden teilweise aufheben.
Durch Annihilation von Versetzungen vermindert sich zudem die Versetzungsdichte, woraus
eine Abnahme der Versetzungsverfestigung resultiert. Da der Vorgang bereits wahrend der
plastischen Verformung ablaufen kann, wird er als dynamische Erholung oder dynamische
Entfestigung bezeichnet. Dem weiterhin ablaufenden Verfestigungsprozess iiberlagert sich
somit ein entfestigender Erholungsvorgang, was sich makroskopisch durch eine abnehmende
Verfestigungsrate mit zunehmendem Verformungsgrad ausdriickt.

Eine Grundvoraussetzung fiir die Versetzungsanordnung in Zellstrukturen ist das Quer-
gleiten von Schraubenversetzungen. Das Vermodgen eine Zellstruktur ausbilden zu kénnen,
wird daher wesentlich durch die Stapelfehlerenergie des Gitters und somit durch die Fahigkeit
zum Quergleiten beeinflusst. Die Behinderung von Quergleitung (planares Gleitverhalten)
verzogert die Bildung von Zellstrukturen oder verhindert sie génzlich. Durch das ausgepragte
Quergleitverhalten von Aluminiumlegierungen setzen Entfestigungsprozesse unter Bildung
von Versetzungszellen bereits bei geringen Verformungsgraden ein. Die Erscheinungsform
der Zellstruktur, d. h. Grofie, Verteilung und Orientierung der Versetzungszellen sowie Dicke
der Zellwande, hangt neben der Legierungszusammensetzung auch vom Umformgrad und
der Umformtemperatur ab. Zunehmende plastische Verformung reduziert den Zelldurch-
messer und fithrt zu einer grofieren Versetzungsdichte in den Zellwéanden. Bei erhdhter
Umformtemperatur nimmt die Zellwanddicke zu, gegebenenfalls bis zur Ausbildung scharfer

Subkorngrenzen. Fiir Aluminiumlegierungen betragen die Durchmesser der Subkorner
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typischerweise wenige pm. Benachbarten Zellen weisen dabei in der Regel nur geringe
Orientierungsunterschiede bis maximal 15° auf, sodass Subkorngrenzen auch als Kleinwinkel-

korngrenzen bezeichnet werden. [6,7]

Korngrenzenverfesticung / Feinkornhartung

Auf die Bedeutung von Korngrenzen als nichtiiberwindbare Hindernisse bei der plastischen
Verformung polykristalliner Werkstoffe wurde bereits hingewiesen. Die Gleitebenen der
Versetzungen enden an den Korngrenzen, sodass es zu einem Aufstau von Versetzungen an
den Korngrenzen kommt. Aufgrund der langen Wegstrecke, die Versetzungen in einem
grobkornigen Geflige zuriicklegen konnen, erhoht sich bei grofler Korngrofie dy die Anzahl
der am Aufstau beteiligten Versetzungen. Zugleich vergrofiern sich die von ihnen hervor-
gerufenen Spannungen im Gitter. Durch die hohen lokalen Spannungen bei grobem Korn
wird die Abgleitung von Versetzungen in benachbarten Kornern erleichtert, da sich die dort
wirksame Schubspannung in den Gleitsystemen erhoht. In einem feinkdrnigen, korngrenzen-
reichen Gefiige wirken die Korngrenzen hingegen zunehmend als Barrieren fiir die
Versetzungsbewegung und die Initiierung von Versetzungsbewegungen im Nachbarkorn
wird erschwert. Die Festigkeit von metallischen Werkstoffen steigt demnach mit abneh-
mender Korngrofle. Der Fliefigrenzenbeitrag durch Korngrenzenverfestigung ist umgekehrt
proportional zur Wurzel der Korngrofie dx und ldsst sich mit der Proportionalitats-

konstante kyp tiber die Hall-Petch-Beziehung abschatzen:
kyp
Jai

Die Hall-Petch-Konstante kyp ist in weiten Grenzen vom Verformungsgrad, von der

Aoy, = (Gleichung 2.16).

Temperatur und von der Dehngeschwindigkeit unabhéangig [92] und bestimmt die Abhangig-
keit der Fliespannung von der Korngrofie. Fiir Aluminium und seine Legierungen zeigt sich
eine sehr geringe Korngroflenabhdngigkeit, was erneut auf das ausgepragte Quergleit-
verhalten zurtickzufiihren ist. In [6] wird fiir Reinaluminium Al99,99 bei 20 °C eine Hall-
Patch-Konstante von kyp = 68 MPa um'? ~ 2 MPa mm!? angegeben. Auf einen sehr dhnlichen
Wert von kyp ~2,17 MPa mm'? kommen Kovacs-Csetényi et al. [93]. Hansen [94] ermittelte
einen etwas geringeren Wert und zeigte zudem, dass Unreinheiten in Aluminiumlegierungen
kaum FEinfluss auf die Verfestigungswirkung der Korngrenzen haben (A199,999:
kyp = 1,27 MPa mm'?2 / A199,5: kyp ~ 0,78 MPa mm'?). Die vergleichsweise geringe Verfesti-
gungswirkung der Korngrenzen in Aluminium geht auch aus der Veréffentlichung [95] von
Wyrzykowski und Grabski hervor, in welcher die Hall-Petch-Konstanten von Aluminium bei
RT aus zahlreichen Publikationen unter Angabe experimenteller Details aufgelistet sind.
Anhand der Ergebnisse von Hansen [94] wird aufSerdem deutlich, dass die Korngrofie keinen
nennenswerten Einfluss auf die Verformungsverfestigung, d. h. auf die Spannungszunahme
mit ansteigender Dehnung, besitzt. Zu beachten ist jedoch, dass ausgebildete Subkornstruk-

turen, die bei grofsen Umformgraden auftreten, die Festigkeit entsprechend der Hall-Petch-
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Beziehung beeinflussen konnen [7,95]. Letztlich ist zu erwdhnen, dass Korner infolge einer
starken plastischen Verformung eine bevorzugte Orientierung einnehmen konnen. Das
Korngefiige kann somit unter Bildung einer Verformungstextur zu anisotropen mechanischen

Eigenschaften fiihren, was bei der Priifung von Werkstoffzustanden beachtet werden muss.

Mischkristallverfesticung

Eine erschwerte Versetzungsbewegung wird auch durch das Zulegieren von Fremdatomen
bewirkt, die sich im Kristallgitter l6sen und einen MK bilden. Die Hinderniswirkung
interstitiell geloster oder substituierter Atome beruht im Wesentlichen auf einer elastischen
Verzerrung des Kristallgitters, welche mit den von Versetzungen hervorgerufenen Span-
nungsfeldern wechselwirkt. Die Hinderniswirkung in Substitutionsmischkristallen (typisch
fiir Aluminiumlegierungen) lasst sich in einen Atomgrdfeneffekt, welcher der Anderung des
Gitterparameters durch die Fremdatomkonzentration proportional ist, und einen Moduleffekt
unterteilen, der die Anderung des Schubmoduls aufgrund geloster Fremdatome beriick-
sichtigt. Die Festigkeitssteigerung durch MK-Bildung fallt umso hoher aus, je grofler die
Radiendifferenz der beteiligten Atome ist. Es sei jedoch darauf hingewiesen, dass mdgliche
Unterschiede in den Atomradien der Losungspartner begrenzt sind. Bei Differenzen von mehr
als £15 % wird die Loslichkeit im festen Zustand vernachlassigbar gering [1]. Der erzielbare
Verfestigungseffekt lasst sich tiber folgende Gleichung abschéatzen:

Aog, = MkygGc™ (Gleichung 2.17).
Die spezifische Verfestigungswirkung einer Atomart infolge des Atomgrofien- und Schub-
modulunterschiedes wird durch den Faktor kyk einbezogen. Die FlieSsspannungserh6hung
nimmt mit der Fremdatomkonzentration in Losung ¢ zu. Es bestehen unterschiedliche theo-
retische Betrachtungen zur MK-Hartung in kfz-Metallen, wonach der Exponentn Werte
zwischen 0,5 und 0,75 annimmt [96-100].
Der Einfluss von gelosten Si-Atomen auf die FlieSspannung wurde bisher nur von wenigen
Autoren untersucht. Der Grund hierfiir liegt iberwiegend in der begrenzten Loslichkeit von
Si im Al-Gitter (vgl. Kapitel 2.1.3), die keine nennenswerte Festigkeitssteigerung durch
MK-Bildung zulédsst. Technische Aluminium-Knetlegierungen weisen meist nur geringe
Si-Zusatze von einigen 0,1 — 1 ma.% auf. Von den Si-Atomen verbleibt zudem nur eine geringe
Menge in Losung, da Si-Atome z. B. in Verbindung mit Fe als Primarphasen ausgeschieden
werden oder andere Ausscheidungen wahrend nachfolgender Warmebehandlungen bilden.
Die geringe Verfestigungswirkung von Si ist auch auf die geringe Atomradiendifferenz von
7si — Ta1 = —0,0054 nm zuriickzufiihren, die eine Verringerung der Gitterkonstante von Al um
lediglich —0,18 pm je 1 at.% Si bewirkt [5].
Ronning et al. [101] fiihrten sowohl Torsionsversuche als auch einachsige Stauchversuche an
bindren Al-Si-Legierungen mit unterschiedlichen Legierungsgehalten durch. Ein Zulegieren
von Si mit Massenanteilen von 0,5 % bzw. 1 % bewirkte eine sehr begrenzte Zunahme der

Flielgrenze im Vergleich zu kommerziell reinem Aluminium (AA1050) bei verschiedenen
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Priifbedingungen (Variation von Temperatur und Dehngeschwindigkeit). Die MK-Verfes-
tigung von Al-Si-Legierungen bei RT wurde auch von Zhao et al. [102] untersucht. Als mecha-
nisches Priifverfahren wurden herkommliche Zugversuche eingesetzt. Der Losungsgehalt von
Si wurde dabei zwischen 0,03 % und 0,43 % variiert, wobei alle untersuchten Zustande auch
einen Massenanteil von 0,15 % Fe aufwiesen. Die Untersuchungen zeigten, dass die Flief3-
grenze mit steigender Fremdatomkonzentration nahezu linear ansteigt (n=1). Mit dieser
Annahme wurde eine Fliefsspannungserhéhung von 7,6 -12,6 MPa/at.% ermittelt. Aus einer
umfassenden Studie von Akeret [103] wird anhand von Relativwerten der Fliefigrenze
deutlich, dass eine Fliefispannungserhohung durch gelostes Mg effektiver ist als durch geloste
Si-Atome. Der Festigkeitssteigerung durch geloste Mg-Atome ist in Untersuchungen der
Vergangenheit daher deutlich mehr Aufmerksamkeit zugekommen.

Knetlegierungen auf Al-Mg-Basis haben grofie technische Relevanz und zadhlen zur Gruppe
der naturharten, nicht aushdrtbaren Legierungen (vgl. Kapitel 2.1.3). Die Festigkeitseigen-
schaften von Al-Mg-Legierungen werden wesentlich durch den in Losung vorliegenden
Mg-Gehalt bestimmt [7]. Wie in Kapitel 2.1.3 beschrieben, ist die Loslichkeit von Mg im
Al-Gitter auch bei RT sehr hoch. Zudem stellt sich aufgrund der tragen Ausscheidungskinetik
leicht ein Zustand der Ubersittigung ein, welcher selbst bei langandauernder thermischer
Behandlung recht stabil ist. Fiir die effektive Festigkeitssteigerung spielt dariiber hinaus der
Grofsenunterschied der Atomradien ryg — 741 =+0,0169 nm eine Rolle [5]. Im Vergleich zu
gelostem Si kommt es somit zu einer deutlich grofieren lokalen Gitterverzerrung in der
Umgebung substitutionell geloster Mg-Atome. Theoretische Berechnungen [104,105] weisen
darauf hin, dass der Verfestigungseffekt von Mg aufgrund der grofieren Atomradiendifferenz
zu Al und eines grofieren Moduleffektes im Vergleich zu gelostem Si erheblich hoher ist.
Auch experimentelle Ergebnisse zeigen diesen Zusammenhang sehr deutlich. Eine umfas-
sende systematische Untersuchung zum Einfluss von Legierungszusammensetzung und
Warmebehandlung wurde von Falkenstein et al. [106] verdffentlicht. Dabei wurden Al-Mg-
Legierungen mit Massenanteilen von 1-5 % Mg in Abstufungen von jeweils 1 % untersucht.
Die Werkstoffe wurden vor der Durchfithrung von Zugversuchen rekristallisierend gegliiht,
um gleiche Korngrofien einzustellen. Die Versuche zeigten eine nahezu lineare Zunahme der
Fliefigrenze o¢ von etwa 35 MPa (1 ma.% Mg) bis 95 MPa (5 ma.% Mg), was einer FliefSsspan-
nungserhohung von 15 MPa/ma.% entspricht.

Eine vergleichbare Studie zum FEinfluss des gelosten Mg-Anteils auf die Fliefigrenze wurde
von Mukai et al. [107] verdffentlicht. Dabei wurden die Festigkeitseigenschaften von hoch-
reinen, bindren Al-Mg-Legierungen mit Massenanteilen zwischen 2 % und 8 % durch Zugver-
suche experimentell charakterisiert und mit den Eigenschaften von Reinaluminium (Al4N8)
verglichen. Ein erhohter Mg-Gehalt in Losung bewirkt einen deutlichen Anstieg der Fliefs-
grenze. Anwendung von Gleichung 2.17 auf die experimentellen Ergebnisse lieferte einen
Wert von n =1 sowie eine Fliefisspannungserhohung von etwa 14,3 MPa/at.%. Die Flieflspan-

nungserhohung lasst sich somit durch eine lineare Funktion der Mg-Konzentration anndhern,
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was mit den Ergebnissen aus [106] korreliert. Ein direkter Vergleich mit den Ergebnissen
aus [102] zeigt, dass gelostes Mg bei RT eine grofiere Verfestigungswirkung erzielt als Si in
selber Menge.

Diese Erkenntnisse wurden spater durch weitere experimentelle Ergebnisse von
Ryen et al. [108] unterstiitzt. Dabei wurden sowohl Legierungen mit geringeren Mg-
Gehalten zwischen 0,5 und 3 ma.% (zusatzlich geringe Mengen an Fe und Si) als auch die
kommerzielle Legierung AA5182 mit hoherem Mg-Anteil von 4,5 ma.% und einem Mn-Gehalt
von 0,27 % untersucht. In dieser Studie wurden die Mikrostrukturen der Legierungen
ebenfalls so eingestellt, dass die Korngrofien vergleichbare Werte aufwiesen. Erneut zeigte
sich ein nahezu linearer Anstieg der FliefSgrenze mit steigender Mg-Konzentration in Losung
(n=1) und mit 12,1 MPa/at.% ein FlieSsspannungsanstieg in dhnlicher Groflenordnung wie
in [106,107].

Untersuchungen an hochreinen, bindren Al-Mg-Legierungen mit dhnlicher Variation der
Fremdatomkonzentration wurden von Jobba et al. [109] vorgenommen. Die Korngrofien aller
Legierungen lagen im Bereich von 40 pm. Erneut zeigte sich eine nahezu lineare Zunahme der
Fliefigrenze. Es wurde jedoch ein etwas grofserer konzentrationsspezifischer Flieflspannungs-
anstieg von etwa 18 MPa/at.% ermittelt.

Bislang wurde die direkte Hinderniswirkung geloster Fremdatome in Bezug auf den
Widerstand gegen einsetzende plastische Verformung betrachtet. Es ist jedoch bekannt, dass
Fremdatome auch andere Verfestigungsmechanismen signifikant beeinflussen kénnen und
somit indirekt zu einer Anderung der Festigkeitseigenschaften beitragen. Ein eindeutiger
Zusammenhang besteht zwischen der Festigkeitssteigerung durch MK-Bildung und der
Versetzungsverfestigung. Aus experimentellen Untersuchungen geht hervor, dass sowohl
geloste Si-Atome [102] als auch gelostes Mg [106,108,110] die Verformungsverfestigung
steigert. Der Einfluss von Si-Fremdatomen bei RT geht eindrucksvoll aus einem Vergleich von
Spannungs-Dehnungs-Diagrammen hervor [102], in denen sich ein grofierer Anstieg der
Flielspannung mit ansteigendem Si-Gehalt zeigt. Ein Vergleich der Flieffsspannung bei unter-
schiedlichen Dehnungsbetragen macht zudem deutlich, dass die FlieSsspannung bei grofieren
Dehnungen deutlich starker mit dem Si-Gehalt ansteigt, als die FliefSgrenze. Zhao et al. weisen
darauf hin, dass die erforderliche FliefSspannung ab einer wahren Dehnung von etwa ¢ = 0,025
mit den Trendlinien von AIl-Mg aus[108] iibereinstimmt. Dies deutet an, dass die
Verfestigungsraten von Al-Si bei kleinen Dehnungen grofser sind als bei Al-Mg und sich die
FlieBspannungen beider Legierungssysteme bei grofsfen Dehnungen nicht mehr
unterscheiden. GelGste Si-Atome scheinen daher einen grofleren Einfluss auf die

Verformungsverfestigung auszuiiben. Beachtet werden sollte dabei jedoch, dass fiir den
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Vergleich Versuchsergebnisse herangezogen werden, die aus Experimenten mit unterschied-
lichen Dehngeschwindigkeiten resultieren (¢ = 10" s in [102], € = 6-10° s in [108]).6

Die Ergebnisse aus [108] zeigen dennoch, dass auch geldstes Mg die Versetzungsverfestigung
bei RT in erheblichem Mafs steigert. Bereits die dargestellten Spannungs-Dehnungs-Kurven
verschiedener Al-Mg-Legierungen machen deutlich, dass gelostes Mg neben einer Fliefsgren-
zenerhchung auch eine Fliefspannungszunahme mit steigender Dehnung bewirkt. Deutlich
geht dieser Zusammenhang auch aus Trendlinien hervor, welche die FlieSspannungen bei
verschiedenen Dehnungsbetrdgen in Abhédngigkeit des Mg-Anteils darstellen. Wahrend die
Fliefsgrenze um etwa 12,1 MPa/at.% ansteigt, wird fiir einen Dehnungsbetrag von ¢ = 0,2 eine
Flieffspannungserhohung von 47,7 MPa/at.% angegeben.

Bei den Untersuchungen von Falkenstein et al. [106] und Yanagawa et al. [110] wird der Effekt
von gelostem Mg auf die Versetzungsverfestigung deutlich, sobald die ermittelten Werte fiir
Fliefigrenze und Zugfestigkeit verschiedener Legierungen verglichen werden. In beiden Ver-
offentlichungen zeigt die Zugfestigkeit eine nahezu lineare, jedoch im Vergleich zur
Fliefigrenze erheblich grofiere Zunahme mit steigendem Mg-Gehalt, was nur durch eine
effektivere Verformungsverfestigung erklart werden kann. Geloste Legierungselemente
unterdriicken demnach die dynamische Entfestigung wahrend der plastischen Verformung.
Der Fremdatomanteil in Losung hat aufierdem einen FEinfluss auf die Effektivitat der
Korngrenzenverfestigung. Nach [7] bewirken insbesondere Mg-Zusitze eine erhohte Korn-
grofienabhangigkeit. Die Hall-Petch-Beziehung zwischen Fliefigrenze und Korngrofie fiir
verschiedene bindare Al-Mg-Legierungen sind in [111] dargestellt. Dabei zeigte sich, dass die
Korngroflenabhingigkeit der Fliefigrenze mit steigendem Mg-Gehalt etwas zunimmt. Bei
hoher legiertem Material ist eine Fliefigrenzenerh6hung durch feines Korn somit grofier als
bei niedriglegierten Werkstoffen. Fiir die Legierung AIMg5 kann eine Hall-Petch-Konstante
von kyp ~ 4 MPa mm!”? abgeleitet werden. Die Hall-Petch-Beziehung ist jedoch nahezu unab-
hangig vom Dehnungsbetrag, wie Experimente von Lloyd et al. [112] zeigen. Die Verfor-
mungsverfestigung wird somit kaum von der Korngrofle beeinflusst, was auch fiir Rein-

aluminium beobachtet wurde [94].

Teilchenverfesticung

Bei Erlauterung der Grundprinzipien des Ausscheidungshartens (Kapitel 2.1.2) wurde bereits
beschrieben, dass kleine Teilchen einer zweiten Phase, die innerhalb der Al-reichen Matrix
gleichmafiig verteilt sind, eine starke Hinderniswirkung auf die Versetzungsbewegung
ausiiben. Der Einfluss von Teilchen auf die Werkstofffestigkeit hdangt insbesondere vom

Teilchendurchmesser dt und von der Anzahl der Teilchen, d. h. vom Volumenanteil @ der

6 Auf die Definition von wahrer Spannung ¢ und wahrer Dehnung ¢ sowie auf die Abgrenzung zur
technischen Spannung o, und technischen Dehnung e wird im Kapitel 2.2.4 eingegangen.
Entsprechend den Angaben in Publikationen wird im Text bereits hier die Unterscheidung zwischen
technischer Dehnrate ¢ = de/dt und wahrer Dehnrate ¢ = dg/dt getroffen.
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zweiten Phase ab. Die Wechselwirkung zwischen Teilchen und Versetzungen ist dabei recht
komplex. Einerseits erfahren Versetzungen elastische Wechselwirkungen durch das Span-
nungsfeld des verzerrten Kristalls in der Umgebung von Teilchen. Diese Hinderniswirkung
ist von geldsten Mischkristallatomen bekannt. Ebenso wie dort kommt es auch zu einer
Modulwechselwirkung, da die Elastizititsmoduln von Matrix und Fremdphase meist unter-
schiedlich sind. Liegt Kohdrenz zwischen Teilchen und Matrix vor, kann eine Versetzung das
Teilchen auf ihrer Gleitebene schneiden. Beim Schneiden wird das Teilchen geschert. Die dafiir
notwendige Oberflachenenergie muss ebenfalls durch die geleistete Arbeit aufgebracht
werden. Die zusitzlich aufzubringende Spannung entspricht der Verfestigung des
Werkstoffes. Der Verfestigungsbeitrag durch schneidbare Teilchen lédsst sich unter

Anwendung einer Konstanten kr ¢ mit folgender Gleichung angeben:
Aog., = Mkt s Pdy (Gleichung 2.18).

Der Parameter kt ¢ fasst neben dem Schubmodul G und der Lange des Burgersvektors b auch
einen Term zur Beschreibung der Grenzflachenenergie zusammen. Die Teilchenverfestigung
steigt demnach mit zunehmendem Teilchendurchmesser und Volumenanteil. Mit zuneh-
mendem Teilchendurchmesser geht jedoch meist auch die Kohédrenz zur Matrix verloren.
Inkohérente Phasengrenzen stellen uniiberwindbare Hindernisse fiir die Versetzungen dar.
Diese konnen die Teilchen dann jedoch mit dem sogenannten Orowan-Mechanismus
umgehen. Dabei biegt sich die Versetzungslinie zwischen den Teilchen soweit durch, bis sich
ungleiche Versetzungsteile gegenseitig anziehen und annihilieren. Unter Abschniirung eines
Versetzungsringes 16st sich die Versetzung vom Teilchen und kann die Bewegung auf ihrer
Gleitebene fortsetzen. Die dafiir notwendige Spannung nimmt mit zunehmender Teilchen-
grofle ab, da sich bei gleich bleibendem Volumenanteil auch der Teilchenabstand vergrofiert.

Die Verfestigungswirkung bei Anwendung des Orowan-Mechanismus ergibt sich zu

AGFT,O = Mkr, \;—_f (Gleichung 2.19),
wobei kr, ebenfalls eine Konstante darstellt, die den Schubmodul ¢ und die Lange des
Burgersvektors b einbezieht.

Der Beitrag von Teilchen zur Festigkeitssteigerung ergibt sich als das Minimum der beiden
FlieBspannungserhdhungen, da stets der einfachere Uberwindungsmechanismus aktiviert
wird. Somit ergibt sich ein optimaler Teilchendurchmesser, fiir welchen die Verfestigungs-
wirkung maximal ist. Eine maximale Festigkeitssteigerung wird in Aluminiumlegierungen
typischerweise durch aus dem o-MK ausgeschiedene und feindispers verteilte Vorstufen-
phasen mit kohérenten oder teilkohédrenten Grenzflachen zur Matrix eingestellt. Der optimale
Durchmesser liegt dabei im Bereich von 10 — 100 nm [1,6,7].

Sowohl Legierungen des Systems Al-Mg als auch des Systems Al-Si gelten als nicht
aushartbar, da die erzielbaren Aushartungseffekte durch Teilchen unbedeutend sind und

industriell nicht genutzt werden. In Al-Mg-Legierungen erfolgt eine Entmischung des a-MK
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duflerst trage und erst bei hoheren Mg-Gehalten (vgl. Kapitel 2.1.3). Eine festigkeits-
steigernder Wirkung der koharenten Vorstufenphasen (z. B. GP-Zonen) ist kaum nachweis-
bar [9]. Eine geringe Festigkeitssteigerung wird der teilkohdrenten Ausscheidungsphase 3’
zugeschrieben. Die Bildung der Gleichgewichtsphase B (AlsMgs bzw. AlsMg2) hat keine
Festigkeitssteigerung zur Folge (siehe z. B. [113]).

In Al-Si-Legierungen treten keine metastabilen Vorstufenphasen auf, sodass die Entmischung
direkt iiber die Gleichgewichtsphase Si mit kd-Gitterstruktur erfolgt. Durch Wahl geeigneter
Prozessparameter kann es zwar gelingen, eine Festigkeitssteigerung durch ausgeschiedene
Si-Teilchen zu erzielen, wie Bohm [48] zeigte. Im Vergleich zu aushéartbaren Legierungs-
systemen sind die erzielbaren Festigkeitssteigerungen jedoch gering. Zudem geht die
Kohdrenz ausgeschiedener Si-Teilchen zur Matrix bereits nach sehr kurzen Auslagerungs-
zeiten verloren, sodass die Si-Partikel anschlieffend von Versetzungen leicht umgangen
werden konnen.

Bei Al-Mg-Si-Legierungen stellt die Teilchenverfestigung hingegen den bedeutendsten
Verfestigungsmechanismus dar. Diese Legierungsgruppe ist iiber die Vorstufen der
Gleichgewichtsphase B (Mg:Si) aushédrtbar. Die Ausscheidungssequenz umfasst je nach
Auslagerungsbedingungen die Bildung von kohidrenten (Cluster, GP-Zonen, B") und
teilkohdrenten (f’) Teilchen (Kapitel 2.1.3). Das Festigkeitsmaximum wird durch die
nadelformige B -Ausscheidung hervorgerufen, welche entlang der Nadelachse Kohérenz zur
Matrix aufweist. Die grundlegenden Mechanismen, Einfliisse und erzielbaren Effekte der
Ausscheidungshdrtung von Al-Mg-Si-Legierungen sind umfassend und gut dokumen-
tiert (z. B. [5-7,9,87]).

Erneut sei auf die gegenseitige Abhdngigkeit der verschiedenen Verfestigungsmechanismen
hingewiesen. So ist die Bildung festigkeitssteigernder Teilchen direkt an eine Abnahme der
gelosten Fremdatomkonzentration in der Matrix gebunden. Der Beitrag einer MK-Verfes-
tigung wird durch die Ausscheidung von Teilchen somit verringert. Obgleich eine direkte
Wirkung grofierer Teilchen auf die Festigkeit gering sein mag, kénnen sie dennoch einen
Beitrag leisten, die Feinkornhartung zu kontrollieren. Beispielsweise werden Fremdphasen
(z. B. Dispersoide) genutzt, um das Kornwachstum wahrend Glithbehandlungen zu
begrenzen. Letztlich konnen ausgeschiedene Teilchen durch ihre Wechselwirkung mit
Versetzungen auch die Verformungsverfestigung beeinflussen. Schneidbare Teilchen
behindern das Quergleiten von Versetzungen und fiihren zu planarem Gleitverhalten, bei
welchem sich die Versetzungsbewegung bevorzugt in der aktiven Gleitebene vollzieht [7].
Werden grobe Teilchen mit dem Orowan-Mechanismus umgangen, kommt es durch die
Bildung von Versetzungsringen zu einer starkeren Zunahme der Versetzungsdichte p in der
Gleitebene und somit zu einer deutlicher ausgepragten Verformungsverfestigung (vgl.
Gleichung 2.15). Zu einer Zunahme der Versetzungsdichte kann auch die Bildung von
geometrisch notwendige Versetzungen (geometrically necessary dislocations (GND)) fiithren.

Die theoretischen Grundlagen gehen auf Ashby [114] zuriick und driicken aus, dass sich in
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plastisch inhomogenen Werkstoffen zusatzliche Versetzungen bilden miissen, um den Zusam-
menhalt des Materials zu wahren. Eine mit intermetallischen Verbindungen durchsetzte
Matrix kann meist als plastisch inhomogen angesehen werden, da sich die Partikel selbst oft
weniger gut verformen konnen als die Matrix. In der Umgebung der Teilchen bildet sich eine
Zone mit GND, um eine Trennung der Grenzflache Matrix/Teilchen zu verhindern. GND
tragen genau wie statistisch gespeicherte Versetzungen auf zwei Weisen zur Verfestigung bei.
Einerseits stellen sie individuelle Hindernisse fiir die Versetzungsbewegung dar. Andererseits
rufen sie im Kollektiv weitreichende Spannungsfelder hervor, die mit gleitenden Verset-
zungen wechselwirken. Die Dichte aller GND nimmt bei konstantem Ausscheidungs-
volumenanteil mit steigendem Teilchendurchmesser ab. Die Dichte der Versetzungen in

unmittelbarer Umgebung eines Teilchens steigt jedoch mit dessen Grofse an [115].

2.2.3 Einfluss von Temperatur und Dehngeschwindigkeit auf das FlieBverhalten von
Aluminiumlegierungen
Im vorherigen Kapitel wurde bereits angedeutet, dass neben der Mikrostruktur weitere
Einfliisse die Festigkeitseigenschaften von Aluminiumlegierungen bestimmen. Zwei ganz
wesentliche Einflussgrofien sind die Umformtemperatur sowie die Umformgeschwindigkeit.
Die bekannten Abhéangigkeiten zwischen der plastischen Verformung und diesen Parametern
sollen im Folgenden auf Grundlage der Quellen [1,88,115-117] erlautert werden. Dabei wird
auch auf die zu Grunde liegenden Mechanismen eingegangen, welchen das beobachtete

Werkstoffverhalten zugeschrieben wird.

Einfluss der Temperatur

Bereits bei niedrigen absoluten Temperaturen T <0,4-Ts hdngt das plastische Verhalten mit
dem thermischen Bewegungszustand des Gitters zusammen. Die thermisch induzierten
Schwingungen der Atome (T > 0 K) konnen mitwirken und die Versetzungsbewegung unter-
stiitzen. Somit muss die fiir eine Versetzungsbewegung erforderliche Energie nicht allein
durch eine duflere Spannung aufgebracht werden. Der mechanisch aufzubringende Span-
nungsanteil sinkt durch die thermische Aktivierung ab. Das Festigkeitsverhalten in dem
genannten Temperaturbereich wird daher mafsgeblich durch die thermisch aktivierte
Bewegung von Versetzungen kontrolliert. Fiir Werkstoffe mit kfz-Gitterstruktur zeigt eine
thermisch aktivierte Versetzungsbewegung meist nur geringe Wirkung, da sie eine hohe Zahl
von Gleitsystemen aufweisen, welche zudem eine hohe Packungsdichte besitzen (siehe
Kapitel 2.2.1). Die Temperaturabhangigkeit der Fliefigrenze im genannten Temperaturbereich
ist deshalb gering.

Eine thermische Aktivierung kann jedoch nicht nur zur Uberwindung der Reibspannung in
der Gleitebene der Versetzung beitragen. Bei erhohter Temperatur kann die thermische
Energie auch einen Anteil daran haben, andersartige Hindernisse und die mit ihnen verbun-
denen Spannungsfelder zu iiberwinden. Nach der Reichweite der Wirkung dieser Spannungs-

felder lasst sich zwischen zwei grundsatzliche Hindernisgruppen unterscheiden [117]. Eine
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Gruppe von Hindernissen ist durch weitreichende Spannungsfelder charakterisiert. Gitter-
fehler wie Fremdatome, Korngrenzen, Teilchen und Versetzungen mit parallelen Gleitebenen
lassen sich dieser Gruppe zuordnen. Die zweite Gruppe zeichnet sich durch lokalisierte Span-
nungsfelder aus, die bereits nach wenigen Atomabstanden abgeklungen sind und dann keinen
Einfluss mehr auf Gleitversetzungen haben (z. B. Leerstellen, Waldversetzungen). Derartige
kurzreichende Spannungsfelder konnen durch Zufuhr thermischer Energie iiberwunden
werden, wahrend der durch weitreichende Hindernisse bestimmte Werkstoffwiderstand
kaum durch die Temperatur beeinflusst wird. Bei Betrachtung der Verformungsvorgange bei
erhohter Temperatur lasst sich die erforderliche Flieffsspannung daher additiv in einen
thermisch aktivierbaren (thermischen) und einen nicht thermisch aktivierbaren (ather-
mischen) Spannungsanteil aufteilen. Der athermische Fliefispannungsanteil weist abgesehen
von der geringen Temperaturempfindlichkeit des Schubmoduls keine temperatur- und
dehnratenabhingigen Veranderungen auf. Der thermische Anteil wird hingegen mafgeblich
von der Temperatur sowie der Umformgeschwindigkeit beeinflusst. Insbesondere die grund-
legenden Prozesse wie das Schneiden von Waldversetzungen und das Quergleiten von
Schraubenversetzungen werden durch thermische Aktivierung begiinstig. Aufgrund des
thermisch aktivierten FliefSens sinkt der thermische Flielspannungsanteil mit steigender
Temperatur und abnehmender Dehnrate.

Auch bei Temperaturen T > 0,4-Ts beruht die plastische Verformung teilweise auf Gleitvor-
gangen, die durch Versetzungsbewegungen herbeigefiihrt werden. Bei solch hohen Tempera-
turen kommt es jedoch zusitzlich zu metallphysikalischen Entfestigungsprozessen, die
diffusionskontrolliert ablaufen. Der grofie Unterschied zu Verformungsprozessen bei tieferen
Temperaturen ist auf den Prozess des Kletterns von Stufenversetzungen zuriickzufiihren.
Durch diffusionsgesteuerte Anlagerung von Leerstellen bzw. Atomen an der Versetzungslinie
konnen Stufenversetzungen ihre Gleitebene wechseln und Hindernisse, z. B. Blockierungen
durch Fremdatome oder Teilchen, umgehen. Hohe Temperaturen begiinstigen diesen Prozess,
da die Leerstellendichte sowie ihre Beweglichkeit exponentiell mit der Temperatur ansteigt.
Der Kletterprozess kann im Gegensatz zu den anderen Bewegungsmechanismen von
Versetzungen nicht durch eine mechanische Spannung bewirkt werden. Neben dem Umgehen
von Hindernissen in der Gleitebene begiinstigt die Mobilitdt der Stufenversetzungen auch
weitere dynamische Entfestigungsvorgange. Durch das Klettern kénnen sich Stufenver-
setzungen mit ungleichen Vorzeichen ausloschen, wihrend sich Versetzungen gleichen
Vorzeichens in Kleinwinkelkorngrenzen anordnen (Polygonisation), wodurch sich ihre
Spannungsfelder teilweise kompensieren. Hohe Temperaturen begiinstigen somit ebenfalls
die Bildung von Zellstrukturen, da bei der Verformung erzeugte Versetzungen zunehmend in
Zellwande eingebaut werden und Subkorngrenzen bilden. Auch Schraubenversetzungen
konnen bei hohen Temperaturen unter geringerem Kraftaufwand gleiten, da sich Teilstiicke
der Versetzungslinie mit Stufencharakter diffusionsgesteuert mitbewegen konnen. Bei

erhohter Temperatur {iberlagern somit zunehmend entfestigende Mechanismen die
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verfestigend wirkenden mikrostrukturellen Vorgange im Werkstoff. Die Verfestigungsrate
wird mit ansteigendem Umformgrad geringer und kann bei hohen Temperaturen und
geringen Dehnraten géanzlich verschwinden, sobald sich zwischen der Bildung neuer und der
Annihilation bereits vorhandener Versetzungen ein Gleichgewichtszustand einstellt.

Bei Betrachtung des Temperatureinflusses auf das Fliefsverhalten von Aluminiumlegierungen
muss zusédtzlich beachtet werden, dass sich Legierungen bei RT haufig in einem metastabilen
Ungleichgewichtszustand befinden. Eine Erhéhung der Temperatur kann deshalb erhebliche
mikrostrukturelle Anderungen herbeifiihren, wodurch die Effektivitat der Verfestigungs-
mechanismen und somit die mechanischen Eigenschaften grundlegend verandert werden
konnen. Als Beispiel sei an dieser Stelle auf die diffusionsabhéngigen Festphasenumwand-
lungen verwiesen, welche bei erhohter Temperatur ablaufen kénnen (vgl. Kapitel 2.1). Hohe
Temperaturen kénnen auflerdem Kornwachstum oder Rekristallisationsprozesse auslosen
und somit die Effektivitat einer Korngrenzenverfestigung verandern. Bei der Betrachtung der
MK-Verfestigung muss beriicksichtigt werden, dass bei hohen Temperaturen nicht nur die
Versetzungen, sondern auch die Fremdatome eine bessere Mobilitat aufweisen. Versetzungen
stellen Inhomogenitéiten fiir die regellose Fremdatomverteilung dar und konnen diese nun
beeinflussen [118]. Die Diffusivitdt von Fremdatomen kann sich dabei sowohl auf die Fliefs-
grenze als auch auf das Verfestigungsverhalten wahrend der plastischen Verformung
auswirken. Durch Diffusionsvorgiange lagern sich Fremdatome, die grofser als die Matrix-
atome sind, vorzugsweise im Zugspannungsbereich einer Versetzung an. Kleinere Losungs-
atome werden bevorzugt in das Druckspannungsfeld der Versetzung eingebaut. Hierdurch
verringert sich zwar die Gesamtverzerrung des Gitters, die Versetzungen werden jedoch mit
Fremdatomen angereichert. Solange die Bewegungsgeschwindigkeit der Versetzungen grofser
als die Diffusionsgeschwindigkeit der Fremdatome ist, muss ein zusatzlicher Spannungs-
betrag aufgebracht werden, um die Versetzungen von den Fremdatomwolken (Cottrell-
Wolken) loszureifien. Teilweise werden dabei groflere Spannungen benétigt als fiir die
Weiterbewegung der Versetzung in ihrer Gleitebene.

Die Blockierung von Gleitversetzungen durch Fremdatomwolken kann daher einen Streck-
grenzeneffekt (Liidersdehnung) hervorrufen. In Abhéngigkeit der MK-Zusammensetzung
und des Temperaturbereichs der plastischen Verformung konnen Aluminiumlegierungen
auch einer dynamischen Reckalterung (Portevin-Le Chatelier-Effekt (PLC-Effekt)) unter-
liegen. Die Diffusionsfahigkeit der Fremdatome ist dabei grofs genug, um eine losgerissene
Versetzung wahrend ihrer Haltezeit (z. B. vor einem Hindernis) wieder einzuholen oder an
andere Versetzungen heran zu diffundieren, wodurch eine erneute Verankerung auftritt. Der
PLC-Effekt macht sich durch einen gezackten Verlauf der Verfestigungskurve bemerkbar, da
die erforderliche Flieflspannung durch wechselhaftes Losreifsen und Wiederverankern von
Versetzungen schwankt. Die Grofse der Spannungsausschlage nehmen mit steigender Deh-

nung zu, was sich durch das Anwachsen der Versetzungsdichte erklaren lasst. Da PLC-Effekte
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von der Bewegungsgeschwindigkeit der Versetzungen abhangen, werden sie auch mafsgeb-
lich durch die Dehnrate beeinflusst. Bei hohen Umformgeschwindigkeiten reicht die Diffu-
sionsgeschwindigkeit der Fremdatome nicht mehr aus und die Effekte treten nicht mehr auf.
Sowohl Streckgrenzeneffekte als auch der PLC-Effekt sind besonders bei Al-Mg-Legierungen
ausgepragt [119-124]. Ublicherweise treten die Erscheinungen erst bei Mg-Gehalten > 0,5 %
auf und ihr Einfluss nimmt mit steigender Konzentration zu. Da der PLC-Effekt auf
thermischer Aktivierung beruht, wird er mit hohen Dehnraten zunehmend unterdriickt. Auch
der Temperaturbereich ist begrenzt. Bei tiefen Temperaturen erfolgt kaum thermische
Aktivierung. Bei sehr hohen Temperaturen ist die Hinderniswirkung der Fremdatome hinge-
gen zu gering, sodass auch hier keine Effekte zu erwarten sind. Von einigen Autoren wurde
der PLC-Effekt auch in bindren Al-Si-Legierungen nachgewiesen [102,125,126]. Der Umfang
dieser Untersuchungen ist jedoch in Hinsicht auf Dehnraten- und Temperaturbereiche stark
begrenzt. Selbiges gilt fiir Al-Mg-Si-Legierungen, bei denen PLC-Effekte ebenfalls auftreten
konnen [127]. Dabei zeigt sich eine grofle Abhadngigkeit vom Ausscheidungszustand. So
scheint eine Warmauslagerung den PLC-Effekt zu unterdriicken [128], was leicht nachzuvoll-
ziehen ist, da der Fremdatomanteil in Losung mit andauernder Auslagerungszeit abnimmt.
Wie im vorangegangenen Kapitel beschrieben, wurde insbesondere der Einfluss von gelostem
Mg auf eine Mischkristallverfestigung bereits umfassend untersucht. Da alle Versuche in den
besprochenen Publikationen [106-108] bei RT vorgenommen worden sind, konnen aus den
Ergebnissen jedoch keine Riickschliisse zum Temperatureinfluss auf die FliefSsspannungs-
erhohung gezogen werden. Jobba et al. [109] untersuchten das Festigkeits- und FliefSverhalten
lediglich bei sehr tiefen Temperaturen (T <RT). Anhaltspunkte fiir eine iiber weite
Temperatur- und Dehnratenbereiche effektive MK-Verfestigung durch gelostes Mg liefert die
Studie von Renning et al. [101], in der die Festigkeitseigenschaften von drei bindren Al-Mg-
Legierungen (0,5 — 3 %) mittels Torsions- sowie Stauchversuchen bestimmt worden sind. Die
Dehnrate wurde dabei im Bereich von ¢ =10 — 10° s! variiert. Die Priiftemperaturen deckten
einen Bereich von T =20-565°C ab. Da in [101] jedoch nur ausgewahlte Spannungs-
Dehnungs-Diagramme dargestellt und abgesehen von der FliefSgrenze keine weiteren
Kenngrofien betrachtet werden, lassen sich die Einfliisse von Umformgeschwindigkeit,
Umformtemperatur und gelosten Fremdatomen auf das FliefSverhalten nicht ableiten. Auch
die getrennte Betrachtung von Dehngeschwindigkeit und Temperatur kann anhand der Daten
nicht erfolgen, da die Fliefigrenzen in Abhangigkeit des Zener-Hollomon-Parameters disku-
tiert werden, welcher beide Grofien zusammenfassend abbildet.

Der Einfluss unterschiedlicher Priiftemperaturen wurde ebenfalls von Yanagawa et al. [110]
untersucht. An einer Legierung mit einem Massenanteil von 5,5 % Mg wurde durch Zugver-
suche bis zu einer Temperatur von 200 °C eine nahezu konstante Fliefigrenze nachgewiesen.
Bei RT fiihrte ein zunehmender Mg-Gehalt bis 8 % zu einem kontinuierlichen Anstieg der

Fliesgrenze, was die experimentellen Beobachtungen aus [106-109] erneut bestétigt.
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Einfluss der Dehngeschwindigkeit

Der thermische Fliefispannungsanteil hdngt neben der Temperatur auch von der Dehn-
geschwindigkeit ab, was sich mit der Zeitabhangigkeit der thermischen Aktivierung erkldren
lasst. Mit zunehmender Zeit aufgrund einer geringen Umformgeschwindigkeit steigt die
Wahrscheinlichkeit der thermischen Aktivierung von Versetzungsbewegungen. Bei kon-
stanter Temperatur bewirkt eine Verringerung der Dehngeschwindigkeit die Abnahme von
Flieigrenze und Verformungsverfestigung. Die Abhangigkeit der Flielspannung o von der
Dehngeschwindigkeit ¢ = de/dt wird hdufig durch folgendes Potenzgesetz ndherungsweise
beschrieben (siehe z. B. [85,129,130]):

op = Ko™ (Gleichung 2.20),
wobei K = K(¢). Die Empfindlichkeit der Fliefsspannung bezogen auf die Dehnrate ldsst sich
somit numerisch {iber den Index m ausdriicken, welcher als Dehngeschwindigkeitsempfind-
lichkeit (strain rate sensitivity (SRS)) bezeichnet wird. Eine Erhchung des FlieSwiderstandes
mit steigender Umformgeschwindigkeit wird durch einen positiven m-Wert ausgedrtickt. Bei
niedrigen Temperaturen ist die Spannung in kfz-Metallen nahezu unabhéngig von der
Dehngeschwindigkeit, sodass die Dehngeschwindigkeitsempfindlichkeit Werte von m = 0,01
annimmt [85]. Bei homologen Temperaturen T/Ts > 0,4 spielen zeitabhédngige Prozesse eine
deutlich grofiere Rolle. Der Dehnrateneinfluss nimmt zu und Werte bis m ~ 0,2 werden
erreicht.
Nach [7,131] zeigt die Fliefispannung von Aluminiumlegierungen in einem weiten Dehnraten-
bereich (¢ =10° s1-10?s?) eine lineare Abhéangigkeit vom Logarithmus der Dehngeschwin-
digkeit, was bei der experimentellen Charakterisierung der Empfindlichkeit genutzt werden
kann (siehe Kapitel 2.2.4).
Ein spezielles Verhalten zeigen Al-Mg-Legierungen, die héufig eine negative Dehnge-
schwindigkeitsempfindlichkeit (m < 0) aufweisen. Das Phanomen eines abnehmenden Flief3-
widerstandes mit steigender Dehnrate scheint dabei direkt an das Auftreten des PLC-Effektes
gekoppelt zu sein [132]. Picu et al. [122,123] haben die SRS der kommerziellen Legierung
AA5182 (4,5 % Mg) fiir einen Dehnratenbereich ¢ =10°s'-10"1s! und eine Temperatur-
spanne von T =-120 °C bis 150 °C untersucht. Uber einen groflen Temperaturbereich, ein-
schliefSlich RT, konnte eine negative Dehnratenempfindlichkeit festgestellt werden. Der
Parameter m war dabei nicht vom Betrag der Dehnung abhéngig. Der Temperaturbereich mit
m < 0 ist identisch mit jenem, in welchem PLC-Effekte nachweisbar sind. Messwerte von m >0
wurden nur bei sehr tiefen (T <-80 °C) und hohen (T > 120 °C) Temperaturen bestimmt. Bei
hohen Temperaturen zeigte sich zudem eine Abhangigkeit von der Dehnung, mit welcher m
zunimmt. Dass negative m-Werte an den PLC-Effekt gekniipft sind, legen auch die Ergebnisse
aus [123] nahe. Zustande, in denen unregelmafsige Fremdatomverteilungen (Cottrell-Wolken,
Cluster an Versetzungslinien, etc.) vorliegen, zeigen eine negative Empfindlichkeit. Fiir
Zustande mit regelmafsiger Fremdatomverteilung ergeben sich kaum Unterschiede im Flief3-

verhalten bei Variation der Dehnrate.
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Huskins et al. [133] machten vergleichbare Beobachtungen an der Legierung AA5083, die
einen dhnlichen Massenanteil von 4,8 % Mg aufweist. Fir quasistatische Dehnraten
(¢ =10%s1-102s") wurde bei Raumtemperatur eine negative SRS festgestellt. Der inverse
Dehnrateneffekt zeigte sich mit Auftreten dynamischer Reckalterungserscheinungen auch in
AA5086 mit 4 % Mg [119]. Hierbei erfolgte ein Vergleich zwischen den Dehnraten £ =103 s
und € =0,36 s'. Der Einfluss der Temperatur auf die Dehnratenempfindlichkeit wurde von
Romhaniji et al. [134] im Dehnratenbereich & =6,7-10%s'-6,7-102s? untersucht. Bei einer
Legierung mit einem Massengehalt von 6,8 % Mg wurden negative m-Werte bis zu einer
Temperatur von T =100 °C ermittelt. Mit steigender Temperatur nimmt die SRS deutlich zu
und weist bei 300 °C einen Wert m > 0,1 auf. Durch einen Temperaturanstieg nimmt auch die
Abhéngigkeit der SRS vom Dehnungsbetrag zu. Bei groffen Umformgraden werden allgemein
etwas grofiere Werte fiir m bestimmt.

Ein mehrfacher kontinuierlicher Wechsel zwischen &dhnlichen Dehnraten (¢=103s"
bzw. 10! s') wahrend Zugversuchen bei RT zeigte fiir Al-Si-Legierungen nahezu keinen
Dehnrateneffekt [102].

Auch technische Al-Mg-Si-Legierungen weisen bei RT keine signifikante SRS auf, wobei sich
Untersuchungen meist auf ausgelagerte Zustande beziehen (z. B. [131,135]). Aussagen zum
Einfluss des Losungsgehaltes von Mg bzw. Si konnen anhand der Daten in der Literatur daher
nicht getroffen werden. Zwar wurde die SRS auch an Legierungen untersucht, bei denen eine
systematische Variation des Mg- und Si-Gehaltes erfolgte [136,137]. Festgestellte Unterschiede
beziiglich der Dehngeschwindigkeitsempfindlichkeit der Legierungen basieren dann jedoch
auf dem verschiedenen Ausscheidungsverhalten, welches sich durch Anpassung der
chemischen Zusammensetzung sowie aus der thermischen Vorgeschichte des Werkstoffes
ergibt. Die Unterschiede sind somit nicht allein auf geloste Fremdatomkonzentrationen
zurlickzufiihren. Auch der Einfluss weiterer Elemente wie Fe, Mn oder Cu in technischen
Legierungen erschwert die Beurteilung hinsichtlich der Wirkung der Hauptlegierungs-
elemente Mg und Si in Losung. Die Auswirkung der Temperatur auf die SRS wurde von
Vilamosa et al. [138] gepriift. An drei homogenisierten Al-Mg-Si-Legierungen mit variie-
render Zusammensetzung wurde das FliefSverhalten im Temperaturbereich T =20 °C - 350 °C
fiir eine Vielzahl an Dehnraten (¢ =102 s — 750 s!) bestimmt. Die Dehnratenempfindlichkeit
aller drei Legierungen war bei RT gering und nahm mit steigender Temperatur kontinuierlich
zu. Erneut zeigte sich eine zunehmende SRS bei steigender Dehnung.

Auf Basis der Literaturdaten lasst sich schlussfolgern, dass sowohl die Flief3grenze als auch
die Verformungsverfestigung von Aluminiumlegierungen durch den gekoppelten Effekt von
Temperatur und Dehnrate in weiten Grenzen beeinflusst werden kann. Dartiiber hinaus wird
deutlich, dass die gegenseitige Abhédngigkeit von Mikrostruktur des Werkstoffes, Temperatur
und Dehngeschwindigkeit, welche gemeinsam das plastische Verformungsverhalten kontrol-
lieren, die experimentelle Bestimmung von Festigkeitseigenschaften sowie den Vergleich

unterschiedlicher Aluminiumlegierungen untereinander erheblich erschwert.
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2.2.4 Charakterisierung von Festigkeitseigenschaften

Die Charakterisierung des makroskopischen Werkstoffverhaltens erfolgt im Allgemeinen
durch technologische Priifverfahren. Das Festigkeits- und FliefSverhalten wird meist durch
quasistatische, einachsige Belastungsversuche untersucht. Es ergeben sich Spannungs-
Dehnungs-Diagramme, welche das elastisch-plastische Verhalten des Werkstoffes unter solch
einachsiger Belastung beschreiben. Um letztlich Riickschliisse auf den Einfluss verschiedener
mikrostruktureller Gegebenheiten ziehen zu konnen, muss das Festigkeits- und FliefSverhalten
bekannter Mikrostrukturzustande systematisch untersucht werden. Eine Variation der
Priifbedingungen (z. B. Temperatur, Dehnrate) ist ebenso erforderlich, um das Werkstoff-
verhalten moglichst umfassend beschreiben zu koénnen. Die in den Kapiteln 2.2.1-2.2.3

skizzierten Mechanismen lassen sich zur Deutung der ermittelten Eigenschaften heranziehen.

Spannungs-Dehnungs-Diagramm

Das elastisch-plastische Verhalten von Werkstoffen wird meist mit Hilfe von Spannungs-
Dehnungs-Kurven beschrieben, welche aus quasistatischen, einachsigen Belastungsversuchen
resultieren. Wahrend des Versuchs in einer mechanischen Priifmaschine werden sowohl die
Langenanderung der Probe Al als auch die aufgebrachte Kraft F durchgehend aufgezeichnet.
Bezieht man die Kraft auf den Ausgangsquerschnitt der Probe S, so erhdlt man die Nennspan-
nung o,, welche auch als technische Spannung bezeichnet wird:
F(AD
On = s

(Gleichung 2.21).

Die technische Dehnung ¢ ist als Quotient aus der Langendnderung und der Ausgangslange [
_ Al
=1

definiert. Tragt man die Nennspannung o, iiber der Dehnung ¢ auf, erhalt man das technische

€ (Gleichung 2.22)

Spannungs-Dehnungs-Diagramm. Aus dem Diagramm lassen sich charakteristische Kenn-
grofien bestimmen. So wird das anfangliche linear-elastische Verhalten durch den Elastizitats-
modul E (= o,/¢) gekennzeichnet. Als charakteristischen Festigkeitskennwert lasst sich die
Fliefigrenze o als Spannung bestimmen, bei der erstmals plastisches Fliefien einsetzt. Wird als
Priifverfahren der Zugversuch herangezogen, konnen auch die Zugfestigkeit sowie
Duktilititskenngréfien  (z. B. Gleichmafidehnung, Bruchdehnung, Brucheinschniirung)
abgeleitet werden.

Bei all diesen Grofien handelt es sich jedoch um nominelle Werkstoffangaben, da sich die
berechneten Werte auf die Ausgangsdimensionen des Messbereichs beziehen. Die Festigkeit
und plastische Verformbarkeit eines Werkstoffes sind jedoch vom lokalen Spannungs- und
Dehnungszustand abhéngig, sodass es haufig zweckmafig ist, die tatsdchlichen Gegebenhei-
ten in der Probe zu betrachten. Bei plastischer Deformation tritt eine kontinuierliche Anderung
der Querschnittsfliche auf, sodass die Nennspannung nicht der im Material vorliegenden
wahren Spannung o entspricht. Unter der Annahme, dass wahrend der plastischen Verfor-

mung Volumenkonstanz
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So " Lo = S(AD - I(Al) = konst. (Gleichung 2.23)
herrscht und die Querschnittsainderung konstant iiber der gesamten Messlange erfolgt, kann
folgende Gleichung zur ndaherungsweisen Berechnung der wahren Spannung herangezogen
werden:

F F-l F-l F
TSTS 0 Sy S

Al
o (1 + l_) =o,(1+¢) (Gleichung 2.24).
0

Die Annahme von Volumenkonstanz kann bei Metallen getroffen werden, da die plastische
Verformung auf Versetzungsbewegung basiert, wobei die Atomabstdnde konstant bleiben.
Wihrend der plastischen Verformung entspricht die wahre Spannung o jener Spannung, die
fiir das Flieflen des Werkstoffes erforderlich ist. Sie ist in diesem Fall mit der FlieSspannung op
gleichzusetzen.
Auch die Langenanderung muss auf die durch plastische Verformung veranderte Proben-
dimension bezogen werden. Die wahre bzw. logarithmische Dehnung ¢ ergibt sich, wenn
man eine infinitesimale Langendnderung d! auf die aktuelle Linge | bezieht und die sich
daraus ergebenen Teildehnungen d¢ integriert:

L

0= # - lni—(l) = In (1 + ?—Ol) = In(1+¢) (Gleichung 2.25).

Lo
Tragt man die wahre Spannung {iber der wahren Dehnung auf, erhdlt man die wahre
Spannungs-Dehnungs-Kurve bzw. die FliefSkurve des Materials. Ein schematischer Verlauf

des Spannungs-Dehnungs-Verhaltens ist in Abbildung 2.2 a dargestellt.
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Abbildung 2.2: Schematische Darstellungen von Versuchsdaten zur Charakterisierung des Festigkeits- und
Verformungsverhaltens von Aluminiumlegierungen.
a) Wahre Spannungs-Dehnungs-Kurve
b) Kocks-Mecking-Plot mit Kennzeichnung verschiedener Verfestigungsbereiche
(nach [139])

Typischerweise haben Aluminiumlegierungen keine ausgepragte Streckgrenze, sodass sich
der abgebildete kontinuierliche Ubergang vom linear-elastischen zum elastisch-plastischen

Bereich ergibt. Als Fliefsgrenze o wird dann meist die Spannung bei einer plastischen
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Dehnung von 0,2 % bestimmt. In Abhangigkeit der Legierungszusammensetzung (z. B. hoch-
legierte Al-Mg-Legierungen) konnen in bestimmten Temperatur-/Dehnratenbereichen Streck-
grenzenerscheinungen auftreten (siehe Kapitel 2.2.3). Die FliefSkurve zeigt dann mit Beginn
des makroplastischen Flieens einen diskontinuierlichen Ubergang (Liidersdehnung), anhand
dessen sich Streckgrenzenwerte bestimmen lassen.

Der allgemeine Kurvenverlauf o = f(¢) ldsst sich mit den mikrostrukturellen Vorgéngen in
polykristallinen Werkstoffen erklaren. Die Fliefigrenze wird mafigeblich durch die wirkenden
Verfestigungsmechanismen bestimmt, d. h. durch im Gitter vorliegende Hindernisse, welche
den Widerstand gegen Versetzungsbewegungen erhohen. Mit einsetzender plastischer
Verformung kommt es zu Versetzungsbewegungen und Versetzungsreaktionen. Die Flief3-
spannungszunahme verdeutlicht den Anstieg der Versetzungsdichte mit voranschreitender
Verformung (Versetzungsverfestigung). Es wird jedoch ebenso deutlich, dass die Steigung
immer weiter abflacht, was durch dynamische Entfestigungsprozesse zu erklédren ist. Die
mikrostrukturellen Vorgange haben daher ebenso Auswirkung auf den Verlauf wie die
Umformbedingungen (z. B. Temperatur, Dehnrate) selbst. Wahre Spannungs-Dehnungs-
Kurven eignen sich daher dufSerst gut, eine vergleichbare Datenbasis zu schaffen, aus der sich
Riickschliisse zu verschiedenen Einflussfaktoren ziehen lassen. Sie stellen aufierdem die
Grundlage fiir weitere Auswertemethoden dar, die eine bessere Interpretation der experimen-

tellen Daten zulassen.

Charakterisierung der Verformungsverfestigcung

Spannungs-Dehnungs-Diagramme bieten die Moglichkeit, Festigkeitseigenschaften verschie-
dener Werkstoffzustande bei unterschiedlichen Umformbedingungen durch die Ermittlung
geeigneter Kennwerte (z. B. FliefSgrenze o) direkt miteinander zu vergleichen. Quantitative
Aussagen zur Verfestigung wahrend der plastischen Verformung lassen sich hingegen nur
schwierig treffen. Einen geeigneten Ansatz zur besseren Interpretation von Messdaten
prasentierten Kocks und Mecking (siehe z. B. [140]). In als Kocks-Mecking-Plots bezeichneten
Darstellungen wird die Verfestigungsrate tiber der Flielspannung aufgetragen, wobei sich die
Verfestigungsrate 6 durch Differentiation der FliefSkurve berechnet:
dog
e

Ein beispielhafter Verlauf der Verfestigungsrate von Aluminiumlegierungen in einem Kocks-

0 (Gleichung 2.26).

Mecking-Plot ist in Abbildung 2.2b dargestellt. Da lediglich die Verfestigungsrate im
elastisch-plastischen Bereich betrachtet wird, erfolgt {iblicherweise eine Subtraktion der Flief3-
grenze von dem gemessenen Betrag der Flieflspannung (wahre Spannung). In Anlehnung an
Schubspannungs-Abgleitungs-Kurven von kfz-Einkristallen wird die Verformungsverfes-
tigung traditionell in verschiedene Bereiche eingeteilt [1,85,139]. Der Bereich I charakterisiert
die Einfachgleitung in Einkristallen, bei der nur eine geringfiigige Verfestigung beobachtet
wird. Dieser Bereich tritt in polykristallinen Metallen nicht auf. In einem anschliefflenden

Bereich der Verformung ladsst sich die hochste Verfestigungsrate beobachten. Es kommt
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zunehmend zu Versetzungsaufstauungen und zu einer raschen Erhchung der Versetzungs-
dichte. In reinen polykristallinen Metallen mit kfz-Gitterstruktur zeigt sich dieser Bereich II
nach Erreichen der Fliefigrenze. Die anfangliche Verfestigungsrate 6, betragt dabei nahe-
rungsweise /20, was fiir Aluminium bei RT etwa einem Wert von 6, =1200 — 1500 MPa
entspricht [139]. In Legierungen ist bei geringen Spannungsbetragen haufig eine Abweichung
vom linearen Verlauf nachzuweisen. Dies wird auf einen komplexeren Ubergang vom
elastischen zum elastisch-plastischen Materialverhalten zuriickgefiihrt, welcher durch die
Wirkung von geldsten Fremdatomen oder das Auftreten von Fremdphasen hervorgerufen
werden kann. Poole et al. [139] weisen darauf hin, dass die genauen Ursachen nicht
abschliefsend geklart sind. In ihrem Review wird festgestellt, dass in der Literatur ein Mangel
an experimentellen Daten zum Verhalten reiner MK besteht, welche zu einer besseren
Differenzierung der auftretenden Effekte beitragen konnten.

Der Bereich III ist meist der langste Bereich der Verfestigungskurve. In diesem Bereich erfolgt
noch immer eine Festigkeitssteigerung. Die Verfestigungsrate fillt jedoch linear mit
ansteigender Flieflspannung ab. Hierin zeigt sich deutlich, dass zunehmend Entfestigungs-
prozesse ablaufen, welche die Verfestigung iiberlagern. Da die dynamischen Erholungs-
prozesse von der Mikrostruktur des Werkstoffes (z. B. Quergleitvermdgen von Schrauben-
versetzungen) abhangen, aber auch durch thermische Aktivierung begiinstigt werden, lassen
sich durch die Darstellung des Verfestigungsverhaltens in Kocks-Mecking-Plots konkretere
Aussagen zu mikrostrukturellen Vorgangen machen. Insbesondere die Verfestigungsrate im
Bereich IIl reagiert sensitiv auf Anderungen der Mikrostruktur, Temperatur und Dehn-
rate [140]. Der Einfluss verschiedener Faktoren ldsst sich somit gut abschétzen, da die Steigung
der Kurven (df/do) als Maf3 fiir dynamische Erholung betrachtet werden kann und sich
dariiber hinaus die gesamte FlieSspannungszunahme wahrend der plastischen Verformung
direkt ablesen lasst.

Der konstante Abfall der Verfestigungsrate driickt aus, dass sich die Flieflspannung konti-
nuierlich einer Sattigungsspannung annahert, mit deren Erreichen sich ein Gleichgewicht
zwischen der Bildung neuer und der Annihilation bereits vorhandener Versetzungen ein-
stellt (8 =0). Bei grofien Umformgraden zeigt sich jedoch haufig ein Zusammenbruch des
linearen Zusammenhangs von Verfestigungsrate und Spannung. Im Bereich IV ist die Verfes-
tigungsrate sehr gering und fallt weniger schnell ab als im Bereich III. Einige Autoren geben
an, dass sich ein Bereich V anschliefsen kann, in dem sich eine sehr niedrige konstante Verfes-
tigungsrate einstellt (siche Reviews [139,140]). Die messtechnische Erfassung sowie die Unter-

scheidung verschiedener Bereiche sind aufgrund der hohen Umformgrade jedoch schwierig.

Charakterisierung der Dehngeschwindigkeitsempfindlichkeit

In der Literatur werden verschiedene Definitionen und Gleichungen genutzt, um den Einfluss
der Dehngeschwindigkeit auf die Flieffsspannung zu beschreiben. Die unterschiedlichen
Konzepte lassen sich in den Quellen [129,130,141] nachlesen. Die Dehngeschwindigkeits-

empfindlichkeit wird dabei generell durch eine Beziehung der wahren Spannungswerte bei
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unterschiedlichen Dehngeschwindigkeiten definiert. Mit Hilfe der SRS der FlieSspannung

und ihrer Abhangigkeit von den Priifbedingungen (z. B. Temperatur) lassen sich wichtige

Informationen tiiber die Mechanismen gewinnen, welche die plastische Verformung kontrol-

lieren [141]. In dieser Arbeit wird ausschliefilich die logarithmische SRS fiir die Beurteilung
des Dehnrateneinflusses herangezogen, welcher durch folgende Formel beschrieben wird:

_ dlg(a)

" dg(@)

Die Bestimmung der Dehngeschwindigkeitsempfindlichkeit ist nicht standardisiert und kann

(Gleichung 2.27).

mit verschiedenen Verfahren evaluiert werden [129,142]. Grundsétzlich sind fiir die Berech-
nung der SRS Spannungen o; bei einem definierten Dehnungsbetrag ¢ zu bestimmen, welche
sich bei unterschiedlichen Dehngeschwindigkeiten ¢; ergeben. Eine haufig genutzte
Moglichkeit dafiir ist, Spannungs-Dehnungs-Kurven mit variierenden —jedoch tiiber den
gesamten Versuch konstanten — Dehngeschwindigkeiten aufzunehmen. Bei einer Bestim-
mung der SRS auf diese Weise ist zu beachten, dass auch die bei der Deformation hervor-
gerufenen Mikrostrukturanderungen (z. B. Erhdhung der Versetzungsdichte, Ausbildung
von Subkorngrenzen) einen FEinfluss auf die ausgewerteten Spannungswerte nehmen. Die
Generation und Annihilation von Versetzungen stellen zeitabhédngige Prozesse dar und sind
somit von der Umformgeschwindigkeit abhdngig. Die bestimmten Spannungswerte oy (¢;)
und o0, (¢,) korrespondieren daher zu unterschiedlichen Mikrostrukturen, welche wiederum
vom aktuellen Betrag der Dehnung ¢ abhéngen. Die SRS umfasst somit auch einen Anteil, der
auf eine unterschiedliche Versetzungsverfestigung zuriickzufiihren ist. In der Literatur wird
diese Dehngeschwindigkeitsempfindlichkeit hdufig als scheinbare (apparent) SRS bezeichnet.
Die Ermittlung einer vom Deformationspfad unabhéngigen SRS kann mittels eines Dehn-
geschwindigkeitswechselversuchs (strain rate jump test (SRJT)) erfolgen, bei welchem die
Spannungs-Dehnungs-Kurve eines Werkstoffes mit sprunghaft wechselnden Dehngeschwin-
digkeiten aufgezeichnet wird. Diese sogenannte stationdre (steady state) SRS wird als
Spannungsanderung definiert, die durch eine instantane Dehnratenédnderung hervorgerufen
wird. Die Bestimmung erfolgt daher an einer in guter Naherung konstanten Mikrostruktur.
Eine rasche Anderung der Dehngeschwindigkeit hat jedoch einen transienten Ubergang zur
Folge, bei welchem sich die FliefSsspannung asymptotisch einem neuen, gesattigten Niveau
anndhert. Bei der Bestimmung der stationdren SRS wird daher versucht, die Flieisspannung

nach dem transienten Ubergang auf den Zeitpunkt der Dehnratenénderung zu extrapolieren.

2.3 Zielstellung der Arbeit

Die Fertigung von Komponenten und Strukturen aus Aluminium-Knetlegierungen umfasst
eine komplexe Prozesskette, welche mehrere Warmebehandlungs- und Umformschritte bein-
haltet. Es ist ein erkldrtes Ziel, die gesamte Fertigung durch prozessiibergreifende
Modellierung abbilden zu konnen [143]. Die computergestiitzte Simulation kann genutzt

werden, um neue Werkstoffvarianten zu entwickeln und bestehende Fertigungsschritte zu



2.3 Zielstellung der Arbeit 45

optimieren [144]. Eine Prozesskettensimulation dient dariiber hinaus dazu, komplexe
Zusammenhange zwischen Prozessparametern und dem resultierenden Werkstoffverhalten
zu verstehen und den Einfluss der Fertigung auf die finalen Eigenschaften des Werkstoffes
analysieren und gezielt beeinflussen zu konnen [143]. Sie stellt damit ein wichtiges Werkzeug
dar, den wachsenden Anforderungen an Leichtbaustrukturen aus Aluminiumlegierungen
(beispielsweise fiir sicherheitsrelevante Teile im Verkehrswesen) gerecht zu werden.

Eine zentrale Komponente der Prozesskettensimulation ist die Kenntnis iiber das Festigkeits-
und FliefSverhalten des Werkstoffes, da es das Bindeglied zwischen dem makroskopischen
Werkstoffverhalten und der Mikrostrukturentwicklung darstellt. Es existieren zahlreiche
Ansitze, FlieSkurven mit Hilfe mathematischer Funktionen zu beschreiben (z. B. [86,145]). Die
einfachste Abbildung des Materialverhaltens gelingt durch empirisch-phanomenologische
Modelle (z. B. Ludwik [146], Hockett-Sherby [147], Voce [148,149]). Die Werkstoffeigen-
schaften werden u. a. als Funktion der beeinflussenden Umformbedingungen beschrieben,
wobei im Allgemeinen eine Anpassung mathematischer Koeffizienten an experimentelle
Daten erfolgt. Physikalische Mechanismen, welche die Eigenschaftsanderungen hervorrufen,
sind in derartigen Modellen nicht berticksichtigt, sodass die mathematischen Beschreibungen
nur fiir ausgewahlte und stark begrenzte Bedingungen gelten. Da es in Abhéangigkeit der
Umformbedingungen zu einem Wechsel der physikalischen Mechanismen kommen kann
(vgl. Kapitel 2.2.1), geht von den Modellen keine Allgemeingiiltigkeit aus.

Einen geeigneteren Ansatz wahlen Modelle, welche die grundlegenden physikalischen
Mechanismen berticksichtigen und die Flieflspannung auf Basis der Mikrostrukturevolution
abbilden (z. B. Kocks-Mecking [140], Nes et al. [150], Roters et al. [151]). Allen Modellen liegt
eine kinetische Gleichung zu Grunde, welche die Fliefispannung in Abhéangigkeit des momen-
tanen Mikrostrukturzustandes, der Temperatur und der Dehnrate beschreibt. Da die Mikro-
struktur wihrend der plastischen Verformung nicht konstant ist, wird die Anderung durch
eine oder mehrere Strukturevolutionsgleichung(en) ausgedriickt. Die Fliefsspannung kann
dadurch in Abhéngigkeit der Dehnung berechnet werden. Vorteile physikalisch basierter
Modellansitze liegen in der Ubertragbarkeit auf andere Werkstoffvarianten und Umform-
bedingungen. Als nachteilig erweisen sich hingegen die Komplexitit und die damit
verbundene Berechnungsdauer. Eine grundlegende Modellierung des Fliefiverhaltens
erfordert zudem einige {iber den heutigen Wissensstand hinausgehende Kenntnisse.

Um die Genauigkeit von Prozesssimulationen zu verbessern, ist eine physikalisch basierte
FlieSkurvenmodellierung trotz der damit einhergehenden Schwierigkeiten unabdingbar.
Jeder Prozessschritt kann die Mikrostruktur — geldste Fremdatomkonzentration, Versetzungs-
dichte und -struktur, Korngrofse und -orientierung, Teilchenkonfiguration (Volumenanteil,
Grofse, Verteilung) —beeinflussen und hat demnach Auswirkungen auf die mechanischen
Eigenschaften des Werkstoffes. Die Integration physikalisch basierter Modelle in die
Simulation industrieller Prozesse ist bereits gelungen (z. B. [152,153]), sodass Informationen

zur Entwicklung der Mikrostruktur grundsatzlich bertiicksichtigt werden konnen. Nach
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derzeitigem Stand der Technik ist jedoch nicht abschliefSend geklart, welchen FliefSsspannungs-
beitrag einzelne Verfestigungsmechanismen liefern. Auch die grofle Abhangigkeit der
Verfestigungsmechanismen untereinander stellt eine Herausforderung dar. Eine systema-
tische Untersuchung mikrostruktureller Einfliisse ist dariiber hinaus meist auf eingeschrankte
Priifbedingungen begrenzt (Kapitel 2.2).

Fiir einen Kenntnisgewinn zum Einfluss verschiedener Faktoren auf das Festigkeits- und
Flieverhalten ist es daher erforderlich, mechanische Werkstoffpriifungen fiir definierte
Mikrostrukturzustande unter vergleichbaren Bedingungen durchzufiihren. Die Werkstoff-
priifung muss tiber eine grofie Spannweite verschiedener Umformbedingungen (Temperatur,
Dehnrate) erfolgen. Mit dieser Arbeit wird das Ziel verfolgt, eine geeignete Untersuchungs-
methodik fiir die systematische Analyse von Mikrostruktureinfliissen und Priifbedingungen
zu entwickeln und anzuwenden. Die Untersuchungen sollen dazu beitragen, das Fliefiver-
halten von Al-Mg-Si-Legierungen genauer zu charakterisieren und den Einfluss der Haupt-
legierungselemente herauszustellen. Im Vordergrund steht die Fragestellung, welchen
Einfluss geloste Fremdatome auf die Mischkristallverfestigung und Versetzungsverfestigung
wahrend der Umformung von Legierungen des Al-Mg-Si-Systems besitzen. Ausgehend von
einem Referenzwerkstoff (Reinaluminium) erfolgt hierzu eine Analyse verschiedener binarer
und einer terndrer Legierungen mit systematischer Variation der Legierungszusammen-
setzung (Mg, Si, Mg+ Si). Der Schwerpunkt liegt dabei auf rasch abgeschreckten, unter-
kithlten Zustanden, die als {iibersdttigte Mischkristalle hohere Gehalte an Legierungs-
elementen aufweisen und thermodynamisch nicht stabil sind.

Die systematische Analyse mikrostruktureller Einflussgrofien auf das FliefSverhalten erfordert
die Einstellung definierter Werkstoffzustinde durch gezielt durchgefiihrte Warme-
behandlungen. Ein wesentliches Ziel besteht deshalb darin, das Phasenumwandlungs-
verhalten der verschiedenen Legierungsvarianten beim Abkiihlen nach dem Losungsgliithen
zu analysieren. Umfangliche Kenntnis tiber die Mikrostrukturentwicklung kann durch eine
Kombination von thermischen Analysen und Mikrostrukturuntersuchungen gewonnen
werden. Mit den resultierenden Erkenntnissen sollen geeignete Prozessparameter fiir Warme-
behandlungen abgeleitet werden, die sich dazu eignen, relevante Mikrostrukturzustande fiir
die mechanische Werkstoffpriifung einzustellen. Die Charakterisierung der mechanischen
Eigenschaften erfolgt {iberwiegend an unterkiihlten, metastabilen Zustianden im Rahmen
einer thermomechanischen Analyse (thermomechanical analysis (TMA)). Die Nachteile
konventioneller Priifverfahren (z. B. Warmzugversuche) — insbesondere die unkontrollierte
Anderung mikrostruktureller Gegebenheiten beim Erwarmen auf Priiftemperatur — werden
dadurch vermieden.

Die Ergebnisse der Arbeit sollen somit eine mogliche Herangehensweise an eine grundlegende
Untersuchung mechanischer Eigenschaften unter gleichzeitiger Beriicksichtigung der zu
Grunde liegenden Mikrostruktur aufzeigen und zugleich eine Datenbasis schaffen, die fiir eine

Modellierung von FlieSkurven durch physikalisch basierte Modelle genutzt werden kann.
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3 Material und Methoden

3.1 Modelllegierungen

Zur Untersuchung des Einflusses einzelner Hauptlegierungselemente auf das Ausscheidungs-
und Fliefiverhalten wurden Werkstoffe aus drei verschiedenen Legierungssystemen analysiert
(Al-Mg, Al-Si, Al-Mg-Si). Hierzu sind Modelllegierungen hoher Reinheit mit unterschied-
lichen Zusammensetzungen hinsichtlich der Hauptlegierungselemente Mg und Si angefertigt
worden. Die Fertigung aller Werkstoffe erfolgte durch die Hydro Aluminium Rolled
Products GmbH (Research & Development). Zum einen wurden bindre Al-Mg- sowie Al-Si-
Legierungen mit variierenden Elementkonzentrationen untersucht, um die Wirkungsweise
der einzelnen Legierungskomponenten gezielt untersuchen zu konnen. Die kombinierte
Wirkung beider Hauptlegierungselemente wurde dariiber hinaus an einer Modelllegierung
des Al-Mg-Si-Legierungssystems analysiert.

Die Untersuchung von Modelllegierungen ist von besonderer Bedeutung, da kommerzielle
Werkstoffqualitdten neben den Hauptlegierungselementen stets auch Anteile von Begleit-
elementen aufweisen. Durch den Herstellungsprozess der Elektrolyse weisen die meisten
Aluminiumlegierungen beispielsweise nicht unerhebliche Gehalte an Fe auf, wodurch es zu
Bildung intermetallischer Primarphasen (Alx(Fe,Si)) sowie Sekundarphasen (AlFe) kommt.
Auch das Zulegieren anderer Begleitelemente (z. B. Mn, Cr, Zr) fiihrt zur Bildung thermisch
stabiler, inkohdrenter Sekundarphasen [9]. Auch wenn derartige Fremdphasen meist keinen
direkten Festigkeitsbeitrag leisten, beeinflussen sie durch Reaktion mit Versetzungen das
Verfestigungsverhalten. Dartiiber hinaus beeinflussen sie die Abschreckempfindlichkeit von
Legierungen, da ihre Grenzflichen die Keimbildungsarbeit von Ausscheidungsphasen
verringert (vgl. Kapitel 2.1). [7]

Somit wird deutlich, dass sich der direkte Einfluss einzelner Hauptlegierungselemente auf das
Ausscheidungs- und FliefSverhalten nur anhand von Modelllegierungen untersuchen lasst, bei
denen der Anteil an Begleitelementen auf ein Minimum reduziert ist. Um eine Beurteilungs-
grundlage fiir die Einfliisse einzelner Legierungselemente zu schaffen, ist es auflerdem
erforderlich, Referenzmaterialien heranzuziehen. Als Basiswerkstoff diente hierbei reines
Aluminium mit zwei unterschiedlichen Reinheitsgraden. Fiir die experimentelle Bestimmung
des Ausscheidungsverhaltens der Modelllegierungen wurde AISN5 (A199,9995) als Referenz-
werkstoff verwendet. Aufgrund hoher Kosten solch reiner Metalle und einer zugleich hoheren
erforderlichen Probenanzahl, wurde bei der Untersuchung des Fliefiverhaltens mittels mecha-
nischer Werkstoffpriifung auf Aluminium mit einer Reinheit von 99,99 % (Al4N) als Basis-
werkstoff zuriickgegriffen.

Die chemischen Zusammensetzungen aller untersuchten Werkstoffe wurden mittels optischer
Emissionsspektrometrie (OES) ermittelt und sind in Tabelle 3.1 zusammengestellt. Zur

quantitativen Beschreibung der Zusammensetzungen sind die Massenanteile wg) einzelner
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Legierungselemente aufgelistet. Aufgrund der hohen Reinheit aller untersuchten Labor-
legierungen erfolgt die Angabe der Massenanteile in ppm. Lediglich die variierten Haupt-
legierungskomponenten, welche Gegenstand der systematischen Untersuchungen sind,

werden in Prozent angegeben und sind hervorgehoben.

Tabelle 3.1: Massenanteile wgj enthaltener Legierungselemente der untersuchten Aluminiumlegierungen.

Werkstoff Mg S Fe Cu Mn Cr Ni Zn Ti
(ppm) | (ppm) | (ppm) | (ppm) | (ppm) | (PPm) | (ppm)
AI5N5 04 ppm 0,7 ppm 0,4 <0,2 <0,1 <0,1 <0,2 <1 <0,1
Al4N <1ppm 7 ppm 75 <1 <3 <3 8 30 43
AlMg0,4 0,39% | <14 ppm 3 0,3 0,3 <0,1 <0,2 <3 <0,1
AlMg0,8 0,78% | <19 ppm 2 0,3 0,5 <0,1 <0,2 <9 <0,1
AlMg5 5,01% | <39 ppm 4 0,5 2 <0,1 <0,2 <12 0,3
AlSi0,25 <1ppm 0,26 % <5 4 <3 <3 8 - 20
AlSi0,7 <1ppm 0,72 % <5 <1 <3 <3 <4 14 11
AlMg0,65i0,8 0,59 % 0,79 % <10 <5 <5 <5 <5 <10 <2

Referenzwerkstoffe (Reinaluminium)

Die Referenzwerkstoffe wurden mittels StranggiefSprozess mit direkter Kiihlung (direct
chill (DC) casting) urgeformt. Der Referenzwerkstoff AISN5 lag als quaderférmiger Guss-
barren vor, dessen genaue Fertigungsprozesskette nicht bekannt ist. Der Walzbarren aus A14N
wurde nach dem StranggiefSprozess in weiteren Prozessschritten zu kaltgewalztem Blech
verarbeitet, welches als Halbzeug fiir die Probenfertigung vorlag. Die Prozessparameter
entsprachen dabei den fiir die bindren Legierungen festgelegten Werten, welche im folgenden
Absatz beschrieben werden. Durch die analoge Fertigungskette der bindren Legierungen und
des Referenzwerkstoffes AI4N konnten moglichst dhnliche Geflige-Ausgangszustande
sichergestellt werden, die fiir einen Vergleich mechanischer Kennwerte von grofier Bedeutung
sind. Mittlere Korngroflen im AZ des Werkstoffes Al4N sind der Tabelle 4.1 des Ergebnis-

kapitels dieser Arbeit zu entnehmen.

Binare Laborlegierungen (Al-Mg / Al-Si)

Alle bindren Legierungen wurden aus Reinaluminium (AI5N) und hochreinen Legierungs-

elementen Mg bzw. Si hergestellt. Die Beimengungen an Mg und Si wurden dabei so gewahlt,
dass die resultierenden Legierungselementkonzentrationen Grofienordnungen aufweisen,
welche in technischen Al-Mg-Si-Legierungen Verwendung finden. Die Massenanteile der
zwei niedriglegierten Al-Mg-Legierungen AIMg0,4 und AIMg0,8 liegen unterhalb der Gleich-
gewichtsloslichkeit von Mg bei RT (siehe Kapitel 2.1.3). Um Aussagen tiiber das Phasen-
umwandlungsverhalten im Legierungssystem Al-Mg treffen zu kénnen und die FliefSspan-
nungserhohung bei deutlich grofierer Fremdatomkonzentration in Losung zu untersuchen,

wurde daher auch eine hoherlegierte Variante AIMg5 analysiert.
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Mittels DC casting wurden aus allen Legierungen zundchst Walzbarren mit rechteckigem
Querschnitt (80 mm x 60 mm) gegossen, welche anschlieffend bei 500 °C fiir 12 h homogeni-
siert wurden. Die Stranggussbarren wurden bei einer Temperatur von 400 °C auf eine
Warmbanddicke von 40 mm warmgewalzt. Die warmgewalzten Bleche sind einer weiteren
Warmebehandlung bei 450 °C fiir 24 h unterzogen und anschlieffend in Wasser abgeschreckt
worden. Bei RT erfolgte dann ein Kaltwalzprozess mittels Laborwalze in sieben Stichen ohne
Zwischenglithen. Als Ausgangsmaterial fiir die Probenherstellung dienten die kaltgewalzten
Bleche mit Dicken von etwa 16 mm und Breiten von 80 mm.

Angaben zu mittleren Korngrofsen der Legierungen im AZ sind Tabelle 4.2 (Al-Mg) und
Tabelle 4.4 (Al-Si) zu entnehmen. Es sei angemerkt, dass sinnvolle Angaben aufgrund der teils

sehr grofien Kornabmessungen nicht in allen Fallen mdglich waren.

Ternare Laborlegierung (Al-Mg-Si)

Die terndre Legierung AlMg0,65i0,8 wurde ebenfalls aus Reinaluminium (AI5N) und
Zusatzen von hochreinen Legierungselementen Mg bzw. Si hergestellt. Im Strangguss-
verfahren wurde in einem ersten Schritt ein Pressbolzen hergestellt. Im Anschluss erfolgte eine
Homogenisierungsglithung bei 530 °C fiir 24 h. Der homogenisierte Pressbolzen wurde
mittels Strangpressverfahren zu einem quaderférmigen Vollprofil (50 mm x 20 mm) gepresst.
Die Legierung weist Mg- bzw. Si-Gehalte <1 ma.%. auf, was auch fiir die meisten genormten
Konstruktionslegierungen gilt. Ebenso wie bei vielen technischen Legierungen liegt ein
Si-Uberschuss iiber die stochiometrische Zusammensetzung Mg:Si (Mg:Si = 1,73:1) hinaus vor.
Es ist bekannt, dass ein Si-Uberschuss die Lslichkeit von Mg:Si nur wenig beeintrachtigt,
jedoch die Ausscheidungskinetik beeinflusst [7]. Die mittleren Korngrofien der Legierung im

AZ sind in Tabelle 4.8 zusammengetragen.

3.2 Differential Scanning Calorimetry

Grundlagen

Die dynamische Differenzkalorimetrie (differential scanning calorimetry (DSC)) ist ein
Verfahren der thermischen Analyse, mit dem sich physikalische Eigenschaften als Funktion
der Temperatur bestimmen lassen. Die Moglichkeit, thermische Effekte iiber einen grofien
Temperaturbereich zu erfassen, wird bei Untersuchungen an metallischen Werkstoffen haufig
genutzt, um Festphasenumwandlungen zu charakterisieren und deren Kinetik zu bestimmen.
Das grundlegende Messprinzip besteht darin, die Differenz der Energiezufuhr (Warmestrom)
zu einer Substanz und einem inerten Referenzmaterial als Funktion der Temperatur zu
messen, wahrend beide Materialien einem geregelten Temperaturprogramm unterworfen
sind. Die Proben befinden sich dabei in einer geregelten Umgebung (Ofen) und folgen passiv
der Umgebungstemperatur. Die Messung basiert dabei auf folgender Beziehung [154]:

cp—(dQ)— T ot Gleichung 3.1
@), = g = ™M (Gleichung 3.1).
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Der Warmestrom @ ergibt sich aus der ausgetauschten Warme dQ pro Zeiteinheit dt, welche
wiederum von der Warmekapazitat C,, (hier: konstanter Druck) des Materials und der Rate
der Temperaturdnderung (Scanrate T) abhingt. Durch Einfiihrung der thermodynamischen
Stoffeigenschaft ¢, (spezifische Warmekapazitat) wird deutlich, dass das gemessene Warme-
stromsignal auch von der Masse m der Substanz abhangt.
Ein grofier Vorteil der DSC-Messtechnik besteht somit darin, dass das Messsignal eine direkte
Beziehung zu physikalischen Stoffeigenschaften aufweist. Da ein DSC f{iblicherweise bei
konstantem Druck betrieben wird, ist der Warmestrom zudem gleichbedeutend mit einer
Enthalpiedinderung der Substanz, sodass sich der Warmestrom auch wie folgt beschreiben
lasst:

P = (d—Q) = d—H (Gleichung 3.2).

dt/, dt

Aufgrund der Differenzbauweise von DSC-Gerdten ladsst sich die Warmestromdifferenz
zwischen der Probe (P) und der Referenz (R) heranziehen, um durch Reaktionen in der
Analysesubstanz hervorgerufene Enthalpieanderungen zu analysieren:

A (d—H) = (d—H) - (d—H) (Gleichung 3.3).

dt dt /p \dt/gr

Hierbei wird ausgenutzt, dass durch physikalische Umwandlungen in einem Material
(z. B. Phasenumwandlungen) stets thermische Effekte hervorgerufen werden. Laufen in der
Analysesubstanz endotherme oder exotherme Reaktionen ab, andert sich die Menge an
ausgetauschter Warme zwischen der Umgebung und der Probe. Da das inerte Referenz-
material im zu untersuchenden Temperaturbereich iiblicherweise keine reaktionsbedingten
thermischen Effekte aufweist, lasst sich der Reaktionswarmestrom und letztlich die Reaktions-
enthalpie messtechnisch erfassen. Bei einer endothermen Reaktion muss der Analysesubstanz
Energie in Form von Warme zugefiihrt werden. Da die Warme aus der Umgebung aufgenom-
men wird, muss sich der Warmestrom zur Probe erhohen, um ihr weiterhin eine definierte
Temperaturanderung aufzupréagen. Die Warmestromdifferenz A(dH/dt) und somit auch die
Reaktionsenthalpie werden positiv. Lauft in der Analysesubstanz hingegen eine exotherme
Reaktion ab, wird Energie in Form von Warme an die Umgebung abgegeben. Die Warme-
stromdifferenz ist negativ, sodass die Reaktionsenthalpie einen negativen Wert annimmt.
Da die Enthalpiednderung AH im Zusammenhang mit der Anderung der freien Enthalpie AG
steht, welche als treibende Kraft fiir Phasenumwandlungsreaktionen angesehen werden kann
(Kapitel 2.1.1), eignet sich die DSC sehr gut zur Untersuchung von Umwandlungsreaktionen.
Das genaue Messverfahren zur Bestimmung der Warmestromdifferenz hangt vom verwen-
deten DSC-Gerit ab. Die Funktionsweise unterschiedlicher DSC-Gerétetypen ist beispiels-
weise in [155-157] beschrieben. Aufgrund der Zwillingsbauweise, bei welcher zwei gleich-
artige Messsysteme in Differenz geschaltet sind, ist die Sicherstellung der thermischen
Symmetrie zwischen den Messsystemen unabhéngig vom Geratetyp von enormer Bedeutung,

wenngleich sich eine perfekte Symmetrie nicht realisieren lasst. Da die Messsysteme zudem
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nicht ideal abgeschlossen sind, konnen Einfliisse von aufsen die Messergebnisse verfilschen.
Derartige Fehler lassen sich durch eine Basislinienmessung korrigieren. Als Basislinien-
messung wird in dieser Arbeit eine Messung definiert, bei welche eine Referenzprobe gegen
eine zweite Referenzprobe (R-R) gemessen wird. Diese Messung erfolgt mit dem identischen
Temperaturprogramm der Probenmessung. Da in dem inerten Referenzmaterial keine
Reaktionen auftreten, lassen sich gerdte- und umgebungsbedingte Einfliisse korrigieren,
indem man die Messkurve der Basislinie (R-R) von der Messkurve der Probenmessung (P-R)
subtrahiert. Um Versuche mit unterschiedlichen Scanraten T und Probenmassen m korrekt
interpretieren zu konnen, empfiehlt sich dariiber hinaus eine Normierung der gemessenen
Daten beziiglich dieser beiden Parameter. Hieraus ergibt sich die Differenz der spezifischen

Warmekapazitaten Ac, zwischen Probenwerkstoff und Referenzmaterial:

A (ccii_i])p_R - A (%)R_R (Gleichung 3.4).

Ac, = -
mT

p

Ein Vorteil in der Betrachtung des spezifischen Warmekapazitatsunterschieds ist neben der
Vergleichbarkeit verschiedener Versuche insbesondere die Moglichkeit, Reaktionsenthalpien
direkt aus den DSC-Messkurven zu bestimmen. Da die Temperatur bei Anwendung einer
konstanten Scanrate linear von der Zeit abhédngt, konnen Enthalpiednderungen aufgrund von
Reaktionsprozessen durch eine Integration von Ac;, iiber ein festgelegtes Temperaturintervall

bestimmt werden:

T, T;
Ah = jAcp dT | bzw. AH = JACP dT (Gleichung 3.5).
T, T

Die DSC eignet sich somit hervorragend dazu, den Energieumsatz einer bei konstantem Druck
ablaufenden Reaktion zu bestimmen und den Reaktionstyp festzustellen (endotherme
Rkt.: AH > 0; exotherme Rkt.: AH <0).

Mit dem Hintergrund, dass Festphasenumwandlungen in Aluminiumlegierungen messtech-
nisch erfassbare thermische Effekte hervorrufen, lassen sich Temperaturbereiche verschie-
dener Reaktionen und Reaktionsintensitdten (z. B. Bildungs- bzw. Losungsenthalpien von
Ausscheidungsphasen) mithilfe von DSC-Experimenten bestimmen. Die DSC wurde daher
bereits von vielen Autoren als Messprinzip zur Charakterisierung des Ausscheidungs- und
Auflésungsverhaltens von Aluminiumlegierungen herangezogen. Einen umfassenden Uber-
blick iiber wichtige Aspekte bei der Analyse von Aluminiumlegierungen mittels DSC und eine
Zusammenfassung bedeutender Veroffentlichungen auf diesem Gebiet gibt Starink [158].
Milkereit et al. haben die Methodik gezielt weiterentwickelt, um das Ausscheidungsverhalten
verschiedener Aluminiumlegierungen beim Abkiihlen von Losungsglithbedingungen zu
analysieren (z. B. [66,159,160]).
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Die DSC-Experimente in dieser Arbeit dienen dazu, die Abhédngigkeit des Ausscheidungs-
verhaltens verschiedener Legierungen bei kontinuierlicher Abkiihlung nach dem Losungs-
glithen zu untersuchen. Insbesondere sollte analysiert werden, welchen Einfluss die Legie-
rungszusammensetzung und die Abkiihlgeschwindigkeit auf Ausscheidungsreaktionen
besitzen. Die Kenntnis ablaufender Phasenumwandlungsreaktionen ist zudem eine Grund-

voraussetzung fiir die Einstellung und mechanische Priifung definierter Werkstoffzustande.

Methodik

Um ein moglichst umfangreiches Verstandnis tiber das Ausscheidungsverhalten zu erlangen
ist es erforderlich, eine grofie Bandbreite an Kiihlgeschwindigkeiten zu untersuchen [66,159-
161]. Experimente wurden daher sowohl in Leistungskompensations-Differenz-Kalorimetern
als auch in Warmestrom-Differenz-Kalorimetern durchgefiihrt, welche unterschiedliche
charakteristische Scanratenbereiche aufweisen. Insgesamt kamen drei verschiedene DSC-
Gerate zum Einsatz: PerkinElmer Pyris Diamond DSC, Setaram DSC 121 und Setaram DSC C600.
Durch die Anwendung des Warmestrom-DSC-Gerétes Setaram DSC C600 konnte der bisher
untersuchbare Kiihlgeschwindigkeitsbereich zur Untersuchung von Aluminiumlegierungen
(siehe [160]) um etwa eine Grofsenordnung hin zu langsameren Raten erweitert werden. Bei
der Versuchsfiihrung wurde dariiber hinaus zwischen einer direkten (in-situ) Erfassung von
Ausscheidungsreaktionen und einer indirekten Analyse des Ausscheidungsverhaltens unter-
schieden. Die hier neu eingefiihrte indirekte Messmethodik ermdglicht eine zusatzliche Erwei-
terung der untersuchbaren Geschwindigkeitsbandbreite, wodurch Aluminiumlegierungen
iiber nahezu den gesamten physikalisch relevanten Kiihlratenbereich einer thermischen
Analyse mittels DSC zugénglich sind. Die indirekte Messmethodik eignet sich insbesondere
dazu, Reaktionsenthalpien von gleichgewichtsnahen Festphasenumwandlungen bei der
Abkiihlung zu bestimmen.

Eine schematische Darstellung der realisierten Temperatur-Zeit-Verlaufe fiir beide
Messverfahren ist in Abbildung 3.1 wiedergegeben. Die Abkiihlgeschwindigkeit Ty ist fiir
beide Versuchsvarianten farblich hervorgehoben, da dieser Parameter systematisch variiert
worden ist. Auf die Details der direkten und indirekten Versuchsfithrung wird im Folgenden
eingegangen. Die direkte Versuchsfiihrung zur in-situ Charakterisierung von Ausscheidungs-
reaktionen beim Abkiihlen (Abbildung 3.1 a) folgte im Wesentlichen der Methodik von
Milkereit [160]. Dabei wurde die gesamte Warmebehandlung mittels DSC vorgenommen. Die
Proben wurden zundchst mit einer gerdtespezifischen Erwirmgeschwindigkeit 7z auf
Losungsglithtemperatur Ty, erwdrmt und dort isotherm gehalten. Anschliefend wurden die
Proben mit variierender Geschwindigkeit T linear auf RT abgekiihlt. Das DSC-Messsignal des
Abkiihlsegmentes wurde ausgewertet, um Temperaturbereiche und Intensitaten (spezifische

Enthalpiedanderung Ahy) ablaufender Umwandlungsreaktionen zu bestimmen.
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Abbildung 3.1: Schematische Darstellung von Temperatur-Zeit-Verldufen der DSC-Untersuchungen.
Variierte Parameter sind blau hervorgehoben.
a) Direkte Versuchsfiithrung (in-situ Abkiihlexperimente)
b) Indirekte Versuchsfithrung (Wiedererwdrmexperimente)

Die indirekte Versuchsfiihrung (Abbildung 3.1 b) wurde angewendet, um gleichgewichts-
nahe Phasenumwandlungen beim Abkiihlen von Aluminiumlegierungen untersuchen zu
konnen. Insbesondere bei Legierungen mit einer sehr trdgen Reaktionskinetik konnen
derartige Umwandlungsreaktionen auch mit Gerdten, die dem neusten Stand der Technik
entsprechen, nicht direkt messtechnisch erfasst werden. Das Warmestromsignal hangt von der
spezifischen Warmekapazitiat der Probe, ihrer Masse und letztlich von der Scanrate ab (vgl.
Gleichung 3.1). Da die spezifische Warmekapazitat durch das Probenmaterial definiert ist und
die Masse der Probe aus der Probengeometrie resultiert, verringert sich das Messsignal mit
abnehmender Scanrate kontinuierlich. Durch die Verschlechterung des Signal-Rausch-
Verhaltnisses lassen sich nicht beliebig langsame Scanraten umsetzen. Eine weitere Schwierig-
keit liegt in den sehr langen Experimentlaufzeiten bei Anwendung gleichgewichtsnaher
Kiihlgeschwindigkeiten, die eine statistisch abgesicherte Analyse oft nicht zulassen.

Die indirekte Messmethodik ermdglicht es, beiden Problemen zu begegnen. Uber eine
indirekte Messung lassen sich dabei Informationen {iiber die Enthalpieinderungen beim
Abkiihlen Ahg aus DSC-Wiedererwarmexperimenten ableiten. Die Methode basiert auf der
Tatsache, dass die Gesamtenthalpieanderung eines Systems in einem geschlossenen thermo-
dynamischen Zyklus null wird (Ah = 0), sofern sich das System zu Beginn und nach Abschluss
des Zyklus im Gleichgewicht befindet [161]. Mogliche Enthalpieanderungen fiir die
Anwendung der indirekten Methode sind ebenfalls in Abbildung 3.1 b gekennzeichnet. Nach
Abschluss der ersten Losungsglithung befindet sich die Probe in einem Gleichgewichts-
zustand, welchem hier per Definition ein absoluter Enthalpiewert hy =0 zugeordnet wird.
Waihrend des Abkiihlvorganges auf RT kommt es zu exothermen Ausscheidungsreaktionen,
die eine negative Anderung der spezifischen Enthalpie Ahy bewirken. Unter der
Voraussetzung, dass ein auf den Kiihlvorgang folgender Erwarmprozess zum selben
Gleichgewichtszustand h fithrt, muss die Summe der Enthalpiednderungen beim Kiihlen Ahg

und beim Wiedererwarmen Ahyyg null ergeben (Ahg + Ahyg = 0). Eine wesentliche Bedingung



54 3 Material und Methoden

hierbei ist, dass samtliche Umwandlungsreaktionen zwischen dem Abkiihlen und dem
Erwdrmen unterdriickt werden und somit keine zusdtzlichen Enthalpiednderungen
zugelassen werden (Tiefkiihlen).

In einer zuvor abgekiihlten Probe lasst sich beim Wiedererwarmen eine definierte Sequenz an
exothermen und endothermen Reaktionsprozessen messtechnisch erfassen. Der Gleich-
gewichtszustand kann eingestellt werden, solange alle Reaktionen vor Erreichen der
maximalen Temperatur des Erwarmsegmentes Ty abgeschlossen sind. Die Maximaltempe-
ratur Twg muss demnach iiber der erwdrmgeschwindigkeitsspezifischen Solvustemperatur
der Legierung liegen. Tritt dieser Fall ein, konnten alle Ausscheidungen, die wahrend der
Abkiihlung oder beim Wiedererwarmen gebildet worden sind, aufgelost werden und der
vollstandige MK mit einem Enthalpiewert hy = 0 ist wiederhergestellt. Solange sich durch das
Wiedererwarmen ein Gleichgewichtszustand einstellen lasst, kann Ahg somit direkt aus den
DSC-Kurven des Wiedererwdarmsegmentes bestimmt werden (Ahg = —-Ahyg).

Der wesentliche Vorteil der vorgestellten indirekten Methode besteht somit darin, dass durch
Festphasenumwandlungen hervorgerufene Enthalpieinderungen auch fiir Abkiihlraten
bestimmt werden konnen, die sich der Moglichkeit einer direkten Messung entziehen. Infor-
mationen {iber die Anzahl der beim Kiihlen auftretenden Reaktionen und deren Temperatur-
bereiche lassen sich hingegen nicht gewinnen. Ein weiterer Vorteil betrifft jedoch die enorme
Verkiirzung der tatsiachlich im DSC anfallenden Messdauer, da der erste Warmebehand-
lungszyklus simultan an mehreren Proben in einem geeigneten Ofen durchgefiihrt werden

kann.

Versuchsdurchfiihrung
Fir die DSC-Versuche wurden Proben (Al-Mg-, Al-Si-, Al-Mg-Si-Legierungen) sowie
Referenzproben (AISN5) in gerdtespezifischen Abmessungen gefertigt (Abbildung 3.2). Die

Fertigung erfolgte durch spanende Bearbeitung, wobei die Probenentnahme (Proben-
langsachse) stets quer zur Hauptumformrichtung des Halbzeugs erfolgte. Vor jedem Experi-
ment wurde die Masse der Probe durch manuelles Schleifen mit SiC-Schleifpapier an die
Masse der Referenzproben angeglichen. Die Proben wurden anschliefiend fiir etwa 30 s in
einem Ultraschallbad unter Anwendung von Ethanol gereinigt. Mittels einer Sartorius-
Prizisionswaage der Firma Omnilab (Probenmasse <100 mg) bzw. einer Analysewaage AG245
der Firma Mettler-Toledo (Probenmasse >100 mg) wurde die Probenmasse m bestimmt.
Unabhéngig von der Versuchsfithrung (direkt/indirekt) wurden Probenmessungen (P-R) und
Basislinienmessungen (R-R) unter den in [160] beschriebenen Randbedingungen bei konstan-

tem Umgebungsdruck durchgefiihrt.
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Abbildung 3.2: Verwendete Probengeometrien fiir unterschiedliche DSC-Geriite.
a) Setaram DSC C600 (J 13,8 mm, L = 60,5 mm)
b) Setaram DSC 121 (D 6,1 mm, I = 21,65 mm)
¢) PerkinElmer Pyris Diamond DSC (& 6,4 mm, [ =1 mm)

Fiir Experimente im Leistungskompensations-DSC PerkinElmer Pyris Diamond DSC wurden
zylindrische Proben mit einem Durchmesser von & 6,4 mm und einer Lange von [ =1 mm
verwendet. Um die Mikroofen des DSC vor Diffusion zu schiitzen und die durch gerate-
bedingte Storquellen stets vorhandene Kurvenverkriimmung zu minimieren, befanden sich
sowohl Referenzmaterial als auch Probenmaterial wahrend der Versuche in Standard-Tiegeln
aus Reinaluminium mit einer Masse von etwa 17 mg, welche mit einem zusatzlichen Plattchen
aus gleichem Material abgedeckt wurden. Wahrend eines Versuchs wurden beide Mikroofen
von Stickstoff umspiilt, um moglichst gleichbleibende Umgebungsbedingungen sicher-
zustellen. Zur Wahrung des symmetrischen Messaufbaus wurden Probe und Referenz stets
moglichst zentrisch in den Mikrodfen positioniert. Mithilfe von Markierungen wurden die
Deckel der Mikroofen zudem stets gleich ausgerichtet, sodass eine Rotation, welche ebenfalls
eine Storung der Symmetrie hervorrufen wiirde, vermieden wird.

Die Proben fiir Versuche im Setaram DSC 121 wiesen Abmessungen von ¢ 6,1 mm und
[ =21,65 mm auf. Wahrend der Messungen waren die Proben von zwei Tiegeln aus Reinalumi-
nium (= 390 mg) umschlossen. Die Tiegel hatten erneut zum Ziel, Warmestrahlungsverluste
der Proben aufgrund von Oberfldchenreaktionen/-verfarbungen zu verringern und die Kur-
venverkriimmungen der Messungen zu minimieren. Die Blocktemperatur des DSC-Gerétes
wurde mittels eines Kalte-Umwalzthermostates auf 10 °C gehalten. Auf eine Gasspiilung des
Messsystems wurde verzichtet. Um moglichst gleichbleibende Umgebungsbedingungen
sicherzustellen, wurde das DSC in einer mit Trockenluft gespiilten Acrylglasbox betrieben.
Proben, die im Setaram DSC C600 untersucht worden sind, hatten einen Durchmesser von
13,8 mm und eine Lange von [ = 60,5 mm. Die zylindrischen Proben waren an ihren Enden
durch Radien abgerundet (siehe Abbildung 3.2). Vor den Versuchen wurden die Proben in
konventioneller Aluminiumfolie mit Abmessungen von etwa 78 mm x 50 mm (= 110 mg)

verpackt und in Standardmesszellen (siehe Abbildung 3.3 b) positioniert.
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3 —— Isolationsmaterial
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Messsystem (Probe)
Messsystem (Referenz)

Abbildung 3.3: Aufbau des Setaram DSC C600.
a) Schematische Darstellung des Setaram DSC C600 (nach [162], S. 16)
b) Messzellen des Setaram DSC C600 fiir Versuchsdurchfithrungen bei Umgebungsdruck

Der Kalorimeterblock wurde durch ein Kalte-Umwalzthermostat temperiert, wobei die
Temperatur des Thermofluids auf 0 °C geregelt wurde. Durch die Bauweise des DSC C600
(Abbildung 3.3 a) sind die Messsysteme von Probe und Referenz sehr gut von der Umgebung
isoliert. Da das Gerdt zudem in einer sehr genau temperierten (geringe Schwankungen von
Temperatur und Luftfeuchtigkeit) Umgebung betrieben worden ist, wurde auf zusétzliche
Mafinahmen zur Sicherstellung konstanter Umgebungsbedingungen verzichtet.

Unabhéangig vom Messgerét und der Versuchsmethodik (direkt/indirekt) wurde die Losungs-
glithung fiir alle Al-Si- und Al-Mg-Si-Legierungen bei Ty g = 540 °C durchgefiihrt. Fiir Al-Mg-
Legierungen wurde eine Losungsglithtemperatur von Ty g =340 °C gewahlt. Um Anschmel-
zungen von Gefligebestandteilen zu verhindern, wurde die Losungsglithung bei einer Tempe-
ratur unterhalb der eutektischen Temperatur des Al-Mg-Systems (T, =450 °C) vorgenom-
men (vgl. Abbildung A.1). Nichtsdestotrotz erfolgte die Losungsgliihung fiir alle Al-Mg-
Legierungen im Einphasengebiet des a-MK, sodass alle Legierungselementatome geldst
werden konnen. Bei direkter Versuchsfithrung betrug die Losungsglithdauer fiir alle Legie-
rungen t;g =20 min. Lediglich bei Versuchen am Setaram DSC C600 wurde die Losungs-
glithdauer aufgrund der thermischen Tragheit des Gerates auf t; g = 120 min verlangert. Diese
Zeitspanne wird bendtigt, bis sich ein thermisches Gleichgewicht innerhalb des Messsystems
einstellt. Ein Gleichgewicht im System ist fiir die fehlerfreie Auswertung von wesentlicher
Bedeutung. Eine Zusammenstellung der genauen Angaben zu verwendeten Scanraten beim
Erwarmen/Abkiihlen fiir die direkte Versuchsfithrung und zu den Losungsglithparametern
ist Tabelle 3.2 zu entnehmen. Je Parametersatz (Abkiihlgeschwindigkeit) wurden mindestens

drei Versuche durchgefiihrt.
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Tabelle 3.2: Ubersicht der Versuchsparameter zur Durchfiihrung von in-situ Abkiihlexperimenten mittels
DSC (direkte Versuchsfiihrung).

PerkinElmer
Versuchsparameter o Setaram DSC 121 Setaram DSC C600
Pyris Diamond DSC

Erwarmgeschwindigkeit Tg 2 K/s 0,1K/s 102 K/s
Losungsglithtemperatur Ty g

Al-Si/ Al-Mg-Si 540 °C

Al-Mg 340 °C

Losungsglithdauer t ¢ 20 min 120 min
Abkiihlgeschwindigkeit Tk 0,3-3K/s ‘ 102-0,1 K/s 103 -5-103 K/s

Bei der indirekten Versuchsfithrung wurde der erste Warmebehandlungszyklus in einem
Kammerofen Carbolite CWF 11/13 mit geregelter Passivkiihlung (Kaskadenregelung mittels
Invensys Eurotherm nanodac™ Schreiber/Regler) realisiert. Hierbei erfolgte die Losungsglithung
stets fiir eine Dauer von t;g = 20 min. Nach der Losungsgliihung wurden die Proben im Ofen
mit linearer Rate auf RT abgekiihlt. Aufgrund der hohen Sauerstoffaffinitdt von Aluminium
bildet sich auf der Oberfliche in normaler Luftumgebung eine dichte Aluminiumoxid-
schicht (amorphes Al:Os) aus. Die Wachstumsrate dieser Oxidschicht ist unter anderem von
der Temperatur und der Legierungszusammensetzung abhangig. Es ist bekannt, dass die
Oxidschicht bei hoheren Temperaturen zunehmend kristallinen Charakter annimmt und
gleichzeitig groflere Schichtdicken erreicht werden [7]. Die Oxide von Legierungselementen
und Gefiigebestandteilen wie Ausscheidungsphasen werden ebenfalls in die Oxidschicht
eingebaut, sodass es zur Bildung von Mischoxiden kommt [6]. Im Hinblick auf die sehr langen
Glithzeiten bei Warmebehandlungen im Ofen, besteht somit die Gefahr, dass Oxidations-
reaktionen verstarkt ablaufen und die Oxidschichtbildung Einfluss auf die chemische Zusam-
mensetzung der Basiswerkstoffe und deren Gefiigeausbildung nimmt. Aus diesem Grund
wurden alle Proben, die einer Warmebehandlung im Ofen unterzogen worden sind, zuvor
unter Vakuumatmosphére in Quarzglasampullen eingeschweifit. Nach Durchfithrung des
ersten Warmebehandlungszyklus wurden die Proben aus den Quarzglasampullen
entnommen und bei einer Temperatur von T = —80 °C zwischengelagert, um der Forderung,
keine weiteren Enthalpieanderungen vor dem Wiedererwarmen zuzulassen (Ah=0),
nachzukommen.

Basierend auf Vorversuchen (fiir Details siehe Kapitel 4.3.1) wurde festgelegt, das Wieder-
erwarmen der Proben im Setaram DSC C600 mit einer Erwarmgeschwindigkeit von
Twg =310% K/s bis zu einer Maximaltemperatur Tyg =570 °C durchzufiihren. Diese Para-
meter wurden gewdhlt, da sich mit ihnen einerseits Messresultate hoher Qualitdt (gutes
Signal-Rausch-Verhaltnis) erzielen lassen und andererseits die wesentliche Grundlage fiir die
Messmethodik sichergestellt werden konnte, vor Erreichen der maximalen Temperatur Tyg
alle Reaktionen abzuschliefSen. Unabhangig von der zuvor applizierten, variierenden Kiihl-
geschwindigkeit gelang es somit, beim Erwdrmen erneut den Gleichgewichtszustand des

vollstandigen MK herzustellen.
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Tabelle 3.3: Ubersicht der Versuchsparameter zur Durchfiihrung von Wiedererwirmexperimenten (indirekte

Versuchsfiihrung).

Versuchsparameter Ofen Setaram DSC C600
Erwirmgeschwindigkeit T =4-102K/s -
Losungsglithtemperatur Ty

Al-Si 540 °C -
Losungsglithdauer t;q 20 min -
Abkiihlgeschwindigkeit Tk 3105 -102K/s -
Wiedererwirmgeschwindigkeit Tyyg - 3-103 K/s
max. Temperatur beim Wiedererwéarmen Tyg - 570 °C

Die Warmebehandlungsparameter aller Prozessschritte der indirekten Versuchsfiihrung fasst
Tabelle 3.3 nochmals zusammen. Fiir jeden Werkstoffzustand (Variation der Abkiihl-

geschwindigkeit) wurden mindestens zwei Wiedererwarmversuche im DSC durchgefiihrt.

Auswertung der Messdaten

Aus den DSC-Messdaten wurde stets die temperaturabhangige, spezifische Warmekapazitats-
differenz Ac, zwischen Probe und Referenz bestimmt (siehe oben). Die detaillierte Vorgehens-
weise der Auswertung orientierte sich an dem in [160] bzw. [163] beschriebenen Verfahren.
Trotz der sehr dhnlichen Warmekapazitdaten der untersuchten Aluminiumlegierungen und
Reinaluminium ergeben sich auch nach Bereinigung der Probenmessung mit der zugehorigen
Basislinienmessung Unterschiede im gemessenen Warmestromsignal in reaktionsfreien
Bereichen. Diese resultieren neben der Warmekapazitatsdifferenz auch aus einem nicht
perfekt symmetrischen Versuchsaufbau (z. B. minimal variierende Positionierung der Proben)
und somit nicht aus ablaufenden Umwandlungsreaktionen. Fiir eine gemessene DSC-Kurve
ist dies in Abbildung 3.4 verdeutlicht. Aufgrund der Tatsache, dass die Warmekapazitats-
differenzen der untersuchten Werkstoffe zum Referenzmaterial gering sind, lassen sich
Polynome konstruieren, welche die resultierenden Warmestromdifferenzen beschreiben [79].
Die Konstruktion dieser Polynome erfolgte mit der Datenauswertungssoftware Origin. Es
wurden zweifelsfrei definierbare, reaktionsfreie Bereiche der Messkurve herangezogen, um
mittels Regressionsanalyse Polynome 3.Ordnung zu konstruieren, welche die Grund-
krimmung der Messkurven prazise erfassen. Die konstruierten Polynome ndhern die
Peakgrundlinie bestmoglich an und konnen fiir eine Entkriimmung der DSC-Kurven
herangezogen werden. Die prinzipielle Vorgehensweise bei der Entkriimmunyg ist ebenfalls in
Abbildung 3.4 dargestellt.
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Abbildung 3.4: Vorgehensweise bei der Datenauswertung zur Ermittlung der spezifischen Warme-
kapazititsdifferenz Ac, (Kurvenentkriimmung) und der spezifischen Enthalpie-
dnderung |Ahg| (Integration) aus den gemessenen DSC-Kurven.

Gemaf3 Gleichung 3.5 kann die spezifische Enthalpiednderung Ah durch Integration der
spezifischen Warmekapazitatsdifferenz iiber der Temperatur bestimmt werden. Zur Berech-
nung von Ahg nach Abkiihlung auf RT wurden Integrationsintervalle festgelegt, welche den
gesamten Reaktionsbereich abdecken (siehe Abbildung 3.4). Die Auswertung der indirekten
DSC-Messungen erfolgte analog zu der hier beschriebenen Vorgehensweise. Die DSC-
Messsignale wurden ebenfalls entkriimmt. Eine Integration iiber alle Reaktionsbereiche ergibt
anschliefend die Anderung der spezifischen Enthalpie beim Wiedererwérmen Ahyyg. Sowohl
bei direkter als auch indirekter Messmethodik wurden die Enthalpiednderungen fiir jede
Einzelmessung im DSC bestimmt. Alle sich aus Versuchswiederholungen ergebenen
Messwerte fiir einen identischen Parametersatz wurden fiir die Berechnung von Mittelwerten
herangezogen. Auf eine genaue Angabe der Messunsicherheit wurde aufgrund der zum Teil
subjektiven Auswertung (Entkriimmung durch Polynomfunktionen) verzichtet. Unter
Berticksichtigung der sehr guten Reproduzierbarkeit von Einzelmessungen wurde abge-
schétzt, dass die Abweichungen der Messgrofse zum Mittelwert einen Betrag von £5 % nicht
iibersteigen. Die Nachweisgrenze von Reaktionen wurde in Analogie zu [159] auf einen Wert

der Enthalpiednderung von Ah = 0,1 J/g festgelegt.

3.3 Mikrostrukturanalytik

Um ein moglichst vollstindiges Verstandnis {iber die Mikrostrukturentwicklung der

untersuchten Legierungen beim Abkiihlen vom Losungsglithen zu erhalten, wurden neben
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den kalorimetrischen Experimenten umfangreiche Gefiige- bzw. Mikrostrukturunter-
suchungen durchgefiihrt. Hierfiir kamen {iberwiegend metallografische Verfahren zum
Einsatz. Mittels Metallografie erfolgten sowohl qualitative als auch quantitative Beschrei-
bungen verschiedener Gefiigebestandteile mithilfe abbildender mikroskopischer Verfahren.
Fir die Gefiigeuntersuchungen wurde neben der Lichtmikroskopie (LM) auch auf die
Elektronenmikroskopie (EM) zuriickgegriffen. Es handelt sich um etablierte metallografische
Arbeitsverfahren, deren Grundlagen in Standardwerken ausfiihrlich dokumentiert
sind (z. B. [164-168]). Durch die detaillierte Werkstoffcharakterisierung sollten Riickschliisse
auf Zusammenhinge zwischen der chemischen Zusammensetzung der Legierungen, ihrer
Ausgangszustande und der durch gezielte Warmebehandlungen hervorgerufenen Gefiige-
ausbildung gezogen werden. Die metallografischen Analysen bilden dariiber hinaus eine
Grundlage dafiir, die Struktur-Eigenschafts-Beziehungen der Legierungen zu verstehen und
dadurch Kenntnisse zum mechanischen Werkstoffverhalten abzuleiten. An ausgewahlten
Werkstoffzustinden wurden dariiber hinaus Analysen mittels dreidimensionaler Atomsonde
(Kapitel 3.3.4) sowie elektrischer Widerstandsmessungen (Kapitel 3.3.5) vorgenommen, um

zusatzliche Informationen iiber mikrostrukturelle Gegebenheiten zu erlangen.
Methodik

a) Charakterisierung von Ausscheidungen

Fiir die systematische Analyse der beim Abkiihlen gebildeten Ausscheidungsphasen wurde
die von Milkereit et al. [66,160] beschriebene Methodik verwendet. In einer ersten Versuchs-
reihe sollte der Einfluss der Abkiihlgeschwindigkeit auf die Gefiigeausbildung der verschie-
denen Legierungen untersucht werden. Hierzu wurden Warmebehandlungen durchgefiihrt,
bei denen Proben nach dem Losungsgliihen (Ty,g — siehe Tabelle 3.2; t; g = 20 min) mit unter-
schiedlichen, konstanten Geschwindigkeiten auf RT abgekiihlt wurden. Durch Gefiigeunter-
suchungen an derartig behandelten Proben sollte die Entwicklung der Ausscheidungsbildung
mit variierender Abkiihlrate nachvollzogen werden. Fiir die geregelten Warmebehandlungen
wurden zum einen die verschiedenen DSC-Geréte (Kapitel 3.2) verwendet. Sehr langsame
Abkiihlgeschwindigkeiten (Tx < 102 K/s) wurden hingegen in einem Kammerofen Carbolite
CWEF 11/13 mit geregelter Passivkiihlung realisiert. Analog zu den in Kapitel 3.2 beschriebenen
indirekten DSC-Versuchen wurden auch hier alle Proben vor Durchfiihrung der Warme-
behandlung unter Vakuumatmosphare in Quarzglasampullen eingeschweifst.

In einer zweiten Versuchsreihe sollte die ablaufende Ausscheidungsbildung mit abnehmender
Temperatur wahrend der Abkiihlung mit einer konstanten Kiihlgeschwindigkeit charak-
terisiert werden. Fiir die Untersuchung der Gefiigeausbildung in Abhéngigkeit der Tempe-
ratur wurde eine alternative Versuchsfiihrung realisiert. Die Proben wurden hierbei nach dem
Losungsglithen mit festgelegter Rate auf eine definierte Temperatur abgekiihlt. Bei Erreichen
dieser Zieltemperatur wurde die langsame Abkiithlung durch iiberkritisches Abschrecken auf

RT abgebrochen. Eine weitere Ausscheidungsbildung konnte durch den Abschreckprozess



3.3 Mikrostrukturanalytik 61

unterdriickt werden, sodass Riickschliisse auf die bis zur Zieltemperatur gebildeten Partikel
gezogen werden konnen. Die geregelten Warmebehandlungen fiir diese Versuchsreihe
erfolgten in einem Pyris Diamond DSC. Die maximale Kiihlrate in diesem Gerat ist ausreichend
hoch, um fiir alle untersuchten Werkstoffe eine iiberkritische Abkiihlung zu realisieren
(vgl. Mikrostrukturentwicklungen in Kapitel 4) und somit diffusionsgesteuerte Phasen-

umwandlungen beim Abschreckprozess zu unterdriicken.

b) Korngrofienentwicklung

Zur Beurteilung des Einflusses der Korngrofien auf die Werkstofffestigkeit und fiir die
Abschatzung eventueller Textureinfliisse auf das Fliefiverhalten wurde die Korngrofien-
entwicklung aller Werkstoffe, deren FliefSverhalten analysiert worden ist, untersucht. Aus den
angelieferten Halbzeugen sind durch mechanisches Trennen unter Kiihlung Proben unter-
schiedlicher Orientierung entnommen worden, um metallografische Schliffe an Schliffebenen
anzufertigen, welche jeweils in einem Winkel von 90° zueinander ausgerichtet sind. Hierbei
wurde die Symmetrie der jeweiligen Formgebungsverfahren berticksichtigt. Abbildung 3.5
deutet schematisch an, dass im Material eine Vorzugsorientierung des Gefiiges als Folge einer
Umformung vorliegen kann und fiihrt aufierdem das verwendete Bezeichnungssystem fiir die
Orientierungsbeschreibung ein. Bei den in dieser Arbeit verwendeten Formgebungsverfahren
zur Herstellung des Halbzeugs (Walzen bzw. Strangpressen) konnen die Korner in Haupt-
umformrichtung eine Kornstreckung erfahren, wahrend sie in Querrichtung gestaucht
werden. An allen Werkstoffen wurden daher Schliffe in den Ebenen T-N (Querschliff),
L-N (Langsschliff) und L-T (Flachschliff) erstellt.

Abbildung 3.5: Schematische Darstellung der Kornstruktur in einem umgeformten Profil mit
Kennzeichnung der drei Hauptorientierungen (nach [169], S. 75).
L) longitudinale Richtung (= Hauptumformrichtung)
T) transversale Richtung
N) normale Richtung

Fiir alle Werkstoffe wurde eine Korngréfienbestimmung an verschiedenen Warmebehand-
lungszustanden durchgefiihrt. Zunichst sind die Ausgangszustande charakterisiert worden,
um den FEinfluss der Fertigungsprozesskette auf das Ausgangsgefiige, insbesondere auf die
Ausbildung einer Vorzugsorientierung der Korner, zu bestimmen. Zusatzlich ist die Korn-
struktur jener Zustinde von Interesse, an welchen das FliefSverhalten (siehe Kapitel 3.4)
experimentell bestimmt worden ist. Zu kldaren war insbesondere, in welcher Weise sich eine

Losungsglithung mit anschlieffender Abkiithlung auf RT auf die Entwicklung von Korngrofse
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und -orientierung auswirkt. Ein Satz von Proben wurde hierzu in einem Kammerofen
Carbolite CWF 11/13 bei legierungsspezifischer Temperatur fiir ¢, =20 min 16sungsgegliiht
und anschlieffend in einem Wasserbad bei RT abgeschreckt. Dieser Warmebehandlungs-
zustand wird nachfolgend mit der Bezeichnung LG-H20 benannt. Ein weiterer Satz an Proben
wurde ebenfalls im Kammerofen fiir t ¢ =20 min 16sungsgegliiht, jedoch nachfolgend im
Kammerofen mit einer geringen, linearen Kiihlrate von Tx=102K/s auf RT abge-
kiihlt (LG-KO). Durch den Vergleich mit in Wasser abgeschreckten Proben lassen sich somit
auch Aussagen zur Entwicklung der Kornstruktur bei langsamer Abkiihlung treffen. Die

untersuchten Warmebehandlungszustande fasst Tabelle 3.4 nochmals zusammen.

Tabelle 3.4: Ubersicht der Versuchsparameter zur Einstellung verschiedener Wirmebehandlungszustinde
fiir die Untersuchung der Korngrofenentwicklung.

Warmebehandlungszustand

Parameter AZ LG-H20 ‘ LG-KO
Erwirmgeschwindigkeit Tg - = 4102 K/s
Losungsglithtemperatur T g

Al4N / Al-Si / Al-Mg-Si - 540 °C
Al-Mg - 340 °C
Losungsglithdauer t; ¢ - 20 min 20 min
Abkiihlung - H0 Tx =103 K/s

3.3.1 Lichtmikroskopie

Grundlagen
Die Untersuchung von Gefligen metallischer Proben erfolgt haufig durch lichtmikroskopische

Verfahren. In der Metallografie kommen typischerweise Auflichtmikroskope zum Einsatz,
welche alle erforderlichen optischen Elemente (z. B. Lichtquelle, Objektiv, Okular, Prismen,
Blenden) aufweisen und einen schnellen Wechsel zwischen verschiedenen Kontrastier-
verfahren erlauben. Die Darstellung von Schliffen mit einem Auflichtmikroskop ermoglicht
unter anderem die Betrachtung grober Phasen sowie von Korngrenzen. Zur Gefligebewertung
werden die metallografischen Schliffe in der Regel bei senkrechter Beleuchtung im
Hellfeld (bright field (BF)) betrachtet. Hierbei wird das von der Probenoberflache reflektierte
Licht zur Abbildung genutzt. Bildkontraste resultieren aus unterschiedlichem Absorptions-
verhalten und durch diffuse Reflexionen (Amplitudenkontrast).

Haufig weist die von unterschiedlichen Objektbereichen reflektierte Strahlung einen
verschwindend kleinen Amplitudenkontrast auf. Insbesondere bei Oberfldchen, welche zuvor
nicht mit geeigneten Kontrastierverfahren (z. B. Atzen) bearbeitet worden sind, ergeben sich
entsprechend geringe Kontraste. Polierte Proben werden daher haufig mit einem anderen
optischen Kontrastverfahren betrachtet, welches eine Abbildung der beim Polieren
unterschiedlich stark abgetragenen Phasen und der daraus resultierenden Reliefs erlaubt. Ein

héufig genutztes Verfahren ist der Differentialinterferenzkontrast (DIK). Dabei erfolgt eine
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prismatische Aufspaltung des Beleuchtungsstrahlbiindels in zwei parallele Strahlenginge, die
an dicht benachbarten Objektpunkten reflektiert werden. Unterschiede in der optischen
Weglange fithren zu Kontrastunterschieden im Bild, da die Amplitudenunterschiede der
interferierenden Strahlen zur Bildgebung genutzt werden.

Neben einer rein bildlichen, qualitativen Bewertung von Gefligen kann die LM auch dafiir
genutzt werden, unterschiedliche Gefiigebestandteile hinsichtlich ihrer Anordnung, Form,
Verteilung und Menge zahlenmiflig zu erfassen. Die quantitative Analyse umfasst neben der
Bildanalyse auch stereologische Verfahren. Mittels Stereologie werden geometrische
Parameter des rdaumlichen Gefiiges (z. B. Phasenvolumenanteile, Korngrofien) aus ebenen
Schliffen abgeleitet. Als Verfahren kommen Punkt-, Linien- oder Flachenanalysen zum
Einsatz. Die quantitativen Analysen werden meist automatisiert an digitalisierten Gefiige-
bildern durchgefiihrt, wodurch sich der Zeitaufwand der stereometrischen Auswerte-
verfahren erheblich reduzieren lasst. Wichtige Voraussetzung dafiir ist jedoch eine eindeutige

Identifizierung verschiedener Gefiigebestandteile.

Probenpréparation

Metallografische Analysen zur Charakterisierung gebildeter Ausscheidungen erfolgten an
Proben im polierten Zustand. Folgende Praparationsschritte wurden hierfiir durchgefiihrt. In
einem ersten Schritt sind die warmebehandelten Proben fiir eine bessere Handhabbarkeit in
kaltaushadrtendem Epoxidharz eingebettet worden. Mit SiC-Nassschleifpapier wurden die
Proben anschlieflend mit Leitungswasser als Schmier- und Kiihlmittel in den Kérnungsstufen
P500, P1200 und P2400 geschliffen. Die nachfolgende Politur erfolgte mit wasserfreien Dia-
mantsuspensionen auf Alkoholbasis in den Kérnungen 6 um, 3 um und 1 um. Die Endpolitur
wurde mit einer Oxid-Poliersuspension (OPS) der Kérnung 0,05 pm vorgenommen.

Die Praparation metallografischer Schliffe fiir Korngroflenbestimmungen erfolgte nach
Durchfiihrung der Warmebehandlungen (Tabelle 3.4) in Analogie zu dem beschrieben
Verfahren. Zusdtzlich wurde eine nasschemische Mikrodtzung nach Weck [170] vorge-
nommen, um einzelne Koérner zu kontrastieren. Als Atzmittel wurde 1 g Natriumhydroxid
geldst in 4 g Kaliumpermanganat und 100 ml destilliertem Wasser genutzt. Die bei der Atzung

entstehende Atzhaut wurde durch ein abschlieBendes Polieren vorsichtig entfernt.

Versuchsdurchfithrung

Die Entwicklung der beim Abkiihlen vom Losungsglithen gebildeten Ausscheidungsphasen
wurde durch lichtmikroskopische Ubersichtsaufnahmen nachvollzogen. Fiir diese Bildanaly-
sen wurde ein Auflichtmikroskop des Typs Leica DMI5000 M verwendet. Schliffbilder wurden
durch Hellfeldbeleuchtung oder mittels Differentialinterferenzkontrast aufgenommen und
mit dem Bildmanagementsystem dhs-Bilddatenbank® digital erfasst. Auch die Aufnahmen zur
Ermittlung von Korngréfien wurden mit diesem LM erzeugt. Die Bestimmung der mittleren

Korngrofie erfolgte an gedtzten Proben nach dem Linienschnittverfahren.
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Fiir Werkstoffzustande, bei denen ausgeschiedene Phasen in hinreichend grofien Volumen-
anteilen vorlagen und diese mittels LM aufgelost werden konnten, wurden zusatzliche quan-
titative Gefiigeanalysen nach [3,116,164,171] vorgenommen. Die Arbeitsschritte umfassten
dabei die Herstellung einer reprasentativen Probe durch Anfertigung eines metallografischen
Schliffes (polierter Zustand), die Bildaufnahme, Digitalisierung, Bildaufbereitung und
letztlich die Erkennung und Vermessung von Ausscheidungsphasen nach den Grundsitzen
der stereologischen Analyse. Aus den ebenen Schliffen lassen sich dadurch Informationen
tiber den Volumenanteil ausgeschiedener Phasen ermitteln. Mit einem Analysemodul der dhs-
Bilddatenbank® wurden hierzu Flachenanalysen vorgenommen, wobei aus den aufgenom-
menen Grauwertbildern die Fldachenanteile der Ausscheidungsteilchen mittels Grauwert-
Detektion visualisiert und berechnet wurden. Da der Volumenanteil einer Phase ihrem
Flachenanteil entspricht, lassen sich die Volumenanteile direkt aus der Flachenanalyse
ableiten. Fiir jeden untersuchten Warmebehandlungszustand wurden mindestens 50 Gefiige-
aufnahmen ausgewertet, was bei der gewdhlten Vergrofierung einer analysierten Gesamt-
flache von = 107 um? pro Zustand entspricht. Diese umfangreiche Auswertung sollte fiir eine
statistische Absicherung der ermittelten Messwerte sorgen.

Aufgrund des begrenzten Auflésungsvermogens der LM st6fit man bei einer umfassenden
Charakterisierung des Werkstoffes schnell an Grenzen. Insbesondere die Abbildung kleiner
Ausscheidungsphasen ist haufig nicht moglich. Fiir detailliertere Aufnahmen einzelner
Ausscheidungspartikel, insbesondere zur Analyse der Morphologie von Teilchen, wurde

daher auf elektronenmikroskopische Verfahren zuriickgegriffen.

3.3.2 Rasterelektronenmikroskopie

Grundlagen
Die Rasterelektronenmikroskopie (scanning electron microscopy (SEM)) erlaubt eine

Abbildung von Probenoberflichen mit deutlich besserer Auflosung und Scharfentiefe im
Vergleich zu lichtmikroskopischen Verfahren. Ein fokussierter Priméarelektronenstrahl rastert
die Probe dabei unter Anwendung magnetischer Ablenksysteme zeilenférmig ab, wodurch es
zu Wechselwirkungen der Primérelektronen mit dem zu untersuchenden Werkstoff kommt.
Fiir die Charakterisierung metallischer Werkstoffe sind vor allem Sekundérelektronen und
Riickstreuelektronen von Bedeutung. Sekundarelektronen werden durch inelastische
Streuung der Primarelektronen mit den Atomen der Probe aus der Elektronenhiille heraus-
gelost. Sie stammen aus oberflichennahen Schichten des Materials. Die Intensitdat der
Sekundarelektronen und somit der erzeugte Bildkontrast ist stark vom Winkel der Oberflache
zum Primarelektronenstrahl abhédngig. Daher wird der Sekundarelektronenkontrast meist zur
Abbildung der Oberflachentopografie genutzt. Bei Riickstreuelektronen handelt es sich
hingegen um Primarelektronen, die im Probenmaterial elastisch gestreut werden, und die

Probe in entgegengesetzte Richtung wieder verlassen. Die Intensitdt der riickgestreuten
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Elektronen und somit des detektierten Signals hiangt signifikant von der mittleren Ordnungs-
zahl und der Winkelorientierung zwischen Primérelektronenstrahl und Netzebenenanord-
nung im untersuchten Probenbereich ab. Durch Wechselwirkungen erzeugte Sekundar-
elektronen bzw. Riickstreuelektronen konnen durch entsprechende Detektoren erfasst, in
Grauwertinformationen umgewandelt und somit zur Erzeugung einer Abbildung der Probe

genutzt werden.

Probenpraparation

SEM-Untersuchungen wurden an warmebehandelten Proben im polierten Zustand
durchfiihrt. Die Praparation erfolgt nach der in Kapitel 3.3.1 beschriebenen Vorgehensweise.
Fiir eine gute Bildgebung ist es notwendig, eine hohe elektrische Leitfahigkeit der Proben
sicherzustellen. Ist keine ausreichende Leitfahigkeit gegeben, kommt es durch die Bestrahlung
mit Elektronen zu lokalen Aufladungen der Probe. Die elektrischen Aufladungen wirken sich
negativ auf die Menge abgestrahlter Sekundarelektronen aus und vermindern somit den
Bildkontrast. Um trotz der Probeneinbettung in Epoxidharz eine gute elektrische Leitfahigkeit
zu erzielen, wurden Leiterbahnen (Aluminiumstreifen) ausgehend von den Proben tiber die
Epoxidharzmatrix bis zum metallischen Probentrager des SEM gelegt. Die Kontaktstellen der
Streifen zu den Proben wurden mit elektrisch leitfahigem Lack auf Silberbasis (Silberleitlack)

erzeugt.

Versuchsdurchfithrung

Die SEM-Untersuchungen wurden vorgenommen, um Detailaufnahmen ausgeschiedener
Teilchen zu erzeugen und so ihre Morphologie besser beurteilen zu kénnen. Die Analysen
wurden an einem Zeiss Merlin VP compact durchgefiihrt. Der Priméarelektronenstrahl wurde
mittels Feldemission erzeugt. Die verwendete Beschleunigungsspannung betrug 10 kV. Fiir
die Bildgebung wurde ein in-lensDuo-Detektor verwendet (Detektor ringférmig oberhalb der
Probe im Inneren der Elektronenséule positioniert). Der Materialkontrast wird dabei durch
parallel auf der optischen Achse erfolgender in-lens Erfassung von Sekundarelektronen und
energieselektiver Erfassung von Riickstreuelektronen erzeugt. Der gesamte Abbildungs-
prozess findet im Hochvakuum statt, um Wechselwirkungen der Strahlelektronen mit

Atomen und Molekiilen in der Probenkammer zu vermeiden.
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3.3.3 Transmissionselektronenmikroskopie’

Grundlagen
Bei der Transmissionselektronenmikroskopie (transmission electron microscopy (TEM))

handelt es sich nicht um ein reflexionsmikroskopisches, sondern ein durchstrahlendes
Verfahren. Das Probenmaterial wird von Elektronen durchstrahlt, welche anschlieflend
genutzt werden, um eine mehrstufige Abbildung und dadurch eine erhebliche Vergrofierung
des untersuchten Probenbereichs zu erhalten. Trotz der Verwendung hoher Beschleunigungs-
spannungen und somit hochenergetischer Elektronenstrahlen, muss die Durchstrahlbarkeit
der zu untersuchenden Probe sichergestellt werden. Beim Durchgang von Elektronen durch
einen Festkorper kommt es zu Wechselwirkungen mit den Atomen des Probenmaterials,
sodass nur sehr diinne Folien durchstrahlt werden konnen. Um metallische Werkstoffe mittels
TEM untersuchen zu koénnen, sind meist spezielle Praparationsschritte durchzufiihren, um
hinreichend diinne Proben (d <100 nm) herzustellen. Neben eines mechanischen Material-
abtrags durch Schleifen und Polieren umfasst die Probenpraparation eine abschliefiende
sorgfaltige Diinnung, z. B. mittels elektrochemischer Verfahren oder durch Ionendiinnung.
Analog zu anderen elektronenmikroskopischen Verfahren entstehen Bildkontraste aufgrund
von Wechselwirkungen der Elektronen mit den Objektatomen.

Neben dem Streuabsorptionskontrast (Streuung der Elektronen und Absorption an einer
Kontrastblende) spielt bei der Analyse kristalliner Proben vor allem der Beugungskontrast
eine wesentliche Rolle. Aufgrund des Wellencharakters der Elektronen kommt es durch
Wechselwirkung mit dem geordneten Kristallgitter zu Beugungserscheinungen und
Interferenzen der gebeugten Wellen. Lokale Anderungen der Kristallstruktur bewirken
unterschiedliche Beugungsintensitédten, was fiir eine Bildgebung genutzt werden kann. Je nach
Positionierung der Kontrastblende und der Neigung des Primérelektronenstrahles lassen sich
Hellfeldabbildungen (BF) oder Dunkelfeldabbildungen (dark field (DF)) erzeugen.

Neben der konventionellen Betriebsweise von Transmissionselektronenmikroskopen haben
technische Weiterentwicklungen auch Sonderverfahren hervorgebracht. Durch die Einbrin-
gung neuartiger Korrektoren zur Verringerung von Abbildungsfehlern (Aberrationen) erlaubt
die hochauflosende Transmissionselektronenmikroskopie (high resolution transmission
electron microscopy (HRTEM)) die Untersuchung kristalliner Werkstoffe in atomarer Auflo-
sung (<0,1 nm) [167]. Auch durch eine feinere Fokussierung des Elektronenstrahles und
dessen Betrieb im Rastermodus, d. h. durch Anwendung von Rastertransmissionselektronen-
mikroskopie (scanning transmission electron microscopy (STEM)), lassen sich derartige

Auflosungen erzielen.

7 Elektrolytisches Diinnen bzw. Ionendiinnung, Versuchsdurchfithrung und Auswertung der TEM-
Untersuchungen wurde im Monash Centre for Electron Microscopy der Monash University, Melbourne
(Australien) von Shravan Kumar Kairy, PhD durchgefiihrt. Die warmebehandelten Proben wurden
vom Verfasser der Dissertation bereitgestellt. Die Diskussion der Ergebnisse erfolgte gemeinsam
durch Shravan Kumar Kairy, PhD und den Verfasser der Dissertation.
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Mittels TEM kann unter bestimmten Voraussetzungen auch die vorliegende Elementzu-
sammensetzung eines Probenbereichs charakterisiert werden. Hierbei wird die durch
inelastische Streuung der Primarelektronen freigesetzte Rontgenstrahlung genutzt. Die
Energiebetrage, welche bei Elektroneniibergangen zwischen Energieniveaus freigesetzt
werden, sind elementspezifisch. Sie werden als elektromagnetische Strahlung emittiert und
weisen daher elementspezifische Wellenlangen auf. Die emittierte Rontgenstrahlung kann
somit durch entsprechende Detektoren fiir eine Elementanalyse mittels energiedispersiver
Rontgenspektroskopie (energy dispersive X-ray spectroscopy (EDX bzw. EDS)) herangezogen
werden. Durch die Intensitiaten vorliegender Spektrallinien kann auf die Konzentration
vorliegender Elemente geschlossen werden, sodass in gewissen Grenzen auch quantitative
Aussagen moglich sind. In STEM-Arbeitsweise lasst sich der Elektronenstrahl entlang vor-
gegebener Linien fiihren, wobei schrittweise EDX-Analysen durchfiihrbar sind. Neben dieser
Verfahrensweise, welche als EDX-linescan bezeichnet wird, lassen sich auch zweidimensio-
nale Elementverteilungsbilder (EDX-mapping) erstellen, die Informationen zur Flachen-
verteilung verschiedener Elemente im untersuchten Probenbereich liefern konnen.

Erkenntnisse zu vorliegenden Kristallstrukturen konnen durch Feinbereichselektronen-
beugung (selected area electron diffraction (SAED)) gewonnen werden. Durch Beugung der
Elektronenwellen am Kristallgitter der Probe ergeben sich charakteristische Beugungsmuster.
Diese sind neben der kristallografischen Phase auch von der Zonenachse und somit von der
Orientierung zwischen einfallendem Elektronenstrahl und Kristallgitter abhéngig. Die
Beugungsmuster konnen mit Miller’schen Indizes indiziert werden und lassen Riickschliisse

auf Netzebenabstinde dy, der Kristallstruktur zu.

Probenpréparation

TEM-Untersuchungen wurden fiir eine detaillierte Charakterisierung der beim Abkiihlen
gebildeten Ausscheidungsteilchen durchgefiihrt. Die Praparation erfolgte daher ebenfalls an
warmebehandelten Proben. Von diesen Proben wurden mit einer Prazisions-Nasstrenn-
schleifmaschine Brillant 210 zundchst diinne Scheiben (d <1 mm) mechanisch getrennt.
Anschlieffend wurden die Scheiben durch Schleifen unter Anwendung von Kiihlmitteln auf
eine Dicke von d = 0,1 mm gediinnt. Aus den resultierenden Pldattchen wurden mit einer
Probenstanze GATAN Disc Punch System Kreisscheiben (& 3 mm) herausgetrennt. Proben, an
denen die Morphologie der gebildeten Ausscheidungen untersucht worden ist, wurden in
einem letzten Praparationsschritt elektrolytisch gediinnt. Das Diinnen der zylindrischen
Proben erfolgte in einem TenuPol-5 der Firma Struers bei einer elektrischen Spannung von
8bzw. 12 V. Genutzt wurde ein Elektrolytgemisch aus 33 % Salpetersdure (HNOs) in
Methanol bei Temperaturen von —25 °C bis =32 °C. Das TenuPol-5 arbeitet nach dem Verfahren
des Doppelstrahldiinnens, bei welchem die Probe beidseitig mit dem Elektrolyten angestrahlt
wird. Der Materialabtrag erfolgt somit von beiden Seiten und wird automatisch gestoppt,
sobald die Probe perforiert ist. Bei erfolgreicher Praparation ist der Randbereich des einge-

brachten Lochs mit hochenergetischen Elektronen durchstrahlbar. Fiir die Durchfiihrung von
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EDX-Analysen und Beugungsexperimenten wurden die Proben durch Ionendiinnung
prapariert. Die zylindrischen Scheiben wurden dabei durch Sputtern mir Argon-Ionen
gediinnt. Der Diinnungsprozess erfolgte zweistufig mit einem Gatan PIPS (precision ion
polishing system) bei =50 °C. Die Proben wurden zundchst mit einer Ionenenergie von 4,8 keV
und einem Beschusswinkel zum Probenteller von4° bis zur Perforation gediinnt.
AnschlieSend wurde die Probenoberflache mit Ionenbeschuss (2,4 keV) unter einem Winkel

von 2° geglattet.

Versuchsdurchfithrung
Die TEM-Analysen wurden an einem FEI Tecnai T20 mit Lanthanhexaborid (LaBs)-Kathode
durchgefiihrt. Fir hochaufgeloste Analysen (STEM) kam ein FEI Tecnai F20 mit Feld-

emissionskathode zum Einsatz. Die Proben sind in beiden Gerdten um zwei Achsen kippbar

(Doppelkipphalter). Beide Gerate wurden mit einer Beschleunigungsspannung von 200 kV
betrieben und waren mit einem QUANTAX EDX-System der Firma Bruker ausgeriistet. Fiir
die qualitativ hochwertigsten EDX-Analysen wurde das FEI Tecnai F20 genutzt, welches mit
einem Detektor XFlash® SDD ausgestattet war (30 mm? aktive Detektorfldche). Aufierdem
waren die Probenaufnahmen aus Beryllium gefertigt (Low-Background-Halter). Der
Untergrundverlauf im Spektrum, welcher im Wesentlichen auf Rontgenbremsstrahlung
zuriickgeht, wird durch Anwendung dieser Halterungen reduziert, da die niederenergetische

Beryllium-Strahlung vom EDX-Detektor nicht erfasst wird.

3.3.4 Dreidimensionale Atomsondentomografie®

Grundlagen

Die Atomsondentomografie (atom probe tomography (APT)) ist ein weiteres analytisches
Verfahren auf dem Gebiet der Materialcharakterisierung. Das Verfahren ermoglicht eine
quantitative dreidimensionale Elementanalyse von Festkorperproben auf atomarer Skala. Eine
Analyse mittels APT liefert Informationen zu lokalen Elementzusammensetzungen kleiner
Materialbereiche und weist dabei eine von keinem anderen Messverfahren erreichbare
raumliche Aufldsung (< 0,3 nm in alle Raumrichtungen [172]) auf. Einen Uberblick iiber die
Entwicklung des Messverfahrens, die zugrundeliegenden Prinzipien, den aktuellen Stand der
Geratetechnik sowie tiber ausgewdhlte Anwendungsfille geben Kelly et al. [172,173].

Eine Atomsonde kann als Kombination eines Feldionenmikroskops und eines Massenspektro-
meters angesehen werden [174]. Das Grundprinzip der Untersuchungsmethode basiert auf
der Feldverdampfung, d. h. der Ablosung und Ionisation von Atomen von einer Oberfldche

durch ein elektrisches Feld sehr hoher Feldstarke. Dazu wird in der Atomsonde an eine diinne

8  Probenpréaparation, Versuchsdurchfiihrung und Auswertung der Atomsondenexperimente wurde
im Laboratory for Metal Physics and Technology der ETH Ziirich von Assoz. Prof. Dipl.-Ing. Dr. mont.
Stefan Pogatscher durchgefiihrt. Die warmebehandelten Proben wurden vom Verfasser der Disser-
tation bereitgestellt. Die Diskussion der Ergebnisse erfolgte gemeinsam durch Assoz. Prof. Stefan
Pogatscher und den Verfasser der Dissertation.
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Spitze des zu analysierenden Materials in einer Ultrahochvakuumkammer eine elektrische
Basisspannung angelegt. Diese Spannung wird so gewahlt, dass die Verdampfungsfeldstarke
des Probenmaterials gerade nicht erreicht wird [175]. Fiir das Abldsen von Atomen von der
Materialspitze werden zusatzlich zur Basisspannung hochfrequente Spannungsimpulse auf-
gebracht. Die Amplitude der Pulsspannung betrdgt typischerweise 15 — 20 % der Basisspan-
nung und wird so eingestellt, dass alle Atome mit moglichst gleicher Wahrscheinlichkeit
feldverdampft werden [173]. Die Verdampfung muss gepulst erfolgen, um eine definierte
Startzeit des Ablosens der verdampften Ionen bestimmen zu konnen [172]. Grund hierfiir ist,
dass die APT auf der Flugzeit-Massenspektrometrie (time-of-flight mass spectrometry
(TOFMYS)) basiert. Die bei der Feldverdampfung generierten Ionen werden entlang der Feld-
linien in Richtung eines positionssensitiven Detektors beschleunigt. Mittels TOFMS kann
durch Kenntnis der Flugzeit, der Flugstrecke (Abstand Spitze — Detektor) und der angelegten
Gesamtspannung auf das Verhaltnis von Masse zu Ladung geschlossen werden, wodurch die
chemische Natur der Ionen bestimmt werden kann [175]. Aus den Trefferpositionen am
Flachendetektor lassen sich zudem die Ursprungsorte (x- und y-Richtung senkrecht zur
Spitzenachse) der abgelosten Atome rekonstruieren. Bei einer dreidimensionalen Atomsonde
wird die Schichtverdampfung der Probenoberflache ausgenutzt, um eine vollstandige Riick-
konstruktion des verdampften Probenvolumens zu ermdglichen. Somit ladsst sich die
dreidimensionale Elementverteilung eines lokalen Probenvolumens sehr genau analysieren.
Die hohe Ortsauflosung wird zusétzlich dadurch sichergestellt, dass die Probe auf Tempe-
raturen unter 100 K abgekiihlt wird. Durch die Verringerung der thermischen Schwingungen
der Oberflachenatome ist eine genauere Lokalisation einzelner Atome mdoglich [175].

Bei der Erforschung des Phasenumwandlungsverhaltens von Al-Mg-Si-Legierungen konnte
die Atomsondentomografie bereits erfolgreich eingesetzt werden, um neue Erkenntnisse zu
den frithen Stadien der Entmischung des iibersattigten MK zu erlangen. Die Messmethodik
wurde beispielsweise in zahlreichen Veroffentlichungen (z. B. [176-183]) herangezogen, um
die Clusterbildung in verschiedenen 6xxx-Legierungen nachzuweisen und ihren Einfluss auf
die gesamte Ausscheidungssequenz des Legierungssystems zu verstehen. Der Atomsonden-
tomografie kommt insbesondere deshalb eine wachsende Bedeutung zu, weil sich die
bildenden Cluster aufgrund ihrer geringen Abmessungen im Nanometerbereich den
bewdhrten bildgebenden Analyseverfahren (z. B. TEM) meist entziehen. Aufgrund des hohen
raumlichen Auflosungsvermogens lassen sich jedoch nicht nur die Zusammensetzungen von
Vorstufenphasen analysieren. Unter der Voraussetzung, dass sich bildende Ausscheidungen
einen grofsen Abstand zueinander aufweisen und keine Teilchen im Analysevolumen
vorkommen, ist es auch moglich, die Fremdatomkonzentration in der Matrix (Losungsgehalt)

zu bestimmen (siehe z. B. [184]).
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Probenpraparation

Die Qualitdt der Proben kann bei APT-Analysen grofien Einfluss auf das Messresultat haben.
Typischerweise werden nadelformige Proben analysiert, die an ihren Enden spitz zulaufen
(halber Offnungswinkel <10°) und an ihrer Kegelspitze Radien von lediglich 50 — 150 nm
aufweisen [173]. Eine solch spezielle Probengeometrie ist erforderlich, um eine Feldver-
dampfung zu ermoglichen. Da sich der Radius mit voranschreitendem Experiment durch
kontinuierlichen Materialabtrag vergrofiert, wurde bei der Probenpréparation ein Spitzen-
radius <50 nm angestrebt. Verschiedene Praparationsmethoden wurden entwickelt und sind
z. B.in [172-174,185] beschrieben. Im Rahmen dieser Arbeit erfolgte die Probenfertigung
durch eine standardisierte, zweistufige Elektropolitur im Anschluss an die entsprechende

Waérmebehandlung. Eine schematische Darstellung dieses Verfahrens ist in Abbildung 3.6

dargestellt.
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Abbildung 3.6: Schematische Darstellung der standardisierten zweistufigen Priparationsmethodik zur
Herstellung von Proben fiir Atomsondenexperimente (nach [174], S. 176).
Stufe 1) Herstellung einer eingeschniirten Probe durch Anwendung einer diinnen Schicht
Elektrolytfliissigkeit im mittleren Probenbereich
Stufe 2) Abschlieflendes elektrolytisches Diinnen der Probe bis zur Abtrennung der unteren
Probenhilfte

Aus warmebehandelten Plattchen wurden durch mechanisches Trennen zunachst diinne
stabformige Proben (= 0,3 mm x 0,3 mm x 10 mm) hergestellt. Die Mitte einer solchen Probe
wurde anschlieflend in eine (wenige mm) diinne Schicht aus Elektrolytfliissigkeit getrénkt,
welche auf der Oberflache einer dichten, inerten Fliissigkeit schwamm. Das elektrolytische
Diinnen erfolgte im ersten Schritt mit einer Elektrolytmischung aus 10 % Perchlorsdure und
90 % Methanol. Da das Elektropolieren lediglich im mit Elektrolytgemisch benetzten Bereich
der Probe erfolgt, kommt es im mittleren Bereich der Probe zu einer Einschniirung. Die Probe
wurde noch vor dem Abtrennen der unteren Halfte in eine weniger aggressive Elektrolyt-
fliissigkeit (2 % Perchlorsdaure in 2-Butoxyethanol) getaucht, sodass der Materialabtrag bis zur
Trennung der Probe kontrollierter erfolgte. Dadurch lassen sich kleinere Spitzenradien und
eine allgemein bessere Oberflachenqualitdt der Proben erzielen.

Die Atomsondenmessungen dienten dazu, den legierungsspezifischen Losungsgehalt in der
Matrix an ausgewdhlten Werkstoffzustinden zu bestimmen. Mittels SEM wurde daher vor

der Versuchsdurchfithrung gepriift, ob die praparierten Nadelspitzen den Anforderungen fiir
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eine APT-Analyse geniigen und zudem lediglich die Al-reiche Matrix reprasentieren, deren
Zusammensetzung untersucht werden sollte. Hierdurch sollte ausgeschlossen werden, dass
die Probenspitzen Ausscheidungspartikel enthalten, die zu einer Verfalschung der Ergebnisse

fihren wiirden.

Versuchsdurchfiihrung
Die APT-Analysen wurden an einer kommerziellen Atomsonde LEAP™ 4000 X HR der Firma

Cameca Scientific Instruments bei einer Temperatur von 30 K mit einem Spannungspuls von

20 % der Basisspannung, einer Pulsfolgefrequenz von 200 kHz und einer Verdampfungsrate
von 0,005 (5 Ionen/1000 Pulse) unter Ultrahochvakuumsbedingungen (<10® mbar) durch-
gefiihrt. Drei erfolgreiche Versuchslaufe wurden fiir jeden analysierten Werkstoffzustand
ausgewertet. Das Rekonstruktionsverfahren und die chemische Analyse wurden mit dem

Programmpaket IVAS 3.6.6™ der Firma Imago Scientific Instruments durchgefiihrt.

3.3.5 Elektrische Widerstandsmessungen®

Grundlagen
Neben einer direkten Messung von in Losung vorliegenden Legierungselementatomen wurde

auch auf eine indirekte Bestimmung mittels elektrischer Widerstandsmessungen zuriick-
gegriffen. Hierbei wird ausgenutzt, dass die elektrische Leitfahigkeit metallischer Werkstoffe
eine strukturempfindliche Eigenschaft darstellt und neben der Temperatur somit auch stark
von Gitterfehlern (z. B. geloste Fremdatome) abhangt [85]. Der elektrische Widerstand R eines
Leiters mit konstantem Querschnitt ist seiner Lange ! direkt und seinem Querschnitt A

umgekehrt proportional [186]:
R = p% (Gleichung 3.6).

Die materialabhéngige Proportionalitdtskonstante p ist der spezifische elektrische Wider-
stand. Nach der Regel von Matthiessen ist der Widerstand von Metallen von der Streuung der
Leitungselektronen an Storstellen des Kristallgitters einerseits und von durch Gitterschwin-
gungen (Phononen) verursachte Streuprozesse andererseits abhédngig. Der spezifische elek-

trische Widerstand setzt sich daher aus zwei additiven Anteilen zusammen [87,186,187]:
p =po+p(T) (Gleichung 3.7).
Die Matthiessen’sche Regel besitzt auch fiir Aluminium und seine Legierungen weitgehend

Giltigkeit [87]. Der temperaturabhédngige Widerstandsanteil p(T) ist eine materialspezifische

Funktion und wird durch die Warmeschwingungen der Atomriimpfe bestimmt.

9 Die Versuche zur Bestimmung elektrischer Widerstande wurden von Mitarbeitern der Firma Hydro
Aluminium Rolled Products GmbH (Research & Development) in Bonn durchgefiihrt. Die wéarme-
behandelten Proben wurden vom Verfasser der Dissertation bereitgestellt. Die Diskussion der
Ergebnisse erfolgte gemeinsam durch Dr. rer. nat. Galyna Laptyeva, Simon Peter Miller-Jupp, PhD
und den Verfasser der Dissertation.
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Bei Temperaturen nahe dem absoluten Nullpunkt (T = 0 K) gehen Schwingungen des Kristall-
gitters gegen null, da Atome ihre Bewegungsenergie verlieren. Daher gilt fiir den temperatur-
abhangigen Anteil des Widerstandes die Beziehung p(T) — 0. Der temperaturunabhangige
Anteil wird als spezifischer Restwiderstand p, bezeichnet und ist nur von der Storstellen-
konzentration im Metallgitter abhangig. Der elektrische Widerstand bei tiefen Temperaturen
wird daher im Wesentlichen durch die Gitterbaufehler bestimmt [2]. Storstellen wie gelGste
Fremdatome, Leerstellen, Versetzungen oder Korngrenzen storen die Periodizitat des Kristall-
gitters und wirken als Streuzentren fiir die Ladungstrager [186].

Storstellen wirken sich stets widerstandserhohend aus. Der Einfluss von Legierungselementen
auf den elektrischen Widerstand hangt dabei von der Art des Einbaus in das Matrixgitter ab.
Die Widerstandserhthung durch ausgeschiedene Legierungselementatome ist im Allge-
meinen um Grofienordnungen kleiner, als wenn die Fremdatome in Losung vorliegen [6,87].
Aufgrund dieser Tatsachte lassen sich Gefiigednderungen (z.B. Ausscheidungsbildung)
durch die Messung des Widerstandes nachvollziehen. Fiir geringe Legierungszusatze, die im
MK gel6st sind, nimmt der spezifische Restwiderstand mit steigender Konzentration des
gelosten Elementes ndherungsweise linear zu [3,6]. Die Wirkungen verschiedener geldster
Fremdatome auf die Erhchung des spezifischen Restwiderstandes Ap,k,, sind in mehreren
Publikation (teilweise unter Beriicksichtigung weiterer Literaturquellen) angegeben

(z. B. [5,6,87,188]) und werden in Tabelle 3.5 zusammenfassend aufgelistet.

Tabelle 3.5: Erhéhung des spezifischen Restwiderstandes von Aluminium durch gel6ste Fremdatome Apx, .

. Atomprozentuale pQcm Massenprozentuale pQcm
Fremdatom | Literaturquelle , . ( ) ) R ( )
Widerstandserhohung \at.% / | Widerstandserhthung \ma.%
[5] 0,49 -
Mg [6] 0,55 -
[87] 0,46 0,51
[5] 0,65 -
. (6] 0,65 -
Si
[87] 0,70 0,68
[188] 0,71 -

Der Restwiderstand von Aluminium héangt neben der Reinheit des Materials auch vom
Warmebehandlungszustand ab [189]. Ein Vergleich zahlreicher Publikationen zur Bestim-
mung des spezifischen Widerstandes und eine daraus resultierende Auflistung empfohlener
Werte fiir verschiedene Temperaturen geben Desai et al. [187]. Fiir weichgegliihtes Alumi-
nium mit einer Reinheit von 99,99 % (Al4N) oder hoher ergibt sich bei einer Temperatur von
T ~ 4 K ein Restwiderstandswert von p,k,, = 0,109 nQcm. Altenpohl [87] gibt unter Berufung
auf zwei externe Quellen als Idealwert fiir Aluminium hochster Reinheit einen Wert von
pak,, = 0,264 nQcm an. Fiir Al199,999 (AI5N) geben Pawlek und Rogalla [189] einen errechne-
ten Restwiderstand von p,i,, = 2,3-10* nQcm an, wahrend experimentell an weichgeglithtem

und langsam abgekiihltem Material ein Wert von p,k,, =1,11 nQcm ermittelt worden ist.
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Unabhidngig vom absoluten Wert des Restwiderstandes von Reinaluminium wird deutlich,
dass in Aluminiumlegierungen mit Legierungszusatzen von Mg oder Si der Einfluss geloster
Elemente im Vergleich zum Basismetall deutlich tiberwiegt (vgl. Tabelle 3.5).

Mit Kenntnis des Restwiderstandes von Aluminium und der atomaren Widerstandserhohung
einzelner Elemente lassen sich Riickschliisse auf den Gehalt geldster Legierungselementatome
verschiedener Werkstoffzustinde ziehen. Hierzu fiihrt man tblicherweise an definierten
Probengeometrien mit konstantem Querschnitt Widerstandsmessungen bei sehr tiefen Tem-
peraturen (z. B. im Bereich der Siedetemperatur von Helium T = 4,15 K) durch. Nach Ermitt-
lung des Restwiderstandes kann unter Berticksichtigung der chemischen Zusammensetzung
Riickschluss auf die Losungsverhéltnisse gezogen werden. Dabei muss jedoch sichergestellt
werden, dass der Einfluss anderer Gitterbaufehler auf die Widerstandserhhung gering ist
oder abgeschatzt werden kann. Als vorteilhaft fiir die Bestimmung des Losungsgehaltes stellt
sich dabei heraus, dass der Einfluss geloster Fremdatome in der Regel grofier ist, als die

Widerstandsanderung durch bei Kaltverformung eingebrachte Versetzungen [2,87].

Probenpréparation

Vor Durchfithrung der elektrischen Widerstandsmessungen wurden quaderférmige Blech-
streifen durch mechanisches Trennen hergestellt und definierten Warmebehandlungen unter-
zogen. Die Widerstandsmessungen erfolgten somit erneut an verschiedenen Werkstoff-
zustanden hinsichtlich des Losungsgehaltes der Matrix und des vorliegenden Ausscheidungs-
volumengehaltes. Die gefertigten Blechstreifen wiesen eine Lange von [ =80 mm und eine
Breite von b =6 mm auf. An ihren Enden waren die Proben mit Nuten versehen, die zur
Probenaufnahme im Messgerit dienten. Die Blechdicke d lag im Bereich von wenigen mm,
variierte jedoch etwas von Probe zu Probe. Da die Beziehung zwischen einem gemessenen
Widerstand R und dem spezifischen Widerstand p von den geometrischen Abmessungen der
Probe abhangt (siehe Gleichung 3.6), kann dies beriicksichtigt werden, solange die
Abmessungen der einzelnen Proben bekannt ist. Vor Durchfithrung der Experimente wurden
die Proben deshalb entlang ihrer Lange an mehreren Stellen vermessen, um eine mittlere
Querschnittsfliche zu bestimmen. Fiir jeden untersuchten Werkstoffzustand wurde

ausschliefilich eine Widerstandsmessung vorgenommen.

Versuchsdurchfiihrung
Fiir die Bestimmung elektrischer Widerstande kam ein RESISTOMAT® Typ 2304 der Firma

Burster Prizisionsmesstechnik zum Einsatz, bei welchem die Messung nach einem Vierleiter-

verfahren erfolgt. Gemessen werden dabei die Spannungsabfalle bei eingepragtem Strom
sowohl an der Probe als auch an einem internen Referenzwiderstand. Aus beiden Spannungs-
abfdllen wird der Quotient berechnet und durch Multiplikation mit dem Kennwert des
Vergleichswiderstandes der Ohm’sche Widerstand der Probe ermittelt. Dieses Verfahren hat
den Vorteil, dass Einfliisse von Leitungs- und Ubergangswiderstinden eliminiert werden. Die

Auflosung des Messautomaten betragt bis zu 1 nQ. [190]
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Die Proben wurden in dafiir vorgesehene Aufnahmen platziert und verschraubt. Anschlie-
end wurden die elektrischen Kontakte in einem Abstand von 45 mm symmetrisch zur
Langsachse an die Probe geklemmt. Wahrend des Versuchs wird die Probe von einem kon-
stanten Messstrom [ =10 A durchflossen. Zur Bestimmung des Restwiderstandes p, wurde
die Probe dabei zugleich in einen Behalter mit fliissigem Helium (T = 4 K) getaucht. Der elek-
trische Widerstand R,k kann direkt von der digitalen Anzeige des RESISTOMAT® Typ 2304
abgelesen werden. Nach Umstellen der Gleichung 3.6 lasst sich aus dem abgelesenen Wert der
Restwiderstand p,k (= po) wie folgt ermitteln:

pak = R 4}(? (Gleichung 3.8).
Die Lange | bezieht sich hierbei nicht auf die Gesamtlange der Blechstreifen, sondern auf die
die Messlange des stromdurchflossenen Leiters, d.h.auf den Abstand der elektrischen
Kontakte und somit [ = 45 mm. Fiir jeden untersuchten Werkstoffzustand wurden mindestens
zwei Messungen an unterschiedlichen Proben vorgenommen. Unter der Annahme, dass sich
der Restwiderstand in bindren Legierungen nur aus den Beitragen der Reinaluminiummatrix
und von geldosten Fremdatomen zusammensetzt (Einfluss anderer Gitterbaufehler vernach-
lassigbar):

Pak = Pak,, T CE1APaky, (Gleichung 3.9),

lasst sich der Losungsgehalt des Legierungselementes cgy nach Umstellen der Gleichung
berechnen, sofern der Restwiderstand von Aluminium p,k,, und die prozentuale Wider-

standserhchung des gelosten Legierungselementes Ap,k,, bekannt ist:

_ (P4K - P4KA1)

(Gleichung 3.10).
Ap4KE1 g

CEl

Es ist nicht genau bekannt, inwieweit sich die Wirkungen mehrerer geloster Elemente
gegenseitig beeinflussen [6]. Elektrische Widerstandsmessungen wurden jedoch nur an
bindren Legierungen durchgefiihrt, sodass eine Bestimmung des Losungsgehaltes mit der

beschriebenen Herangehensweise erfolgen kann.

3.4 Thermomechanische Analyse

Grundlagen
Die Charakterisierung von Festigkeits- und Fliefieigenschaften ist aus unterschiedlichen

Griinden oft schwierig zu bewerkstelligen. Eine Werkstoffpriifung bei hohen Temperaturen
bereitet Probleme, da Werkstoffzustande in vielen Féllen metastabil sind. Eine Temperatur-
erhhung kann somit zu Anderungen der mikrostrukturellen Gegebenheiten fiihren, sodass
die Untersuchung des reinen Temperatureinflusses auf das Material nicht mehr moglich ist.
Eine Temperaturerh6hung kann auch durch die Verformung selbst hervorgerufen werden, da
die Verformungsarbeit fast vollstindig dissipiert wird [191]. Die Arbeit wird somit zu einem

grofien Teil in Warmeenergie umgesetzt, welche zu Temperaturanderungen in der Probe
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fiihrt. Grofle Temperaturanstiege haben eine Entfestigung des Werkstoffes zur Folge, sodass
das ermittelte mechanische Verhalten nicht mehr reprasentativ fiir die angestrebten
Bedingungen ist.

Mittels thermomechanischer Analyse lasst sich der Temperatureinfluss auf mechanische
Eigenschaften sehr genau untersuchen, da dieses Verfahren der thermischen Analyse
Losungen fiir beide angesprochenen messtechnischen Schwierigkeiten bietet. Zum einen kann
die Probentemperatur wahrend des Versuchs prazise geregelt werden, sodass Versuche unter
isothermen Bedingungen durchgefiihrt werden konnen. Die Regelung der Probentemperatur
ermoglicht auflerdem, definierte Temperatur-Zeit-Profile vor Durchfithrung der mecha-
nischen Priifung aufzupragen. Die TMA bietet somit die Moglichkeit, prozessnahe Warme-
behandlungen vorzunehmen und die daraus resultierenden Ungleichgewichtszustande der
Mikrostruktur mittels mechanischer Priifverfahren analysieren zu konnen. Ein geeignetes
Verfahren zur Ermittlung des Werkstoffverhaltens unter einachsig wirkender Beanspruchung
ist der Druck- bzw. Stauchversuch [171], welcher auch im Rahmen der TMA haufig ange-
wendet wird [138].

Dass sich die TMA auch zur Untersuchung der Festigkeits- und FlieSeigenschaften von
metastabilen bzw. instabilen Mikrostrukturzustanden von Aluminiumlegierungen eignet,
zeigten verschiedene Autoren [192-195]. Neben einer Temperaturvariation ermoglichen die
meisten Messeinrichtungen auch eine Analyse verschiedener Dehngeschwindigkeiten. Die
TMA kann somit eingesetzt werden, um mit gezielten Warmebehandlungen unterschiedliche
Mikrostrukturen einzustellen und diese unter verschiedenen Messbedingungen zu priifen.
Somit kann eine Vielzahl an Einflussfaktoren auf das Festigkeits- und FliefSverhalten
systematisch untersucht werden.

In dieser Arbeit erfolgte die Charakterisierung des mechanischen FliefSverhaltens mittels TMA
an einem Abschreck- und Umformdilatometer DIL 805 A/D der Firma TA Instruments
(ehem. BAHR Thermoanalyse). Das Dilatometer ermdglicht die Durchfithrung préziser
Warmebehandlungen an zylindrischen Proben, die zu beliebigen Zeitpunkten unterbrochen
und durch Stauchversuche abgeschlossen werden konnen. Durch die kombinierte
Anwendung von Warmebehandlungen und mechanischen Werkstoffpriifungen kann somit
das Flieflverhalten von Ungleichgewichtszustianden, z.B.von unterkiihlten Aluminium-
legierungen, sehr gezielt untersucht werden. Eine schematische Darstellung des Messaufbaus
fiir die Durchfiihrung thermomechanischer Analysen im Umformdilatometer ist in Abbil-

dung 3.7 skizziert.
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Abbildung 3.7: Prinzipieller Messaufbau fiir die Durchfithrung von thermomechanischen Analysen am
Abschreck- und Umformdilatometer DIL 805 A/D.

Wie aus der Abbildung ersichtlich ist, wird in der Versuchskammer des Dilatometers eine
zylindrische Probe zwischen zwei Stempeln positioniert, welche Kréfte auf die Probe {iiber-
tragen konnen. Die Probeneinspannung erfolgt nahezu lastfrei {iber einen integrierten Feder-
mechanismus des Messsystems. Wahrend einer der Stempel fiir die Kraftiibertragung durch
ein hydraulisches Modul mit definierter Geschwindigkeit verfahren werden kann, fungiert
der zweite Stempel als Gegenhalter. Die aufgebrachte Kraft wird durch eine Kraftmess-
einrichtung aufgezeichnet. Fiir Umformkréafte von F < 6,5 kN wurden Stempel aus Quarzglas
verwendet. Fiir den Fall F >6,5 kN kam eine Aluminiumoxidkeramik (Al:0s) als Stempel-
material zum Einsatz. Um eine qualitativ hochwertige Verformungsmessung zu realisieren,
erfolgte die Messung der Langendnderung der Probe iiber Schubstangen eines induktiven
Wegaufnehmers. Die Schubstangen werden {iiber einen Federmechanismus mit Anschlag-
punkten an den Stempeln in Kontakt gebracht, sodass wahrend des Versuchs eine Verschie-
bung dieser Kontaktflachen gemessen wird. Durch die lokale Verformungsmessung wird der
Einfluss der Maschinensteifigkeit weitgehend eliminiert. Auch warmebedingte Langenédnde-
rungen des Stempelmaterials haben dadurch keinen Einfluss auf den gemessenen Umform-
weg. Die Schubstangen sind aus Quarzglas gefertigt und weisen einen sehr geringen, mittleren
Langenausdehnungskoeffizienten (a = 0,45-10-° K') auf [196]. Dadurch ist auch die thermische
Ausdehnung der Schubstangen vernachldssigbar klein.

Die gesamte Versuchskammer des Dilatometers ldsst sich vor Durchfiihrung einer Warme-
behandlung iiber ein angeschlossenes Pumpensystem evakuieren oder mit Schutzgas befiil-
len. Die eigentliche Warmebehandlung der Probe wird durch eine doppelwandige Indukti-
onsspule realisiert, welche die Probe konzentrisch umgibt und daher eine moglichst homo-
gene Warmeentwicklung gewahrleistet. Durch Erzeugung eines magnetischen Wechselfeldes
werden im zu untersuchenden Material beriihrungslos Wirbelstrome induziert. Bedingt durch
den elektrischen Widerstand der metallischen Probe wird ein Teil der eingebrachten Leistung
in Warme umgewandelt. Die Probe wird durch die mit dem Stromfluss verbundenen Verluste
durchgreifend auf definierte Art und Weise erwarmt. Da die Warme bei induktiver Erwar-

mung direkt in der Probe entsteht und nicht wie bei anderen Warmebehandlungsverfahren
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durch Warmeleitung, Konvektion oder Warmestrahlung erfolgt, kann die Temperatur-
regelung nahezu verzogerungsfrei erfolgen. Die angewendete Innenfeld-Erwarmung weist
auflerdem einen hohen Wirkungsgrad auf, da es im Innenbereich des Induktors zu einer
Feldverstarkung kommt. Die Kithlung der Induktionsspule wird iiber einen Wasserkreislauf
durch ihren dufleren Kanal realisiert. Uber den inneren, perforierten Spulenkanal kann Gas
eingeleitet werden, welches unmittelbar auf die Probenoberfldche trifft. Somit lassen sich auch
Abkiihlprozesse gezielt regeln. Die Temperaturmessung fiir den Regelkreis erfolgte iiber ein
direkt auf die Probenoberflache geschweifstes Thermoelement (Typ S). Ein solches Thermo-
element besteht aus der Metallpaarung Platin-10 % Rhodium/Platin [197] und kann sowohl in
oxidierender als auch inerter Messatmosphdre sowie im gesamten hier relevanten

Temperaturbereich eingesetzt werden.

Methodik

Ziel der thermomechanischen Analysen war die Bestimmung der Festigkeits- und Verfor-
mungseigenschaften der untersuchten Aluminiumlegierungen, insbesondere im Hinblick auf
den Einfluss der Legierungszusammensetzung, des aktuellen Werkstoffzustandes, der
Temperatur und der Dehngeschwindigkeit. Hierzu wurden die in Abbildung 3.8 schematisch
dargestellten Versuchsabldufe vorgenommen. Die systematisch variierten Versuchsparameter
sind farblich hervorgehoben. Fiir eine systematische Untersuchung wurden Proben der
verschiedenen Legierungszusammensetzungen zundchst auf Losungsglithtemperatur Ty g
erwarmt und dort isotherm gegliiht. Nach Abschluss der Losungsgliihung wurden die Proben
mit variierenden konstanten Geschwindigkeiten Tx auf zuvor festgelegte Verformungs-

temperaturen Ty abgekiihlt (Abbildung 3.8 a).

a) b) ¥ ¢(t,7,.2)

v

Temperatur

Dilatometer

Zeit P
Abbildung 3.8: Schematische Darstellung der Versuchsabldufe bei der thermomechanischen Analyse und
von resultierenden Ergebnissen. Variierte Parameter sind blau hervorgehoben.
a) Temperatur-Zeit-Verlauf mit Variation der Abkiihlgeschwindigkeit T und
Verformungstemperatur Ty (Stauchvorgang schematisch eingezeichnet, Ty = konst.)
b) Spannungs-Dehnungs-Kurve aus Stauchversuch ohne Dehngeschwindigkeitswechsel
¢) Spannungs-Dehnungs-Kurve aus Stauchversuch mit Dehngeschwindigkeitswechseln
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Durch Variation beider Parameter lassen sich Riickschliisse iiber den Einfluss der vorliegen-
den Mikrostruktur (z. B. Losungsgehalt, Ausscheidungsvolumenanteil) einerseits und den
Einfluss der Temperatur auf die Werkstofffestigkeit andererseits ziehen. Sobald die Probe die
Verformungstemperatur erreicht hatte, wurden in-situ Stauchversuche unter isothermen
Bedingungen (Ty = konst.) durchgefiihrt. Durch die aktive Regelung der Probentemperatur
wird somit auch freigesetzter Umformwérme entgegengewirkt. Um letztlich den Einfluss der
Dehngeschwindigkeit charakterisieren zu konnen, wurden zwei verschiedene Versuchs-
fiihrungen umgesetzt, die in Abbildung 3.8 b bzw. c schematisch dargestellt sind.

In einer ersten Versuchsreihe (Abbildung 3.8 b) wurden Stauchversuche mit konstanter Dehn-
geschwindigkeit £10 durchgefiihrt. Eine Variation der Dehnrate erfolgte dabei fiir verschie-
dene Einzelversuche. Zur Beurteilung des Dehnrateneinflusses wurde die scheinbare Dehn-
geschwindigkeitsempfindlichkeit (siehe Kapitel 2.2.4) bei definierten Umformgraden ¢;
ermittelt. In einer alternativen Versuchsreihe (Abbildung 3.8 ¢) wurden Dehnratenwechsel-
versuche (SRJT) durchgefiihrt. Bei diesen Stauchversuchen erfolgten in gleichmafiigen
Abstanden, d. h. nach identischen Langenanderungsintervallen Al und somit bei definierten
Dehnungsbetrdgen ¢;, insgesamt drei Dehnratenwechsel zwischen zwei festgelegten
Dehnraten £; > &,. Durch diese Versuchsfithrung wurde der Einfluss der Dehngeschwindig-
keit auf das FlieSverhalten charakterisiert, indem stationare Dehngeschwindigkeitsempfind-
lichkeiten berechnet wurden. Fiir die Auswertung wurden somit Spannungsbetrage heran-
gezogen, die durch Extrapolation der Spannung nach einem transienten Ubergang auf den

Zeitpunkt des Dehnratenwechsels ermittelt worden sind.

Versuchsdurchfiihrung
Fiir die Versuche wurden zylindrische Proben (Al4N, Al-Mg-, Al-Si-, Al-Mg-Si-Legierungen)

mit einem Durchmesser von &5 mm und einer Lange von [y =10 mm durch spanende

Bearbeitung gefertigt. Die Probenentnahme erfolgte erneut so, dass die Probenldangsachsen
quer zur Hauptumformrichtung der Halbzeuge orientiert waren. Vor der Einspannung in das
Dilatometer wurden die Probenabmessungen mit einem Messschieber (Auflosung 0,01 mm)
kontrolliert und dokumentiert. Mittels einer PunktschweifSanlage der Firma TA Instruments
wurden die Thermoelementdrdhte auf die Mantelfldche der zylindrischen Probe angebracht.

Anschliefiend wurde die Probe mit zwei Molybdan-Pléttchen an ihren Stirnflachen zwischen

10 Wahrend die Verformungsgeschwindigkeit und die technische Dehnrate € proportional zueinander
sind (I, = konst.), hdangt die wahre Dehnrate ¢ von der aktuellen Probenldnge ab. Somit nimmt ¢
aufgrund der Stauchung der Probe bei Versuchsdurchfithrung mit konstanter Verformungs-
geschwindigkeit zu. Eine Durchfiithrung mit konstanter wahrer Dehngeschwindigkeit wiirde eine
kontinuierliche Verringerung der Verfahrgeschwindigkeit des Umformstempels erfordern, welche
vom Umformdilatometer regelungstechnisch nicht realisiert werden kann. Alle Versuche wurden
daher mit konstanter technischer Dehngeschwindigkeit durchgefiihrt. Fiir kleine Langen-
anderungen bzw. Umformgrade ist der Unterschied zwischen € und ¢ noch nicht signifikant.
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den Umformstempeln eingespannt und zentrisch in der Induktionsspule positioniert (vgl. Ab-
bildung 3.7). Die diinnen Plattchen aus Molybdén verbessern einerseits die Reibeigenschaften
an den Kontaktflichen zu den Stempeln und vermindern somit ein Ausbauchen der Proben
bei grofseren Verformungen. Dartiiber hinaus wird durch die Pldttchen ein Verbinden der
Proben mit den Druckstempeln bei hohen Temperaturen verhindert.

Die Warmebehandlung von Proben aus Al4N und Al-Si-Legierungen erfolgte unter Vakuum-
atmosphare, um Oxidationsreaktionen weitgehend zu verhindern. Es ist bekannt, dass es in
Mg-haltigen Aluminiumlegierungen bei Durchfiihrung von Warmebehandlungen an oxidie-
render Atmosphére zu einem Verlust von Mg-Atomen und somit zu einer Verringerung des
Mg-Gehaltes der Legierung kommen kann [198]. Hidvégi et al. [199] fiihren diesen Verlust auf
die Verdampfung von Mg-Atomen zuriick und haben gezeigt, dass ein solcher Verlust an Mg
auch in Vakuumatmosphare auftritt. Warmebehandlungen an Mg-haltigen Legierungen
(Al-Mg- und Al-Mg-Si-Legierungen) wurden unter Beriicksichtigung dieser Erkenntnisse
unter Schutzgasatmosphédre vorgenommen. Hierzu wurde die Versuchskammer des
Dilatometers zunachst evakuiert und anschlieffend mit Stickstoff (N2) befiillt. Als Kiihlgas
kam bei allen Werkstoffen ebenfalls N2 zum Einsatz.

Nach Abschluss der beschriebenen Versuchsvorbereitungen wurden die Versuche nach dem
Schema in Abbildung 3.8 durchgefiihrt. Die Wahl der untersuchten Warmebehandlungs-
parameter basierte auf den Ergebnissen der DSC-Experimente und variierte daher zwischen
den verschiedenen Legierungen. Wahrend sich der untersuchte Umformtemperaturbereich
im Wesentlichen nach der durchgefiihrten Losungsglithbehandlung der jeweiligen Legierung
richtete (Ty < Tpg), wurden die Abkiihlgeschwindigkeiten auf Grundlage des gemessenen
Ausscheidungsverhaltens gewdahlt. Im Wesentlichen wurden vollstandig tibersattigte Werk-
stoffzustande untersucht, sodass sich die gewadhlten Abkiihlgeschwindigkeiten an der zuvor
bestimmten kritischen Abschreckgeschwindigkeit der jeweiligen Legierung orientierten
(Tx > Tirit)- Fiir einige Legierungen erfolgte zusitzlich eine Variation der Abkiihlgeschwin-
digkeit, um definierte Werkstoffzustande einzustellen und den Einfluss von abkiihlinduzier-
ten Ausscheidungen zu untersuchen. Im direkten Anschluss an die Warmebehandlung
wurden die Proben in-situ bei jeweiliger Verformungstemperatur umgeformt. Insgesamt
wurden die zylindrischen Proben um |Al} x| = 2 mm gestaucht und dabei Umformkraft sowie
Langendnderung gemessen. Fiir die Bestimmung von Dehngeschwindigkeitsempfind-
lichkeiten wurde die Dehnrate iiber insgesamt drei Groflenordnungen (€ =10°-10"s")
variiert. Die resultierenden Umformdauern sind in Tabelle 3.6 angegeben. Lediglich fiir die
Al-Mg-Si-Legierung wurde keine Dehnratenvariation durchgefiihrt. Die Versuchsumfang
beschrankt sich in diesem Fall auf eine Dehnrate von=10"s", da es bei langsamerer
Dehngeschwindigkeit insbesondere bei hohen Temperaturen wihrend der Umformung zur
Ausscheidungsbildung kommt. Durch die Anderung der Mikrostruktur wire aus den
resultierenden FlieSkurven kein Riickschluss auf den Einfluss von Temperatur und Dehnrate

moglich. Fiir jeden Parametersatz wurden mindestens drei Proben gepriift.
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Tabelle 3.6: Ubersicht der Versuchsparameter zur Durchfiihrung von thermomechanischen Analysen fiir die
Charakterisierung des mechanischen FlieSverhaltens.

Versuchsparameter Al4N Al-Mg Al-Si Al-Mg-Si
%D Messatmosphare Vakuum N2 Vakuum N2
2 | Erwarmgeschwindigkeit Tg 2 K/s
ﬁ; Losungsglithtemperatur Ty g 540 °C 340 °C 540 °C
qé Losungsglithdauer t g 20 min
§ Abkiihlgeschwindigkeit Tk 1K/s 3-104-1K/s 104 -1K/s 10K/s
so | Verformungstemperatur Ty 30 -500 °C 30-300 °C 30 -500 °C
é Dehngeschwindigkeit & 102 -101 st 101 s
:;: Verformungsweg |Aly x| 2 mm
= | resultierende Umformdauer 200-2s 2s
Verformungstemperatur Ty 30 -300 °C -
. Dehngeschwindigkeit & =101s1/¢, =103 51 -
& {Xalrlliir;a;mielizrr:i%lntervall 0.5 mm )
Verformungsweg |Al x| 2 mm -

Bei Durchfithrung der SRJT wurde mehrfach zwischen maximaler (¢; =10"s?) und
minimaler (£, =102 s?) Dehngeschwindigkeit gewechselt, sodass ein Dehnratenverhaltnis
von 1:100 untersucht worden ist. Die Dehnratenwechsel erfolgten dabei stets nach einem
Langenanderungsintervall von |Al| = 0,5 mm. Insgesamt wurden die Proben auch bei dieser
Versuchsfithrung um |Aly x| =2 mm gestaucht, so dass drei Dehnratenwechsel realisiert
worden sind. SR]T wurden fiir jeden untersuchten Parametersatz an zwei Proben durch-
gefithrt. Eine Zusammenstellung der legierungsspezifisch gewahlten Versuchsparameter

bzw. -parameterbereiche ist in Tabelle 3.6 gegeben.

Auswertung der Messdaten

Die Auswertung aller Messdaten erfolgte unter Anwendung der Software Origin. Zur Beur-
teilung des Fliefiverhaltens wurden die aufgenommenen Kraft-Langendnderungs-Kurven
unter Anwendung der Gleichungen 2.24 und 2.25 in wahre Spannungs-Dehnungs-Kurven
umgerechnet. Durch die Belastung bei einem Stauchversuch werden negative (Druck-)Span-
nungen (g, bzw. o) und negative Dehnungen (¢ bzw. ¢) hervorgerufen. An dieser Stelle sei
ausdriicklich darauf hingewiesen, dass nachfolgend fiir eine bessere Ubersichtlichkeit der
Ergebnisdarstellung ausschliefilich die Betrage der Messgrofien Spannung (|o,| bzw. |o|) und
Dehnung (|e| bzw. |¢@|) betrachtet werden. Auf die durchgehende Verwendung von Betrags-
strichen wird dabei verzichtet.

Fiir die Berechnung der FlieSkurven bedarf es neben den Messwerten fiir Kraft und
Langenanderung auch der Kenntnis von Anfangslinge [, der Probe und ihres Anfangs-

querschnittes Sy auf Priiftemperatur unmittelbar vor dem eigentlichen Stauchversuch. Beide
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Grofsen sind mafigeblich von der zuvor durchgefithrten Warmebehandlung abhéngig und
kénnen somit nicht direkt aus der Probenvermessung wahrend der Versuchsvorbereitung
abgeleitet werden. Unterschiedliche Einfliisse konnen die Probenabmessungen wahrend der
Warmebehandlung beeinflussen und miissen daher Beriicksichtigung bei der Umrechnung
finden. Der offensichtlichste Einfluss geht auf die thermisch bedingte Ausdehnung der Probe
zuriick. Da die Umformtemperatur der Stauchversuche in weiten Grenzen variiert worden ist,
miissen die tatsdchlichen Probenabmessungen bei verschiedenen Umformtemperaturen
bestimmt werden. Hierzu wurde die Langendnderung bereits wahrend der gesamten
Warmebehandlung messtechnisch erfasst. Neben fertigungstechnischen Abweichungen von
den idealen Probenabmessungen, die durch die Vermessung bei der Versuchsvorbereitung
bestimmt werden, konnen durch die Aufzeichnung der Langendnderung ebenfalls
Abmessungsanderungen ermittelt werden, welche durch die thermische Historie der Probe
hervorgerufen werden. Diese Vorgehensweise ist jedoch nicht nur zur Ermittlung der rein
thermischen Ausdehnung bedeutsam, sondern auch fiir die Bestimmung von Abmessungs-
anderungen, die auf Phasenumwandlungsprozessen wihrend der Warmebehandlung
beruhen. So zeigten etwa Lasagni et al., dass eine Ausscheidung von reinem Si sowohl in
Al-Si-Legierungen [43,57,59] als auch in Al-Mg-Si-Legierungen [200] mit Si-Uberschuss zu
dilatometrisch erfassbaren Lingendnderungen fiihren kann. Mit Verweis auf Saulnier [44]
und van Mourik [45] fiihren sie dies auf das um 21,4 % grofsere Atomvolumen von Si in
kd-Struktur im Vergleich zu in der Aluminiummatrix (kfz) gelostem Si zuriick [43]. Der
Ausscheidung von Mg:Si (kfz) in Al-Mg-Si-Legierungen schreiben sie hingegen keinen
Einfluss auf die Langendnderung zu [200]. Da es bei Erwarmung der Proben aus dem AZ zu
Phasenumwandlungen kommt und auch beim Abkiihlen je nach Abkiihlgeschwindigkeit
Ausscheidungsprozesse ablaufen konnen, wurde der Einfluss durch Erfassung der
Langendanderung wahrend der Warmebehandlung mit berticksichtigt.

Ein Vergleich von Flieffkurven untereinander ldsst Riickschliisse auf den Einfluss verschie-
dener Parameter wie Werkstoffzustand, Temperatur und Dehngeschwindigkeit zu. Da fiir
jeden Parametersatz mehrere Versuche durchgefiihrt worden sind, wurden fiir alle Fliefs-
kurven die Spannungsbetrdge g, (Fliefsspannung) bei definierten Betrdgen der Dehnung
¢; =0,025; 0,05 0,10; 0,15 und 0,20 ausgewertet. Zusatzlich wurde die Fliefsgrenze o¢ als
Spannung bei 0,2 % plastischer Dehnung bestimmt. Durch die Ermittlung der Werte lassen
sich an den definierten Stiitzstellen statistische Aussagen treffen, z. B. zum Mittelwert der
Flieffspannung und zu maximalen Fliefsspannungsabweichungen der Einzelversuche.

Die Charakterisierung der Verformungsverfestigung erfolgte auf Grundlage von Kocks-
Mecking-Plots (vgl. Kapitel 2.2.4). Die dafiir erforderliche Verfestigungsrate § wurde durch
Differentiation der wahren Spannungs-Dehnungs-Kurven berechnet. Herangezogen wurde
dafiir ausschliefSlich der Bereich elastisch-plastischer Dehnung mit 0,002 < ¢ <0,2. Aufgrund
von Spannungsausschldgen (serrations), insbesondere bei hohen Temperaturen und/oder

niedriger Dehnrate, wurde auf eine numerische Differentiation verzichtet.
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Abbildung 3.9: Vorgehensweise zur Erstellung von Kocks-Mecking-Plots fiir die Charakterisierung der
Verformungsverfestigung,.
a) Funktionsfits (rot) gemessener Spannungs-Dehnungs-Kurven mit exponentiellem Ansatz
b) Auftragung der differenzierten Funktionen (0 = dog/d¢) iiber der wahren Spannung

Die Differentiation erfolgte stattdessen an analytischen Funktionen, die aus nichtlinearen
Kurvenfits der einzelnen FliefSkurven resultierten. Die FlieSkurven wurden im genannten
Dehnungsbereich mit einem selbst gewéhlten exponentiellen Ansatz der Form

L L @ .
g = 0-0 + Aleb1 + Azebz + A3eb3 (Glelchung 3.11)

gefittet. Auch wenn sich die genutzte Gleichung auf keine physikalische Basis stiitzt, konnen
alle FlieSkurvenverlaufe unabhangig vom Werkstoff und von den Umformbedingungen sehr
genau abgebildet werden.

Die gute Ubereinstimmung der Fit-Funktionen mit gemessenen Werten ist in Abbildung 3.9a
exemplarisch fiir FlieSkurven einer Al-Si-Legierung bei verschiedenen Temperaturen darge-
stellt. Die Ableitung der analytischen Funktion dog/dg ergibt die Verfestigungsrate 6 (siehe
Gleichung 2.26). Zur Beurteilung von Einfliissen auf die Verfestigungsraten wurden Kocks-
Mecking-Plots verwendet, in denen die Verfestigungsrate iiber der um die Fliefigrenze
bereinigten wahren Spannung (d. h. iiber dem FliefSsspannungszuwachs durch plastische
Verformung) dargestellt wird. Die aus den FliefSkurven in Abbildung 3.9a resultierenden
Verfestigungsverldufe sind in Abbildung 3.9b wiedergegeben.

Die scheinbare Dehngeschwindigkeitsempfindlichkeit wurde anhand der gemittelten
Spannungswerte aus Spannungs-Dehnungs-Verldufen berechnet, welche mit unterschied-
lichen, jedoch iiber den gesamten Versuch konstanten Dehnraten (¢ = 10 — 10 s') aufgenom-
men worden sind. Hierbei wurde der nichtlineare Zusammenhang zwischen Dehnrate und
Fliefispannung nach Gleichung 2.20 durch geeignete Transformation auf einen einfacheren,
linearen Ansatz zurlickgefiihrt. Logarithmieren (hier: dekadischer Logarithmus) von
Gleichung 2.20 fiihrt zu

lgor = Ig(Kp™) = 1gK + 1g(¢™) = IgK + mIg¢ (Gleichung 3.12),
sodass man durch doppelt-logarithmische Darstellung von zugehorigen Wertepaaren (o, ¢;)

bei einer definierten Dehnung ¢ eine Gerade mit der Steigung m erhailt.
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Abbildung 3.10: Vorgehensweise zur Berechnung der scheinbaren Dehngeschwindigkeitsempfindlichkeit.
a) Bestimmung von Wertepaaren (g, £;) bei definierten Dehnungswerten ¢;
b) Doppelt-logarithmische Auftragung der Wertepaare (o, £) und Durchfithrung von
linearen Regressionen zur Berechnung des Index m bei definierten Dehnungswerten ¢;

Die Steigung und somit der SRS-Indexm (vgl. Gleichung 2.27) lasst sich durch lineare
Regression bestimmen. Die Vorgehensweise der Auswertung ist in Abbildung 3.10
schematisch dargestellt. Es sei nochmals darauf hingewiesen, dass die Versuche mit
konstanter technischer Dehngeschwindigkeit ¢ durchgefiihrt wurden und somit stets Werte-
paare (0, &) fiir die Auswertung herangezogen worden sind. Auf die Berechnung der SRS hat
dies jedoch keinen Einfluss.

Die SRS stellt keine Materialkonstante dar und kann sowohl von der Dehnung als auch vom
untersuchten Dehngeschwindigkeitsbereich abhangig sein (siehe z. B. [129,130]). Haufig wird
die SRS bei Dehnungswerten von 0,05 und 0,10 bestimmt. Auf eine Bestimmung von m bei
grofleren Dehnungsbetragen wird meist verzichtet, um einen Einfluss der Umwandlungs-
warme ausschlieffen zu konnen. In dieser Arbeit wurden alle FlieSkurven unter isothermen
Bedingungen aufgenommen. Der entstehenden Umwandlungswarme wird somit aktiv durch
zusatzliche Kiihlung entgegengewirkt, sodass eine Berechnung der SRS zusétzlich bei ¢ = 0,15
und ¢ = 0,20 erfolgen konnte. Nach Larour [130] ist eine lineare Regression zur Bestimmung
der SRS {iber einen sehr grofien Dehngeschwindigkeitsbereich nicht zielfithrend, da insbe-
sondere bei Einbeziehung sehr hoher Dehnraten kein linearer Zusammenhang mehr besteht.
Die Bestimmung der SRS sollte daher abschnittsweise fiir mehrere Dehngeschwindigkeits-
bereiche durchgefiihrt werden. Die bestimmte SRS kann dann als durchschnittlicher Wert fiir
den jeweiligen Bereich angesehen werden. Bei den in dieser Arbeit untersuchten
Dehnraten (¢ = 10 - 10! s') handelt es sich um relativ niedrige Umformgeschwindigkeiten,
die nach [130] in einen gemeinsamen Abschnitt fallen. Eine abschnittsweise Berechnung der
SRS erfolgte daher nicht.

Die Berechnung der stationdren Dehnratenempfindlichkeit erfolgte auf Grundlage der
durchgefiihrten SRJT. Durch Anwendung des Differenzenquotienten (vgl. Gleichung 2.27)

_ lg(o) ~lg(0y) _ lg(01/02)
1g(@0) —1g(92)  18(01/92)

m|, (Gleichung 3.13)
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konnte der Index m fiir Dehnungsbetrage ¢;, bei denen die Dehnratenwechsel erfolgten, aus
den zwei Spannungswerten g; und o, ermittelt werden. Diese korrespondieren erneut zu den
unterschiedlichen Dehngeschwindigkeiten, wobei auf Grund der Versuchsfiihrung auch hier
die technischen Dehnraten &; und &, betrachtet werden miissen.

Die Ermittlung der Wertepaare (o, &;) ist grafisch in Abbildung 3.11 a dargestellt. Wie in
Kapitel 2.2.4 beschrieben, muss zur Bestimmung der stationaren SRS die Flieflspannung nach
transientem Ubergang auf den Zeitpunkt des Dehnratenwechsels extrapoliert werden. Hierzu
wurden, wie angedeutet, Tangenten an die FlieSkurve angelegt, deren Schnittpunkte mit den
Segmentgrenzen die Spannungsbetrdge kennzeichnen. Die stationdre SRS wurde fiir alle
untersuchten Priifbedingungen an jeweils zwei Versuchen ermittelt. Anschliefsend wurde der
Mittelwert bestimmt. Insgesamt erfolgten drei Dehnratenwechsel nach Langendnderungs-
intervallen von jeweils |Al| = 0,5 mm, sodass die stationdre SRS fiir wahre Dehnungsbetrage
von ¢; = 0,051; 0,105; 0,163 bestimmt worden ist. Abbildung 3.11b zeigt einen am Dilatometer
realisierten Dehngeschwindigkeitsverlauf fiir den gesamten Versuch. Es ist ersichtlich, dass
die Absolutwerte der Dehngeschwindigkeit nah an den theoretischen Vorgaben liegen. Der
scheinbar unregelmafiige Verlauf der Dehnrate in Segmenten mit &, =10°s" ist auf die
logarithmische Skalierung zuriickzufiihren. Ein Einschwingen der Dehngeschwindigkeit
kann ebenfalls nicht beobachtet werden. Beim Wechsel der Dehngeschwindigkeit kommt es

lediglich zu kurzzeitigen Ubergangsbereichen, in denen keine konstante Dehnrate vorliegt.

a) A . . , ' b) f S

?;

4

Abbildung 3.11: Vorgehensweise zur Berechnung der stationdren Dehngeschwindigkeitsempfindlichkeit.
a) Bestimmung von Wertepaaren (o}, £;) durch Extrapolation der FlieBspannung auf den
Zeitpunkt des Dehnratenwechsels
b) Realisierter Dehnratenverlauf bei SRJT am Abschreck- und Umformdilatometer
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|

v




85

4 Ergebnisse

Die Ergebnisse der Arbeit werden in diesem Kapitel werkstoffspezifisch dargestellt und
beschrieben. Die Untergliederung der Ergebnisdarstellung orientiert sich an den untersuchten
Legierungssystemen, wobei die Darstellung der Ergebnisse innerhalb der Unterkapitel fiir alle
untersuchten Werkstoffe weitgehend identisch erfolgt. Es wird zunachst stets auf die Mikro-
strukturentwicklung wiahrend der durchgefithrten Warmebehandlungen eingegangen, bevor
das FliefSverhalten in Abhéngigkeit verschiedener Einflussgrofien beschrieben wird. Unter-
schiede in den Ausfiihrungen und im Umfang der Ergebnisdarstellung ergeben sich durch
legierungsspezifische Besonderheiten. So kénnen in Reinaluminium und den hochreinen,
niedriglegierten Al-Mg-Legierungen beispielsweise keine Fremdphasen auftreten, was eine
Untersuchung des Ausscheidungsverhaltens iiberfliissig macht. In anderen Werkstoffen
laufen hingegen intensive Ausscheidungsreaktionen ab, sodass eine vollumfangliche Unter-
suchung mittels DSC, Mikrostrukturanalytik sowie eine Modellierung der Ausscheidungs-
kinetik erfolgen konnen.

Die Ergebnisdarstellung erfolgt grundsatzlich nach folgendem Muster. Bei Beschreibung der
Mikrostrukturentwicklung wird als erstes auf das Ausscheidungsverhalten eingegangen. Die
Ergebnisse der DSC-Untersuchungen werden dabei in einer aus drei Einzeldiagrammen
bestehenden Ubersicht wiedergegeben. Dargestellt sind jeweils die spezifische Warme-
kapazitdtsdifferenz und die Reaktionsenthalpie als Funktionen der Temperatur sowie die
gesamte Enthalpiednderung nach vollstandiger Abkiihlung auf RT in Abhéngigkeit der
Kiihlgeschwindigkeit. Bei Ubersichtsdiagrammen der spezifischen Warmekapazititsdifferenz
sind immer zugehorige Nulllinien eingezeichnet. Pfeile in den Diagrammen kennzeichnen, ob
Abweichungen der einzelnen DSC-Kurven von ihren Nulllinien exothermen oder endother-
men Reaktionen entsprechen. Die aus Ausscheidungsreaktionen resultierenden Enthalpie-
anderungen sind stets negativ. Fiir die Beschreibung einiger Ergebnisse werden jedoch die
Absolutwerte herangezogen. In diesen Féllen sind die Ergebnisgrofien mit Betragsstrichen
versehen. Fehlerbalken an Enthalpiewerten kennzeichnen die abgeschitzte Messunsicherheit
von 5 % (siehe Kapitel 3.2). An die DSC-Ergebnisse zum Ausscheidungsverhalten schliefSen
sich die Resultate der metallografischen Untersuchungen an. Dabei werden Erkenntnisse zu
gebildeten Phasen beschrieben. Neben dem Ausscheidungsverhalten werden bei der Mikro-
strukturcharakterisierung auch die Ergebnisse der Korngrofsenuntersuchungen vorgestellt.
Das mechanische Fliefiverhalten wird fiir alle Werkstoffe ebenfalls anhand einheitlicher
Diagramme beschrieben. Die Parameter der vorangegangenen Warmebehandlung (Abbil-
dung 3.8) —insbesondere zur Kiihlgeschwindigkeit Tx und zur Verformungstempera-
tur Ty — sind den Legenden bzw. den Anmerkungen an den Messkurven zu entnehmen.
Selbiges gilt fiir die Angabe der Dehnrate ¢. In einer ersten Ubersichtsdarstellung sind die
temperaturabhiangigen wahren Spannungs-Dehnungs-Diagramme fiir unterschiedliche

Dehnraten zusammengestellt. Zusatzlich sind Spannungswerte bei definierten Betragen der
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Dehnung in Abhangigkeit der Temperatur dargestellt. Fehlerbalken kennzeichnen in diesem
Fall die minimalen und maximalen Abweichungen der Spannungsbetrédge aus Einzelmessun-
gen vom Mittelwert. Zur Beurteilung des Verfestigungsverhaltens werden die resultierenden
Kocks-Mecking-Plots abgebildet und beschrieben. Fiir die Charakterisierung der Dehn-
geschwindigkeitsempfindlichkeit werden die Ergebnisse aus Versuchen mit konstanter
Dehnrate denen aus Versuchen mit Dehnratenwechseln gegeniibergestellt. Die daraus
abgeleiteten scheinbaren und stationdren Dehnratenempfindlichkeiten werden sowohl in

Abhéangigkeit der Dehnung als auch der Temperatur in weiteren Diagrammen dargestellt.
4.1 Reinaluminium (Al4N)

4.1.1 Mikrostrukturentwicklung

Aluminium mit einer Reinheit von 99,99 % (Al4N) diente als Referenzwerkstoff fiir die
Untersuchungen des plastischen Verformungsverhaltens. Da es sich bei diesem Werkstoff um
reines Aluminium handelt, konnen unabhéngig von der Priiftemperatur weder gelGste
Fremdatome noch ausgeschiedene Phasen vorliegen. Eine Untersuchung des Ausscheidungs-
verhaltens erfolgte daher nicht.

Waéhrend Phasenumwandlungen in diesem Werkstoff nicht auftreten konnen, haben Warme-
behandlungen dennoch Einfluss auf die Mikrostruktur. Insbesondere die Korngrofsen werden
durch Glithbehandlungen bei hohen Temperaturen beeinflusst. Im AZ konnten im
Langsschliff (L-N) langgestreckte Korner nachgewiesen werden. Ihre Vorzugsorientierung
entspricht der Hauptumformrichtung. Die gestreckte Korngeometrie zeigte sich auch im
Flachschliff (L-T). Die Korngrofien waren dabei so grofS, dass eine sinnvolle Messung der
mittleren Korngrofsen mittels mikroskopischer Betrachtung nicht moglich war. In Langs-
richtung erstrecken sich die Korner tiber mehrere mm. Auch in die jeweils anderen Orientie-
rungen betragen die Abmessungen mehrerer 100 pum. Im Querschliff (T-N) ist die Korngrofle
deutlich geringer. Mittels Linienschnittverfahren wurde hier eine mittlere Korngrofie von
dg =490 pum ermittelt. Wird am kaltgewalzten AZ eine Glithung bei 540 °C mit nachfolgender
Wasserabschreckung (LG-H:20) vorgenommen (Kapitel 3.3), stellt sich ein vollstandig rekris-
tallisiertes Gefiige ein. Eine Vorzugsrichtung ist dabei nicht mehr wahrzunehmen. Die
mittleren Korngroflen dg liegen in allen drei Schliffebenen bei etwas iiber 300 um, wie in
Tabelle 4.1 zusammengefasst ist. Die Warmebehandlung fithrt somit aufgrund der hohen
Umformgrade im Halbzeug zu einer Kornfeinung im Vergleich zum AZ. Im Zustand LG-KO,
d. h. nach langsamer Abkiihlung im Kammerofen, stellt sich ebenfalls eine rekristallisierte
Kornstruktur ohne Vorzugsorientierung der Korner ein. Die mittleren Korngrofien liegen im
Vergleich zum Zustand LG-H20 etwas hoher, was auf weiteres Kornwachstum wahrend der

langsamen Abkiihlung schliefSen lasst.
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Tabelle 4.1: Ubersicht mittlerer Korndurchmesser in Reinaluminium (A14N) fiir drei unterschiedliche
Wirmebehandlungszustinde und verschiedene Schliffebenen.

mittlerer Korndurchmesser dy in um

Schliffebene AZ LG-H20 LG-KO
T-N (Querschliff) 490 320 470 T
L-N (Langsschliff) - 320 390
L-T (Flachschliff) - 320 460 <

Fiir alle Werkstoffe, die als gewalzte Bleche vorlagen (Reinaluminium und binédre Legie-
rungen), zeigten sich bei der Korngroflenuntersuchung sehr dhnliche Ergebnisse. Wahrend im
AZ stets eine Walztextur mit enorm grofien, langgestreckten Kérnern nachgewiesen werden
konnte, fithren die durchgefiihrten Warmebehandlungen in all diesen Werkstoffen zu einer
vollstandigen Rekristallisation und zu Kornstrukturen ohne Vorzugsorientierung. Lediglich
die resultierenden Korngréflen variieren je nach Legierungssystem und Fremdatom-
konzentration. In den nachfolgenden Kapiteln wird die Angabe der mittleren Korngrofien
daher stets auf die tabellarische Zusammenfassung beschrankt. Abbildung 4.38 zeigt
metallografische Schliffbilder am Beispiel der Legierung AlSi0,25.

4.1.2 FlieBverhalten

Die wahren Spannungs-Dehnungs-Kurven aus Zylinderstauchversuchen mit konstanter
Dehngeschwindigkeit (vgl. Abbildung 3.8 a und b) sind in Abbildung 4.1 (a, c, e) dargestellt.
Unabhidngig von der Dehnrate weist das reine Aluminium bei allen Temperaturen eine sehr
geringe Fliefsgrenze auf. Wahrend o¢ bei RT etwa 10 MPa betragt, fallt die FliefSgrenze bis
500°C auf of~4MPa ab. Mit zunehmender Umformung ist ein Spannungsanstieg
wahrzunehmen. Fiir alle untersuchten Dehnraten zeigt sich dabei ein deutlicher Tempera-
tureinfluss auf das Verfestigungsverhalten. Das Flielspannungsniveau und somit das
Verfestigungsvermogen nimmt im Allgemeinen mit steigender Temperatur ab. Besonders
eindrucksvoll geht das aus den Spannungswerten fiir definierte Dehnungsbetréage oy, hervor
(Abbildung 4.1 (b, d, f)). Bei einer Verformungstemperatur von 30 °C steigt die Flielspannung
auf Werte o > 60 MPa an. Mit steigender Temperatur ist dann ein deutlicher Abfall von of zu
beobachten. Bereits eine Erhchung von Ty auf 100 °C fiihrt zu signifikant niedrigeren
Flielspannungen. Bei sehr hohen Temperaturen Ty >400 °C weist of letztlich fiir alle Deh-
nungen sehr dhnliche Werte auf. Eine nennenswerte Verfestigung tritt nicht mehr ein.
Grundsatzlich ist hier jedoch auf den Einfluss der Dehnrate zu achten. Eine hohere Dehn-
geschwindigkeit hat scheinbar bei allen Temperaturen eine grofsere Verfestigungswirkung zur
Folge. Aus beiden Diagrammtypen geht auflerdem hervor, dass die wesentliche Fliefsspan-
nungszunahme bei auftretender Verformungsverfestigung zu Beginn der Umformung,
d. h. bei kleinen Dehnungen erfolgt. Die FlieSkurven flachen im weiteren Verlauf immer
weiter ab, sodass auch die die Differenzen der Flieflspannungswerte o|,, mit zunehmender

Dehnung geringer ausfallen. Die maximalen Abweichungen von Spannungswerten aus
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Einzelmessungen zum Mittelwert aus drei unabhédngigen Messungen sind durch Fehlerbalken
gekennzeichnet. Es wird dadurch ersichtlich, dass eine sehr gute Reproduzierbarkeit der
Spannungs-Dehnungs-Kurven gegeben ist. Die grofiten Abweichungen treten bei den hoch-
sten Spannungsbetragen, d. h. bei kleinen Verformungstemperaturen und grofien Dehnun-
gen, auf und liegen dort bei etwa 2 MPa.

FlieSkurven, die mit einer geringen Dehngeschwindigkeit von &=10°s! aufgenommen
wurden, sind mit kleinen Spannungsausschldgen (Ao ~ 1 MPa) versehen. Die Regelung der
isothermen Temperatur wahrend des Stauchversuchs weist die gleiche Qualitat wie bei
schnelleren Dehnraten auf, sodass die Spannungsschwankungen nicht auf Temperatur-
schwankungen zuriickzufiihren sind. Auch ein Einfluss des Werkstoffes scheint unwahr-
scheinlich, da Reckalterungsprozesse (z. B. PLC-Effekt) durch geloste Fremdatome hervor-
gerufen werden und in der Regel nur in bestimmten Temperatur- und Dehnungsbereichen
auftreten. Da die Spannungsausschldge wahrend des gesamten Versuchs vorkommen und
ihre Auspragung und Grofie unabhangig von der Umformtemperatur sind, ist zu vermuten,
dass sie aus der messtechnischen Erfassung von Kraft und Weg oder aus der Regelung der
Stempelgeschwindigkeit am Dilatometer resultieren. Geringe Spannungsausschlage wurden
bei der kleinsten Dehnrate zudem fiir alle untersuchten Werkstoffe beobachtet, was ebenfalls
gegen eine werkstoffbedingte Auspragung spricht.

Das unterschiedliche temperatur- und dehnratenabhangige Verfestigungsverhalten geht aus
den Kocks-Mecking-Plots in Abbildung 4.2 hervor. Die anfangliche Verfestigungsrate 6, liegt
bei tiefen Temperaturen fiir beide dargestellten Dehnraten bei ungefihr 1500 MPa. Fiir
Temperaturen Ty >100 °C kommt es zu einem kontinuierlichen Abfall von 6,. Fiir die
langsamere Dehnrate von & =102 s (Abbildung 4.2 a) fallt dieser Abfall deutlich intensiver
aus, was die geringere Verfestigungswirkung nochmals unterstreicht. Mit ansteigender
FlieSsspannung ist fiir alle Kurven eine nahezu lineare Abnahme der Verfestigungsrate
festzustellen. Sowohl eine Erhhung der Temperatur als auch eine Reduzierung der Dehn-
geschwindigkeit fithrt zu einem steileren Abfall und somit zu einer schnelleren Abnahme der
Verformungsverfestigung. An die anfanglich lineare Verringerung der Verfestigungsrate
schliefst sich ein Bereich an, in welchem kein linearer Zusammenhang zwischen 6 und der
Spannungszunahme mehr besteht. Wahrend der Ubergang zu diesem Bereich bei tiefen
Temperaturen allméahlich erfolgt und nicht klar definiert ist, tritt eine Abgrenzung zum
linearen Bereich des Kocks-Mecking-Plots bei Temperaturen Ty =200 °C klarer in Erschei-
nung. Die Abnahme der Verfestigungsrate in diesem Bereich fallt erheblich geringer aus. Bei
hohen Temperaturen wird scheinbar dennoch eine Sattigungsspannung erreicht (6 =0),
sodass sich ein Zustand einstellt, in welchem trotz zunehmender Verformung keine

Spannungszunahme mehr erfolgt.
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Abbildung 4.2: Kocks-Mecking-Plots von Al4N in Abhingigkeit der Verformungstemperatur Ty fiir zwei

verschiedene Dehnraten &.
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Der Dehngeschwindigkeitseinfluss auf das FlieSverhalten im Temperaturbereich
Ty =30 - 300 °C geht aus Abbildung 4.3 hervor, in welcher die Spannungs-Dehnungs-Kurven
aus Versuchen mit konstanter Dehnrate und aus Versuchen mit Dehnratenwechseln (SR]T)
gegeniibergestellt sind. Daraus ist ersichtlich, dass eine Verringerung der Dehnrate im
gesamten Temperaturbereich einen enormen Einfluss auf die Verformungsverfestigung hat.
Bei Verformung mit &, = 10~ s* wird sowohl bei tiefen als auch bei erhohten Temperaturen ein
niedrigeres Spannungsniveau erreicht. Die Abweichungen der maximalen FliefSsspannungs-
werte betragen Aog =7 — 10 MPa, woraus aufgrund der geringen Festigkeit von Al4N bereits
Unterschiede von 10 —40 % resultieren. Aus den Verlaufen der SRJT ist ersichtlich, dass
Spannungsabfille bzw. -anstiege nicht direkt nach Anderung der Dehnrate erfolgen. Vielmehr
nahert sich die FlieSsspannung in einem transienten Bereich den Werten an, welche auch bei
Durchfiihrung mit konstanter Dehnrate ermittelt werden. Auffallig ist, dass der Abfall auf das
niedrigere Spannungsniveau bei Wechsel auf die langsamere Dehnrate stets ziigiger erfolgt
als die Anndherung an hohere Spannungswerte, die nach einem Wechsel auf die schnellere
Dehnrate zu beobachten ist. Bei erhdhten Temperaturen erstreckt sich der transiente Ubergang
zudem {iber einen derart weiten Dehnungsbereich, dass das hohere Spannungsniveau aus
dem Versuch mit konstanter Dehnrate nicht erreicht wird, bevor ein erneuter Wechsel auf die
langsamere Dehngeschwindigkeit erfolgt.

Die scheinbare und stationdre Dehngeschwindigkeitsempfindlichkeit ist in Abbildung 4.4 in
Abhéangigkeit der Dehnung (a, b) und der Verformungstemperatur (c, d) dargestellt. Die
stationdre SRS weist dabei stets etwas geringere Werte auf. Dies ist bereits aus den Verlaufen
der Fliefkurven zu erwarten, sofern man die Auswertemethodik beriicksichtigt (vgl.
Kapitel 3.4). Da die Spannungsdifferenzen fiir unterschiedliche Dehnraten bei SR]JT etwas
geringer ausfallen, ergeben sich auch kleinere Werte fiir den Index m. Die qualitativen
Verlaufe beider Dehnratenempfindlichkeiten stimmen jedoch gut iiberein. Fiir Temperaturen
Ty <300 °C ist die SRS nahezu unabhingig von der Dehnung. Sie steigt von geringen m =~ 0,02
bei 30 °C auf deutlich hohere Werte von m =~ 0,09 bei 300 °C an. Erst bei noch héheren
Umformtemperaturen zeigt sich eine Abhéngigkeit von ¢. Mit steigendem Dehnungsbetrag
nimmt dann auch die SRS etwas zu. Bei einer Umformtemperatur Ty = 500 °C ergibt sich fiir

die Dehnung ¢ = 0,20 eine Dehnratenempfindlichkeit von etwa m = 0,18.
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4.2 Al-Mg-Legierungen

4.2.1 Mikrostrukturentwicklung

Ausscheidungsverhalten basierend auf DSC-Untersuchungen mit direkter Versuchsfithrung

(in-situ Abkiihlexperimente)

Wie aus dem Phasengleichgewichtsdiagramm des bindren Legierungssystems Al-Mg hervor-
geht, betragt der losbare Massenanteil von Mg-Fremdatomen bei RT etwa 1,9 % (vgl. Kapi-
tel 2.1.3). Eine Ausscheidungsbildung ist daher in den Legierungen AIMg0,4 und AIMg0,8
nicht moglich, sodass keine DSC-Untersuchungen an diesen Werkstoffen durchgefiihrt
worden sind. In der Legierung AlMg5 wird die Gleichgewichtsloslichkeit bei RT hingegen

deutlich {iberschritten, sodass die grundsatzlichen Voraussetzungen fiir eine Ausscheidung

Abkuhlen von AIMg5 nach Losungsglihung:
340 °C, 20 min (Pyris Diamond DSC, DSC 121)
340 °C, 120 min (DSC C600)
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Abbildung 4.5: Ergebnisse der DSC-Untersuchungen mit direkter Versuchsfithrung an AIMg5.
Spezifische Warmekapazititsdifferenz Acp, als Funktion der Temperatur.
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von Teilchen gegeben sind. Direkte DSC-Untersuchungen wurden an dieser Legierung daher
{iber einen sehr grofien Kiihlgeschwindigkeitsbereich vorgenommen. Die Ubersicht der DSC-
Ergebnisse ist in Abbildung 4.5 dargestellt. Das Diagramm zeigt die spezifische Warme-
kapazititsdifferenz Ac, bei Abkiihlung mit unterschiedlichen Raten T als Funktion der
Temperatur. Es wird ersichtlich, dass im gesamten untersuchten Kiihlratenbereich keine
Phasenumwandlungsreaktionen ablaufen. Selbst bei &ufierst langsamer Kiihlung mit
Tx =3-10% K/s konnten keine exothermen Reaktionen nachgewiesen werden, die auf eine

Ausscheidungsbildung hindeuten wiirden.

Mikrostrukturanalytik

a) Charakterisierung von Ausscheidungen

Da in den niedriglegierten Varianten AIMg0,4 und AlMg0,8 keine Ausscheidungsbildung
erfolgen kann und auch in der Legierung AIMg5 selbst bei Abkiihlung mit Tk = 3-10° K/s keine
Ausscheidungsreaktionen nachzuweisen waren, wurde eine Mikrostrukturanalytik im AZ
und nach Abkiihlung mit Tk = 3-10* K/s (d. h. eine GréSenordnung langsamer als die geringste
DSC-Kiihlrate) mittels LM durchgefiihrt. Dadurch kénnen zwei extrem unterschiedliche
Warmebehandlungszustande miteinander verglichen werden. FEine Gegeniiberstellung
metallografischer Schliffe dieser Zustande zeigt Abbildung 4.6.

Im AZ aller drei bindren Legierungen konnen anhand der LM-Aufnahmen keine Ausschei-
dungen nachgewiesen werden. Uber das Vorliegen von Clustern oder Vorstufenphasen, die
sich aufgrund ihrer geringen Grofle einer Darstellung im LM entziehen, konnen keine
Aussagen getroffen werden. Mittels DSC konnten jedoch auch bei Erwdarmung des Ausgangs-
zustandes (T =102K/s-2K/s) keine endothermen Aufldsungsreaktionen beobachtet
werden, was dafiir spricht, dass sich im AZ aller Legierungen die Mg-Atome tatsachlich
vollstandig in Losung befinden. Wie zu erwarten, liegen in den niedriglegierten Werkstoffen
auch nach der langsamen Abkiihlung keine Ausscheidungspartikel vor. Neben der Al-Matrix
konnen in den LM-Aufnahmen lediglich einige Korngrenzen ausgemacht werden. Korn-
grenzen zeigen sich ebenfalls bei der Legierung AIMg5. Auf diesen haben sich nach der
auflerst langsamen Abkiihlung scheinbar vereinzelt globulare Partikel gebildet (Pfeile). Dies
deutet darauf hin, dass es erst bei einer hinreichend langsamen Kiihlung zu einer Ausschei-
dungsbildung kommt. Der Volumenanteil der gebildeten Ausscheidungen ist dabei jedoch
kaum zu beziffern. Die Erkenntnisse stiitzen somit die DSC-Ergebnisse, in denen fiir alle

untersuchten Kiihlraten keine signifikanten Reaktionen aufgetreten sind.
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Abbildung 4.6: LM-Aufnahmen zur Beurteilung der Ausscheidungsbildung in Al-Mg-Legierungen. Die
Aufnahmen zeigen die Mikrostruktur im Ausgangszustand (links) und nach Lésungs-
glithung mit anschlieBender Abkiihlung (Tx = 3-10* K/s) auf RT (rechts).

b) Korngrofienentwicklung

Alle drei Legierungen lagen im AZ als kaltgewalzte Bleche vor. In den niedriglegierten
Varianten weisen die Korner in Walzrichtung eine erhebliche Streckung iiber mehrere mm
auf. Eine aussagekriftige Groflenangabe zum mittleren Korndurchmesser kann daher nicht
gemacht werden. Selbst in der Schlifflage T-N ist eine Ermittlung aufgrund der grofien
Abmessungen nicht moglich. In der Legierung AIMg5 sind die Korngrofien im Allgemeinen
etwas geringer. Auch hier zeigt sich eine Vorzugsorientierung der Korner. Die grofiten

mittleren Korndurchmesser traten im AZ in der Schliffebene L-T auf und liegen bei etwa
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620 um (Tabelle 4.2). In den anderen Schliffebenen weisen die Korner zwar geringere
Abmessungen auf, sind jedoch mit einigen 100 um weiterhin sehr grofs.

Die ermittelten KorngrofSen fiir die anderen Warmebehandlungszustande sind fiir alle Legie-
rungen ebenfalls in Tabelle 4.2 aufgelistet. Wahrend der Losungsglithung ist auch in diesen
Werkstoffen eine vollstindige Rekristallisation erfolgt. In beiden Zustanden (LG-H2O/
LG-KO) waren keine Vorzugsorientierungen mehr erkenntlich. Durch Neubildung des
Gefiiges wahrend der Warmebehandlungen nimmt die mittlere Korngrofie in allen Schliff-
ebenen erheblich ab. Die resultierende Korngrofie scheint dabei vom Mg-Gehalt abzuhangen.
Ein zunehmender Mg-Anteil fiihrt zu etwas kleineren Korngrofien. Wahrend sich in der Legie-
rung AlMg0,4 Korngrofien im Bereich von dg = 120 um (LG-H20) bzw. dg = 200 um (LG-KO)
ausbilden, liegen in AlMg5 Korner vor, welche nur etwa halb so grofle Abmessungen
aufweisen. Fiir alle Legierungen ldsst sich feststellen, dass eine Abkiihlung im Kammerofen

zu etwas grofieren Korndurchmessern im Vergleich zu einer Wasserabschreckung fiihren.

Tabelle 4.2: Ubersicht mittlerer Korndurchmesser in Al-Mg-Legierungen fiir drei unterschiedliche
Wirmebehandlungszustinde und verschiedene Schliffebenen.

mittlerer Korndurchmesser dg in pum

AlMg0,4
Schliffebene AZ LG-H0 LG-KO
T-N (Querschliff) - 120 190
L-N (Langsschliff) - 110 200
L-T (Flachschliff) - 130 200
AlMg0,8
Schliffebene AZ LG-H20 LG-KO
T-N (Querschliff) - 90 130 =
L-N (Langsschliff) - 80 140
L-T (Flachschliff) - 70 140 e
AlMg5
Schliffebene AZ LG-H:0 LG-KO
T-N (Querschliff) 200 50 90
L-N (Langsschliff) 330 60 80
L-T (Flachschliff) 620 60 90

4.2.2 FlieRverhalten

In Abbildung 4.7 ist das temperatur- und dehnratenabhédngige FliefSverhalten der Legierung
AlMg0,4 wiedergegeben. Der gesamte Legierungsgehalt von 0,4 ma.% Mg liegt fiir alle
gepriiften Zustande in Losung vor. Die Flieigrenze of betrégt fiir alle untersuchten Priifpara-
meter etwa 20 MPa und ist somit deutlich hoher als bei Reinaluminium. Eine signifikante
Abhéangigkeit von der Temperatur oder der Dehnrate auf den Widerstand gegen einsetzende

plastische Verformung lasst sich nicht feststellen. Die Verformungsverfestigung wird jedoch
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auch bei diesem Werkstoff stark von der Umformtemperatur beeinflusst und nimmt bei hohen
Temperaturen deutlich ab. Auffallig ist dabei, dass die ermittelten FlieSspannungen bei
geringen Dehnungsbetrdgen ¢ < 0,05 im Bereich Ty =30 —100 °C kaum beeinflusst werden.
Teilweise ergibt sich sogar eine geringe Festigkeitserhohung bei Anstieg der Verformungs-
temperatur. Der Abfall der Flielspannungen bei definierten Dehnungsbetragen erfolgt daher
nicht so kontinuierlich, wie es bei Al4N nachzuweisen war. Bei grofferen Umformgraden
liegen die Spannungs-Dehnungs-Kurven bei erhéhter Temperatur dann jedoch stets unterhalb
jener Kurven, die bei Ty = 30 °C aufgenommen worden sind. Insbesondere bei Verformungs-
temperaturen Ty >200 °C macht sich auch der Einfluss der Dehngeschwindigkeit starker
bemerkbar. Der Spannungsanstieg bei hoher Dehnrate fallt merklich grofler aus als bei
niedriger Umformgeschwindigkeit.

Dies ist auf einen Blick auch anhand Abbildung 4.8 ersichtlich, in welcher Kocks-Mecking-
Plots fiir zwei Dehnraten dargestellt sind. Die Verfestigungsrate weist {iber der Spannungs-
zunahme bei 30 °C und 100 °C vergleichbare Verldufe auf und auch die maximale Spannungs-
zunahme wihrend der Versuche liegt fiir beide Dehnraten in einer dhnlichen Gréflenordnung.
Fiir Temperaturen ab 200 °C ist bei Anwendung einer geringen Dehngeschwindigkeit (Abbil-
dung 4.8 a) hingegen ein deutlich steilerer Abfall der Verfestigungsrate auszumachen. Mit
8, = 1500 MPa ist die Verfestigungsrate zu Beginn der Umformung im Temperaturbereich von
Ty =30 - 200 °C sehr dhnlich. Geringe Unterschiede fiir 8, konnten aus der Auswertung der
Messdaten resultieren (Kapitel 3.4). Insbesondere eine genaue Festlegung der Fliefigrenzen
gestaltet sich schwierig, da aufgrund der geringen Festigkeiten keine ausgeprégten linear-
elastischen Bereiche auftreten. Bereits kleine Abweichungen der FliefSgrenze konnen jedoch
Auswirkungen auf das ermittelte Verfestigungsverhalten haben, da die Steigung der Flief3-
kurven (6 = dog/dg) im Bereich kleiner Dehnungen besonders starke Gradienten aufweist.
Aufgrund des Ubergangsbereichs von elastischer zu elastisch-plastischer Verformung liegen
die tatsdchlichen Verfestigungsraten mit 8 ~ 2000 MPa etwas hoher als 6.

Im Gegensatz zu Al4N folgt die Reduzierung von 6 somit nicht fiir alle Umformbedingungen
direkt einem linearen Zusammenhang zur Spannungszunahme. Insbesondere bei tiefen Tem-
peraturen ergibt sich ein Anfangsbereich, in welchem zunéchst eine sehr grofie Abnahme der
Verfestigungsrate erfolgt. Erst im Anschluss an diesen Bereich zeigt sich ein linearer Abfall
von 6. Bei grofien Spannungen zeigt sich auch fiir AIMg0,4 eine erneute Abweichung zur
linearen Beziehung. Eine Sattigungsspannung wird durch die verringerte Abnahme der
Verfestigungsrate im Allgemeinen nicht erreicht. Lediglich bei einer Temperatur von
Ty =300 °C scheint bei Verformung mit geringer Dehnrate keine Spannungszunahme mehr zu

erfolgen.
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Abbildung 4.8: Kocks-Mecking-Plots von AIMg0,4 in Abhingigkeit der Verformungstemperatur Ty fiir zwei

verschiedene Dehnraten &.
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Einen direkten Vergleich der Spannungs-Dehnungs-Kurven bei unterschiedlicher Dehnrate
zeigen die Diagramme a —d in Abbildung 4.9. Fiir Verformungstemperaturen von 30 °C (a)
und 100 °C (b) sind nahezu keine nennenswerten Unterschiede in den Verlaufen zu erkennen.
Erst bei grofseren Dehnungsbetrdgen ergeben sich minimale Abweichungen, sodass die
maximal erreichten Spannungen fiir beide Dehnraten letztlich um wenige MPa voneinander
abweichen. Dieses Festigkeitsverhalten zeigte sich sowohl bei Versuchsdurchfithrung mit
durchgehend konstanter Dehnrate als auch bei den SRJT. Eine weitere Erhohung der
Temperatur (c, d) wirkt sich merklich auf die Verformungsverfestigung aus, wie bereits aus
den Kocks-Mecking-Plots hervorging. Dadurch ergeben sich fast {iber den gesamten
Dehnungsbereich grofiere Abweichungen zwischen den Flieffkurven bei unterschiedlicher
Dehnrate. Erfolgt ein Wechsel der Dehngeschwindigkeit wahrend des Stauchversuchs, so
gleicht sich die FlieSsspannung nicht unmittelbar an das neue Niveau an. Wie bereits bei AI4N
beobachtet, ergibt sich ein transienter Ubergangsbereich, der sich beim Wechsel auf die héhere
Dehnrate zudem iiber ein grofieres Dehnungsintervall erstreckt. Bei Absenkung der Dehnrate
auf &, =103 s? ergibt sich stets eine identische FlieSsspannung wie bei Durchfiithrung des
gesamten Versuchs mit dieser Dehngeschwindigkeit. Bei erneuter Erhdhung der Umform-
geschwindigkeit auf & =10's! wird das Spannungsniveau des Versuchs mit konstanter
Dehnrate hingegen nicht wieder erreicht.

Die experimentell bestimmte Dehnratenabhangigkeit wird durch die angegebenen Werte in
Abbildung 4.10 quantifiziert. Die Unterschiede zwischen scheinbarer und stationérer SRS sind
gering und beruhen auf der angesprochenen Tatsache, dass die Flielspannungsdifferenzen
bei SRJT etwas kleiner ausfallen. Anhand der Verldufe der Dehngeschwindigkeitsempfind-
lichkeit wird deutlich, dass der Dehnungsbetrag, welcher fiir die Berechnung der SRS heran-
gezogen wird, bei dieser Legierung keinen Einfluss hat (a, b). Die Verformungstemperatur
spielt hingegen eine grofie Rolle (¢, d). Wahrend bei Al4N bereits bei Ty = 30 °C eine positive
SRS nachgewiesen werden konnte, die mit Erh6hung der Temperatur kontinuierlich ansteigt,
ist die Legierung AlMg0,4 bis Ty =100 °C dehnratenunempfindlich. Bei Erhoéhung der
Umformtemperatur auf Ty >200 °C ist dann jedoch eine sehr deutliche Abhangigkeit der
FliefSsspannung von der Dehnrate zu erkennen. Bei Ty = 300 °C ergibt sich bereits eine SRS von
m = 0,10, welche nahezu identisch mit der Dehnratenempfindlichkeit von Reinaluminium in

diesem Temperaturbereich ist.
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Abbildung 4.9: Spannungs-Dehnungs-Kurven von AIMg0,4 aus Versuchen mit konstanter Dehnrate und
Versuchen mit Dehnratenwechseln (SRJT) fiir verschiedene Verformungstemperaturen Ty.
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Abbildung 4.10: Scheinbare und stationdre Dehngeschwindigkeitsempfindlichkeit von AIMg0,4 in
Abhingigkeit der Dehnung ¢ (a, b) und der Verformungstemperatur Ty (c, d).



100 4 Ergebnisse

Die beschriebenen Abhéngigkeiten des FliefSverhaltens finden sich auch in den Ergebnissen
der Legierung AIMg0,8 wieder. Die qualitativen FlieSkurvenverldufe weisen eine sehr dhn-
liche Charakteristik auf (Abbildung 4.11 (a, ¢, e)). Fiir eine festgelegte Dehnrate verringert sich
die FlieSsspannung mit ansteigender Temperatur. Lediglich fiir Spannungswerte bei sehr
geringen Dehnungsbetrdgen, insbesondere fiir die Fliefsgrenze o¢, kann bei etwas erhohten
Temperaturen ein leichter Anstieg festgestellt werden. Fiir groflere Dehnungsbetrage ergibt
sich eine besonders starke Reduzierung der Festigkeit bei Umformtemperaturen von
Ty 2100 °C. Die Verformungsverfestigung verringert sich demnach erheblich. Im Vergleich zu
Al4N und AIMg0,4 liegen die Fliefsspannungswerte auf einem hoheren Niveau. Fiir of konnten
Betrdge von 25 — 34 MPa ermittelt werden. Die FlieSsspannung gy ;o bei einer Dehnung von
¢ = 0,20 steigt sogar auf etwa 120 MPa bei Ty = 30 °C und auf immerhin 65 MPa bei Ty = 300 °C.
Bei geringerer Dehnrate von & =103 s! werden zwar nur noch gy ,9 39 MPa erreicht, die
Festigkeit von AIMg0,4 in diesem Zustand wird dennoch um etwa Aoy = 10 MPa tibertroffen.
Die qualitativ dhnliche Verformungsverfestigung von AIMg0,4 und AIMg0,8 lasst sich auch
anhand eines Vergleiches der Kocks-Mecking-Plots (Abbildung 4.8 bzw. Abbildung 4.12)
erkennen. Zwar zeigt die Legierung AIMg0,8 fiir alle Umformtemperaturen eine hdhere
anfangliche Verfestigungsrate 6 und iiber den gesamten Versuch eine grofiere Spannungs-
zunahme. Die charakteristischen Kurvenverldufe und Temperaturabhédngigkeiten weisen
jedoch fiir beide Werkstoffe sehr groe Ahnlichkeiten auf.

Insbesondere das vergleichbare temperatur- und dehnratenabhingige Fliefiverhalten wird
durch Abbildung 4.13 nochmals unterstrichen. Die Ergebnisse der SR]T sind dort den Ergeb-
nissen gegeniibergestellt, welche sich aus Versuchen mit durchgehend konstanten Dehnge-
schwindigkeiten ergeben. Fiir Umformtemperaturen Ty <100 °C (a, b) zeigt AIMg0,8 keine
Dehnratenabhéngigkeit. Selbst bei dem untersuchten Dehnratenverhaltnis von 1:100 weist die
Legierung in diesem Temperaturbereich nahezu identische Spannungs-Dehnungs-Verldufe
auf. Wie bereits bei AIMg0,4 festgestellt wurde, sind eindeutige Unterschiede im Flief3ver-
halten erst bei Temperaturen ab Ty =200 °C festzustellen.

Sowohl fiir die scheinbare als auch fiir die stationdre Dehngeschwindigkeitsempfindlichkeit
ergeben sich bei Ty < 100 °C daher Werte von m = 0 (Abbildung 4.14). Bei geringen Dehnungen
sind sogar Anzeichen einer negativen SRS erkennbar. Aufgrund der sehr geringen Flief3-
spannungsunterschiede, die zudem im Bereich der Messunsicherheit liegen, kann dazu jedoch
keine eindeutige Aussage getroffen werden. Eindeutig ist hingegen der Anstieg der SRS bei
weiterer Temperaturerhohung (c, d). Die SRS liegt dabei in einer dhnlichen Gréfienordnung
wie die Dehnratenempfindlichkeit der Legierung AIMg0,4. Eine Abhangigkeit der SRS von

der Dehnung zeigte sich nicht.
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Abbildung 4.11: Spannungs-Dehnungs-Kurven (a, ¢, e) sowie Spannungswerte o)y, (b, d, f) von AIMg0,8 in
Abhingigkeit der Verformungstemperatur Ty fiir drei verschiedene Dehnraten &.
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Abbildung 4.12: Kocks-Mecking-Plots von AIMg0,8 in Abhingigkeit der Verformungstemperatur Ty fiir zwei
verschiedene Dehnraten &.
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Abbildung 4.13: Spannungs-Dehnungs-Kurven von AIMg0,8 aus Versuchen mit konstanter Dehnrate und
Versuchen mit Dehnratenwechseln (SRJT) fiir verschiedene Verformungstemperaturen Ty.
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Abbildung 4.14: Scheinbare und stationiare Dehngeschwindigkeitsempfindlichkeit von AIMg0,8 in
Abhingigkeit der Dehnung ¢ (a, b) und der Verformungstemperatur Ty (c, d).
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Der enorme Einfluss geloster Mg-Atome auf das Festigkeits- und FliefSverhalten geht unver-
kennbar aus den Spannungs-Dehnungs-Kurven der Legierung AIMg5 hervor, die in Abbil-
dung 4.16 zusammenfassend dargestellt sind. Wie in Kapitel 4.2.1 gezeigt wurde, ist die
angewendete Kiihlgeschwindigkeit von Tx =1 K/s groBer als die kritische Abkiihlgeschwin-
digkeit Ty, dieser Legierung. Da die Losungsgliihung zudem im Einphasengebiet des a-MK
durchgefiihrt worden ist (T g =340 °C), sollte der gesamte Massenanteil an Mg in Losung
vorliegen. Die Fliefsgrenze der Legierung liegt mit Werten von o¢ ~ 100 MPa wesentlich héher
als bei den niedriglegierten Werkstoffen. Bei hohen Umformtemperaturen ist ein leichter
Abfall der Fliefigrenze festzustellen.

Wiéhrend der plastischen Verformung kommt es bei allen Priifbedingungen zu einem weiteren
Anstieg der FlieSspannung. Die Verformungsverfestigung ist erneut abhangig von der Tem-
peratur (Abbildung 4.16 (b, d, f)). Wahrend fiir alle Dehnraten bei Umformtemperaturen von
30 °C bzw. 100 °C maximale Spannungen von etwa 300 MPa erreicht werden, kommt es bei
Temperaturen Ty =200 °C zu deutlich geringeren Fliefisspannungszunahmen. Insbesondere
bei diesen hohen Temperaturen spielt auch die Dehnrate eine entscheidende Rolle. Die
Verfestigung féllt bei hohen Temperaturen deutlich kleiner aus, sofern mit geringer Dehnrate
umgeformt wird.

Fiir fast alle Priifbedingungen ist auch bei dieser Legierung ein kontinuierlicher Ubergang
vom elastischen in den elastisch-plastischen Bereich der Spannungs-Dehnungs-Kurve
erkennbar. Lediglich bei einer Dehnrate von é =10 s bildet sich bei tiefen Temperaturen
(Ty £100 °C) ein Streckgrenzeneffekt aus. Verdeutlicht ist dieser Effekt fiir die Spannungs-
Dehnungs-Kurve bei 30 °C in Abbildung 4.15 a dargestellt. Bei dieser Umformtemperatur
(Ty =30 °C) setzen ab einer kritischen Dehnung von etwa ¢ =0,02 zusatzlich dynamische
Reckalterungserscheinungen ein. Ab Verformungstemperaturen von 200 °C treten keine
FlieSfiguren mehr auf (Abbildung 4.15 b).

a) 20047 =30°C b) 20047, = 200°c
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Abbildung 4.15: Einfluss der Umformtemperatur auf FlieBfiguren (Streckgrenzeneffekt und PLC-Effekt) in
der Legierung A1Mg5.
a) Ty=30°C

b) Ty=200°C



4 Ergebnisse

b) .
30°C Jo.
100 °C 300 lov e
250 4o,
o 1%,
200°c | s 200 1605
£ 150 S
s 490,025
© 100 o ’”‘*“‘\~*\\\\;
50 — -
o———7————7— O+—TF——T—T7T—T T
0,00 005 0,10 0,15 0,20 0,25 0 100 200 300 400 500
¢ T, in°C
c) ] 30°C d) ]
300 - 20.¢ 3mf?w
250 4 250 4>
b o © L )
& 200 - 200°¢ < 200 |
. 1%,05
c 150 - £ 150 - V—»\\
5 . s -0_0,02?_’—’\
100 - © 100 4o, =—e—= 7
50 | 50 - )
1 ]
0 1 ' 1 ' 1 ' 1 ' 1 ' 1 O 1 ' 1 ' 1 ' 1 ' 1 ' 1
0,00 005 0,10 0,5 0,20 0,25 0 100 200 300 400 500
Q T,in°C
e) Q. R f) -
30047 =1K/s 1(3)8 ng 300 o, 50
2506710787 250 {05
] 200°C 1%10
© )
& 200 - % 200 -
. 4%,05
< 150 - £ 150 -, ]
© - = 1oy T~
100 - 10040 =—=—w_
50 | 50 -
O ——T———7T—T7T 17— O+—TF—"—"T"—T T T 7
0,00 005 0,10 0,15 0,20 0,25 0 100 200 300 400 500

@

TV in °C

Abbildung 4.16: Spannungs-Dehnungs-Kurven (a, ¢, e) sowie Spannungswerte o}y, (b, d, f) von AIMg5 in

Abhingigkeit der Verformungstemperatur Ty fiir drei verschiedene Dehnraten &.
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Abbildung 4.17: Kocks-Mecking-Plots von AIMg5 in Abhingigkeit der Verformungstemperatur Ty fiir zwei

verschiedene Dehnraten &.
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Die geringere Verfestigungswirkung kommt auch in den Kocks-Mecking-Plots (Abbil-
dung 4.17) zum Ausdruck. Bei einer Dehnrate von ¢ = 10 s (a) fallen die Kurven bei erh6hten
Temperaturen deutlich steiler ab, als bei einer grofieren Dehnrate von & = 10! s (b). Auch die
maximale Spannungszunahme féllt dadurch erheblich geringer aus. Im Vergleich zu den
niedriglegierten Al-Mg-Legierungen liegen die Verfestigungsraten jedoch durchgangig auf
einem hoheren Niveau. Bei tiefen Temperaturen betragt die anfangliche Verfestigungsrate
8o = 2500 MPa. Ein Temperaturanstieg hat scheinbar Auswirkungen auf den Fliefsbeginn und
fiihrt zu tatsachlichen Verfestigungsraten, die deutlich iiber diesem Wert liegen. An den
anfanglich nichtlinearen Bereich mit schnellem Abfall der Verfestigungsrate schliefst sich stets
ein linearer Bereich an, in welchem § mit konstantem Wert abnimmt. Im Gegensatz zu
AlMg0,4 und AIMg0,8 tritt eine erneute Abweichung dieser Linearitét bei grofien Spannungen
nur bei hohen Verformungstemperaturen auf. Dort wird scheinbar auch eine Sittigungs-
spannung erreicht, sodass die Verfestigungsrate auf 6 =0 abfallt. Eine weitere Verformung
geht dann mit keiner zusatzlichen Spannungszunahme einher.

Versuche mit unterschiedlicher Dehnrate offenbaren bei einer Verformungstemperatur von
Ty =30 °C eine gering ausgepragte negative Dehngeschwindigkeitsempfindlichkeit. Dies geht
sowohl aus Versuchen mit konstanter Dehnrate als auch aus SRJT hervor, wie Abbil-
dung 4.18 a zeigt. Insbesondere bei hohen Dehnungsbetriagen ist bei Umformung mit
langsamer Dehnrate eine grofiere Fliefisspannung erforderlich als bei Verformung mit hoher
Rate. Fin Temperaturanstieg auf 100 °C (b) fiihrt zu einem vollstindig unempfindlichen
FlieSverhalten. Es lassen sich bei Umformung mit verschiedener Dehnrate somit keine
Unterschiede in den Spannungs-Dehnungs-Kurven feststellen. Sowohl die FlieSgrenze als
auch das Verfestigungsverhalten bleiben von einer Anderung der Dehngeschwindigkeit
unbeeinflusst. Bei Umformtemperaturen von Ty =200 °C (c, d) zeigt sich dann das erwartete
Verhalten. Eine Verringerung der Dehnrate fiihrt zu einer Abnahme der Verfestigung, woraus
letztlich FliefSsspannungsdifferenzen entstehen. Die Spannungsdifferenzen fallen bei beiden
Versuchsvarianten dhnlich aus. Bei SRJT zeigt sich jedoch erneut ein transienter Ubergangs-
bereich, der sich direkt an den Moment des Dehnratenwechsels anschliefst.

Die absoluten Flieflspannungsdifferenzen weisen deutlich grofiere Werte auf, als bei den
niedriglegierten Al-Mg-Legierungen. Bei grofien Dehnungen ergeben sich fiir eine Tempe-
ratur von Ty =200°C mit den angewendeten Dehnraten Spannungsunterschiede von
Aoy 2o =45 MPa. Die durch Dehnratenvariation hervorgerufene Fliefisspannungsabweichung
ist somit etwa zweimal grofer als bei AIMg0,4 und AIMg0,8. Fiir eine Umformtemperatur von
Ty =300 °C erhoht sich der Spannungsunterschied sogar auf Aogg,o~70 MPa. Trotz der
deutlich grofieren Spannungsdifferenzen ergeben sich sehr dhnliche Dehnratenempfindlich-
keiten m wie bei den anderen Al-Mg-Legierungen (Abbildung 4.19). Dies ist damit zu
erkldren, dass das Festigkeitsniveau des Werkstoffes bei der Bestimmung der logarithmischen
SRS berticksichtigt wird. Die SRS ist nahezu unabhangig vom Dehnungsbetrag. Lediglich bei

hohen Umformtemperaturen ist eine schwache Zunahme der SRS mit der Dehnung zu
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erkennen. Wie bereits erwahnt, ist das FliefSverhalten bei tiefen Temperaturen fast vollstandig
Dehnratenunabhéangig. Erst bei einer Temperatur Ty =200 °C ergibt sich ein signifikanter
Anstieg der SRS auf etwa m = 0,04. Bei Ty = 300 °C liegt die SRS etwas oberhalb von 0,10 und
somit geringfiigig hoher als bei niedriglegierten Varianten mit Massenanteilen von 0,4 % Mg
bzw. 0,8 % Mg in Losung.

Obwohl weder mittels DSC noch durch Mikrostrukturuntersuchungen signifikante Ausschei-
dungsreaktionen nachgewiesen werden konnten, wurde der Einfluss der Abkiihlgeschwin-
digkeit auf das Festigkeits- und FliefSverhalten untersucht. Proben wurden dazu mit um eine
GroBenordnung langsamerer Rate (Tk = 0,1 K/s) auf die Verformungstemperaturen gekiihlt.
Wie Abbildung 4.20 zeigt, sind die Spannungs-Dehnungs-Kurven (¢ =10 s?') im gesamten
untersuchten Temperaturbereich unempfindlich gegeniiber der Abkiihlgeschwindigkeit. Fiir
beide Kiihlraten wurden nahezu identische FlieSkurven aufgenommen. Bei tiefen Tempe-
raturen (a, b) treten erneut Fliefifiguren (Streckgrenzeneffekt und PLC-Effekt) auf. Dieses
Ergebnis unterstiitzt die in Kapitel 4.2.1 getroffene Aussage, dass identische mikrostrukturelle
Zustinde vorliegen und fiir beide Kiihlraten T > Ty gilt.

In Abbildung 4.6 wurde gezeigt, dass erst bei einer duflerst langsamen Abkiihlung mit
Tk =3-10*K/s in der Legierung AIMg5 Ausscheidungen gebildet werden. Die einsetzende
Entmischung des a-MK hat ebenfalls Auswirkungen auf die mechanischen Eigenschaften.
Wird dieser Zustand bei tiefen Temperaturen (Ty =30 °C) mittels Stauchversuch gepriift,
ergibt sich eine um mehr als 10 MPa niedrigere Fliefigrenze o¢ als bei tiberkritischer Kiihlung
(Abbildung 4.20 a). Auch die Verformungsverfestigung fallt geringer aus, sodass bei weiterer
Umformung geringere FlieSspannungen erforderlich sind. Reckalterungserscheinungen sind

jedoch noch immer nachweisbar.
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Abbildung 4.18: Spannungs-Dehnungs-Kurven von AIMg5 aus Versuchen mit konstanter Dehnrate und
Versuchen mit Dehnratenwechseln (SRJT) fiir verschiedene Verformungstemperaturen Ty.
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Abbildung 4.19: Scheinbare und stationire Dehngeschwindigkeitsempfindlichkeit von AIMg5 in
Abhingigkeit der Dehnung ¢ (a, b) und der Verformungstemperatur Ty (c, d).
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Abbildung 4.20: Spannungs-Dehnungs-Kurven von AIMg5 in Abhingigkeit der Abkiihlgeschwindigkeit T
fiir verschiedene Verformungstemperaturen Ty.
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4.3 Al-Si-Legierungen

4.3.1 Mikrostrukturentwicklung

Ausscheidungsverhalten basierend auf DSC-Untersuchungen

a) Direkte Versuchsfiihrung (in-situ Abkiihlexperimente)

Die Versuchsergebnisse der direkten in-situ Abkiihlexperimente an Legierung AlSi0,25 sind
in Abbildung 4.21 zusammengestellt (s. a. [201,202]). Die DSC-Abkiihlkurven zeigen deutlich,
dass Ausscheidungsreaktionen in dieser Legierung nur bei &dufierst geringen Abkiihl-
geschwindigkeiten (T < 102 K/s) auftreten. Im gesamten untersuchten Kiihlratenbereich kann
dabei nur ein Hauptreaktionsbereich (Peak a) festgestellt werden. Wird die Legierung nach
dem Losungsglithen mit einer Geschwindigkeit von Ty = 10 K/s abgekiihlt, setzen Ausschei-
dungsreaktionen bei einer Temperatur von etwa 350 °C ein. Nach Durchlaufen des Reaktions-
maximums bei einer Temperatur von 320 °C ist das Ende des Reaktionsbereichs bei etwa
260 °C zu identifizieren. Die Ausscheidungsreaktionen werden mit steigender Abkiihl-
geschwindigkeit zunehmend unterdriickt, wobei sich die Peakmaxima zu tieferen Tempera-
turen verschieben.

Abbildung 4.21 b zeigt die Enthalpieentwicklung in Abhdngigkeit der Temperatur fiir ver-
schiedene Kiihlraten. Es wird nochmals deutlich, dass ein Grofiteil der Ausscheidungsbildung
im Temperaturbereich T = 250°C — 350 °C erfolgt. Auch die Abnahme der Reaktionsintensitat
mit steigender Kiihlrate geht aus diesem Diagramm hervor. Die Reaktionsenthalpie nach
Abkiihlung auf RT liegt bei einer Kiihlgeschwindigkeit von 5-102 K/s erstmals unterhalb der
festgelegten Auflosungsgrenze von 0,1 J/g. Somit liegt die kritische Abschreckgeschwindig-
keit Ty dieser Legierung ebenfalls in diesem Bereich. Bei Unterschreitung dieser Kiihlrate
nimmt die gemessene spezifische Ausscheidungswarme und somit die durch Ausschei-
dungen hervorgerufene Enthalpiednderung kontinuierlich zu, wie Abbildung 4.21 c zeigt. Bei
der langsamsten, direkt gemessenen Kiihlrate von Tx = 102 K/s wurde eine mittlere Enthalpie-

anderung von |Ahg| = 2,1 J/g ermittelt.
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a) Abkuhlen von AlSi0,25 nach Losungsgliihung:
540 °C, 20 min (Pyris Diamond DSC, DSC 121)
- 540 °C, 120 min (DSC C600)
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Abbildung 4.21: Ergebnisse der DSC-Untersuchungen mit direkter Versuchsfithrung an AlSi0,25.
a) Spezifische Warmekapazititsdifferenz Ac, als Funktion der Temperatur
b) Spezifische Enthalpieinderung |Ah| als Funktion der Temperatur
c) Spezifische Enthalpieinderung |Ahg| nach Abkiihlung auf RT als Funktion der
Abkiihlgeschwindigkeit
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a) Abkuhlen von AlSiO,7 nach Lésungsglihung:
540 °C, 20 min (Pyris Diamond DSC, DSC 121)
- 540 °C, 120 min (DSC C600)
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Abbildung 4.22: Ergebnisse der DSC-Untersuchungen mit direkter Versuchsfithrung an AlSi0,7.
a) Spezifische Warmekapazititsdifferenz Ac,, als Funktion der Temperatur
b) Spezifische Enthalpieinderung |Ah| als Funktion der Temperatur
¢) Spezifische Enthalpieinderung |Ahg| nach Abkiihlung auf RT als Funktion der
Abkiihlgeschwindigkeit
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Eine Ubersicht zu den DSC-Abkiihlergebnissen fiir die Legierung AlSi0,7 ist in Abbildung 4.22
dargestellt (s. a. [201,202]). Durch einen Vergleich der Messkurven iiber den sehr grofien
untersuchten Kiithlgeschwindigkeitsbereich wird deutlich, dass mindestens zwei unterschied-
liche Hauptreaktionsbereiche (Peaks a1 und az2) nachgewiesen werden konnen. Bei Kiihlraten
Tk < 102 K/s dominieren Reaktionen, die bei sehr hohen Temperaturen ablaufen und deshalb
nachfolgend als Hochtemperatur(HT)-Reaktionen (ai1) bezeichnet werden. Fiir eine Kiihl-
geschwindigkeit von Ty = 102 K/s liegt die Starttemperatur dieser Reaktionen bei etwa 475 °C.
Mit zunehmender Kiihlrate ist ein kontinuierlicher Abfall der Starttemperatur um wenige 10 K
festzustellen. Fiir die Kiihlrate Tx = 0,1 K/s, bei welcher der Hochtemperaturbereich gerade
noch nachweisbar ist, liegt die Starttemperatur bei etwa 450 °C. Neben der Starttemperatur
driftet auch das Peakmaximum dieses Reaktionsbereichs zu tieferen Temperaturen. Bei der
langsamsten in-situ untersuchten Kiihlgeschwindigkeit von Tk = 10 K/s kann das Maximum
des Reaktionsbereichs bei ungefahr 445 °C nachgewiesen werden. Bei schnelleren Kiihlraten
kommt es zu einer Uberlagerung der HT-Reaktionen mit dem zweiten Hauptreaktions-
bereich (az), sodass die Maxima nicht mehr eindeutig identifizierbar sind. Es lasst sich jedoch
abschatzen, dass die Maxima um etwa 30 K zu niedrigeren Temperaturen verschoben werden.
Aus Abbildung 4.22 a geht weiterhin hervor, dass die HT-Reaktionen mit zunehmender
Kiihlgeschwindigkeit an Intensitat verlieren und der Reaktionsbereich a:, nachfolgend als
Niedertemperatur(NT)-Bereich bezeichnet, an Bedeutung gewinnt. Die Starttemperaturen
dieser NT-Reaktionen konnen nicht eindeutig bestimmt werden, da sich die Temperatur-
bereiche beider Hauptreaktionen teilweise {iberlagern. Die Starttemperaturen liegen jedoch
fiir alle Kiihlbedingen zwischen 410 °C und 450 °C.

Auffallig ist, dass die Intensitdt der NT-Reaktionen mit steigender Kiihlrate zunachst ansteigt.
Fiir eine Kiihlrate von Ty =5:103 K/s weisen beide Hauptreaktionsbereiche dhnliche Inten-
sititen auf. Bei einer Rate von Ty = 102 K/s sind die HT-Reaktionen (a1) hingegen bereits stark
unterdriickt und laufen nur noch sehr schwach ab. Der NT-Bereich (az) weist bei derartigen
Kiihlgeschwindigkeiten hingegen die grofite Intensitat auf. Die Temperatur der Peakmaxima
von NT-Reaktionen scheint bis zu dieser Kiihlrate zundchst anzuwachsen. Sobald die HT-
Reaktionen jedoch nahezu vollstindig unterdriickt sind und die NT-Reaktionen ihre maxi-
male Intensitit erreichen, fiihrt eine weitere Erhthung von Ty zu einer Drift der Peakmaxima
zu tieferen Temperaturen. Bei einer zehnfach schnelleren Abkiihlung mit T = 0,1 K/s liegt das
Peakmaximum bei etwa 380 °C und somit etwa 10 K niedriger als das Maximum bei hochster
Reaktionsintensitdt. Nach Unterdriickung der HT-Reaktionen fiihrt eine Erhohung der
Abkiihlgeschwindigkeit ebenfalls zu einer kontinuierlichen Unterdriickung der NT-
Reaktionen.

Steigende Kiihlgeschwindigkeiten fiihren generell zu einer Abnahme der Gesamtreaktions-
intensitat, wie der temperaturabhingige Enthalpieverlauf in Abbildung 4.22 b zeigt. Grofie
Enthalpiednderungen werden insbesondere im Temperaturbereich T = 250°C - 450 °C hervor-

gerufen. Somit wird deutlich, dass relevante Festphasenumwandlungen in diesem Bereich
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auftreten. Aus dem Diagramm geht erneut hervor, dass die Starttemperatur der Reaktionen
mit anwachsender Kiihlrate abnimmt. Hohe Kiihlgeschwindigkeiten fiihren somit zu einer
grofieren Unterkiihlung der Legierung.

Wird eine lineare Abkiihlung bis RT vorgenommen, zeigt sich der grofle Finfluss der Kiihl-
geschwindigkeit auf das Ausscheidungsverhalten anhand der resultierenden Enthalpie-
werte (Abbildung 4.22 ¢). Eine Kiihlgeschwindigkeit von T = 0,1 K/s hat eine Enthalpieénde-
rung des Systems um etwa |Ahg| = 1,5 J/g zur Folge. Fiir eine Rate von Ty = 102 K/s betrigt die
Enthalpiednderung mit ungefahr |Ahg|=7,3]/g in etwa das Fiinffache dieses Wertes. Bei
Abkiihlungen mit Tk = 102 K/s lasst sich eine weitere deutliche Erhohung feststellen. Die
Enthalpiedanderung betrdgt unter diesen Abkiihlbedingungen etwa |Ahg|=10,2 J/g. Auch die
kritische Abschreckgeschwindigkeit Tyj; kann anhand der Enthalpiewerte aus der Abbildung
abgeschitzt werden. Die Ausscheidungsintensitat nimmt bei steigender Kiihlrate kontinu-
ierlich ab. Bei einer Rate von Tk = 1 K/s liegt die Intensitit der Reaktionen erstmals unterhalb
der festgelegten Nachweisgrenze des angewendeten Messverfahrens. Die kritische Rate Tiit

der Legierung AlSi0,7 liegt somit im Bereich TK =0,5-1K/s.

b) Indirekte Versuchsfithrung (Wiedererwarmexperimente)

Bei der indirekten Versuchsfiihrung wurde angestrebt, den untersuchbaren Kiihlratenbereich
zu deutlich niedrigeren Werten zu erweitern. In einem ersten Schritt musste daher kontrolliert
werden, ob den in Kapitel 3.2 beschriebenen Anforderungen an das Priifverfahren Geniige
geleistet werden kann. In Vorversuchen wurde gepriift, ob sich mit gerdtespezifischen Er-
wirmraten Tyyg und Maximaltemperaturen Tyg ein Gleichgewichtszustand (hq = 0) auch nach
vorangegangener langsamer Abkiihlung einstellen lasst (vgl. Abbildung 3.1 b). Nur unter der
Bedingung, dass bis zum Erreichen von Ty erneuet ein vollstindiger MK eingestellt wurde,
lassen sich aus der Enthalpiednderung bei Wiedererwarmung Riickschliisse auf die Enthalpie-
anderung bei vorheriger Abkiihlung gewinnen.

In den Vorversuchen wurden Proben aus AlSi0,7, welche mit einer sehr langsamen Rate
Ty =10* K/s vom Losungsglithen abgekiihlt worden sind, mit verschiedenen Raten Ty
wiedererwarmt. Die Untersuchungen erfolgten an dieser Legierung, da die im Vergleich zu
AlSi0,25 deutlich grofseren, direkt gemessenen Enthalpiewerte |Ahg| auf einen hoheren Aus-
scheidungsvolumengehalt schlieflen lassen. Die Erfiillung der gestellten Forderungen (Auf-
16sung aller Ausscheidungen beim Erwarmen) ist in AlSi0,7 somit grundsétzlich schwieriger
sicherzustellen. Die untersuchten Wiedererwéarmraten betrugen Ty =0,1 K/s (PerkinElmer
Pyris Diamond DSC), Twg =102 K/s (Setaram DSC 121) sowie Twg=3-103K/s (Setaram
DSC C600).

Die gemessene spezifische Warmekapazitatsdifferenz im relevanten Temperaturbereich bis
zur maximalen Temperatur von Tywg =570 °C zeigt Abbildung 4.23. Fiir alle untersuchten
Wiedererwarmgeschwindigkeiten laufen oberhalb von 300 °C ausschliefslich endotherme

Auflosungsreaktionen ab.
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Abbildung 4.23: Spezifische Warmekapazititsdifferenz Acj, als Funktion der Temperatur beim Wiederer-
wirmen von Proben aus AlSi0,7 mit unterschiedlichen Raten Tyg. Alle Proben sind zuvor
mit Tg = 104 K/s vom Lésungsgliihen auf RT abgekiihlt worden und weisen somit einen

identischen AZ auf.

Mit einer vergleichsweise raschen Erwadrmung von Tyg=0,1K/s wurde das Reaktions-
maximum beim Erreichen von 570 °C noch nicht durchlaufen. Es laufen noch ausgiebige
Phasenumwandlungen im Werkstoff ab. Die Forderung, beim Erwarmen alle zuvor
gebildeten Ausscheidungsteilchen vollstandig aufzulsen, kann mit dieser Erwarmrate daher
nicht erfiillt werden.

Die spezifische Warmekapazitatsdifferenz fallt bei einer langsameren Erwarmung mit
Twe = 102 K/s bis zu einer Temperatur von 570 °C hingegen wieder auf einen Wert von
Acp, =0 ]Jg'K! ab. Bis zum Erreichen der maximalen Wiedererwarmtemperatur gelingt es fiir
den untersuchten AZ (T = 10 K/s) somit, der Forderung nachzukommen, alle Fremdatome
erneut in Losung zu bringen. Der reaktionsfreie Temperaturbereich nach Abschluss der
endothermen Reaktionen betragt jedoch nur wenige Kelvin. Bereits bei deutlich tieferen
Temperaturen sind alle Reaktionen abgeschlossen, wenn die Proben mit einer noch langsam-
eren Geschwindigkeit von Ty = 3:10 K/s erwdrmt werden. Ab etwa T = 535 °C ist dann keine
Warmekapazitatsdifferenz mehr festzustellen, sodass sich ein sehr ausgeprégter reaktions-
freier Bereich tiber AT = 35 K einstellt. Aus den Vorversuchen kann geschlussfolgert werden,
dass die Messmethodik der indirekten Versuchsfiihrung fiir die untersuchten Legierungen
angewendet werden kann. Die in Kapitel 3.2 gestellte Forderung nach einem geschlossenen
thermodynamischen Zyklus (Ah=0) ldsst sich fiir den untersuchten AZ (Tx =10*K/s)
grundsatzlich realisieren.

Abbildung 4.24 zeigt Ergebnisse der indirekten DSC-Messungen fiir die Legierung AlSi0,25.
Anhand der Acy-Verldufe ist ersichtlich, dass es mit einer Erwdrmrate von Twe = 103 K/s
gelungen ist, die Messanforderungen fiir alle untersuchten AZ zu erfiillen. Alle endothermen
Reaktionen sind vor Erreichen der maximalen Temperatur vollstindig abgeschlossen. Es wird
dariiber hinaus deutlich, dass die ablaufende Ausscheidungs- und Auflésungssequenz vom

AZ, d. h. von der vorangegangenen Abkiihlung, abhangt.
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Fiir Proben, die zuvor mit Tk = 102 K/s abgekiihlt wurden, setzen bei etwa 280 °C exotherme
Ausscheidungsreaktionen (Peak a) ein. Im direkten Anschluss an diesen Reaktions-
bereich (T = 375 °C) kommt es zur Auflosung von Ausscheidungen, welche endotherme Reak-
tionen (Peak B) im Werkstoff hervorrufen. Bei T = 450 °C sind alle Reaktionen abgeschlossen,
sodass erneut ein vollstaindiger MK-Zustand vorliegt. Bei Proben, die mit langsameren Raten
abgekiihlt worden sind, verringert sich bei Wiedererwarmung die Intensitat des exothermen
Reaktionsbereichs (a) kontinuierlich. Fiir Ausgangszustinde Tk <3:104K/s konnen keine
exothermen Reaktionen mehr nachgewiesen werden. Die Intensitit der endothermen
Reaktionen (B) erhoht sich hingegen bei Verringerung der Kiihlrate Ty. Fiir den AZ
Tk =3-10° K/s ist sogar eine deutliche Separation des endothermen Bereichs in zwei Einzel-
rektionen Bi und B2 zu erkennen. Die erforderliche Endtemperatur der endothermen Reak-
tionen steigt mit kleinerer Kiihlrate (stabilerem AZ) etwas an. Fiir den Zustand Ty = 3-10° K/s
sind alle Reaktionen erst bei etwa 510 °C abgeschlossen und somit bei etwa 60 K hoherer
Temperatur als fiir den AZ Ty =102 K/s. Die Starttemperatur des endothermen Reaktions-
bereichs verringert sich hingegen. Fiir Proben, die mit Tx =3-105 K/s gekiihlt worden sind,
setzen Auflosungsreaktionen bereits bei etwa 325 °C ein.

Die Enthalpieentwicklung beim Wiedererwédrmen ist in Abhangigkeit des AZ in Abbil-
dung 4.24 b dargestellt. Fiir alle Zustinde kommt es bei Wiedererwdrmung zu einer Enthal-
pieerhohung Ahyg > 0, da iiberwiegend endotherme Reaktionen ablaufen. Bis zum Erreichen
der Maximaltemperatur Tyg = 570 °C ist bei der angewendeten Erwarmrate fiir alle Zustande
ein Gleichgewichtszustand hergestellt, fiir welchen ein Enthalpiezustand hy =0 definiert
wurde (vgl. Kapitel 3.2). Die beim Wiedererwarmen aufgetretene Enthalpieanderung Ahyyg ist
fir die verschiedenen AZ jedoch sehr unterschiedlich, wie die temperaturabhangigen
Enthalpiekurven verdeutlichen. Aus dem Wert Ahyg, welcher sich aus der Enthalpiedifferenz
von AZ und Gleichgewichtszustand h, ergibt, kann sofort auf den Wert Ahg (= -Ahwg) ge-
schlossen werden. Die Enthalpiekurven geben somit Aufschluss tiber die negative Enthalpie-
anderung, welche bei vorheriger Abkiihlung aufgetreten ist und den AZ genau definiert.

In Abbildung 4.24 c sind die Betrdge der Enthalpiewerte |Ahg| nach Abkiihlung auf RT iiber
der Kiihlgeschwindigkeit Ty aufgetragen. Aus dem Diagramm geht nochmals hervor, dass der
untersuchbare Kiihlgeschwindigkeitsbereich mit der indirekten Versuchsfithrung hin zu
deutlich niedrigeren Werten erweitert werden konnte. Fiir eine Kiihlrate von Tk =103 K/s
wurde fiir die Enthalpieanderung ein Mittelwert von etwa |Ahg| = 2,3 J/g bestimmt. Es zeigt
sich eine sehr gute Ubereinstimmung zu den direkten DSC-Ergebnissen, bei denen die iden-
tische Kiihlrate in-situ gemessen worden ist. Die absolute Abweichung der mit beiden Ver-
suchsfiihrungen ermittelten Werte betragt lediglich 0,2 J/g und liegt im festgelegten Bereich
der geréte- und auswertebedingten Messunsicherheit von £5 %. Eine ausgeprégtere Ausschei-
dungsbildung bei noch langsamerer Abkiihlung geht aus dem weiteren Anstieg der Enthalpie-
anderung |Ahg| hervor. Fiir die geringste untersuchte Abkiihlgeschwindigkeit Tk =3-10° K/s

konnte mit der indirekten Messung ein Mittelwert von |Ahg| = 4,4 J/g bestimmt werden.
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a)
Wiedererwarmen von AlSi0,25 in unterschiedlichem Ausgangszustand (AZ) mit 'I"WE =3.10° K/s
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Abbildung 4.24: Ergebnisse der DSC-Untersuchungen mit indirekter Versuchsfiihrung an AlSi0,25.
a) Spezifische Warmekapazititsdifferenz Ac, als Funktion der Temperatur
b) Spezifische Enthalpieinderung Ah als Funktion der Temperatur
c) Spezifische Enthalpieinderung |Ahg| nach Abkiihlung auf RT als Funktion der
Abkiihlgeschwindigkeit
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a)
Wiedererwarmen von A[Si0,7 in unterschiedlichem Ausgangszustand (AZ) mit TWE =3.10° K/s
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Abbildung 4.25: Ergebnisse der DSC-Untersuchungen mit indirekter Versuchsfiihrung an AISi0,7.
a) Spezifische Warmekapazititsdifferenz Ac,, als Funktion der Temperatur
b) Spezifische Enthalpieinderung Ah als Funktion der Temperatur
¢) Spezifische Enthalpieinderung |Ahg| nach Abkiihlung auf RT als Funktion der
Abkiihlgeschwindigkeit
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Die Ergebnisse fiir die Legierung AISi0,7 sind in Abbildung 4.25 zusammengestellt
(s. a. [202]). Die ablaufenden Ausscheidungs- und Auflosungssequenzen sind auch bei diesem
Werkstoff stark vom AZ abhéngig, wie aus der Ubersicht der Ac,-Verldufe hervorgeht. Zusitz-
lich zu sehr langsam abgekiihlten Zustanden ist auch die DSC-Erwéarmkurve fiir eine zuvor
tiberkritisch in Wasser abgeschreckte Probe (AZ: H2O) dargestellt. Wird die {iberkritisch
abgeschreckte und somit vollstindig an gelosten Legierungselementatomen iibersattigte
Probe mit der gewéhlten Rate von Ty = 3-102 K/s wiedererwirmt, setzen bei etwa 130 °C erste
Ausscheidungsreaktionen ein. Der gesamte exotherme Reaktionsbereich erstreckt sich bis
etwa 290 °C und setzt sich aus mindestens zwei sich iiberlagernden Einzelreaktionen (a:
und az) zusammen. Fiir Proben, die mit deutlich geringerer Kiihlrate vom Losungsglithen
abgekiihlt worden sind, zeigen sich Ausscheidungsreaktionen geringerer Intensitat, die
auflerdem bei hoheren Temperaturen ablaufen. Abgesehen von der iiberkritisch gekiihlten
Probe lasst sich in allen anderen AZ (Tk < 5:10 K/s) maximal ein exothermer Peak (a) nach-
weisen. Ab einer Kiihlgeschwindigkeit von Ty = 10+ K/s laufen letztlich keine exothermen
Reaktionen mehr ab.

Unabhéangig vom AZ treten bei hohen Temperaturen stets endotherme Auflosungsreaktionen
auf, welche sich aus mindestens zwei iiberlagerten Einzelreaktionen (B: und B2) zusammen-
setzen. Bis zum Erreichen der Maximaltemperatur sind alle Reaktionen stets vollstandig abge-
schlossen, sodass die indirekte Methode mit den gewahlten Parametern uneingeschrankt an-
wendbar ist. Der Temperaturbereich, in welchem endotherme Reaktionen ablaufen, verschiebt
sich bei Verringerung der Abkiihlrate kontinuierlich zu immer héheren Werten. Wahrend sich
das Peakmaximum der Reaktion B2 um etwa 35K zu hoheren Temperaturen verschiebt,
verlagert sich das Reaktionsende (Solvustemperatur) sogar um insgesamt etwa 50 K von
T =495 °C fiir die in Wasser abgeschreckte Probe zu T =545 °C fiir die mit Tk = 3-105 K/s
gekiihlte Probe. Auffallig ist zudem, dass die Intensitit der Reaktion Bi1 im AZ Ty = 5-10% K/s
am grofsten zu sein scheint. Mit abnehmender Kiihlrate verringert sich die Reaktionsintensitat
kontinuierlich, wahrend die Reaktion B2 an Intensitat gewinnt. Eine quantitative Bestimmung
der Entwicklung ist aufgrund der ausgeprigten Uberlagerung nicht moglich.

Den resultierenden Enthalpieverlauf wahrend der Wiedererwarmung bildet Abbildung 4.25 b
ab. Da sich in allen Werkstoffzustanden bei hohen Temperaturen ein Gleichgewichtszustand
einstellt, konnte diesem Zustand erneut ein Enthalpieniveau hy =0 zugeordnet werden. Der
Enthalpieverlauf einer in Wasser abgeschreckten Probe verdeutlicht sehr eindrucksvoll, dass
der identische Zustand (vollstandiger MK) auch im iiberkritisch abgeschreckten Werkstoff
vorliegt. Beim Erwarmen kommt es ausgehend von diesem Enthalpiezustand durch Ausschei-
dungsbildung und daran gekniipfte exotherme Reaktionen zunachst zu einer Verringerung
der Enthalpie um bis zu Ah = —11 J/g. Wie bereits erldutert, setzen ab etwa 290 °C endotherme
Reaktionen ein. Durch Auflosung der ausgeschiedenen Phasen erhoht sich der Enthalpiewert
des Systems kontinuierlich. Nach Abschluss der endothermen Reaktionen liegen alle Fremd-

atome erneut in Losung vor. Der vollstandige MK-Zustand ist somit wiederhergestellt und



4.3 Al-Si-Legierungen 119

der Werkstoff hat sein urspriingliches Enthalpieniveau von h, = 0 wieder angenommen. Beim
Erwarmen des vollstandig tibersattigten Zustandes ergibt sich somit eine ausgeglichene Inten-
sitat von exothermen und endothermen Reaktionen (Ahyg = 0).

Fiir Werkstoffzustande, die aus sehr langsamer Abkiihlung vom Losungsgliihen resultieren,
iiberwiegt hingegen der Anteil an endothermen Reaktionen. Der gesamte Enthalpieumsatz
beim Wiedererwdrmen wird somit positiv (Ahwg > 0). Erneut lasst sich aus dieser Enthalpie-
anderung auf die bei vorangegangener Abkiihlung aufgetretene Enthalpieinderung Ahyg
schlieffen. In Abbildung 4.25 b gehen die Unterschiede verschiedener Ausgangszustiande aus
den Werten Ah bei tiefen Temperaturen hervor. Langsame Abkiihlraten bewirken betrags-
mafig grofse Enthalpiednderungen Ahyg. Die Betrdge dieser Enthalpiednderungen sind in Ab-
bildung 4.25 ¢ in Abhéngigkeit der Kiihlgeschwindigkeit dargestellt. Es ergibt sich der
bekannte Verlauf. Wahrend bei iiberkritischer Wasserabschreckung keine Enthalpieanderung
auftritt, steigt |Ahg| mit sinkender Kiihlrate deutlich an. Mit der indirekten Versuchsfiihrung
konnte der untersuchbare Kiihlgeschwindigkeitsbereich bis Tk = 3:10 K/s erweitert werden.
Bei dieser Abkiihlgeschwindigkeit wurde fiir die Ausscheidungsenthalpie ein Mittelwert von

|Ahk| =11,1J/g gemessen.

c) Zusammenfassung der Ergebnisse aus direkten und indirekten DSC-Experimenten

Es konnte gezeigt werden, dass die indirekte Versuchsfithrung fiir beide untersuchten Legie-
rungen angewendet werden kann. Der untersuchbare Kiihlgeschwindigkeitsbereich konnte
dadurch erheblich erweitert werden. Wie Abbildung 4.26 zeigt, fiigen sich die indirekt
bestimmten Werte fiir |Ahk| sehr gut in den durch in-situ Messungen bestimmten Verlauf ein.
Fiir die Legierung AlSi0,7 wurde der Enthalpieumsatz bei Abkiihlung fiir vier Kiihlraten
(Tx = 102 K/s — 10 K/s) mit beiden Versuchsfiihrungen gemessen. Aus der Abbildung geht die
insgesamt hervorragende Ubereinstimmung der resultierenden Ergebnisse hervor.
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Abbildung 4.26: Spezifische Enthalpieinderung |Ahg| nach Abkiihlung auf RT als Funktion der Abkiihl-
geschwindigkeit aus direkten und indirekten DSC-Messungen an beiden Al-Si-Legierungen.
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Die durch Wiedererwdarmversuche bestimmten Enthalpiewerte liegen zwar tendenziell
geringfligig tiefer, jedoch stets im festgelegten Bereich der gerdte- und auswertebedingten
Messunsicherheit. An der Legierung AlSi0,25 wurde daher lediglich die Kiihlrate T = 10 K/s
mit beiden Verfahren analysiert. Wie bereits erwéhnt, ist eine gute Ubereinstimmung auch fiir
diesen Werkstoff gegeben. Dies geht aus Abbildung 4.26 nochmals hervor. Es wird ebenfalls
deutlich, dass mit der indirekten Messung Kiihlraten ausgewertet werden konnten, die {iber

eine Grofienordnung niedriger sind, als jene, die bislang einer Analyse zuganglich waren.

Mikrostrukturanalytik

a) Ausscheidungsverhalten

Eine metallografische Bewertung der Ausscheidungsbildung wurde an der Legierung AlSi0,7
vorgenommen, da an AlSi0,25 mit DSC-Untersuchungen nur schwache Reaktionsintensitaten
festgestellt worden sind, die auf eine vergleichsweise schwache Teilchenbildung in dieser
Legierung hindeuten. Die Entwicklung der Ausscheidungsbildung in AlSi0,7 mit variierender
Abkiihlgeschwindigkeit wurde zundchst durch mikroskopische Untersuchungen an Proben
nachvollzogen, die mit konstanten Geschwindigkeiten auf RT abgekiihlt worden sind.
Lichtmikroskopische Gefligeaufnahmen polierter Proben dieser Zustande sind in Abbil-

dung 4.27 zusammengestellt.
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Abbildung 4.27: LM-Aufnahmen zur Beurteilung der Ausscheidungsbildung in AlSi0,7 nach Abkiihlung auf
RT mit verschiedenen Abkiihlgeschwindigkeiten.
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In Proben, welche mit einer sehr langsamen Rate Ty =104 K/s abgekiihlt worden sind, konnten
im polierten Zustand dufSerst grobe, polygonal und globular geformte Ausscheidungspartikel
nachgewiesen werden. Einige Partikel weisen Ausdehnungen von 10 — 15 um auf. Die groben
Partikel weisen zudem sehr grofie Abstande von mehreren 10 — 100 um zueinander auf. Neben
diesen sehr grofsen Teilchen sind zusatzlich etwas kleinere (einige um), ebenfalls rundliche
Partikel mit feinerer Verteilung zu erkennen. Ein Vergleich mit Proben, welche mit einer
schnelleren Rate von Ty =10 K/s gekiihlt worden sind, zeigt deutlich, dass die Grofie und
Verteilung der Ausscheidungen von der Kiihlgeschwindigkeit abhangt. Auch bei dieser
schnelleren Abkiihlung sind erneut polygonale sowie globulare Teilchen nachweisbar. Ihre
maximalen Abmessungen reduzieren sich jedoch deutlich auf etwa 5 — 10 um. Die Anzahl der
Ausscheidungen scheint deutlich anzusteigen, sodass sie eine gleichmafiigere und feinere
Verteilung aufweisen. Vereinzelt treten gestreckte Partikel mit axialen Abmessungen von
mehreren 10 um bei lateraler Ausdehnung von wenigen um auf. Wie auch im Zustand
Tk = 10 K/s sind dariiber hinaus sehr kleine, rundliche Partikel wahrzunehmen.

Bei weiterer Erhthung der Abkiihlgeschwindigkeit auf T = 102 K/s zeigte sich in den DSC-
Kurven (Abbildung 4.22) ein dominierender NT-Peak (az). Wie die lichtmikroskopische
Aufnahme der Mikrostruktur zeigt, hat dies erheblichen Einfluss auf die Morphologie, die
Abmessungen sowie die Verteilung der gebildeten Ausscheidungspartikel. In diesem Zustand
sind noch immer globulare bzw. polygonale Teilchen nachzuweisen. Ihre Grofle hat sich im
Vergleich zu den langsameren Abkiihlraten jedoch stark verringert. Sie weisen maximale
Ausdehnungen von wenigen um auf. Neben diesen Ausscheidungen ist eine Vielzahl nadel-
oder stibchenformiger Teilchen mit groflem Seitenverhiltnis (= Lange/Breite) zu erken-
nen (Pfeile). Wahrend die laterale Abmessung dieser Partikel im Bereich von etwa 1 um liegt,
erstrecken sie sich in axialer Richtung bis zu 15 um. In Abbildung 4.28 wurden derartige
Teilchen mit identischer Ausrichtung durch farbliche Linien gekennzeichnet. Der gesamte

Bildausschnitt zeigt Teilchen innerhalb eines Korns.
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Abbildung 4.28: LM-Aufnahme von AlSi0,7 nach Abkiihlung auf RT mit Tk =102 K/s sowie farbliche
Kennzeichnung von Ausscheidungen mit identischer Ausrichtung.
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Es wird deutlich, dass stets mehrere Partikel parallel zueinander ausgerichtet sind. Gleichzei-
tig lasst sich feststellen, dass die Ausscheidungen entlang mindestens sechs verschiedener
Richtungen orientiert sind. Die axialen Abmessungen gleich ausgerichteter Teilchen variieren
zudem sehr stark.

Nach einer Abkiihlung von AlSi0,7 mit TK =1 K/s sind in lichtmikroskopischen Aufnahmen so
gut wie keine Ausscheidungspartikel mehr nachweisbar (Abbildung 4.27). Diese Erkenntnis
korreliert mit den Ergebnissen der DSC-Untersuchungen, bei denen gezeigt wurde, dass die
kritische Abschreckgeschwindigkeit Ty in diesem Bereich liegt. Eine Abkiihlung mit 1 K/s
vom Losungsglithen scheint daher ausreichend schnell zu sein, um eine Ausscheidungsbil-
dung wihrend des Kiihlprozesses vollstandig zu unterdriicken. Uber eine eventuelle Bildung
duflerst kleiner Partikel, welche im Lichtmikroskop nicht auflosbar sind, kann anhand der
LM-Aufnahmen jedoch keine Aussage getroffen werden.

Wie bereits angedeutet, wird die Mehrheit der Ausscheidungen im Innern der a-MK gebildet.
Um diese Feststellung zu bestédtigen, wurden zwei Zustande mit sehr unterschiedlichem
Ausscheidungsverhalten (T = 102 K/s; T = 102 K/s) mit dem elektrolytischen Atzverfahren
nach Barker prapariert. Durch die Bildung einer anodisierten Schicht beim elektrolytischen
Atzen kénnen verschiedene Korner unter polarisiertem Licht sehr genau kontrastiert werden.
Die Atzung erfolgte mit einem Struers LectroPol-5 bei einer Spannung von 20 V und einer
Flussrate von 5 fiir eine Dauer von 120 s. Als Elektrolyt wurde 50 ml 35 %ige Tetrafluorbor-
sdure (HBFs) in 950 ml destilliertem Wasser angewendet. Die lichtmikroskopischen Unter-
suchungen erfolgten erneut am Leica DMI5000 M, jedoch unter polarisiertem Licht. Abbil-
dung 4.29 zeigt resultierende Mikrostrukturaufnahmen fiir die zwei untersuchten
Werkstoffzustande (Kiihlraten). Aus den Ubersichtsaufnahmen geht nochmal die Verringe-
rung der Teilchengrofie bei zunehmender Kiihlrate hervor. Durch die kontrastierten Korner
wird ersichtlich, dass die Ausscheidung der Partikel bei beiden Kiihlraten tatsachlich tiber-
wiegend innerhalb der Korner erfolgt. Auf den Korngrenzen selbst sind vereinzelt
Ausscheidungen dhnlicher Groflenordnung zu erkennen. Zusammenhangende Sdume von

Ausscheidungspartikeln entlang der Korngrenzen treten in beiden Zustanden nicht auf.

Abbildung 4.29: LM-Aufnahmen (anodisiert nach Barker) zur Beurteilung der Ausscheidungsbildung in
AlSi0,7 nach Abkiihlung auf RT mit verschiedenen Abkiihlgeschwindigkeiten.
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Um die Ausscheidungsbildung fiir eine festgelegte Abkiihlgeschwindigkeit in Abhangigkeit
der Temperatur verfolgen zu kénnen, wurde die lineare Abkiihlung in einer zweiten Ver-
suchsreihe durch tiberkritische Abschreckung unterbrochen (vgl. Kapitel 3.3). Fiir die tiberkri-
tische Abkiihlung auf RT wurde eine Kiihlrate von Tk = 3 K/s gewihlt. Wie gezeigt (Abbil-
dung 4.22), ist diese Kiihlrate ausreichend hoch, um Ausscheidungsreaktionen in AlSi0,7 zu
unterdriicken (Tii; ~ 1 K/s < 3 K/s). Die bis zur definierten Temperatur gebildeten Ausschei-
dungspartikel wurden erneut durch metallografische Untersuchungen charakterisiert. Auch
fir diese Untersuchungen wurden anhand der DSC-Ergebnisse von AlSi0,7 (Abbil-
dung 4.22 a) die zwei Abkiihlgeschwindigkeiten Ty = 10 K/s und T = 102 K/s gewihlt, da sie
ein sehr unterschiedliches Reaktionsverhalten bewirken. Wahrend eine Abkiihlung mit
Tk = 103 K/s iiberwiegend HT-Reaktionen (Peak a1) hervorruft, dominieren bei Abkiihlung mit
Tk = 102 K/s NT-Reaktionen (Peak az). Dies geht nochmals aus einem detaillierten Vergleich
beider DSC-Kurven in Abbildung 4.30 hervor. In der Abbildung sind ebenfalls jene Tempe-
raturen gekennzeichnet, bei denen tiberkritische Kiihlungen auf RT realisiert worden sind. Die
Abkiihlung mit Tk = 103 K/s wurde in einem ersten Versuch bei einer Temperatur von 490 °C
unterbrochen, d. h. noch bevor erste Ausscheidungsreaktionen auftreten. Weitere untersuchte
Temperaturen sind 440 °C und 420 °C, um die Ausscheidungsbildung wahrend der HT-
Reaktionen verfolgen zu konnen. Vervollstandigt wird die Messreihe mit der Untersuchung
nach Abkiihlung auf RT. Die lineare Kiihlung mit Tk = 102 K/s wurde erstmals bei einer
Temperatur von 435°C durch {berkritische Abkiihlung unterbrochen. Bis zu dieser
Temperatur dominieren HT-Reaktionen. Bei T =395°C weisen die NT-Reaktionen ihre
maximale Intensitat auf. Die Mikrostruktur wurde daher auch fiir diesen Zustand untersucht.
Fiir eine Analyse der weiteren Ausscheidungsbildung erfolgte eine metallografische
Betrachtung fiir eine Kiithlung bis 360 °C und nach vollstindiger Abkiihlung auf RT.
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Abbildung 4.30: Spezifische Wirmekapazititsdifferenz Ac, als Funktion der Temperatur bei Abkiihlung von
AlSi0,7 mit zwei verschiedenen Abkiihlraten sowie Kennzeichnung der Temperaturen, ab
denen fiir nachfolgende Mikrostrukturuntersuchungen iiberkritisch abgeschreckt wurde.
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Die Entwicklung der Ausscheidungsbildung mit abnehmender Temperatur geht aus Abbil-
dung 4.31 hervor (s. a. [202,203]). Bei langsamer Abkiihlung mit Tk = 102 K/s (links) sind bei
einer Temperatur von 490 °C noch keine Teilchen nachzuweisen. Mittels LM ist ausschliefdlich
die Al-Matrix zu erkennen. Auch die DSC-Kurven zeigten in diesem Temperaturbereich noch
keine Reaktionen. Bei T =440 °C wurde das Peakmaximum der Reaktion a: bereits durch-
laufen. In Schliffbildern sind nun erste Ausscheidungen nachzuweisen, welche teils globulare
und teils polygonale Morphologie aufweisen und bereits Abmessungen von bis zu 5 um
aufweisen. Bei Verringerung der Temperatur wachsen diese Partikel kontinuierlich an. Bei RT
weisen sie die aus Abbildung 4.27 bekannten Abmessungen von 5 — 10 um auf.

Wird die Legierung AlSi0,7 mit Tk = 102 K/s (Abbildung 4.31 b) gekiihlt, sind bei einer Tem-
peratur von 435 °C erste Ausscheidungen erkennbar. Diese gehen auf die HT-Reaktionen
zuriick und weisen Abmessungen <2 pum auf. Sie besitzen ebenfalls eine rundliche
Morphologie. Bei T =395 °C scheinen die Teilchen etwas angewachsen zu sein. Zusétzlich
treten erste Ausscheidungen mit grofiem Seitenverhaltnis in Erscheinung (Pfeile). Bei weiterer
Herabsenkung der Temperatur ist keine weitere Vergroberung der globularen bzw. poly-
gonalen Teilchen erkennbar. Die nadel- bzw. staibchenférmigen Partikel wachsen hingegen in
axialer Richtung. Auch die Anzahl der Teilchen nimmt zu, was zu einer gleichmafligeren
Verteilung der Partikel fithrt. Die NT-Reaktionen, bei welchen die stdbchenférmigen Teilchen
ausgeschieden werden, sind bei 360 °C noch nicht abgeschlossen. Nach Abkiihlung auf RT
sind die Lange der Teilchen sowie deren Anzahl daher nochmals angestiegen. Die temperatur-
abhangige Nachverfolgung der Ausscheidungsbildung zeigt somit eindriicklich, dass der HT-
Reaktion mehrere um grofse polygonale Teilchen und der NT-Reaktion feinere, stabchen-
formig erscheinende Teilchen zugeordnet werden konnen.

Sowohl die DSC-Ergebnisse als auch die lichtmikroskopischen Aufnahmen weisen darauf hin,
dass in Proben, die mit Tx = 102 K/s auf RT gekiihlt worden sind, zwei grundsatzlich unter-
schiedliche Teilchenmorphologien auftreten. An diesem Zustand wurden daher zusatzlich
SEM-Untersuchungen durchgefiihrt. Detailaufnahmen eines Hochtemperatur(HT)-Partikels
und von zwei Niedertemperatur(NT)-Partikeln sind in Abbildung 4.32 dargestellt.

Anhand der LM-Aufnahmen wurden fiir die HT-Partikel in diesem Zustand maximale
Abmessungen von wenigen um abgeschatzt. Die SEM-Abbildung bestatigt diese Erkenntnis
und zeigt zudem die polygonale Form dieser Ausscheidungen. Die Aufnahmen der NT-
Partikel verdeutlichen Langen von wenigen um und laterale Abmessungen im Bereich von
50 - 100 nm. Interessanterweise konnten an verschiedenen NT-Partikeln weitere Partikel
beobachtet werden, die auf der Langsachse der stibchenformigen Ausscheidungen positio-
niert sind. In LM-Aufnahmen waren diese Partikel, aufgrund ihrer kleinen Abmessungen

nicht zu erkennen.
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Abbildung 4.31: LM-Aufnahmen zur Beurteilung der Ausscheidungsbildung in AlSi0,7 bei Abkiihlung mit
zwei verschiedenen Abkiihlraten in Abhingigkeit der Temperatur. Die Proben wurden mit
entsprechender Abkiihlrate auf die angegebenen Temperaturen gekiihlt und anschlieffend
iiberkritisch auf RT abgeschreckt.
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Abbildung 4.32: SEM-Aufnahmen von Ausscheidungen unterschiedlicher Morphologie in A1Si0,7 nach
Abkiihlung auf RT mit Tg = 102 K/s.
a) HT-Partikel

b) NT-Partikel
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Abbildung 4.33: BF-STEM-Aufnahmen sowie zugehorige Elementverteilungsbilder (EDX) von
Ausscheidungen unterschiedlicher Morphologie in AlSi0,7 nach Abkiihlung auf RT mit
Tx =102 K/s.
Abbildung 4.33 zeigt mittels Rastertransmissionselektronenmikroskopie aufgenommene
Hellfeldabbildungen (BF-STEM) zweier Partikel mit unterschiedlicher Morphologie im selben
Werkstoffzustand (Tg = 102 K/s). Dariiber hinaus sind Elementverteilungsbilder (EDX-
mapping) der identischen Bildbereiche dargestellt. Aus den EDX-Analysen geht eindeutig die
Al-reiche Matrix hervor, die jeweils den grofiten Bereich der Bildausschnitte ausmacht. Das
Ergebnis weist auflerdem darauf hin, dass beide Partikel reich an Si sind. Nennenswerte
Konzentrationen anderer Elemente konnten nicht nachgewiesen werden.
Weiterfithrende TEM-Untersuchungen wurden an Proben vorgenommen, die mit einer Rate
von Tk =0,1 K/s auf RT abgekiihlt worden sind (NT-Reaktion a2 dominiert). Auch in diesem
Zustand traten Teilchen unterschiedlicher Grofse und Morphologie auf. Aufféllig war jeweils,

dass die Partikel bei der Diinnung wahrend der Probenprédparation weniger stark angegriffen
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werden als der sie umgebende a-MK. Haufig stehen die Teilchen daher aus der Probenebene
der Matrix hervor. Um detailliertere Erkenntnisse zur Morphologie der unterschiedlichen
Partikel zu erhalten, wurden vergrofserte Abbildungen einzelner Teilchen erzeugt. Fiir eine
bessere Beurteilung der Teilchenform wurde zudem die Moglichkeit ausgenutzt, die Partikel
aus unterschiedlichen Orientierungen zu betrachten, was durch Probenkippung gelingt.

Abbildung 4.34 zeigt BF-Aufnahmen einer zundchst nadelformig erscheinenden Ausschei-
dung in unterschiedlicher Orientierung, wobei die Kippung um -40° bzw. +40° um die
(scheinbare) Langsachse des Partikels erfolgte. Durch die Betrachtung des Teilchens aus zwei
weiteren Richtungen wird ersichtlich, dass die nadel- bzw. stdbchenformig erscheinende
Ausscheidung tatsdchlich eine plattenartige Form aufweist. Diese Erkenntnis wurde durch
identische Untersuchungen an weiteren Partikeln bestdtigt. Es kann somit festgehalten
werden, dass bei den NT-Reaktionen wahrend der Abkiihlung vom Losungsgliithen keine
nadelférmigen, sondern plattenférmige Ausscheidungen mit polygonaler (haufig hexago-

naler) Form gebildet werden. Die Dicke dieser Platten liegt im Bereich von 50 — 100 nm.

Abbildung 4.34: BF-TEM-Aufnahmen einer Ausscheidung in AlSi0,7 nach Abkiihlung auf RT mit
Tk =0,1 K/s. Die Aufnahmen zeigen einen Vergleich zwischen drei verschiedenen
Einfallswinkeln des Elektronenstrahles, wobei die Kippung um die Lingsachse des
Partikels erfolgte.

Abbildung 4.35: BF-STEM-Aufnahme einer Si-Ausscheidung in AlSi0,7 nach Abkiihlung auf RT mit
Tk =0,1K/s.
a) Ubersichtsaufnahme von Al-Matrix und hexagonaler Si-Ausscheidung
b) Hochaufgeloste Aufnahme der Al-Matrix (b) mit zugehérigem Beugungsmuster
¢) Hochaufgeldste Aufnahme der Si-Ausscheidung (c) mit zugehorigem Beugungsmuster
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Ein weiteres Indiz fiir die plattenférmige Morphologie mit geringer Dicke liefern die
BF-STEM-Aufnahmen in Abbildung 4.35. Dargestellt ist ein hexagonales Teilchen (Abbil-
dung 4.35 a) mit einer Kantenldnge von etwa 1 um. Der Durchmesser des Umkreises bzw. die
Lange der Diagonalen dieser Ausscheidung entspricht somit ungefdhr 2 um. Abbildung 4.35 b
zeigt einen hochaufgelosten Bereich, der ausschliefslich Al-reiche Matrix reprasentiert.
Anhand des charakteristischen punktférmigen Beugungsmusters fiir kfz-Strukturen wird
deutlich, dass die Einstrahlrichtung [100], betrdgt. Auch fiir den Bereich der Ausscheidung
ist eine hochauflosende BF-STEM-Aufnahme gelungen, was auf eine geringe Dicke des
Teilchens hindeutet. Eine Beugungsaufnahme dieses Bereichs weist auf eine kubische
Diamantstruktur mit der Zonenachse [110] hin. Bei der Ausscheidung handelt es sich dem-
nach mit grofler Wahrscheinlichkeit um reines Si, welches in der bekannten Kristallstruktur
vorliegt. Da die Einfallsrichtung des Elektronenstrahles nicht variiert worden ist, kann
geschlussfolgert werden, dass [100],;lI[110]s; und die Al-reiche Matrix somit eine parallele
Zonenachse zum Si-Partikel aufweist.

Zusétzliche Informationen zur chemischen Zusammensetzung verschiedener Partikel wurden
anhand von EDX-Punktanalysen und EDX-linescans gewonnen. Die Resultate fiir zwei ver-
schiedene Ausscheidungen fasst Abbildung 4.36 zusammen. Die genauen Positionen sowie
die Ergebnisse der EDX-Punktanalysen sind jeweils in den STEM-Aufnahmen der Partikel
gekennzeichnet. In den Abbildungen sind zusatzlich die Orientierungen und Richtungen der
durchgefiihrten EDX-linescans eingezeichnet. Vergroflerte Abbildungen der gescannten
Probenbereiche sind jeweils auf der rechten Seite dargestellt und den zugehorigen Intensitéts-
verlaufen fiir Al und Si gegentibergestellt. Andere Elemente zeigten keine signifikanten Peaks
und kommen somit nicht in nennenswerter Konzentration vor. Die Intensitat (counts) der
EDX-Signale sind von verschiedenen Paramatern (z. B. Messdauer, Probendicke) abhangig.
Die Intensitdten werden fiir einen besseren Vergleich der einzelnen Probenbereiche daher
normiert von 0 bis 1 dargestellt.

Mit den EDX-Punktanalysen konnten nennenswerte Konzentrationen ebenfalls lediglich von
Al und Si nachgewiesen werden. Die EDX-Messungen zeigen einen Si-Anteil von 88 at.% (a)
bzw. 94 at.% (b). Aufgrund der sehr hohen Si-Konzentration in den Partikeln ldsst sich
schlussfolgern, dass es sich um reines Si handelt. Hierauf deuten auch die EDX-linescans hin.
In Bereichen, welche die Matrix repradsentieren, ist die gemessene Intensitat fiir Al hoch,
wihrend keine nennenswerte Si-Konzentration nachzuweisen ist. Mit Erreichen der
Grenzflache Matrix/Partikel, fallt die Al-Konzentration rasch ab. Die gemessene Intensitat fiir

Si steigt hingegen schlagartig an und bleibt iiber die gesamte Partikelbreite auf hohem Niveau.
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Abbildung 4.36: STEM-Aufnahmen sowie EDX-Punktanalysen und EDX-linescans fiir zwei verschiedene
Ausscheidungen in AlSi0,7 nach Abkiihlung auf RT mit T = 0,1 K/s.

Erst bei erneutem Erreichen der Grenzflache Partikel/Matrix fillt die Si-Intensitdt wieder auf
den dufserst niedrigen Ausgangswert ab, wahrend im Bereich der Matrix erneut Al nachzu-
weisen ist. Die schwankende Intensitdt im Bereich der Matrix deutet nochmals auf geringe
Unterschiede der Probendicke hin.

Die Erkenntnis, dass stets reines Si in kd-Struktur ausgeschieden wird, bestatigte sich zusatz-
lich durch Kristallstrukturuntersuchungen mittels Feinbereichselektronenbeugung (SAED).
Abbildung 4.37 zeigt Bildausschnitte mit unterschiedlichen Ausscheidungspartikeln sowie die
zugehorigen Beugungsdiagramme mit der Einstrahlrichtung [001],. Durch die Punktdia-
gramme wird zundchst deutlich, dass im erfassten Bereich einzelne Kristalle vorliegen, welche
zudem {iiber die gesamte Probendicke reichen. Durch Indizierung der Beugungsreflexe mit
Miller’schen Indizes, d. h. durch Kennzeichnung der sie hervorrufenden Kristallebenen, wird
deutlich, dass sich die Punktdiagramme fiir zwei Bildausschnitte (Abbildung 4.37 a und b) aus
einer Uberlagerung von kfz-Gitterstruktur (Al-Matrix) und kd-Gitterstruktur (Si-Partikel)
ergeben. Die zugehdrigen Beugungsreflexe von Al und Si sind farblich gekennzeichnet. Fiir
das Teilchen in Abbildung 4.37 a sind die Zonenachsen [001]4, und [001]s; nahezu parallel,
d. h.[001]I[001]s;. Ein Vektor vom (000)-Reflex zu einem (hkl)-Reflex im Beugungsbild
steht senkrecht auf den (hkl)-Netzebenen des entsprechenden Kristalls, welche den
Reflex (hkl) hervorrufen. Somit wird deutlich, dass zwischen dem Si-Partikel und der
Al-Matrix die Orientierungsbeziehungen (010)4,11(010)s; und (110)4l1(110)s; bestehen.
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Fiir einige Partikel stellten sich bei Einstrahlung in [001]4)-Richtung das in Abbildung 4.37 b
dargestellte Beugungsmuster ein. Erneut zeigt sich eine Uberlagerung der Beugungsreflexe
von Al und Si. Das Teilchen weist jedoch eine unterschiedliche Orientierungsbeziehung zur
Matrix auf. Nach Auswertung der Beugungsmuster zeigt sich, dass die Zonenachsen
[001]41lI[111]g; Parallelitit aufweisen. Ebenso liegen die Ebenen (100)41I(101)s; parallel
zueinander.

Wie Abbildung 4.37 ¢ verdeutlicht, ergeben sich bei identischer Einstrahlrichtung jedoch nicht
tiir alle untersuchten Si-Teilchen Beugungsreflexe. Si-Teilchen weisen somit nicht in jedem
Fall eine parallele Zonenachse zu [001] 4, auf. Ob in diesen Fallen anderweitige Orientierungs-
beziehungen zur Matrix bestehen, ist nicht untersucht worden. Das Ergebnis bestatigt jedoch,
dass die ausgeschiedenen Si-Partikel trotz identischer Kristallstruktur durchaus verschiedene
Orientierungsbeziehungen zum a-MK aufweisen konnen. Das Wachstum von Si-Ausschei-
dungen im Aluminium erfolgt somit nicht entlang einer definierten Vorzugsorientierung.
Vielmehr scheinen dem Keimbildungs- und Wachstumsprozess mehrere Optionen zur
Verfiigung zu stehen, sodass die Si-Partikel entlang unterschiedlicher Kristallebenen des

a-MK wachsen konnen.
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Abbildung 4.37: BF-TEM-Aufnahmen von Partikeln mit unterschiedlichen Orientierungsbeziehungen zu
Al-Matrix und zugehorige Beugungsmuster (SAED) mit Indizes der Beugungsreflexe vom
kfz-Gitter (Al) bzw. kd-Gitter (Si).

a) Orientierungsbeziehung: [001]411[001]s; / (010)411(010)s; und (110)4,11(110)s;.
b) Orientierungsbeziehung: [001],1I[111]g; / (100)41(10T)g;.
¢) Orientierungsbeziehung: Si-Partikel weist keine parallele Zonenachse zu [001],; auf.
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Die Abstande der Beugungsreflexe sind proportional zu den reziproken Netzebenenabstan-
den. Der Mafistabsbalken in den Beugungsdiagrammen von Abbildung 4.37 entspricht daher
einer reziproken Langeneinheit. Durch Vermessung der Beugungsmuster konnen die Netz-
ebenenabstande dy,y unter Berticksichtigung einer geratespezifischen Konstante (Produkt aus
Kameraldnge und Wellenldnge) bestimmt werden. Die theoretischen Werte fiir verschiedene
Netzebenenabstande konnen aus den Gitterkonstanten von Al (ay; = 0,40496 nm [6]) und
Si (asi =0,5428 nm [9]) abgeleitet werden. Es sei darauf hingewiesen, dass sich die Gitter-
konstante von Al durch geldstes Si etwas verringert. Nach [9] betrdgt die Gitterkonstante bei
1 at.% Si in Losung noch a,; = 0,40478 nm. Auch Hatch [5] und Hunsicker [204] geben eine
kleine Verringerung um Aay; =-0,00018 nm pro at.% Si an. Aufgrund des geringen Losungs-
gehaltes in den untersuchten Zustinden wird auf eine Unterscheidung zu reinem Al
verzichtet. Die gemessenen Werte fiir einige Netzebenenabstinde dyy der Aufnahmen aus
Abbildung 4.37 (a, b) sind in Tabelle 4.3 den theoretischen Werten fiir das kfz-Gitter und das
kd-Gitter gegeniibergestellt. Die experimentell bestimmten Werte liegen in guter Uberein-
stimmung und bestdtigen somit das Vorliegen beider Gitterstrukturen. Die Aufnahmen zeigen
somit reine Si-Partikel mit kubischer Diamantstruktur, welche von der Al-reichen Matrix

umgeben sind.

Tabelle 4.3: Vergleich gemessener und theoretischer Netzebenenabstinde dy; vom kfz-Gitter (Al) und
kd-Gitter (Si) fiir die zwei Beugungsaufnahmen aus Abbildung 4.37 a und b.

dp in nm
Bereich (200) 4 (220) o (220)s; (400)g;
theoretisch 0,2025 0,1432 0,1919 0,1357
Abbildung 4.37 a 0,1919 0,1349 0,2016 0,1436
Abbildung 4.37 b 0,2030 0,1434 0,1912 -

b) Korngrofienentwicklung

Die Legierungen AlSi0,25 und AlSi0,7 lagen ebenso wie Reinaluminium Al4N und die bindren
Al-Mg-Legierungen als kaltgewalzte Bleche vor. Im AZ konnten daher erneut nur im
Querschliff mittlere Korndurchmesser ermittelt werden (Tabelle 4.4). Sowohl im Langsschliff
als auch im Flachschliff war die Bestimmung aufgrund der grofien Ausdehnungen in Walz-
richtung mit den angewandten metallografischen Methoden nicht moglich. Metallografische
Schliffbilder unterschiedlicher Orientierungen sind in Abbildung 4.38 am Beispiel der
Legierung AIlSi0,25 fiir die verschiedenen Warmebehandlungszustinde dargestellt. Eine
Losungsglithung mit nachfolgender Abkiihlung auf RT (LG-H20 bzw. LG-KO) fiihrt zu
vollstandiger Rekristallisation, sodass sich nach der Warmebehandlung eine gleichmafiigere
Grofsenverteilung in allen drei untersuchten Schliffebenen einstellt. Ein signifikanter Einfluss
des Si-Gehaltes und der Abkiihlbedingungen konnte nicht nachgewiesen werden. Fiir beide
Warmebehandlungszustande (LG-H:0 und LG-KO) ergeben sich in den zwei Legierungen
sehr dhnliche Kornabmessungen in allen Schlifflagen. Wie aus Tabelle 4.4 hervorgeht, liegen

die mittleren Korndurchmesser im Bereich von dg =400 — 500 pm.
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Tabelle 4.4: Ubersicht mittlerer Korndurchmesser in Al-Si-Legierungen fiir drei unterschiedliche
Wirmebehandlungszustinde und verschiedene Schliffebenen.

mittlerer Korndurchmesser dg in um

AlSi0,25
Schliffebene AZ LG-H20 LG-KO
T-N (Querschliff) 330 420 460
L-N (Langsschliff) - 390 560
L-T (Flachschliff) - 450 500
AlSi0,7 !
Schliffebene AZ LG-H0 LG-KO =
T-N (Querschliff) 600 500 490 :
L-N (Langsschliff) - 560 450
L-T (Flachschliff) - 530 500

s i ) LEEas
bbildung 4.38: Metallografische Schliffbilder der Legierung AlSi0,25 fiir verschiedene Warmebehandlungs-
zustinde (a, b, ¢) sowie unterschiedliche Schliffebenen.
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4.3.2 Modellierung des Ausscheidungsverhaltens

Die Kombination aus DSC-Analysen und metallografischen Untersuchungen konnen
Aufschluss tiber die beim Abkiihlen ablaufenden Phasenumwandlungsreaktionen geben. Da
jedoch nur diskrete Werkstoffzustande untersucht werden kénnen, lassen sich aus den Experi-
menten keine direkten Beziehungen {iber die zeit- und temperaturabhangige Mikrostruktur-
entwicklung ableiten. Mit den bekannten Ansitzen und Modellvorstellungen zu Festphasen-
umwandlungen in Aluminiumlegierungen (siehe Kapitel 2.1.4) wurde daher versucht, die
beim Abkiihlen vom Losungsglithen gemessenen Enthalpiednderungen heranzuziehen, um
die Mikrostrukturentwicklung wahrend des Kiihlprozesses analytisch zu beschreiben. Im
Vordergrund standen dabei die Ermittlung des Losungsgehaltes des a-MK sowie des Anteils
ausgeschiedener Si-Teilchen in Abhangigkeit von der Abkiihlrate und der Temperatur.

Ziel der Modellierung war es nicht, allgemeingiiltige Festlegungen fiir Modellparameter
(Avrami-Exponent, Impingementfaktor, etc.) herzuleiten, sondern die experimentell ermittel-
ten Daten unter Beriicksichtigung physikalischer Randbedingungen aus bereits entwickelten
Modellen analytisch zu beschreiben. Dadurch sollte der Einfluss von Warmebehandlungs-
parametern (z. B. Abkiihlgeschwindigkeit, Temperatur) auf die Mikrostrukturentwicklung
des Werkstoffes nachvollzogen werden. Eine Modellierung des Ausscheidungsverhaltens
erlaubt zudem die Festlegung von Warmebehandlungsparametern, um durch gezielte
Prozessfithrungen definierte Mikrostrukturzustande einzustellen.

Als Basis fiir eine derartige Modellierung diente die aus der QFA hergeleitete Formulierung
nach Gleichung 2.13, mit welcher sich die geloste Fremdatomkonzentration nach dem
Abkiihlen vom Losungsglithen als Funktion des Quench-Factors Qr berechnen lasst. Die in
dieser Arbeit vorgenommenen Abkiihlversuche zur Bestimmung der Ausscheidungskinetik
wurden mit konstanten Abkiihlgeschwindigkeiten durchgefiihrt (vgl. Abbildung 3.1). Unter
dieser Voraussetzung ist Qr proportional zur Abkiihldauer. Da zwischen der Abkiihldauer
und der Abkiihlgeschwindigkeit TK wiederum eine lineare Beziehung besteht, ist Qf ebenfalls
proportional zu 1/Tk. Der Parameter ck aus Gleichung 2.13 beschreibt die geldste Fremdatom-
konzentration nach dem Abkiihlprozess. Er steht in direktem Zusammenhang zur
gemessenen Enthalpiednderung Ahyg nach vollstandiger Abkiihlung auf RT und wird fiir die
Modellierung durch diese ersetzt. Der Wert cpin(r) beschreibt die Gleichgewichtsloslichkeit
eines Elementes in Abhangigkeit der Temperatur. Der Parameter ist deshalb proportional zum
Betrag der maximal moglichen Enthalpieanderung Ahg pax),, welche bei Abkiihlung unter
Gleichgewichtsbedingungen bis zu der Temperatur T hervorgerufen wird. Erfolgt eine sehr
langsame, gleichgewichtsnahe Abkiihlung bis auf RT, so resultiert daraus eine Enthalpie-
anderung Ahg .. Dieser Parameter geht ebenfalls in die Modellierung ein und ersetzt die
Gleichgewichtsloslichkeit bei RT c¢pip,,, mit welcher er in direkter Verbindung steht. In
Gleichung 2.13 gibt ¢y ax(r) die maximal geloste Fremdatomkonzentration nach dem Losungs-
glithen bei einer Temperatur T an. Erfolgt nach dem Losungsgliihen eine tiberkritische Ab-

schreckung, so liegt diese maximale Fremdatomkonzentration auch nach Abkiihlung auf RT



134 4 Ergebnisse

vor, welche mit ¢y, PZW. Ck_max bezeichnet werden kann. Dieser Parameter lasst sich nun
durch die minimal mogliche Enthalpiednderung ersetzen, welche im Fall tiberkritischer
Abkiithlung und somit dann auftritt, wenn keine Phasenumwandlungen stattfinden. Es wird
ersichtlich, dass die minimale Enthalpieinderung, aus welcher die maximale Ubersattigung
des MK bei RT resultiert, null ist und somit in der Modellierung nicht berticksichtigt werden
muss. Nach Substitution aller genannten Parameter und Umstellung der Gleichung erhalt man

einen Modellansatz, mit dem sich die Enthalpieanderungen Ahg in Abhangigkeit der Kiihl-

()
: T

|AhK(TK)|=|AhK_maX|—|AhK_maX|[ £ 1
| ]

Da die durch Ausscheidungsbildung hervorgerufenen Enthalpiednderungen negativ sind,

geschwindigkeit Ty ausdriicken lassen:
i

(Gleichung 4.1).

werden fiir die Formulierung erneut die Betrage herangezogen. Die Parameter n und 7; stellen
weiterhin den Avrami-Exponenten bzw. den Impingementfaktor dar, der Parameter ky ist
legierungsabhéngig. Die Abkiihlgeschwindigkeit Tx wird fiir die Modellierung als positive
Grofle definiert.

Die Enthalpiednderungen Ahg wurden in Abhangigkeit der Kiihlrate fiir beide Al-Si-Legie-
rungen experimentell mittels DSC-Messungen bestimmt (Abbildung 4.26). Der Modellansatz
kann somit genutzt werden, um die Abhéngigkeit der Enthalpieinderungen von Ty analytisch
zu beschreiben. Hierzu miissen die Parameter ky;, n und n; gefittet oder anderweitig bestimmt
werden. In Kapitel 2.1.4 wurde beschrieben, dass sich ein Avrami-Exponent vonn =1,5 ergibt,
sofern Keimbildungsprozesse nur zu Beginn des Umwandlungsprozesses erfolgen (site
saturation). Dieser Fall ergibt sich beispielsweise, wenn Dispersoide oder grobe inter-
metallische Phasen im Gefiige vorliegen, an denen heterogene Keimbildung der Ausschei-
dungsphasen erfolgt. Aufgrund der hohen Reinheit der Modelllegierungen sind keine Primar-
und Dispersoidphasen vorhanden. Dies konnte mit den durchgefiihrten metallografischen
Untersuchungen bestitigt werden (Abbildung 4.27: T = 1 K/s). Daher wird angenommen,
dass die Keimbildung in den untersuchten Al-Si-Legierungen iiberwiegend homogen in den
MK-Kornern erfolgt. Da somit scheinbar kontinuierliche Keimbildung {iber den Verlauf der
Reaktion stattfindet, wird fiir die Modellierung ein Wert von n=2,5 angenommen (vgl.
Gleichung 2.7). Angaben zur Grofie des Impingementfaktors schwanken in der Literatur. Die
Beschreibung einer einzelnen Umwandlungsreaktion durch die Modellierung gelingt
typischerweise mit Werten von n; =0,6 -3 [74,79,158,205]. Die DSC-Ergebnisse an AlSi0,7
deuten jedoch darauf hin, dass wahrend der Abkiihlung mehrere Prozesse (HT-/NT-Reak-
tionen) tiber einen grofien Temperaturbereich ablaufen (Abbildung 4.22). Der Impingement-
faktor geht daher als Fit-Parameter in die Modellierung ein. Der Parameter ky wird ebenfalls

durch die angepasste Fit-Funktion nach Gleichung 4.1 bestimmt.
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Abbildung 4.39: Messwerte der spezifischen Enthalpieinderung |Ahg| nach Abkiithlung auf RT als Funktion
der Abkiihlgeschwindigkeit und gefitteter Funktionsverlauf nach Gleichung 4.1.

Der resultierende Funktionsverlauf der Modellierung ist gemeinsam mit den zugrunde
liegenden DSC-Daten in Abbildung 4.39 dargestellt. Wie sich zeigt, bildet der Fit die
gemessenen Enthalpiewerte fiir beide Legierungen {iber den gesamten Kiihlgeschwindigkeits-
bereich nahezu perfekt ab (s. a. [202]).

Fiir die maximal mogliche Enthalpiednderung, d. h. fiir den Sattigungswert bei Abkiihlung
unter Gleichgewichtsbedingungen, wurde fiir Legierung AlSi0,7 |Ahg max| = 11,6 J/g be-
stimmt. Fiir die Legierung Al1Si0,25 ist |Ahg max| hingegen nicht gefittet worden. Aufgrund der
schwachen Reaktionsintensitdten in diesem Werkstoff und der damit verbundenen unsicheren
Datenauswertung der DSC-Versuche wurde |AhK_maX| fiir die Bestimmung des Funktionsver-
laufes festgesetzt. Die maximal mogliche Enthalpiednderung ist proportional zum Si-Gehalt
in Losung, sodass das Verhaltnis der Si-Gehalte beider Werkstoffe fiir die Festlegung ausge-
nutzt werden kann. Wenn die Ausscheidung eines Massenanteils von 0,72 % (AlSi0,7) dem-
nach eine spezifische Enthalpieanderung von |AhK_max| =11,6 ]J/g hervorruft, so ergibt sich bei
vollstandiger Ausscheidung des gelosten Si-Anteils von 0,26 ma.% (AlSi0,25) ein Maximal-
wert der Enthalpiednderung von |Ahg max|=4,2]/g. Tabelle 4.5 stellt die Ergebnisse der
Modellierung nochmals zusammenfassend dar. Parameter, welche vor Durchfithrung der
Kurvenfits festgelegt worden sind, d. h. wahrend des Fits konstant sind, werden dabei fett

dargestellt.

Tabelle 4.5: Ergebnisgrofien der gefitteten Funktionsverldufe fiir alle Parameter des Modellansatzes.
Vor Durchfiihrung der Kurvenfits festgelegte Werte (= konst.) sind fett dargestellt.

Legierung |AhK7maX| (U/g) kv (K/s) ni n
AlSi0,25 4,2 0,002 +£3-104 | 0,292+ 0,051 2,5
AlSi0,7 11,6 £0,3 0,063 +0,004 | 0,148 +0,013 25
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Mit dem erarbeiteten Modellierungsansatz ist es somit moglich, die Abhangigkeit ablaufender
Umwandlungsprozesse von der Abkiihlgeschwindigkeit in den Al-Si-Legierungen analytisch
zu beschreiben. Da die Enthalpiednderung in direktem Zusammenhang zum Massen- bzw.
Volumenanteil ausgeschiedener Partikel (hier: reines Si) und somit zum verbleibenden
Losungsgehalt steht (siehe z.B.[66,158]), kann folgende Gleichung zur Berechnung des

gelosten Si wahrend der Abkiihlung herangezogen werden:

. Ahyr, (T
ClTK (TK) = (CmaxlrLG - CmianT) <1 - W) + CmianT (GlelChung 4.2).
_max

Die berechnete GrofSe ¢, (TK) beschreibt die Fremdatomkonzentration nach Abkiihlung auf
eine bestimmte Temperatur Tx mit der Kiihlgeschwindigkeit T. Die maximale Ubersittigung
des MK ergibt sich aus der Differenz der Fremdatomkonzentration des MK nach Losungs-

glithung Cmaxlr, und der Gleichgewichtsloslichkeit bei RT ¢pip|,- Mit dem Verhéltnis der En-

thalpieénderung |Ahr, ()| beim Abkiihlen auf Temperatur T und der maximal moglichen
Enthalpiednderung |Ahg max| nach Abkiihlung auf RT kann die Ubersittigung skaliert
werden. Findet beispielsweise eine iiberkritische Abkiihlung mit |Ah|RT(TK)| = |AhK(TK)| =0
statt, resultiert daraus eine vollstindige Ubersittigung. Laufen hingegen Ausscheidungs-
reaktionen mit |Ahjrr(T)| > 0 ab, so reduziert sich die Ubersittigung entsprechend der Reak-
tionsintensitét, welche wiederum von Tk abhéngt. Die Gleichgewichtsldslichkeit bei RT Cppin|g,
liegt auch nach Abkiihlung unter Gleichgewichtsbedingungen vor und geht somit stets als
additiver Term in die Gleichung ein.

Die Werte fiir Cmaxir, und Cpjpj,, kOnnen den Phasengleichgewichtsdiagrammen entnom-

men werden. Die maximale Enthalpiednderung Ahyg .y ist ebenfalls bekannt, da sie durch
Modellierung der DSC-Ergebnisse ermittelt wurde (Tabelle 4.5). Fiir die Berechnung des
gelosten Fremdatomanteils bedarf es daher lediglich der Kenntnis von Ak, (TK). Auch dieser
Enthalpiewert kann direkt aus den DSC-Ergebnissen hergeleitet werden. Diese spezifische
Enthalpiednderung, welche sich bei Abkiihlung mit der Rate Ty bis zu der Temperatur Ty
ergibt, kann durch Integration der spezifischen Warmekapazitatsdifferenz Ac, nach Glei-

chung 3.5 (Kapitel 3.2) iiber ein eingeschranktes Temperaturintervall berechnet werden:

Tig
Ahyr (Tx) = Acy(Tk) AT (Gleichung 4.3).

Tx
Die Integrationsgrenzen sind somit die Losungsglithtemperatur T g und die Temperatur Tk.
Reaktionen, die bei Temperaturen T < Tk ablaufen, gehen in diese Enthalpieberechnung somit
nicht ein. Die Enthalpiednderung |Ahr, (Tx)| kann fiir beide Al-Si-Legierungen auch den
Diagrammen in Abbildung 4.21 b und Abbildung 4.22 b entnommen werden. Dort wurden
die temperaturabhiangigen Enthalpieverldufe fiir einige untersuchte Kiihlgeschwindigkeiten
aufgetragen, sodass die Entwicklung der Enthalpiedifferenz wihrend des gesamten Kiihl-

vorganges nachvollzogen werden kann.
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Auf Grundlage der experimentell bestimmten Enthalpieanderungen kann mit dem Ansatz
nach Gleichung 4.2 die Ubersattigung und somit der verbleibende Losungsgehalt an Fremd-
atomen in Abhangigkeit der Abkiihlgeschwindigkeit berechnet werden. Fiir das Legierungs-
system Al-Si ldsst sich die Gleichung weiter vereinfachen, da die Gleichgewichtsloslichkeit
von Si im Al-Gitter vernachlassigbar klein ist. Somit gilt cpip|p, =0 und der Modellansatz
vereinfacht sich zu [202,203]:

_ IAth(T'K)I)
|AhK_max|

Die Abhéngigkeit zwischen der Enthalpiednderung |Ah| beim Abkiihlen bzw. der Fremd-

oy (Ti) = Cmax|r, . (1 (Gleichung 4.4).

atomkonzentration des MK (zweite Achse) von Temperatur und Temperaturrate stellt Abbil-
dung 4.40 fiir beide Al-Si-Legierungen dar. Die temperaturabhédngige Betrachtung kann dabei
nur auf Grundlage direkter DSC-Messungen erfolgen. Aufgrund der Losungsglithung bei
T g =540 °C im Einphasengebiet des a-MK, wird davon ausgegangen, dass sich unmittelbar
vor Beginn der Abkiihlung jeweils der gesamte Si-Gehalt (0,26 % bzw. 0,72 %) in Losung
befindet. Unabhédngig von der Legierung und der Abkiihlgeschwindigkeit verbleibt der
Si-Anteil zunéchst auch wahrend der Abkiihlung in Losung. Erst mit Einsetzen von Ausschei-
dungsreaktionen, die eine Enthalpiednderung hervorrufen, verringert sich entsprechend auch
die Fremdatomkonzentration des MK. Bei Abkiihlung mit Tx = 102K/s verbleibt in der
Legierung AlSi0,25 nach vollstandiger Abkiihlung auf RT beispielsweise noch ein Massen-
anteil von etwa 0,23 % Si in Losung.

Die geloste Fremdatomkonzentration in AlSi0,7 dndert sich bei gleicher Kithlung wesentlich
deutlicher. Von urspriinglichen 0,72 % Si in Losung verbleiben nach Kiithlung mit dieser Rate
noch etwa 0,26 % im a-MK geldst. Wird die Legierung AlSi0,7 mit Tk = 10 K/s gekiihlt, ist
nach der Modellierung nur noch ein geloster Massenanteil von etwa 0,09 % Si zu erwarten.
Fiir den Werkstoff AlSi0,25 ergibt sich hingegen noch ungefdhr 0,14 % gelostes Si. Dies

unterstreicht nochmals die deutlich tragere Ausscheidungskinetik dieser Legierung.
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Abbildung 4.40: Spezifische Enthalpieinderung |Ah| aus direkten DSC-Messungen und berechneter
Si-Gehalt in Losung c(Tg) als Funktion der Temperatur.
a) Legierung AlSi0,25
b) Legierung AlSi0,7
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Unter Beriicksichtigung der durchgefiihrten metallografischen Analysen (Kapitel 4.3.1) und
der allgemeinen Kenntnisse zum Ausscheidungsverhalten in Al-Si-Legierungen (Kapi-
tel 2.1.3) kann die begriindete Annahme getroffen werden, dass lediglich reines Si mit
kd-Struktur gebildet wird. Der ausgeschiedene Si-Massenanteil wg; (= Cmaxir,  ~ ¢) kann somit
durch Einbeziehung der Dichten von Al (pa; = 2,70 g/cm?®) und Si (ps; = 2,33 g/cm?) direkt in
den Ausscheidungsvolumengehalt @g; der Si-Teilchen umgerechnet werden'!:
Do = (Ws; * pa1)

7 (wsi par + war psi)

Durch Anpassung des Modellansatzes kann der Ausscheidungsvolumengehalt ebenfalls in

-100 % (Gleichung 4.5).

Abhangigkeit der Abkiihlrate und der Temperatur direkt aus den Enthalpiednderungen
bestimmt werden. Hierzu bedarf es allein der Kenntnis des maximal mdoglichen Volumen-
anteils @ oy von Si-Partikeln nach Abkiihlung unter Gleichgewichtsbedingungen, der sich

mit Gleichung 4.5 bestimmen lasst. Der Ausscheidungsvolumenanteil ergibt sich dann zu:

| ARy, (TK)|>
|AhK_max|

Bei {iberkritischer Abkiihlung gilt |Ahjgr| = |Ahk| =0, sodass nach vollstindiger Abkiihlung

Pr, (Tx) = Pk max ( (Gleichung 4.6).

auf RT keine Ausscheidungen vorliegen (®|gt = @ = 0). Bei Abkiihlung mit T < Tierie NiMmt
die Enthalpiednderung wéhrend der Abkiihlung hingegen mit sinkender Kiihlrate kontinu-
ierlich zu. Der Ausscheidungsvolumenanteil nahert sich dabei dem maximal moglichen Wert

DK max an.

4.3.3 Validierung der Modellvorhersagen

Zur Validierung der beschriebenen Modellvorhersagen wurden die modellierten Ergebnis-
groflen — zum einen die Fremdatomkonzentration des MK und zum anderen der Ausschei-
dungsvolumenanteil der Si-Partikel —herangezogen und experimentell bestimmten
Messwerten gegeniibergestellt. Fiir die experimentelle Bestimmung wurden Proben mit
ausgewahlten Werkstoffzustanden, die durch Anwendung der in Kapitel 3.3 beschriebenen
Warmebehandlungen erzeugt worden sind, mit verschiedenen analytischen Verfahren
untersucht. Die Modellvalidierung erfolgte dabei {iberwiegend an der Legierung AISi0,7.
Elektrische Widerstandsmessungen wurden ebenfalls an einigen Zustanden des Werkstoffes

AlSi0,25 vorgenommen.

Lichtmikroskopie (quantitative Mikrostrukturanalyse)

Eine quantitative Mikrostrukturanalyse (Kapitel 3.3.1) erfolgte fiir AlSi0,7 an insgesamt sechs
Warmebehandlungszustanden. Da die Quantifizierung des Ausscheidungsvolumenanteils
mittels Lichtmikroskopie erfolgte, wurden Proben untersucht, die nach Losungsgliihung mit

langsamen Kiihlraten von Ty = 3-10° - 5-10° K/s vollstindig auf RT abgekiihlt worden sind.

11" Fiir eine temperaturabhéngige Berechnung von @ muss die Temperaturabhangigkeit der Dichten
pa1(T) sowie pg;(T) beriicksichtigt werden.
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In diesen Zustdanden liegen duflerst grobe Ausscheidungen vor (vgl. Kapitel 4.3.1), die mittels
Lichtmikroskopie aufgelost und auf Basis der Grauwert-Detektion visualisiert werden
konnen. Wie Abbildung 4.41 zeigt, liegen die mit diesem Analyseverfahren bestimmten Werte
der Ausscheidungsvolumenanteile @ grundsitzlich etwas iiber dem bei der Modellierung
vorhergesagten kiihlratenabhédngigen Verlauf. Dies ist vermutlich auf die Binarisierung,
d.h. auf die recht subjektive Schwellwertsetzung bei der Grauwert-Detektion, zuriick-
zufiihren. Der vorausgesagte Trend eines abnehmenden Volumenanteils mit steigender Rate
wird jedoch gut wiedergegeben. Fiir eine Kiihlrate von Tg=3-105K/s wurde ein
Ausscheidungsvolumenanteil von @k =0,83 +0,13 % bestimmt, der somit im Bereich des
maximal moglichen Volumenanteils @k ¢ = 0,83 % (nach Gleichung 4.5 mit wg; =0,72 %)
liegt. Fiir die schnellste untersuchte Kiihlrate von Tx =510%K/s wurde ein Wert von
@k = 0,66 + 0,04 % ermittelt. Die bestimmten Standardabweichungen aus 50 Einzelmessungen
sind relativ grofs, was insbesondere bei duflerst langsamen Abkiihlraten in Erscheinung tritt.
Grund hierfiir ist die recht ungleichmifliige Verteilung der groben Partikel iiber das
Werkstoffvolumen. In der metallografischen Bewertung ergeben sich dadurch grofse
Schwankungen des Volumenanteils bei Betrachtung der verschiedenen Probenbereiche. Fiir
einige metallografische Aufnahmen werden dabei Werte von @y > @y ., ermittelt. Bei sehr
langsamer Abkiihlung kann der Volumenanteil von Si-Partikeln in bestimmten Proben-
bereichen somit den mittleren im gesamten Probenvolumen maximal moglichen Volumen-

anteil tiberschreiten.
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Abbildung 4.41: Modellierte Verldufe fiir den geldsten Si-Gehalt cx und den Volumenanteil von Si-Ausschei-
dungen @y nach vollstindiger Abkiihlung auf RT in Abhingigkeit der Abkiihlrate sowie
experimentell bestimmte Werte (Metallografie).
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Da der Ausscheidungsvolumengehalt @i direkt an den verbleibenden Si-Losungsgehalt

gekniipft ist, konnen die Mittelwerte von @ fiir die Berechnung von cg genutzt werden:
(Pxsi) - Psi)

(Pkcsi - psi + Pran - par)

Die berechneten Werte des verbleibenden Losungsgehaltes in Abhangigkeit der Kiihlrate sind

CK = CK max — =100 % (Gleichung 4.7).

ebenfalls in Abbildung 4.41 eingetragen.

Dreidimensionale Atomsondentomografie

Mittels Atomsondentomografie wurde der Si-Losungsgehalt des a-MK fiir insgesamt fiinf
Warmebehandlungszustande der Legierung AlSi0,7 bestimmt. Messungen wurden an Proben
vorgenommen, die nach dem Losungsglithen mit Kiihlraten von Tk = 10+ - 1 K/s vollstindig
auf RT abgekiihlt worden sind. Wie in Kapitel 3.3.4 beschrieben, miissen APT-Proben spezielle
Anforderungen erfiillen, um eine erfolgreiche Messung zu gewéhrleisten. Abbildung 4.42
zeigt SEM-Aufnahmen einer geeigneten Probe, die mittels zweistufiger Elektropolitur
hergestellt worden ist. In Abbildung a ist zu erkennen, dass die Probe spitz zulduft. Die
Probenspitze ist dabei frei von groben Ausscheidungspartikeln. Daher repréasentiert die Probe
mit grofler Wahrscheinlichkeit lediglich den a-MK, sodass der darin geltste Si-Gehalt
analysiert werden kann. Die Nahaufnahme der Probenspitze in Abbildung b zeigt, dass auch
die Anforderungen an die Geometrie erfiillt werden konnten. Der Radius der Kegelspitze ist
<50 nm und der halbe Offnungswinkel betrdgt etwa 9°(= tan{(139 nm/2)/422 nm}). Durch
Priifung aller APT-Proben mittels SEM konnte sichergestellt werden, dass ausschliefdlich
Proben analysiert werden, welche alle Anforderungen erfiillen.

3D-Rekonstruktionen des a-MK aus Atomsondenmessungen sind fiir drei unterschiedliche
Warmebehandlungszustande in Abbildung 4.43 zusammengestellt. Die Rekonstruktionen
geben dabei die ermittelten Positionen von Al- und Si-Atomen im untersuchten Proben-
volumen wieder. Die Si-Atome sind dabei jeweils hervorgehoben. Es ist deutlich zu erkennen,
dass der Si-Gehalt mit ansteigender Abkiihlgeschwindigkeit zunimmt. Die Si-Atome sind
dabei in allen Zustanden sehr homogen verteilt. Eine Clusterbildung von Si-Atomen konnte
auch in anderen Versuchen/Proben nicht beobachtet werden. Es ist somit davon auszugehen,
dass alle Si-Atome im untersuchten Probenvolumen in Losung vorliegen und somit der
Si-Gehalt des MK bestimmt wird.
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Abbildung 4.42: SEM-Aufnahmen zur Beurteilung der Probeneignung fiir Atomsondentomografie.
a) Ubersichtsaufnahme einer geeigneten, spitz zulaufenden Probe
b) Nahaufnahme der Probe mit Abmessungen der Probenspitze
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Abbildung 4.43: 3D-Rekonstruktionen (atom maps) des a-MK (Volumen 20 x 20 x 20 nm?) von Proben, die mit
unterschiedlicher Rate T auf RT gekiihlt worden sind. Die Si-Atome im Probenvolumen
sind hervorgehoben.
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Abbildung 4.44: Modellierte Verldufe fiir den geldsten Si-Gehalt cx und den Volumenanteil von Si-Ausschei-
dungen @y nach vollstindiger Abkiihlung auf RT in Abhingigkeit der Abkiihlrate sowie
experimentell bestimmte Werte (APT).
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Die Mittelwerte des gelosten Si-Anteils cx der analysierten Proben ist in Abbildung 4.44 den
Modellvorhersagen gegeniibergestellt. Die Fehlerbalken geben die Standardabweichung
an (es ist zu beachten, dass diese aus lediglich drei Finzelmesswerten berechnet wurde). Fiir
eine Kiihlrate Tx =1K/s ergab sich aus den Messungen ein geldster Massenanteil von
ck = 0,68 £ 0,02 %, welcher sehr dicht an der maximal moglichen Fremdatomkonzentration
VON ¢k max = 0,72 % liegt. Fiir die langsamste untersuchte Abkiihlrate von Ty = 10 K/s wurde
hingegen ein Wert von cg = 0,04 0,03 % ermittelt. Dieser Wert ist ebenfalls in guter Uber-
einstimmung mit dem modellierten Losungsgehalt und weist zugleich darauf hin, dass auch
nach solch langsamer Abkiihlung noch ein gewisser Si-Gehalt in Losung verbleibt. Auch die
Ergebnisse der restlichen Zustiande bilden den berechneten Verlauf von cg in Abhangigkeit
der Kiihlrate gut ab. Auffillig ist dabei die recht grofie Messunsicherheit fiir den Zustand
Tx = 0,1 K/s. An diesen Proben wurde ein Wert von cg =0,59 + 0,19 % bestimmt. Die grofe
Streuung der Einzelmessungen ist vermutlich darauf zuriickzufiihren, dass in diesen Proben
die feinste Verteilung von Si-Ausscheidungen aller untersuchten Zustande vorliegt. Es ist
daher nicht auszuschliefSen, dass bei der Analyse auch Probenbereiche mit feinsten
Si-Partikeln oder an Legierungselementatomen verarmte Bereiche um Ausscheidungen
herum gemessen worden sind. Auch die geringe Anzahl an Einzelmessungen ist in diesem
Zusammenhang zu nennen. Der ausgeschiedene Volumenanteil an Si-Teilchen ldsst sich
erneut unter Anwendung von Gleichung 4.5 aus den gemessenen Fremdatomkonzentrationen
berechnen. Die sich daraus ergebenen Werte sind in Abbildung 4.44 ebenfalls dargestellt und
den Modellvorhersagen gegeniibergestellt.

Elektrische Widerstandsmessungen

Mit elektrischen Widerstandsmessungen (Kapitel 3.3.5) wurden Restwiderstande von insge-
samt sechs Warmebehandlungszustanden der Legierung AlSi0,7 sowie zwei Zustanden der
Legierung AIlSi0,25 bestimmt. Mittels Lichtmikroskopie und Atomsondentomografie sind
lediglich geloste Fremdatomkonzentrationen cx bzw. Ausscheidungsvolumenanteile @ nach
vollstandiger Abkiihlung auf RT bestimmt worden. Um dariiber hinaus die temperatur-
abhéangigen Modellvorhersagen (Abbildung 4.40) zu validieren, wurden mittels Restwider-
standsmessungen auch Zustande gepriift, bei denen keine durchgangige Abkiihlung bis RT
erfolgte. Hierzu sind Proben mit definierter Geschwindigkeit auf eine Temperatur Tk gekiihlt
und nach Erreichen der Temperatur direkt tiberkritisch in einem Wasserbad abgeschreckt
worden. Fiir Werkstoffzustande, die durch solche Stufenabschreckungen eingestellt worden
sind, wurde angenommen, dass eine weitere Entmischung des MK bei RT nicht erfolgt. Der
Losungsgehalt sollte in diesen Zustdnden demnach der Konzentration ¢y, entsprechen.

Alle untersuchten Warmebehandlungszustiande beider Legierungen sind in Tabelle 4.6
detailliert aufgelistet. Die Zustdnde der jeweiligen Al-Si-Legierung sind dabei aufsteigend
nach erwartetem Losungsgehalt (basierend auf der Modellierung) sortiert. Die durch das
Modell vorhergesagten Losungsgehalte sind in der rechten Spalte angegeben. In der Tabelle

sind aufserdem die Mittelwerte der gemessenen spezifischen elektrischen Restwiderstande p,x
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fiir alle Zustande aufgelistet. Da p,k teilweise an lediglich zwei Proben bestimmt worden ist,
wird auf eine Angabe der Standardabweichung verzichtet. Maximale Abweichungen
zwischen Einzelmesswerten sind jedoch stets < 0,01 uQcm. Wie in Kapitel 3.3.5 beschrieben,
setzt sich der spezifische Restwiderstand im Wesentlichen aus dem Anteil von Reinaluminium
pak,, und dem Beitrag geloster Fremdatome Ap,k,, zusammen. Somit konnte der Losungs-
anteil von Si aus den Werten des Restwiderstandes unter Anwendung von Gleichung 3.10
berechnet werden. Die resultierenden Werte sind in der Tabelle als Stoffmengenanteil (at.%)
sowie als Massenanteil (ma.%) angegeben. Fiir den Restwiderstand von Al wurde ein Wert
von puk,, =0,5nQcm angenommen. Dies entspricht dem Mittelwert der Angaben aus der
Literatur (vgl. Kapitel 3.3.5). Fiir die atomprozentuale Widerstandserh6hung durch Si Apyk
wurden die Literaturangaben aus Tabelle 3.5 verwendet. Es wurde ebenfalls ein Mittelwert
genutzt, sodass die Berechnung mit Ap,k; = 0,6775 uQcm/at.% erfolgte.

Tabelle 4.6: Ubersicht der durch Restwiderstandsmessungen analysierten Werkstoffzustinde sowie
Ergebnisgrofien im Vergleich zu den Modellvorhersagen.

Logi Warmebehandlungszustand nach pPag IN cinat.% | cinma.% | cinma.%
egierun,
BITHNG | 1 - =540 °C / .6 = 20 min uQem (Pa) (Pax) | (Modell)

Tx =103 K/s / Tx =RT 0,1006 0,15 0,15 0,14
AlSi0,25 ) )

Ty > Tepis (H20) / Ty = RT 0,1909 0,28 0,29 0,26

Tx =104 K/s / Tx = RT 0,0496 0,07 0,08 0,05

Ty =103 K/s / Tx =RT 0,0883 0,13 0,13 0,11

Ty = 103 K/s / Ty = 350 °C 0,1465 0,22 0,22 0,16
AlSi0,7 .

Tx =5108K/s / Tx =RT 0,1587 0,23 0,24 0,23

Ty =102 K/s / Ty = 200 °C 0,1587 0,23 0,24 0,27

Ty =103 K/s / Tx = 400 °C 0,1981 0,29 0,30 0,29

Proben, die bis zu einer Temperatur Tx > RT abgekiihlt worden sind, wurden bei Erreichen von Tk
direkt tiberkritisch im Wasserbad auf RT abgeschreckt.

Aus Tabelle 4.6 geht hervor, dass die bestimmten Lésungsgehalte in guter Ubereinstimmung
mit den Modellvorhersagen sind. Die grofiten Abweichungen ergaben sich fiir AlSi0,7-Proben,
welche mit T =103 K/s auf Tg = 350 °C abgekiihlt und anschliefend abgeschreckt worden
sind. Die durch Widerstandsmessungen bestimmte Fremdatomkonzentration in Losung liegt
mit 0,22 ma.% in diesem Fall um etwa 0,06 ma.% tiber dem erwartetem Wert von 0,16 ma.%.
In allen anderen Féllen sind die Abweichungen mit maximal 0,03 ma.% deutlich geringer. Die
duferst gute Ubereinstimmung fiir alle Zustande beider Legierungen geht nochmals aus Ab-
bildung 4.45 hervor, in welcher die geloste Si-Konzentration aus Widerstandsmessungen tiber
den modellierten Werten aufgetragen ist. Die Diagonale entspricht dabei einer absoluten

Ubereinstimmung.
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Abbildung 4.45: Gegeniiberstellung der Werte fiir den geldsten Si-Gehalt ck aus elektrischen Widerstands-
messungen und aus der Modellierung auf Basis von DSC-Messungen.

Die ermittelten Werte cx und @k aus allen Experimenten sind in Abbildung 4.46 gemeinsam
dem modellierten Verldufen cg(Tx) bzw. @(Tk) gegeniibergestellt. Aus dieser Darstellung

wird deutlich, dass mit der Modellierung scheinbar eine sehr gute Abschitzung der

mikrostrukturellen Kennwerte (geloste Fremdatomkonzentration, Ausscheidungsvolumen-

anteil) erfolgen kann. Die Ergebnisse aller drei angewendeten experimentellen Methoden

weisen auf die Validitat der auf Basis der DSC-Ergebnisse durchgefiihrten Modellierung hin.
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Abbildung 4.46: Modellierte Verldufe fiir den gelosten Si-Gehalt cx und den Volumenanteil von Si-Ausschei-
dungen @k nach vollstindiger Abkiihlung auf RT in Abhingigkeit der Abkiihlrate sowie
experimentell bestimmte Werte.
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4.3.4 FlieRverhalten

Wie bereits bei den anderen Werkstoffen (Kapitel 4.1.2 und Kapitel 4.2.2), soll zunéchst das
Flieffverhalten der Al-Si-Legierungen ohne ausgeschiedene Partikel vorgestellt werden. Ab-
bildung 4.47 zeigt die Spannungs-Dehnungs-Kurven von AlSi0,25 nach tiberkritischer Abkiih-
lung (Tx = 1 K/s > Tyit) auf unterschiedliche Umformtemperaturen Ty. Der gesamte Si-Gehalt
des Werkstoffes sollte somit im a-MK gelost vorliegen. Auf den ersten Blick weist die
Legierung ein sehr dhnliches Fliefiverhalten wie Al4N auf (vgl. Abbildung 4.1). Zwar ergeben
sich bei geringen Umformtemperaturen etwas hohere Flieigrenzen of und Spannungen oy,
ein Anstieg der Temperatur fiihrt jedoch ebenso zu einer sehr raschen Abnahme der Festigkeit
des Werkstoffes (Abbildung 4.47 (b, d, f)). Wahrend sich bei allen Al-Mg-Legierungen im
Temperaturbereich Ty =30 - 100 °C kaum nennenswerten Spannungsunterschiede ergeben,
zeigt sich fiir AlSi0,25 eine sofortige Abnahme der FlieSsspannung, sofern die Umformung bei
Ty =100 °C erfolgt. Insbesondere die Verformungsverfestigung wird durch einen Temperatur-
anstieg signifikant verringert. Wahrend bei Ty =30 °C unabhingig von der Dehnrate
Flielspannungen von oy ¢ ~ 85 MPa erreicht werden, ergeben sich bei Ty =100 °C nur noch
Werte von gy 59 = 65 — 75 MPa. Die Dehngeschwindigkeit bekommt zugleich entscheidenden
Einfluss. Fiir den Temperaturbereich Ty = 100 — 300 °C zeigt sich die grofste Abhangigkeit der
Verfestigung von der Dehnrate. Bei Temperaturen Ty, > 400 °C ergibt sich dann keine nennens-
werte Verfestigung mehr.

Dass sich das Verfestigungsverhalten der Legierung AlSi0,25 trotz einiger Ahnlichkeiten von
Al4N unterscheidet, wird anhand der Kocks-Mecking-Plots in Abbildung 4.48 ersichtlich. Bei
tiefen Temperaturen folgt die Abnahme der Verfestigungsrate 6 einem linearen Zusammen-
hang. Die anfangliche Verfestigungsrate fillt fiir beide Dehnraten mit 8, ~ 1400 MPa etwas
geringer aus als bei Al14N. Wahrend bei Reinaluminium eine Temperaturerhéhung jedoch eine
sofortige Verringerung der Verfestigungsrate zu Beginn der Verformung bewirkt, nehmen die
tatsdchlichen Verfestigungsraten bei AlSi0,25 zunédchst zu. Erst ab einer Temperatur von
Ty =200 °C (¢ =102 s!) bzw. Ty =400 °C (¢ =10 s) verringert sich die anfangliche Verfesti-
gungsrate bei der Al-Si-Legierung. Bei erhohter Verformungstemperatur geht bei der hheren
Dehnrate scheinbar auch die lineare Beziehung von 8 zur Spannungszunahme verloren. Erst
nach dem anféanglich sehr starken Abfall von 6 erfolgt eine recht kontinuierliche Abnahme mit
konstanter Rate. Ein Zusammenbruch der linearen Beziehung ist auch fiir hohe Spannungen
erkennbar. Insbesondere bei Umformtemperaturen Ty <200 °C wird durch die verringerte
Abnahmen der Verfestigungsrate keine Sattigungsspannung erreicht. Aus einem Vergleich
der Kocks-Mecking-Plots von der Legierung AlSi0,25 und von Reinaluminium Al4N wird
ebenfalls nochmals ersichtlich, dass die Spannungszunahme (Verformungsverfestigung) bei
tiefen Temperaturen fiir AlSi0,25 hoher ausfallt. Bei hohen Temperaturen fallt der FliefSsspan-

nungszuwachs beider Werkstoffe sehr gering aus.
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Abbildung 4.47: Spannungs-Dehnungs-Kurven (a, ¢, e) sowie Spannungswerte a|,, (b, d, f) von AlSi0,25 in

Abhingigkeit der Verformungstemperatur Ty fiir drei verschiedene Dehnraten &.
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Abbildung 4.48: Kocks-Mecking-Plots von AlSi0,25 in Abhingigkeit der Verformungstemperatur Ty fiir zwei

verschiedene Dehnraten &.
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Die Legierung AlSi0,25 zeigt sich bei einer Umformtemperatur von Ty =30 °C sehr unem-
pfindlich beziiglich der Dehngeschwindigkeit. Aus dem FlieSkurvenvergleich in Abbil-
dung 4.49 geht hervor, dass eine langsame Dehnrate zu etwas hoheren erforderlichen Fliefs-
spannungen fiihren kann. Beriicksichtigt man jedoch die Messschwankungen der Flief3span-
nungen zwischen Einzelmessungen (Abbildung 4.47 (b, f)) wird deutlich, dass dieser
negativen Dehnratenempfindlichkeit nicht allzu viel Bedeutung beigemessen werden sollte.
Erheblich grofser fallen die Spannungsunterschiede bei einer Temperatur von Ty = 100 °C aus.
Sowohl die Versuche mit konstanter Dehnrate als auch die SRJT weisen eine positive Dehn-
ratenempfindlichkeit nach. Auch fiir diese Legierung ergeben sich im Anschluss an spontane
Dehnratendnderungen transiente Uberginge auf neue Spannungsniveaus. Dabei lasst sich
eine allmahliche Angleichung an die FliefSsspannungen der Versuche mit konstanter Dehnrate
erkennen. Die Fliefispannungsunterschiede weisen im Temperaturbereich Ty =100 —300 °C
fast im gesamten Dehnungsintervall dhnliche Werte auf. Fiir eine Dehnung von ¢ =0,20
ergeben sich zwischen den Dehnraten beispielsweise Fliefsspannungsunterschiede von jeweils
etwa Agp,o =15 MPa. Aufgrund des allgemein abnehmenden Spannungsniveaus, welches
durch Temperaturerhdhung bewirkt wird, steigt die Dehnratenempfindlichkeit jedoch an.
Diese Entwicklung geht aus Abbildung 4.50 hervor, in welcher scheinbare und stationédre SRS
gegeniibergestellt sind. Es wird deutlich, dass der Anstieg der Dehngeschwindigkeitsemp-
findlichkeit nahezu linear mit der Temperatur erfolgt (c, d). Ein dhnliches Verhalten konnte
fiir AI4N nachgewiesen werden (vgl. Abbildung 4.4). Dort zeigte sich allerdings bei hohen
Temperaturen eine eindeutige Abhangigkeit von der Dehnung. Fiir AlSi0,25 ist eine solch
klare Abhangigkeit hingegen nicht zu erkennen (a, b). Der Anstieg der SRS mit der Tempe-
ratur erfolgt fiir die Legierung AlSi0,25 zudem schneller, sodass sich bei hohen Temperaturen
grofiere Dehnratenempfindlichkeiten einstellen. Fiir Ty, = 500 °C wurde ein Wert von m =~ 0,20
ermittelt. Die stationdre SRS fallt auch bei diesem Werkstoff etwas geringer aus als die
scheinbare SRS. Ein identischer qualitativer Verlauf zeigt sich jedoch fiir beide Grofsen.

Der lineare Anstieg der SRS ist ein klar herauszustellender Unterschied zu allen untersuchten
Al-Mg-Legierungen. Scheinbar erhoht gelostes Mg die Warmfestigkeit von Aluminium. Ein
nennenswerter Festigkeitsverlust stellt sich in Al-Mg-Legierungen bei langsamen und
schnellen Dehnraten daher erst bei Temperaturen Ty =200 °C ein. Dadurch nimmt auch die
SRS erst oberhalb 100 °C zu und weist auflerdem geringere Werte auf als die SRS von AlSi0,25.
Zu bedenken ist hierbei jedoch der geringere Legierungsgehalt der Al-Si-Legierung. Bereits
jetzt soll deshalb darauf hingewiesen, dass das beschriebene Werkstoffverhalten auch fiir die
Legierung AlSi0,7 mit erhohtem Si-Gehalt festgestellt wurde. Die SRS fallt dabei im
Allgemeinen sogar noch etwas hoher aus als fiir die niedriglegierte Variante, wie die

nachfolgenden Ergebnisse zeigen.
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Abbildung 4.49: Spannungs-Dehnungs-Kurven von AlSi0,25 aus Versuchen mit konstanter Dehnrate und
Versuchen mit Dehnratenwechseln (SRJT) fiir verschiedene Verformungstemperaturen Ty.
a) 0,25 - b) 0,25 -
0,20 - . ] . * Mogyec 0,20 —
0,15 4 & o o 8 5 0,15 -
£ 4 it o o L k<] 4
50,10 £0,10 4 . e ®
S 1 i s . ! Ma00°c S . ! . | My -
0,05 0,05 - 200/°C
J [} "m o J
! 100 °C ] = Myg0c
— - [ ] []
o T : T : T : mg'o < ] oo L |. 1 r'n30 olc ™
0,00 005 0,10 0,15 0,20 0,25 0,00 005 0,10 0,15 0,20 0,25
® @
c) 0,25 d) 0,25 ~
1 * Mo 1 « m
0,20 - < mys t 0,20 . m0,16
_ A m i 0,11
50,15 4 0,10 £ 50154 , o
T 1 ° Moos 8 2 ] e &
50,10 - 0,10
] g . .
0105 ] 0,05 =
. 1 . )\
0004 ¢ " 0,004 » »
| LA IR I N BN R r 1 1. 11 7T
0 100 200 300 400 500 0 100 200 300 400 500

T, in°C

T, in °C

Abbildung 4.50: Scheinbare und stationiare Dehngeschwindigkeitsempfindlichkeit von AlSi0,25 in
Abhingigkeit der Dehnung ¢ (a, b) und der Verformungstemperatur Ty (c, d).
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Wie in den vorangegangenen Unterkapiteln durch DSC-Messungen, Mikrostrukturunter-
suchungen und Atomsondenanalysen gezeigt worden ist, ist eine Abkiihlgeschwindigkeit von
Tx =1 K/s auch fiir AlSi0,7 hinreichend schnell, um eine Ausscheidung von Si-Atomen aus
dem a-MK zu verhindern. Die wahren Spannungs-Dehnungs-Kurven von AlSi0,7 in Abbil-
dung 4.51 (a, ¢, e) wurden somit an vollstandig tibersattigten Zustanden aufgenommen. Fiir
alle untersuchten Zustinde liegen keine Ausscheidungsteilchen vor, sodass ein direkter
Einfluss von gelostem Si bestimmt werden kann.

Aus den Diagrammen geht hervor, dass eine Erhchung des Si-Gehaltes einen leichten Anstieg
der Fliefigrenze bewirkt. Sie liegt im Temperaturbereich Ty = 30 — 200 °C fiir alle Dehnraten bei
etwa o ~ 20 MPa. Erst bei hoheren Temperaturen erfolgt eine Abnahme von oy, insbesondere
fiir geringe Dehngeschwindigkeiten. Auch die Verformungsverfestigung wird durch die
hohere Fremdatomkonzentration gesteigert. Bei Ty =30 °C werden bei grofien Dehnungen
FlieSsspannungen von og > 100 MPa erreicht. Das temperatur- und dehnratenabhangige Ver-
formungsverhalten weist abgesehen von der etwas erhohten Festigkeit sehr grofie Ahnlich-
keiten zu AlSi0,25 auf. So fiihrt ein Temperaturanstieg auf Ty =100 °C zu einer sofortigen
Verringerung der Verformungsverfestigung. Bei hohen Umformtemperaturen ist kaum noch
eine Verfestigungswirkung zu erkennen. Die Fliefispannung liegt besonders bei geringen
Dehnraten auf einem dhnlichen Niveau wie bei AlSi0,25 und Al4N. Gelostes Si scheint die
Warmfestigkeit somit generell kaum zu beeinflussen. Vor allem bei sehr hohen Temperaturen
macht sich der Einfluss von Si nicht mehr bemerkbar.

Die kaum wahrnehmbare Verformungsverfestigung bei hohen Temperaturen wird auch
anhand der geringen Spannungszunahmen in den Kocks-Mecking-Plots deutlich (Abbil-
dung 4.52). Die Verfestigungsrate 0 fillt bei erhdhten Umformtemperaturen rasch ab, sodass
sich eine Sattigungsspannung einstellt. Bei niedrigeren Temperaturen ist hingegen auch nach
grofien Spannungszuwachsen noch immer eine Verfestigung festzustellen. Die qualitativen
Kurvenverlaufe entsprechen im Wesentlichen jenen von AlSi0,25. Auffillig ist erneut die
geringe anfangliche Verfestigungsrate, die mit 8, = 1200 — 1300 MPa ebenfalls unterhalb des
Wertes von reinem Aluminium liegt. Die tatsachliche Verfestigungsrate zu Beginn der Verfor-
mung steigt mit zunehmender Temperatur zundchst leicht an. Der Abfall der Verfestigungs-

rate iiber der FlieSsspannung nimmt in allen Fallen jedoch mit steigender Temperatur zu.
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Abbildung 4.51: Spannungs-Dehnungs-Kurven (a, ¢, e) sowie Spannungswerte g, (b, d, f) von AlSi0,7 in
Abhingigkeit der Verformungstemperatur Ty fiir drei verschiedene Dehnraten &.
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Abbildung 4.52: Kocks-Mecking-Plots von AlSi0,7 in Abhingigkeit der Verformungstemperatur Ty fiir zwei

verschiedene Dehnraten &.
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Die Dehngeschwindigkeitsempfindlichkeit der Legierung AlSi0,7 geht aus den Diagrammen
in Abbildung 4.53 und Abbildung 4.54 hervor. Wahrend die Dehnrate bei Ty =30 °C keinen
nennenswerten Einfluss auf das FliefSverhalten des Werkstoffes hat, fiihrt ein Temperatur-
anstieg erneut zu einer positiven Dehnratenempfindlichkeit. Bereits bei Ty, = 100 °C ergibt sich
ein sehr unterschiedliches Verfestigungsverhalten. Die Spannungsunterschiede nehmen bei
steigenden Dehnungsbetrdgen etwas zu. Der Index der Dehnratenempfindlichkeit m scheint
daher insbesondere im Temperaturbereich von Ty =100 — 200 °C zusatzlich von der Dehnung
abhingig zu sein (Abbildung 4.54 (a, b)). Bei hoheren Umformtemperaturen ergeben sich
bereits zu Beginn der Verformung sehr grofle Flielspannungsdifferenzen, die im weiteren
Versuchsverlauf recht konstant bleiben. Eine Abhdngigkeit der Dehnung zeigt sich dann nicht
mehr.

Durch die sofortige Zunahme der Dehnratenempfindlichkeit mit steigender Temperatur
ergibt sich ein dhnliches Verhalten wie bei der niedriglegierten Variante AlSi0,25. Es ist erneut
ein nahezu linearer Anstieg von m mit steigender Temperatur festzustellen (Abbil-
dung 4.54 (c, d)). Die Dehngeschwindigkeitsempfindlichkeit liegt dabei im Allgemeinen sogar
auf einem etwas hoheren Niveau. Zu erkldren ist dieser Umstand mit der geringen
Festigkeitssteigerung durch Si bei geringen Dehnraten. Bei schnellerer Umformung macht sich
ein hoherer Si-Gehalt deutlicher bemerkbar und fithrt zu grofieren FliefSsspannungen. Aus der
grofieren Spannungsdifferenz resultiert letztlich die grofiere Dehnratenempfindlichkeit.
Vergleichbare Werte fiir die Dehngeschwindigkeitsempfindlichkeit wurden aus Versuchen
mit konstanter Dehnrate und aus Versuchen mit Dehnratenwechseln ermittelt. Wie bei den
anderen Werkstoffen ergeben sich fiir einige Priifbedingungen (z.B. Ty =100 °C) etwas
geringere Spannungsdifferenzen bei Durchfiihrung von SRJT. Die stationdre Dehnraten-
empfindlichkeit fallt in diesen Féllen etwas geringer aus als die scheinbare Dehngeschwindig-

keitsempfindlichkeit.
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Abbildung 4.53: Spannungs-Dehnungs-Kurven von AlSi0,7 aus Versuchen mit konstanter Dehnrate und
Versuchen mit Dehnratenwechseln (SRJT) fiir verschiedene Verformungstemperaturen Ty.
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Abbildung 4.54: Scheinbare und stationiare Dehngeschwindigkeitsempfindlichkeit von AlSi0,7 in
Abhingigkeit der Dehnung ¢ (a, b) und der Verformungstemperatur Ty (c, d).
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In Kapitel 4.3.1 wurde gezeigt, dass die Mikrostrukturentwicklung der Legierung AlSi0,7
beim Kiihlen von Losungsgliihbedingungen mafigeblich von der Kiihlrate abhédngt. Die
Abkiihlgeschwindigkeit ist entscheidend dafiir, in welchen Temperaturbereichen es zu
Ausscheidungsreaktionen kommt oder ob diese vollstandig unterdriickt werden. Geringe
Kiihlraten fiihren zu einer vorzeitigen Entmischung des a-MK und somit zu einer Verringe-
rung der geldsten Si-Konzentration. Wie aus Abbildung 4.30 und Abbildung 4.31 hervorging,
fithren HT- und NT-Reaktionen auflerdem zu sehr unterschiedlichen Teilchenmorphologien
und -verteilungen. Um zu priifen, inwiefern sich verschiedene Kiihlraten und damit Teilchen
auf das Verformungsverhalten auswirken, wurden die Warmebehandlungen vor Durch-
fiihrung der Stauchversuche variiert (siehe Tabelle 3.6). Die Spannungs-Dehnungs-Kurven in
Abhingigkeit der Kiihlrate sind fiir verschiedene Verformungstemperaturen in Abbil-
dung 4.55 zusammengestellt (s. a.[202]). Die Kiihlgeschwindigkeiten wurden dabei so
gewihlt, dass keine Teilchen (T =1XK/s), {iberwiegend NT-Partikel (T =102K/s) oder
{iberwiegend HT-Partikel (Tx = 102 K/s) gebildet werden.
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Abbildung 4.55: Spannungs-Dehnungs-Kurven von AlSi0,7 in Abhingigkeit der Abkiihlgeschwindigkeit T
fiir verschiedene Verformungstemperaturen Ty.

Aus dem Diagramm (d) geht hervor, dass die Kiihlrate keinen Einfluss auf das Festigkeits-
und Fliefsverhalten bei Ty =500 °C hat. Diese Umformtemperatur liegt oberhalb der Start-
temperaturen fiir eine Ausscheidungsbildung, sodass der Mikrostrukturzustand in allen
Proben identisch sein sollte. Bis Ty, = 400 °C bilden sich bei einer Kiihlrate von Tk = 10 K/s sehr
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grobe HT-Partikel. Die daran gekniipfte Verringerung der Fremdatomkonzentration im a-MK
macht sich durch eine geringere Fliegrenze bemerkbar (c). Auch bei Kiihlung mit Tk = 102 K/s
treten bei Temperaturen oberhalb 400 °C erste Ausscheidungsreaktionen auf (Abbil-
dung 4.30). Die Enthalpiednderung und somit der ausgeschiedene Si-Anteil ist dabei jedoch
deutlich geringer als bei Kiihlung mit Ty =103 K/s (Abbildung 4.21b). Es verbleibt eine
grofiere Si-Konzentration in Losung (vgl. Abbildung 4.40b), sodass die FlieSsspannungen
ebenfalls etwas hoher ausfallen. Dennoch ergibt sich auch bei Kiihlung mit Tk = 102 K/s eine
leichte Festigkeitsabnahme im Vergleich zum tiberkritisch abgeschreckten Zustand. Die Span-
nungsdifferenzen der verschiedenen Zustande bleiben im Verlauf der Umformung recht kon-
stant. Die Verformungsverfestigung wird durch die Partikel scheinbar nicht beeinflusst.

Eine weitere Verringerung der Temperatur fiihrt zur weiteren Entmischung des a-MK. Fiir
beide Kiihlraten sind die Ausscheidungsreaktionen bei Ty =300 °C nahezu vollstandig abge-
schlossen. Die zunehmend verschiedenen Fremdatomkonzentrationen fithren zu deutlicheren
Unterschieden der Festigkeitseigenschaften (Abbildung 4.55 b). Der vollstandig {ibersattigte
Mischkristall weist dabei weiterhin die grofiten Fliefispannungen auf. Unterschiedliches Ver-
festigungsverhalten ist auch bei dieser Umformtemperatur nicht zu erkennen. Die weitere
Abkiihlung auf Ty =30 °C fiihrt keine nennenswerte Veranderung der Partikelkonfiguration
hervor, da bereits bei 300 °C nahezu alle Ausscheidungsreaktionen beendet sind. Mit einset-
zender plastischer Verformung ergibt sich daher das bekannte Verhalten. Die gebildeten Teil-
chen bewirken aufgrund ihrer Grofe keinen direkten Festigkeitsanstieg. Die Fliefigrenze wird
scheinbar nur von der Si-Konzentration des a-MK maf3geblich beeinflusst. Mit zunehmender
Kiihlrate steigt die Fliefigrenze an. In Abbildung 4.55a ist zuséatzlich die Spannungs-
Dehnungs-Kurve einer Probe aufgetragen, die mit einer nochmals deutlich geringeren Rate
von Tk = 10 K/s gekiihlt worden ist. Bei dieser Kiihlrate ist nahezu der gesamte Legierungs-
gehalt an Si ausgeschieden (Abbildung 4.46). Die Fliefigrenze dieses Zustandes liegt daher
nochmals einige MPa unterhalb der FlieSgrenze von Proben, die mit Ty = 10 K/s abgekiihlt
worden sind. Mit zunehmender Dehnung ist jedoch ein im Vergleich zu hohen Temperaturen
sehr unterschiedliches Verfestigungsverhalten festzustellen. Alle Mikrostrukturzustiande, die
Partikel aufweisen, zeigen zu Beginn der plastischen Verformung eine grofiere Verfestigungs-
rate, was sich im steileren Anstieg der Flieffkurven ausdriickt. Insbesondere die NT-Partikel
(Tx =102K/s) bewirken einen deutlichen Festigkeitszuwachs. Im Dehnungsintervall
¢ ~0,01 - 0,06 ergeben sich dadurch hoéhere Spannungsbetrage als im vollstindig {tiber-
sittigten Zustand (Tk = 1 K/s). Erst bei grofleren Dehnungen flacht die FlieBkurve zunehmend
ab. Die Zustinde mit HT-Partikeln weisen zueinander ein sehr dhnliches Verfestigungs-
verhalten auf. Zu Beginn der Verformung kommt es durch die hohere Verfestigungsrate zu
einer Anndherung an die FlieSkurve des tibersattigten a-MK. Beide Spannungs-Dehnungs-
Kurven (Tg =103 K/s bzw. Tx =104 K/s) flachen jedoch schnell ab und weisen im weiteren

Verlauf der Umformung ein deutlich geringeres Spannungsniveau auf.
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Die Festigkeit- und Fliefseigenschaften der Al-Si-Legierung werden somit einerseits durch den
gelosten Si-Gehalt im a-MK und andererseits durch die im Gefiige vorliegenden Teilchen
beeinflusst. Mit der vorgenommenen Versuchsfithrung kann jedoch keine separate Betrach-
tung der unterschiedlichen Einflussgrofsen erfolgen — ein Umstand, der in den meisten Verof-
fentlichungen unterschiedlichster Autoren anzutreffen ist (Kapitel 2.2). Die getroffene Wahl
der Modelllegierungen sowie die vorgenommene Modellierung der Ausscheidungskinetik
ermdglichen es, dieser messtechnischen Schwierigkeit zu begegnen. Anhand der Modellie-
rungsergebnisse (Kapitel 4.3.2) konnen Warmebehandlungsparameter festgelegt werden, die
sich dazu eignen, genau definierte und vergleichbare Mikrostrukturzustande einzustellen.
Ziel einer letzten Versuchsreihe war es daher, Werkstoffzustande einzustellen und zu priifen,
die zwar einen identischen Gehalt an gelostem Si aufweisen, fiir welche jedoch unterschied-
liche Partikelkonfigurationen vorliegen. Diese Vorgehensweise ldsst eine eindeutige Tren-
nung der Einfliisse von Mischkristallverfestigung und Teilchenverfestigung zu.

Der gewdhlte Ansatz fiir die Durchfiihrung gezielter Warmebehandlungen und die daraus
resultierenden Ergebnisse sind in Abbildung 4.56 dargestellt (s. a. [203]). Als Referenzzustand
diente die Legierung AlSi0,25 mit vollstindig iibersittigtem a-MK (T = 1 K/s). Durch gezielte
Warmebehandlungen an AlSi0,7 wurden Proben mit einem identischen MK-Zustand
(0,26 ma.% Si) eingestellt. Die angestrebten Partikelkonfigurationen waren folgende. Einer-
seits sollten tiberwiegend NT-Partikel ausgeschieden werden. In einem weiteren Fall sollte die
Entmischung des a-MK bei hoheren Temperaturen erfolgen, sodass tiberwiegend HT-Partikel
im resultierenden Gefiige vorliegen. Zur Einstellung dieser Zustédnde eignen sich erneut die
Kiihlraten T = 102 K/s bzw. Tk = 10 K/s, bei denen NT- bzw. HT-Reaktionen dominieren (Ab-
bildung 4.30). Wie die Modellierungsergebnisse in Abbildung 4.56 a zeigen, verbleibt nach
Kiithlung mit Tk =102 K/s auf RT ein Si-Massenanteil von ¢ =~ 0,26 % in Losung. In diesem
Zustand liegen aufierdem tiberwiegend NT-Partikel vor (Abbildung 4.31). Um eine identische
Ubersittigung des MK durch Abkiihlung mit Tx = 10° K/s zu erzielen, erfolgte die Kiihlung ab
einer Temperatur von Tk =400 °C tiberkritisch. Bei dieser Temperatur liegt eine identische
Enthalpieanderung und somit derselbe MK-Zustand vor. Durch iiberkritische Kithlung wird
eine weitere Entmischung des a-MK erfolgreich unterdriickt. Wie Abbildung 4.31 zeigt,
kommt es im Temperaturbereich T > 400 °C ausschliefdlich zur Bildung von HT-Partikeln. Die
gewdhlten Warmebehandlungen fiihren somit zu Mikrostrukturen, die einerseits a-MK mit
identischen Losungsgehalten von ¢ ~0,26 ma.% Si (s. a. Tabelle 4.6) und andererseits sehr

unterschiedliche Partikelkonfigurationen aufweisen.
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Abbildung 4.56: Versuchsdurchfiihrung zur Bestimmung des Einflusses von Si-Ausscheidungen auf das
Festigkeits- und FlieSverhalten in Al-Si-Legierungen.
a) Festlegung von Wirmebehandlungsparametern (T und T) zur Herstellung von Proben
aus AlSi0,7 mit 0,26 ma.% Si in Losung und unterschiedlichen Partikelkonfigurationen
b) Spannungs-Dehnungs-Kurven von Proben mit jeweils 0,26 ma.% Si in Losung und
unterschiedlichen Partikelkonfigurationen
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Abbildung 4.57: Einfluss der Dehnrate auf Spannungs-Dehnungs-Kurven von Al-Si-Legierungen mit jeweils
0,26 ma.% Si in Lésung und unterschiedlichen Partikelkonfigurationen.
a) £€=101s?
b) £€=10%s1

Aus den Spannungs-Dehnungs-Kurven (Abbildung 4.56b) der drei eingestellten Mikro-
strukturzustande bei einer Verformungstemperatur von Ty = 30 °C geht zunéchst hervor, dass
nahezu identische Fliefigrenzen (o¢ = 15 MPa) vorliegen. Durch vorangegangene Versuche
wurde festgestellt, dass die Partikel auf Grund ihrer Grofle keinen Beitrag zur Fliefigrenze
leisten und of scheinbar nur vom Losungsgehalt an Si beeinflusst wird (Abbildung 4.55).
Identische FlieSgrenzen sprechen somit dafiir, dass mit den vorgenommenen Warmebehand-
lungen tatsdchlich vergleichbare MK-Zustinde eingestellt worden sind. Mikrostruktur-
zustande mit HT-Partikeln weisen auch im weiteren Verlauf der Verformung ein sehr
dhnliches Verhalten zum Zustand ohne Ausscheidungen auf. Die duflerst groben, globularen
Teilchen scheinen das Verfestigungsverhalten nicht sonderlich zu beeinflussen. Die

FlieBspannungen der beiden Zustiande weichen um wenige MPa ab, sodass die Differenzen
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im Bereich der Messunsicherheit liegen. Eine deutlich ausgepragtere Verformungsverfesti-
gung weist hingegen der Zustand mit {iberwiegender Anzahl an NT-Partikeln auf. Dies ging
bereits aus den Ergebnissen in Abbildung 4.55 hervor. Der direkte Verglich mit einer nahezu
identischen Fremdatomkonzentration des a-MK stellt das unterschiedliche Verhalten noch-
mals deutlich heraus. Bei einer Dehnung von ¢ = 0,1 liegt die FlieSsspannung mit o¢ ~ 80 MPa
bereits um mehr als 10 MPa iiber der Fliefispannung des ausscheidungsfreien Gefiiges (reiner
a-MK). Das deutlich ausgepragtere Verfestigungsvermogen dieses Zustandes konnte auch bei
einer geringeren Dehnrate von ¢ =107 s' nachgewiesen werden, wie der direkte Vergleich

verschiedener Dehnraten in Abbildung 4.57 zeigt.
4.4 Al-Mg-Si-Legierung

4.4.1 Mikrostrukturentwicklung

Ausscheidungsverhalten basierend auf DSC-Untersuchungen mit direkter Versuchsfithrung

(in-situ Abkiihlexperimente)

Das Ausscheidungsverhalten der terndren Legierung AIMg0,65i0,8 wurde ausschliefslich mit
in-situ Abkiihlexperimenten untersucht. Das kiihlratenabhingige Reaktionsverhalten ist in
Abbildung 4.58 dargestellt. Im Vergleich zu allen bindren Legierungen konnten wesentlich
grofiere Reaktionsintensitaten festgestellt werden. Dabei sind insgesamt mindestens drei
Hauptreaktionsbereiche nachzuweisen. Sehr deutlich tritt fiir fast alle untersuchten Kiihlraten
eine HT-Reaktion (Peak a1) in Erscheinung. Eventuell liegt hier sogar eine Uberlagerung
zweier Reaktionen vor. Bei Betrachtung langsamer Kiihlgeschwindigkeiten (T < 102 K/s) ist
im Temperaturbereich von T = 275 — 400 °C deutlich eine weitere Reaktion (Peak az) zu erken-
nen. Mit steigender Kiihlrate werden alle Reaktionen zunehmend unterdriickt. Der Peak der
HT-Reaktion verschiebt sich gleichzeitig um einige 10 K zu tieferen Temperaturen. Bei
Kiihlraten von Ty = 5102 K/s bzw. Tk = 0,1 K/s ist dann ein recht schwach ausgeprégter dritter
Reaktionsbereich as bei tieferen Temperaturen (225 — 325 °C) zu erkennen. Obwohl die Reak-
tionen bei hohen Temperaturen deutlich an Intensitat verlieren und die treibende Kraft fiir
eine Ausscheidungsbildung (Unterkiihlung AT) zunimmt, gewinnt die Reaktion as mit
anwachsender Kiihlrate nur geringfiigig an Intensitat. Sie scheint sich jedoch zu etwas héheren
Temperaturen zu verschieben. Bei hohen Kiihlraten wird auch diese Reaktion vollstandig

unterdriickt.
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Abbildung 4.58: Ergebnisse der DSC-Untersuchungen mit direkter Versuchsfithrung an A1IMg0,6Si0,8.

a) Spezifische Warmekapazititsdifferenz Ac, als Funktion der Temperatur
b) Spezifische Enthalpieinderung |Ah| als Funktion der Temperatur

c) Spezifische Enthalpieinderung |Ahg| nach Abkiihlung auf RT als Funktion der

Abkiihlgeschwindigkeit
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Aus den Enthalpieverldufen in Abbildung 4.58 b wird nochmal deutlich, dass Reaktionen bei
langsamen Kiihlraten bei sehr hohen Temperaturen T > 510 °C starten. Selbst bei schneller
Abkiihlung verschiebt sich der Reaktionsbeginn nur wenig und liegt noch immer im Bereich
von T = 500 °C. Wesentliche Enthalpiednderungen treten wahrend der Abkiihlung bis etwa
250 °C auf. Resultierende Enthalpiednderungen |Ahg| nach vollstindiger Abkiihlung auf RT
sind in Abhangigkeit der Kiihlgeschwindigkeit in Abbildung 4.58 c aufgetragen. Durch das
Auftreten unterschiedlicher Reaktionsbereiche stellt sich ein recht diskontinuierlicher
Kurvenverlauf mit Doppel-S-Form ein. Selbst bei sehr langsamer Abkiihlung scheint noch
kein Sattigungswert der Enthalpiednderung vorzuliegen. Die kritische Abkiihlgeschwindig-
keit kann anhand des Verlaufes mit Ty = 1 -2 K/s abgeschitzt werden. Auftretende Reak-
tionen liegen in diesem Kiihlratenbereich unterhalb der Nachweisgrenze der angewendeten
DSC-Gerite.

Mikrostrukturanalytik

a) Charakterisierung von Ausscheidungen

Den Einfluss der Abkiihlgeschwindigkeit auf die Ausscheidungsbildung in AlMg0,65i0,8
zeigt Abbildung 4.59. Dargestellt sind lichtmikroskopische Gefiigeaufnahmen polierter
Proben, die zuvor mit der jeweils angegebenen Kiihlgeschwindigkeit auf RT abgekiihlt
worden sind. Es ist ersichtlich, dass Grofse, Form und Anzahl ausgeschiedener Phasen
mafigeblich von der Kiihlgeschwindigkeit abhangen. Sehr grobe, polygonale Partikel mit
Ausdehnungen von bis zu 20 um sind nachzuweisen, wenn die Legierung mit dufserst
geringer Rate von Tk = 3-10% K/s abgekiihlt worden ist. Zusitzlich treten zahlreiche kleinere
Teilchen mit Abmessungen von wenigen um und gleichachsiger Form auf. Nach Abkiihlung
mit Tx = 102 K/s weisen die polygonalen Partikel bereits deutlich kleinere Abmessungen auf.
Es treten dariiber hinaus sehr lange (mehrere 10 um), nadelférmige Ausscheidungen in
Erscheinung. Beide Ausscheidungsmorphologien sind auch nach Abkiihlung mit Tk = 0,1 K/s
nachzuweisen. Die Partikelgrofle nimmt im Allgemeinen ab, wahrend die Teilchenanzahl
zunimmt. Es wird jedoch deutlich, dass sich der Ausscheidungsvolumengehalt mit steigender
Kiihlrate verringert. Dies zeigt sich auch in den DSC-Ergebnissen durch eine kontinuierlich
abnehmende Reaktionsenthalpie |Ahg|. Nach Abkiihlung mit Tx = 10 K/s sind lichtmikros-
kopisch keine Teilchen mehr nachzuweisen. Auch dieses Ergebnis korreliert mit den
Erkenntnissen der DSC-Untersuchungen, wonach die kritische Abschreckgeschwindigkeit mit
dieser Kiihlrate bereits {iberschritten ist (siehe oben). Eine Ausscheidungsbildung wahrend

des Kiihlprozesses wird demnach vollstindig unterdrtickt.
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1107 K/s

Abbildung 4.59: LM-Aufnahmen zur Beurteilung der Ausscheidungsbildung in AIMg0,65i0,8 nach
Abkiihlung auf RT mit verschiedenen Abkiihlgeschwindigkeiten.

Fiir eine detailliertere Charakterisierung auftretender Ausscheidungsteilchen wurden TEM-
Untersuchungen an Proben vorgenommen, die mit Tk = 0,1 K/s abgekiihlt worden sind. Dieser
Zustand wurde gewdhlt, da bei dieser Kiihlrate scheinbar alle wesentlichen Hauptreaktions-
bereiche auftreten (Abbildung 4.58 a). Insbesondere die NT-Reaktionen (Peak as) weisen
hinreichend grofie Intensitdt auf. Zudem sind die Ausscheidungen nach dem Kiihlvorgang
ausreichend klein und fein verteilt, um aussagekraftige Analysen im TEM vornehmen zu
konnen. In Abbildung 4.60 sind BF-STEM-Abbildungen von zwei Partikeln dargestellt.
Dariiber hinaus wurden EDX-Punktanalysen und EDX-linescans vorgenommen. Die Positio-
nen der EDX-Analysen sind dabei jeweils in der STEM-Aufnahme gekennzeichnet. Die
gescannten Probenbereiche sind auflerdem nochmals vergrofiert dargestellt und Intensitats-
verlaufen gegeniibergestellt. Die Verlaufe berticksichtigen lediglich die Elemente Al, Mg und
Si, da andere Elemente nicht in signifikanter Konzentration vorlagen. Die Intensititen der

EDX-Signale sind erneut normiert von 0 bis 1 dargestellt.
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Abbildung 4.60: STEM-Aufnahmen sowie EDX-Punktanalysen und EDX-linescans fiir zwei verschiedene
Ausscheidungen in AIMg0,6Si0,8 nach Abkiihlung auf RT mit Tk = 0,1 K/s.

Die EDX-Analysen zeigen, dass beide Partikel sowohl Mg als auch Si enthalten. Die
gemessenen Mg:Si-Verhdltnisse der Teilchen variieren dabei jedoch. Wahrend das erste
Teilchen (a) ein Verhéltnis von Mg:Si ~ 1,9 aufweist, wurde fiir das zweite Teilchen (b) ein
Wert von Mg:Si ~ 0,4 bestimmt. In dieser Ausscheidung scheint jedoch nicht nur mehr Si als
Mg vorzuliegen. Im Gegensatz zum anderen Teilchen ist in diesem Partikel auch ein
nennenswerter Anteil an Al in die Verbindung integriert. Hierauf deuten sowohl die EDX-
Punktanalyse als auch der EDX-linescan hin.

Neben den Mg- und Si-haltigen Ausscheidungen liegen auch reine Si-Partikel vor. Ein Beispiel
hierfiir ist in Abbildung 4.61 a dargestellt. Der Bildausschnitt zeigt eine Uberlagerung zweier
Partikel unterschiedlicher Phasen. Die EDX-Analyse weist darauf hin, dass es sich bei dem
untersuchten Teilchen um reines Si handelt. Das Auftreten reiner Si-Teilchen lasst sich auf den
Si-Uberschuss der Legierung iiber die stdchiometrische Zusammensetzung MgaSi
(Mg:Si =1,73:1) hinaus zuriickfiihren. Die vorgenommene Analyse in Abbildung 4.61 b deutet
auf eine Mg/Si-Verbindung hin. Aufgrund der Uberlagerung der Partikel lasst sich vermuten,
dass eines der Teilchen als heterogene Keimstelle fiir die andere Ausscheidung dient. Eine
Keimbildung an anderen Fremdphasen ist unwahrscheinlich. Es konnten weder Priméaraus-
scheidungen (z. B. Alx(Fe,Si)) noch Dispersoidphasen, die in technischen Legierungen beim

Homogenisierungsglithen entstehen (z. B. AlsFe, AlsZr, AlsMn), nachgewiesen werden.
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Abbildung 4.61: STEM-Aufnahmen sowie EDX-Punktanalysen fiir verschiedene Ausscheidungen in
AIMg0,65i0,8 nach Abkiihlung auf RT mit Tk = 0,1 K/s.

Auf einen weiteren Mechanismus heterogener Keimbildung weist jedoch Abbildung 4.61 c
hin. Mehrfach wurden Partikel mit kleinen Abmessungen (einige 10 nm) beobachtet, die
reihenférmig an dunkel kontrastierten Linienziigen (Pfeile) angeordnet sind. Die linienformig
erscheinenden Bildbereiche sind mit hoher Wahrscheinlichkeit Versetzungen. Die beim
Abkiihlen gebildeten Mg- und Si-haltigen Ausscheidungen kénnen somit vermutlich auch
heterogen an Versetzungslinien keimen.

Fiir einige Teilchen wurden Kristallstrukturuntersuchungen mittels SAED vorgenommen. In
Abbildung 4.62 sind drei Bildausschnitte mit verschiedenen Ausscheidungspartikeln sowie
die zugehorigen Beugungsdiagramme mit der Einstrahlrichtung [001],; dargestellt. Die
Punktdiagramme zeigen eine Uberlagerung von Beugungsreflexen des kfz-Gitters der
Al-Matrix und von Reflexen, die durch die Kristallstruktur der jeweiligen Partikel hervor-
gerufen werden. Die Ausscheidung aus Abbildung 4.62 a weist eine parallele Zonenachse zur
Matrix auf. Fiir das Teilchen kann die Orientierungsbeziehung [001]4lI[011]g sowie
(100) Alll(Oil)ﬁ und (010)4lI(100)g angegeben werden. Neben dem Beugungsmuster eines
kfz-Gitters sprechen auch andere Anzeichen dafiir, dass es sich bei dem Teilchen tatsdchlich
um die Gleichgewichtsphase -Mg:Si handelt. Die Ausscheidung wies zum einen sehr grofie
axiale Abmessungen von mehreren um auf. Zum anderen stimmen die gemessenen
Netzebenenabstinde dyy sehr gut mit den theoretischen Werten fiir B (Gitterkonstante
ag = 0,639 nm [206]) {iberein, wie Tabelle 4.7 zeigt. Auch das durch EDX-Analyse ermittelte
Mg:Si-Verhaltnis dieses Teilchens (Abbildung 4.60 a) deutet auf die Zusammensetzung Mg:Si
hin. Das Vorliegen der Gleichgewichtsphase  wurde durch EDX-Analysen und Kristall-
strukturuntersuchungen an weiteren groben Partikeln bestatigt. Neben der bereits genannten
Orientierungsbeziehung zur Al-Matrix wurde fiir einige Partikel auch der Zusammenhang
[001]4I[011]5 sowie (110)I(011)g und (110)4lI(100) nachgewiesen. Die maximalen
Abmessungen von B-Partikeln lagen stets im um-Bereich, sodass sie auch in lichtmikros-

kopischen Aufnahmen (Abbildung 4.59) betrachtet werden konnen.
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Abbildung 4.62: BF-TEM-Aufnahmen und zugehoérige Beugungsmuster (SAED) mit Indizes der Beugungs-
reflexe vom kfz-Gitter (Al) und von den jeweiligen Ausscheidungsphasen.
a) B-Mg:Si (Bildung wahrscheinlich im HT-Reaktionsbereich a1)
b) Ul-MgAlL:Si: (Bildung wahrscheinlich in NT-Reaktionsbereichen az bzw. as)
c) PB’-MgusSi (Bildung wahrscheinlich in NT-Reaktionsbereichen az bzw. as)

Die Ausscheidung in Abbildung 4.62 b weist deutlich geringere Abmessungen auf. Mittels
EDX wurde fiir dieses Teilchen zudem eine deutlich abweichende Zusammensetzung fest-
gestellt (vgl. Abbildung 4.60 b). Da die Phase sowohl reich an Si als auch an Al ist, handelt es
sich wahrscheinlich um die Vorstufenphase U1-MgALSi> mit trigonaler Kristallstruk-
tur (ay; = 0,405 nm, cy; = 0,674 nm, yy; = 120°) [62]. Das Teilchen weist keine parallele Zonen-
achse zu [001],; auf. Aus auftretenden Beugungsreflexen und aus Periodizitatsmessungen an
hochaufgeldsten Aufnahmen lasst sich folgern, dass die Abstdnde der Ebenen (100)y, etwa
0,3567 nm betragen. Dieser Wert liegt in guter Ubereinstimmung mit dem theoretischen Wert
0,3507 nm (= ay; - sin(60°)) fiir die Phase U1, wie Tabelle 4.7 zeigt.

Tabelle 4.7: Vergleich gemessener und theoretischer Netzebenenabstinde dy; vom kfz-Gitter (Al) und von
Kristallgittern der Ausscheidungen aus Abbildung 4.62 a und b.

dp In NM
Bereich (200) (220) o (111)g (200)¢ (220)¢ (100)y,
theoretisch 0,2025 0,1432 0,3689 0,3195 0,2259 0,3507
Abbildung 4.62 a 0,2028 0,1432 0,3663 0,3195 0,2225 -
Abbildung 4.62 b 0,2076 0,1472 - - - 0,3567

Auch die Vorstufenphase B’ konnte im untersuchten Warmebehandlungszustand nach-
gewiesen werden (Abbildung 4.62 c). Beugungsexperimente zeigten, dass diese Teilchen

parallele Zonenachsen [001]4;[I[001] g zur Al-Matrix besitzen. Partikel der B'-Phase wiesen
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zudem eine stdbchenféormige Morphologie mit Durchmessern von etwa 10 nm auf. Ihre
Langen variierten zwischen einigen 10 nm und einigen 100 nm. Die Zusammensetzung der
B'-Phase wird haufig mit MgsSis bzw. Mg1sSi angegeben [206-208]. Unter Berticksichtigung
der chemischen Zusammensetzung sowie der bekannten Abmessungen koénnte es sich auch
bei den Teilchen in Abbildung4.61bundc um B’ handeln, da sie ein &hnliches
Mg:Si-Verhéltnis sowie die entsprechende Morphologie mit den genannten Abmessungen

<1 pum besitzen.

b) Korngrofienentwicklung

Die Legierung AIMg0,65i0,8 lag im AZ als stranggepresstes, quaderférmiges Vollprofil vor.
Wie Tabelle 4.8 zeigt, waren die mittleren Korngrofsen in allen Orientierungen etwas kleiner
als bei den bindren Legierungen bzw. bei Reinaluminium AI4N. Eine deutliche
Vorzugsorientierung konnte im Gegensatz zu den anderen Legierungen nicht festgestellt

werden.

Tabelle 4.8: Ubersicht mittlerer Korndurchmesser in AlMg0,6Si0,8 fiir zwei unterschiedliche
Wirmebehandlungszustinde und verschiedene Schliffebenen.

mittlerer Korndurchmesser dy in pm

Schliffebene AZ LG-H20
T-N (Querschliff) 280 540 T
L-N (Langsschliff) 190 690
L-T (Flachschliff) 280 590 e

Eine Vorzugsorientierung wurde auch nach Losungsglithung und Abschreckung im
Wasserbad (LG-H20) nicht festgestellt. Somit erfolgte bei dieser Legierung Rekristallisation
oder recht gleichmafiiges Kornwachstum wihrend der Glithung bei T;g = 540 °C. Nach der
Warmebehandlung betrug die mittlere Korngrofie dy =~ 550 — 700 um. Auf eine Korngrofien-
untersuchung nach langsamer Abkiihlung im Kammerofen (LG-KO) wurde verzichtet, da bei
der TMA keine Kiihlratenvariation vorgenommen worden ist und nur vollstandig tibersattigte
Werkstoffzustande (rasche Abkiihlung) mechanisch gepriift worden sind. Die Ergebnisse der

TMA werden im nédchsten Kapitel vorgestellt.

4.4.2 FlieBverhalten

Abbildung 4.63 zeigt das Festigkeits- und Fliefiverhalten der Legierung AIMg0,65i0,8 nach
iiberkritischer Abkiihlung (T = 10 K/s > Ty;i¢) auf die angegebenen Umformtemperaturen. Die
Fliefigrenze zeigt sich relativ temperaturstabil und nimmt Werte von o5 = 35 — 40 MPa an. Erst
ab Ty 2400 °C zeigt sich ein zunehmender Temperatureinfluss. Die FliefSigrenze sinkt in
diesem Bereich mit steigender Temperatur. Im Vergleich zu Reinaluminium und den bindren
Legierungen ist ein unterschiedliches temperaturabhédngiges Verfestigungsverhalten festzu-
stellen. Eine Temperaturerhohung auf Ty =100 °C hat keinen signifikanten Einfluss auf die

Festigkeit. Selbst bei grofsen Dehnungsbetragen (z. B. ¢ = 0,20) werden Fliefisspannungswerte
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von etwa 137 MPa erreicht. Im Temperaturbereich von Ty =100 —300°C kann bei geringen
Dehnungen sogar eine FlieSsspannungserhéhung verzeichnet werden. Diese resultiert aus den
hohen anfanglichen Verfestigungsraten 8,, wie die Kocks-Mecking-Plots in Abbildung 4.64
zeigen. Der Abfall der Verfestigungsrate mit steigender Spannung erfolgt bei hohen Tempe-
raturen jedoch deutlich rascher, sodass die FliefSspannung bei grofieren Dehnungen geringer
ausfallt als bei einer Verformungstemperatur von Ty =30 °C. Eine erhebliche Abnahme der
FlieSspannungswerte erfolgt bei Ty =400 °C. Insbesondere die Verformungsverfestigung
kann nicht mehr effektiv ablaufen. Dynamische Erholungsprozesse scheinen bei solch hohen
Temperaturen zu dominieren und fiihren schnell zum Erreichen einer Sattigungsspannung,
die iiber den gesamten weiteren Verlauf der Umformung aufrecht erhalten bleibt. Unter-
schiedliche Verfestigungsbereiche (vgl. Abbildung 2.2 b) wie sie im tiefen Temperaturbereich
auftreten (Bereich III und IV), sind nicht mehr zu unterscheiden. Im Vergleich zu Al4N und
zu den Al-Si-Legierungen kann jedoch auch bei sehr hohen Temperaturen eine deutlich
grofiere Festigkeit festgestellt werden. Die kombinierte Wirkung von gelostem Mg und Si

scheint somit stets eine FlieSspannungserhhung zu bewirken.
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Abbildung 4.63: Spannungs-Dehnungs-Kurven (a) sowie Spannungswerte g}, (b) von AIMg0,65i0,8 in
Abhingigkeit der Verformungstemperatur Ty fiir die Dehnrate £ =107 s™.
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Abbildung 4.64: Kocks-Mecking-Plot von AIMg0,6Si0,8 in Abhingigkeit der Verformungstemperatur Ty fiir
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5 Diskussion

5.1 Mikrostrukturentwicklung der Modelllegierungen

5.1.1 Reinaluminium (Al4N) und Al-Mg-Legierungen

Ausscheidungsverhalten

Es wurde bereits darauf hingewiesen, dass eine Ausscheidungsbildung sowohl in Reinalumi-
nium Al4N als auch in den niedriglegierten Werkstoffen AIMg0,4 und AIMg0,8 nicht mdoglich
ist. Wie die Ergebnisse in Kapitel 4.2.1 zeigen, laufen auch in der hochlegierten Variante
AlMg5 wahrend der Abkiihlung vom Losungsglithen keine signifikanten Ausscheidungs-
reaktionen ab (Abbildung 4.5). In dem untersuchten Kiihlgeschwindigkeitsbereich von
Tx =3-10% K/s — 2 K/s wurden mittels DSC keine Reaktionen detektiert. Auch in metallo-
grafischen Schliffen konnten keine Ausscheidungspartikel festgestellt werden. Erst nach
deutlich langsamerer Abkiihlung mit Tx = 3-10* K/s wurden wenige Partikel nachgewiesen
(Abbildung 4.6 c), die liberwiegend auf den Korngrenzen der a-MK ausgeschieden worden
sind. Diese Ergebnisse widerspiegeln die Kenntnisse aus der Literatur (Kapitel 2.1.3), nach
welchen Al-Mg-Legierungen allgemein ein sehr trages Umwandlungsverhalten und bei RT
meist einen Zustand der vollstdndigen Ubersittigung aufweisen.

Bei dufierst langsamer Abkiihlung bildet sich vermutlich direkt die Gleichgewichtsphase
B (AlsMgs). Die heterogene Ausscheidung auf den Korngrenzen wird vermutlich durch die
hohere Diffusionsgeschwindigkeit von Mg-Atomen entlang der Korngrenzen begiinstigt. Das
Auftreten kohdrenter Phasen kann weitestgehend ausgeschlossen werden, da hierfiir hohere
Mg-Gehalte erforderlich wéren [7,15]. Vorstufenphasen (z. B. ') wéren mittels DSC nachweis-
bar gewesen. Nach Hatch [5] betrdgt die Bildungsenthalpie fiir Mg-Teilchen im Aluminium
AHyg = 18,8 kJ/mol Mg. Starink et al. [20] geben die Bildungsenthalpien fiir zwei auftretende
Phasen an. Es wurden Werte von AHg = 15,7 kJ/mol Mg und AHg: = 11,5 kJ/mol Mg ermittelt.
Bereits eine Bindung von lediglich 0,1 at.% Mg in ausgeschiedenem ' wiirde demnach eine
spezifische Ausscheidungsenthalpie von Ah = 0,5 J/g hervorrufen'?, was deutlich tiber der
Nachweisgrenze von Reaktionen im DSC liegt. Eine Bildung der Vorstufenphase miisste daher

zweifelsfrei aus den Messsignalen hervorgehen.

12 Die spezifische Ausscheidungsenthalpie Ah lasst sich unter Berticksichtigung der molaren Masse
Myg und des ausgeschiedenen Stoffmengenanteils xy, aus der Bildungsenthalpie AH, der
auftretenden Phase x mit folgender Gleichung abschétzen:

Ah Af
_MMg ng
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Korngroienentwicklung

Die Untersuchung der Korngrofien gestaltete sich fiir alle untersuchten Werkstoffe recht
schwierig, da einerseits die Kontrastierung durch chemische Atzung nur schwierig zu reali-
sieren war und die allgemein hohen Korngréfien eine statistisch abgesicherte Angabe einer
mittleren Korngrofse erschwert. Es zeigte sich, dass insbesondere die stark verformten Zu-
stande nur schwer zu kontrastieren sind (vgl. Abbildung 4.38). Diese Schwierigkeit bei der
Praparation von hochreinen Aluminiumlegierungen mit geringer Festigkeit ist bekannt
(z. B. [209]), hitte jedoch nur durch Anwendung von Barker-Atzungen vermieden werden
konnen. Aufgrund der Vielzahl an Proben (Variation von Werkstoff, Orientierung, Warme-
behandlungszustand) war ein solches Vorgehen jedoch nicht praktikabel. Durch den Verzicht
auf eine automatische Bildanalyse konnte die Korngrofienbestimmung handisch anhand der
chemisch gedtzten Proben erfolgen. Die Untersuchungen zeigten, dass sowohl bei Reinalu-
minium als auch bei den Al-Mg-Legierungen wahrend der Losungsgliihung eine vollstandige
Rekristallisation des Ausgangskorngefiiges erfolgt. Der beim Kaltwalzen eingebrachte Verzer-
rungszustand mit hoher Versetzungsdichte reicht demnach aus, um bei thermischer Aktivie-
rung Rekristallisationsprozesse ablaufen zu lassen. Es féllt auf, dass im Ofen abgekiihlte
Proben (LG-KO) etwas grofsere mittlere Korngrofien aufweisen als Proben, die im Wasserbad
abgeschreckt worden sind (LG-H20). Wahrend des langsamen Kiihlprozesses kommt es
demnach zu einer weiteren Kornvergroberung. Allgemein betrachtet liegt jedoch fiir alle
Zustande grobes Korn vor. Ursache hierfiir ist die hohe Reinheit der Modelllegierungen.
Aufgrund der Begrenzung von Begleitelementen auf wenige ppm liegen keine feinverteilten
Partikel einer anderen Phase (z. B. Primarphasen, Dispersoide) vor, die eine Verankerung der
Rekristallisationsfronten bzw. Korngrenzen bewirken. Dennoch ist ersichtlich, dass sich die
Korngrofsen mit zunehmendem Mg-Gehalt verringern. In Losung befindliches Mg scheint
demnach ebenfalls das Kornwachstum zu verringern. Dieser Einfluss geloster Fremdatome ist
hinlanglich bekannt und in der Literatur gut dokumentiert (z.B.[1,6,85]). Wahrend
Fremdatome nur geringen Einfluss auf die Keimbildung bei Rekristallisation haben, kann die
Auswirkung auf die Korngrenzengeschwindigkeit erheblich sein. Fremdatome lagern sich
bevorzugt an den Korngrenzen an, sodass sie mit der Grenze mitdiffundieren miissen und

dadurch eine riicktreibende Kraft auf die Korngrenzen austiben.

5.1.2 Al-Si-Legierungen

Ausscheidungsverhalten

Aus dem bindren Zustandsdiagramm (Abbildung A.2) geht hervor, dass Ausscheidungs-
reaktionen in der Legierung AlSi0,25 erst unterhalb von 400 °C zu erwarten sind, da oberhalb
dieser Temperatur noch alle Legierungselementatome im a-MK geldst werden konnen. Aus
den DSC-Kurven in Abbildung 4.21 a ist ersichtlich, dass alle gemessenen Reaktionen
tatsdachlich erst unterhalb der angegebenen Loslichkeitsgrenze ablaufen. Fiir eine sehr

langsame Kiihlgeschwindigkeit von Ty = 102 K/s liegt die Starttemperatur fiir erste Reaktionen
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bei etwa 350 °C, sodass die Unterkiihlung AT zur Temperatur der Gleichgewichtsumwand-
lung etwa 50 K betragt. Selbst bei der langsamsten in-situ untersuchten Kiihlrate konnte dabei
nur ein Hauptreaktionsbereich (Peak a) festgestellt werden. Mit zunehmender Kiihlrate
erfolgt eine Verschiebung der Peakmaxima zu tieferen Temperaturen, wobei die Reaktionen
gleichzeitig zunehmend unterdriickt werden.

Die Ergebnisse der indirekten Versuchsfiithrung deuten an, dass auch bei AlSi0,25 generell
zwei getrennte Reaktionsbereiche auftreten konnen. Die Wiedererwarmversuche (Abbil-
dung 4.24 a) zeigen, dass nach vorangegangener Abkiihlung mit Tk =3-10 K/s zwei unter-
scheidbare Auflosungsprozesse (B1 und Bz) ablaufen. Dies legt den Schluss nahe, dass bei hin-
reichend langsamer Abkiihlung zwei unterschiedliche Partikelpopulationen mit unterschied-
lichen Eigenschaften gebildet werden. Unter Beriicksichtigung der Mikrostrukturergebnisse
an AlSi0,7 werden dabei jedoch vermutlich ausschliefilich Si-Teilchen ausgeschieden. Das
grundsatzliche Ausscheidungsverhalten dhnelt somit der hoher legierten Variante, wahrend
sich die Ausscheidungskinetik mit abnehmendem Si-Gehalt erheblich verlangsamt. Die
geringere Abschreckempfindlichkeit von AlSi0,25 wird auch anhand der kritischen
Abschreckgeschwindigkeit (Tii; ~ 5-102 K/s) deutlich. Sie liegt um etwa eine Gréenordnung
niedriger als bei der Legierung AlSi0,7. Fiir die sehr geringe kritische Abschreckgeschwindig-
keit sprechen auch die von Zhao und Holmedal [102] durchgefiihrten Untersuchungen an
einer bindren Al-Si-Legierung mit einem Si-Anteil von 0,5ma.%. Nach Abkiihlung an
Luft (= 0,75 K/s) im Anschluss an eine Homogenisierung (560 °C, 6 h) konnten mittels TEM
lediglich eisenhaltige Primarausscheidungen, jedoch keine Sekundarausscheidungen nach-
gewiesen werden.

Fiir die kritische Abschreckgeschwindigkeit von AlSi0,7 wurde ein Wert von Ty = 0,5 -1 K/s
bestimmt. Dieser Wert lasst sich auf Grundlage bisheriger Publikationen jedoch nicht verifi-
zieren. Widerspriichlich hierzu gestalten sich die von Halldahl prasentierten Ergebnisse an
einer bindren Al-Si-Legierung mit 0,8 ma.% Si [60]. Trotz des etwas hoheren Legierungs-
gehaltes konnten dort bei einer Kiihlrate von Tx = 5:102 K/s mittels DSC keine exothermen
Reaktionen nachgewiesen werden. Die vorliegenden Messdaten weisen hingegen einen
deutlichen NT-Peak fiir diese Kiihlrate auf (Abbildung4.22 a). Da die Entwicklung der
einzelnen Reaktionen anhand der hier vorgestellten DSC-Abkiihlkurven iiber einen sehr
groflen Kiihlgeschwindigkeitsbereich nachvollzogen werden kann und die Ergebnisse trotz
Verwendung unterschiedlicher DSC-Geréte und Probengeometrien ein sehr kontinuierliches
und schliissiges Gesamtbild vermitteln, ist davon auszugehen, dass der hier ermittelte Wert
fiir Tyrie korrekt ist. Hierauf deuten auch alle metallografischen Untersuchungen hin. Halldahl
gibt in seiner Veroffentlichung hingegen keine genauen Auskiinfte zur Aufbereitung der
Messdaten. Auf eine grafische Darstellung der Abkiihlkurven wurde dort ebenfalls verzichtet.
Es kann jedoch nicht ausgeschlossen werden, dass die kritische Abschreckgeschwindigkeit der
in [60] untersuchten Legierung tatsachlich tiefer liegt. Neben der Chargenabhangigkeit von

Tyrit konnte auch die Mikrostruktur des Werkstoffes hierfiir verantwortlich sein. Denkbar ist
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vor allem ein Unterschied in der Keimstellendichte, welche beispielsweise von der Korngrofle,
der Versetzungsdichte oder von vorliegenden Primarphasenteilchen bzw. Dispersoiden
beeinflusst wird und somit mafsgeblich von der Herstellung und Vorbehandlung des
Materials abhangt.

Die Temperatur des Ausscheidungsbeginns in AlSi0,7 fiir eine gleichgewichtsnahe Abkiih-
lung lasst sich mithilfe des Phasengleichgewichtsdiagramms Al-Si abschdtzen. Sie betragt
etwa 485 °C. Anhand der DSC-Abkiihlkurven dieser Legierung wird deutlich, dass zu Beginn
der Abkiithlung vom Ld&sungsglithen ein ausgeprégter reaktionsfreier Bereich vorliegt. Bei
langsamer Abkithlung mit Tgx=103K/s wurde eine Starttemperatur der HT-Reak-
tionen (Peak a1) von 475 °C ermittelt, sodass bei dieser Rate eine geringe Unterkiihlung um
AT ~ 10 K vorliegt. Bei langsamerer Abkiihlung ist somit nur noch eine leichte Erh6hung der
Temperatur fiir den Ausscheidungsbeginn um wenige Kelvin zu erwarten. Der mit zuneh-
mender Kiihlrate kontinuierliche Abfall der Starttemperatur ist auf eine groflere Unter-
kithlung zuriickzufiihren. Dieses Verhalten ist charakteristisch fiir diffusionsabhangige
Umwandlungsreaktionen (vgl. Kapitel 2.1.1).

Aus dem iibersattigten Zustand kann nach Unterschreitung der Loslichkeitsgrenze nur Si
ausgeschieden werden. Verbindungsphasen mit anderen Elementen sind aufgrund der hohen
Reinheit der untersuchten Legierungen nicht zu erwarten. Da fiir das System Al-Si nur die
Ausscheidung reinen Siliziums mit kubischer Diamantstruktur bekannt ist, sollte sich bei
Ausscheidung dieser Phase nur eine Reaktion in den DSC-Kurven wiederfinden. Bereits bei
direkter Versuchsfiihrung (Abbildung 4.22) konnten fiir AlSi0,7 jedoch zwei klar zu
unterscheidende Hauptreaktionsbereiche nachgewiesen werden. Ein solches Reaktionsver-
halten wurde bislang fiir Al-Si-Legierungen nicht berichtet. Die DSC-Abkiihlkurven weisen
damit ein sehr dhnliches Verhalten zu technischen Al-Mg-Si-Legierungen auf, die intensiv von
Milkereit [160] untersucht worden sind. Dabei wurden fiir Legierungen mit unterschiedlichen
Zusammensetzungen jeweils mindestens zwei Reaktionsbereiche festgestellt. Die in Abbil-
dung 4.22 wahrgenommene Verschiebungscharakteristik der jeweiligen Peakmaxima lasst
sich auch in den DSC-Kurven solcher technischen Legierungen wiederfinden. Es ist davon
auszugehen, dass die zwei nachweisbaren Hauptreaktionsbereiche in Konkurrenz zueinander
stehen. Besonders deutlich wird dies an der Tatsache, dass die NT-Reaktionen mit zuneh-
mender Unterdriickung der HT-Reaktionen zundchst an Intensitdt gewinnen. Erklarbar ist
dieser Umstand dadurch, dass bei Unterdriickung der HT-Reaktionen deutlich mehr
Legierungselementatome fiir Reaktionen bei tieferen Temperaturen zur Verfiigung stehen. Bei
sehr langsamen Kiihlgeschwindigkeiten werden die Legierungselementatome in den sich
bildenden Ausscheidungsteilchen der HT-Reaktionen gebunden. Mit hoherer Kiihlrate und
steigender Unterkiihlung bleiben mehr Atome im a-MK gelst. Erst bei tieferen Temperaturen
wird die treibende Kraft fiir den Zerfall des MK so grofs, dass es zur weiteren Ausschei-

dungsbildung kommt. Mit weiterer Erhohung der Kiihlgeschwindigkeit werden auch diese
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Reaktionen zunehmend unterdriickt, bis die legierungsspezifische, kritische Abkiihl-
geschwindigkeit erreicht ist. Durch die zunehmende Unterdriickung der HT-Reaktionen und
den damit verbundenen Anstieg der Ubersittigung des MK vor Beginn der NT-Reaktionen
steigt zudem die Solvustemperatur der NT-Teilchen, so wie es in einem System mit steigender
Temperatur zunehmender Loslichkeit zu erwarten ist.

Auf Basis der bereits umfangreich untersuchten Ausscheidungssequenz von Al-Mg-Si-
Legierungen fithrt Milkereit die unterschiedlichen Reaktionsbereiche auf die Ausscheidung
verschiedener Phasen zuriick, die sich sowohl in ihrer chemischen Zusammensetzung als auch
ihrer Struktur unterscheiden. Die zwei Hauptreaktionsbereiche bei Abkiihlung von AlSi0,7
gehen jedoch nicht auf die Ausscheidung unterschiedlicher Phasen zuriick, wie die Mikro-
strukturuntersuchungen deutlich gezeigt haben. Scheinbar werden Si-Partikel unterschied-
licher Morphologie ausgeschieden (Abbildung 4.31). Wahrend bei hohen Temperaturen
iiberwiegend globulare Partikel gebildet werden, kommt es wahrend der NT-Reaktionen zur
Ausscheidung von diinnen Platten mit polygonaler Geometrie. Sowohl EDX-Analysen als
auch Beugungsaufnahmen im TEM lassen keinen Zweifel daran, dass es sich dennoch stets
um reines Si mit kd-Struktur handelt. Das Auftreten von Si-Teilchen mit unterschiedlicher
Morphologie wurde bereits in anderen Publikationen beschrieben (siehe Kapitel 2.1.3). Die
Ergebnisse dieser Arbeit stehen in guter Ubereinstimmung zu den Kenntnissen von
Lasagni et al. [59]. Nach Abkiihlung auf RT im Anschluss an eine Losungsglithung wurden
dort sowohl inkohédrente, globulare Teilchen als auch plattenformige Ausscheidungen nachge-
wiesen. Wahrend die globularen Teilchen bei Verringerung der Kiihlrate deutlich grofiere
Abmessungen aufwiesen, nahm die Anzahl plattenformiger Partikel erheblich ab. Dieses
Verhalten spiegelt sich in den angefertigten Schliffbildern der Abbildung 4.27 wider. Die
Ausbildung plattenférmiger Partikel (z. T. mit hexagonaler Form) wurde von verschiedenen
Autoren auch fiir andere Warmebehandlungszustande nachgewiesen und ist auf das
ausgepragte anisotrope Wachstum von Kristallen mit kd-Struktur zuriickzufiihren [47]. Da
das kd-Gitter eine geringere Packungsdichte und daraus resultierend ein grofieres spezifisches
Volumen als das kfz-Gitter aufweist, gehen mit der Bildung von Si-Partikeln hohe Grenz-
flaichenspannungen einher [30]. Die Ausbildung plattenférmiger Partikel ldsst sich damit
erklaren, dass auftretende Verzerrungsspannungen und somit die Verzerrungsenergie bei
dieser Morphologie am geringsten ausfallt [1].

Der Keimbildungsmechanismus bleibt jedoch umstritten. Da in den untersuchten Legie-
rungen kaum Primér- oder Dispersoidphasen vorliegen und die Ausscheidung der Teilchen
unabhéngig von der Kiihlrate iiberwiegend im Korninnern erfolgt, ist davon auszugehen, dass
homogene Keimbildung vorherrscht. Dennoch wurden in mittleren Bereichen der plattenfor-
migen Ausscheidungen haufig dunkle, clusterartige Stellen beobachtet (z.B. Abbil-
dung 4.32b). Es ist denkbar, dass der in der Literatur beschriebene Mechanismus einer
Leerstellenkondensation zu Versetzungsringen vorliegt. Die Agglomeration von Leerstellen

konnte dann als Keimstelle fiir eine Anlagerung von Si-Atomen dienen. Moglicherweise sind
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diese Cluster nicht wachstumsfahig und dienen nachfolgend als heterogene Keimstelle fiir die
Si-Platten. Auch eine homogene Bildung von Si-Clustern, die nachfolgend als heterogene
Keimstellen dienen, kann nicht ausgeschlossen werden.

Anhand der durchgefiihrten TEM-Analysen konnten verschiedene Orientierungsbezie-
hungen der Platten zur Matrix festgestellt werden, die auch von anderen Autoren berichtet
worden sind. Sehr grole Ubereinstimmungen ergeben sich zur detaillierten Betrachtung von
Marioara et al. [52]. Zwar wurde dort eine etwas hoher legierte Variante (1,3 at.% Si) in
anderen Warmebehandlungszustanden (warmausgelagert) untersucht, dennoch wurden
auch dort Si-Partikel mit unterschiedlicher Morphologie und verschiedenen Orientierungs-
beziehungen nachgewiesen. In [52] wird darauf hingewiesen, dass Teilchen als nadelformig
bzw. stabdhnlich erscheinen konnen, es sich dabei jedoch um diinne Platten handelt. Dies
wurde durch die eigenen Arbeiten auch fiir beim Abkiihlen gebildete Partikel bestatigt (Ab-
bildung 4.34). Marioara et al. geben auflerdem zwei mogliche Orientierungsbeziehungen an,
die mit den vorgestellten Ergebnissen in Kapitel 4.3.1 in Einklang stehen.

Die definierten Orientierungsbeziehungen zahlreicher Teilchen zur Al-reichen Matrix deuten
darauf hin, dass die beim Kiihlen ausgeschiedenen Partikel zundchst (Teil-)Kohdrenz auf-
weisen, welche mit voranschreitendem Wachstum verloren geht. Dies bestatigt die
Forschungsergebnisse von Nakagawa etal.[35], welche eine Bildung plattenférmiger
Si-Kristalle mit teilkohdrenten Grenzflichen nahelegen. Segers et al. [46] berichten vom
Einbau periodisch angeordneter Versetzungsstrukturen in die Grenzflichen. Dies ist eine
Charakteristik teilkohdrenter Grenzflachen und zugleich ein Indiz dafiir, dass Fehlpassungen
zwischen Si-Partikeln und der Matrix ausgeglichen werden.

Die abweichende Morphologie der HT-Partikel lasst sich durch verschiedene Ansitze
erkldaren. Aus den Grundlagen der klassischen Keimbildungs- und Wachstumstheorie ist
bekannt, dass die Geometrie der gebildeten Partikel von der Temperatur abhangt [4]. Die
Morphologie wird neben dem Keimbildungsmechanismus auch mafigeblich durch den
Grenzflachen- und Verzerrungsanteil der freien Enthalpie bestimmt (Gleichung 2.1). Platten-
formige Teilchen weisen eine geringe Verzerrungsenergie auf und bilden sich, wenn der
verzerrungsabhangige Term der freien Enthalpie der limitierende Faktor der Phasenum-
wandlung ist. Wird die Umwandlung hingegen iiberwiegend durch die Bildung neuer
Grenzflachen gehemmt, entstehen globulare Teilchen mit geringem Seitenverhaltnis. Dies ist
durch das geringe Oberflachen/Volumen-Verhiltnis dieser Geometrie zu erkldren und scheint
im betrachteten Fall der HT-Partikel vorzuliegen. Es ist auch denkbar, dass die volumetrische
Fehlpassung zwischen Ausscheidung und Matrix bei hohen Temperaturen geringer ausfallt
und somit geringere Verzerrungsspannungen auftreten. Gleichzeitig liegt bei hohen Tempe-
raturen eine grofiere Leerstellenkonzentration vor. Hierdurch wird einerseits homogene
Keimbildung begiinstigt. Andererseits konnte mehrdimensionales Wachstum der Ausschei-
dungsphasen durch die begiinstigten Diffusionsbedingungen gefordert werden. Fiir das

Kristallwachstum von Ge- und Si-Dendriten (beide kd-Gitterstruktur) ist zudem ein weiterer
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Mechanismus bekannt, welcher an das Vorhandensein von Zwillingsgrenzen gekniipft
ist [210-212]. Danach liegen die Zwillingsebenen typischerweise parallel zu {111}-Ebenen und
trennen zwei spiegelbildlich angeordnete Kristallbereiche der Phase voneinander ab. An den
Zwillingsebenen entstehen abgewinkelte Rinnen, sogenannte re-entrant edges. Die Rinnen
stellen bevorzugte Orte fiir die Anlagerung von Fremdatomen dar, sodass durch die
Zwillingsbildung ein anschlieffendes Kristallwachstum in andere kristallografische Rich-
tungen als zuvor ermoglicht wird. Der als twin plane re-entrant edge (TPRE)-Mechanismus
bezeichnete Vorgang ermoglicht somit mehrdimensionales Wachstum. Es ist denkbar, dass
weitere Rinnen entstehen, die erneut als Senken fiir Fremdatome wirken [213]. Somit kann
vermutet werden, dass sich zunachst plattenférmige Si-Kristalle durch anisotropes Wachstum
bilden. Auftretende Grenzflichenspannungen, resultierend aus der Fehlpassung zwischen
Partikel und Matrix, konnten durch die Bildung von Zwillingen reduziert werden [1],
wodurch letztlich Kristallwachstum in andere Orientierungen durch den TPRE-Mechanismus
ermoglicht wird.

Unbestritten ist, dass der ausgeschiedene Volumenanteil an Si von der Kiihlgeschwindigkeit
abhiéngt, was sich bereits aus der unterschiedlichen Intensitat der Hauptreaktionsbereiche und
der damit verkniipften Enthalpiednderung ableiten lasst. Auch LM-Aufnahmen zeigen, dass
sich der Volumenanteil an Ausscheidungspartikeln mit abnehmender Kiihlrate erhoht (Abbil-
dung 4.27). Die Anzahl von Ausscheidungsteilchen nimmt mit steigender Kiihlrate hingegen
zu. Fiir Kiihlraten, bei denen NT-Reaktionen dominieren, ldsst sich eine deutlich groflere
Anzahl und dadurch feinere Verteilung von Partikeln feststellen. Erst mit zunehmender
Unterdriickung der NT-Reaktionen nimmt die Anzahl der Teilchen aufgrund des immer
geringeren Ausscheidungsvolumengehaltes wieder ab. Das festgestellte Ausscheidungs-
verhalten entspricht den theoretischen Erwartungen, die in Kapitel 2.1.1 vorgestellt wurden.
Der Prozess einer Festphasenumwandlung ist neben der Keimbildungsrate N auch von der
Wachstumsrate G abhéngig. Wie in Abbildung 2.1 dargestellt, liegen bei geringer Unter-
kiithlung AT minimale Werte der Keimbildungsrate vor. Die Wachstumsrate fiir Partikel einer
zweiten Phase ist aufgrund der giinstigen Diffusionsbedingungen hingegen sehr hoch. Da die
HT-Reaktionen nahe der Gleichgewichts-Solvustemperatur ablaufen, bilden sich wenige,
dafiir jedoch grofie Bereiche der neuen Phase (hier: reines Si). Die vergleichsweise geringe
Anzahl und hohe Grofie der HT-Partikel bestatigen dies. Mit steigender Unterkiihlung, die
durch eine Erhéhung der Kiihlrate bewirkt wird, nimmt die Keimbildungsrate zu, wahrend
sich die Wachstumsrate kontinuierlich verringert. Aufgrund der Vielzahl stabiler Keime, liegt
nach Abschluss der Umwandlungsreaktionen eine grofiere Anzahl an Teilchen im Gefiige vor.
Ihre Abmessungen weisen jedoch kleinere Werte auf.

Durch Anwendung der indirekten Versuchsfiihrung konnte der untersuchbare Kiihlge-
schwindigkeitsbereich um {iber eine Grofsenordnung hin zu niedrigeren Raten erweitert
werden. Die erzielten Ergebnisse (Abbildung 4.25) fligen sich sehr gut in das Gesamtbild ein,

welches aus den in-situ Experimenten in Kombination mit den Mikrostrukturuntersuchungen



174 5 Diskussion

resultiert. Wie bei der Legierung AlSi0,25 treten beim Wiedererwadrmen zuvor langsam abge-
kiihlter Proben zwei eindeutig voneinander unterscheidbare Reaktionsbereiche (B: und Bz)
auf. Dies legt die Vermutung nahe, dass NT- und HT-Partikel trotz identischer Kristallstruktur
unterschiedliche thermische Stabilitat aufweisen. Die Teilchen werden daher in verschiedenen
Temperaturbereichen wieder aufgeldst. Mit der gewéhlten Wiedererwarmrate Tyg = 3-10% K/s
konnen selbst im tiberkritisch abgeschreckten Zustand (H20) zwei Ausscheidungsreaktionen
(Peaks a1 und az2) nachgewiesen werden. Die identische Enthalpiednderung der exothermen
und endothermen Reaktionen fiir diesen Zustand zeigen, dass alle Ausscheidungen, die
gebildet werden, bei Erreichen der erwarmratenspezifischen Solvustemperatur wieder
aufgelost sind. Weder bei der Abkiihlung im Wasserbad noch bei der Zwischenlagerung vor
Durchfiihrung des DSC-Versuchs kam es zu einer Entmischung des iiberséttigten Zustandes.
Die bestimmten erwadrmratenspezifischen Solvustemperaturen liegen fiir alle Ausgangs-
zustande oberhalb der Phasengrenze des Gleichgewichtsdiagramms. Die Verschiebung der
Solvustemperatur zu hoheren Temperaturen bei zuvor geringerer Kiihlrate zeigt die
zunehmende thermische Stabilitdt der gebildeten Ausscheidungsphasen. Da Peak Bz ebenfalls
an Intensitat gewinnt, kommt es in diesem Reaktionsbereich zur Auflosung der HT-Partikel.
Reaktionsbereich Bi kann hingegen der Auflosung von NT-Partikeln zugeschrieben werden.
Mit abnehmender Kiihlrate verliert der Peak an Intensitit, da nach langsamer Kiihlung
iiberwiegend HT-Partikel vorliegen.

In der Literatur wurde bislang nicht von der Unterscheidung zweier endothermer Reaktions-
bereiche berichtet. Es ist jedoch bekannt, dass die Intensitat und das Erscheinungsbild der
endothermen Reaktionen bei DSC-Messungen von der Grofie der Si-Teilchen abhangen [50].
Wiedererwarmversuche an unterschiedlichen Ausgangszustinden wurden ebenfalls von
Halldahl [60] an einer bindren Legierung mit 0,8 ma.% Si vorgenommen. Die grundlegende
Sequenz von exothermen und endothermen Reaktionen bis zum Erreichen der Solvustempe-
ratur zeigte sich auch dort. Allerdings trat jeweils nur ein Reaktionsbereich in Erscheinung.
Dies lasst sich auf die deutlich schnellere Erwadrmrate von Ty =~ 0,167 K/s zuriickfiihren.

Die wesentlichen Erkenntnisse iiber die Mikrostrukturentwicklung beim Abkiihlen (DSC-
Untersuchungen, Mikrostrukturanalytik, Modellierung) konnen zusammengefasst in einem
kontinuierlichen Zeit-Temperatur-Ausscheidungs-Diagramm dargestellt werden. Fiir die
untersuchte Modelllegierung AlSi0,7 ist ein solches Diagramm in Abbildung 5.1 dargestellt.
Das Diagramm verdeutlicht den Einfluss der Abkiihlgeschwindigkeit nach dem Losungs-
glithen auf das Ausscheidungsverhalten der Legierung. In Abhdngigkeit von Zeit und
Temperatur sind Umwandlungsbereiche gekennzeichnet, die zu Anderungen der Mikro-
struktur infolge der Warmebehandlung fiihren. Die auftretenden Umwandlungsvorgéange
konnen entlang der eingezeichneten Abkiihlkurven abgelesen werden. Es wird nochmals
deutlich, dass iiber einen grofien Kiihlratenbereich zwei Reaktionsbereiche (a: und a2)
auftreten konnen, in welchen Si-Teilchen unterschiedlicher Morphologie (HT- bzw.

NT-Partikel) ausgeschieden werden. Da sich die Temperaturbereiche der Reaktionsbereiche
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teilweise iiberschneiden (vgl. Abbildung 4.22 a), kann keine genaue Temperatur bestimmt
werden, die den Wechsel zwischen den Reaktionen definiert. Die ratenabhdngige Temperatur,
bei dem der Wechsel von iiberwiegend HT-Reaktionen zu iiberwiegend NT-Reaktionen
erfolgt, ist daher abgeschatzt worden und mit einer gestrichelten Linie eingezeichnet. Bei
(legierungsspezifisch) schnellen Kiihlraten sind die HT-Reaktionen unterdriickt und es laufen
lediglich NT-Reaktionen ab. Die kritische Abkiihlgeschwindigkeit kann mit Ty ~ 1 K/s
abgeschatzt werden.

Um den Einfluss der Abkiihlbedingungen auf die mechanischen (Gebrauchs-)Eigenschaften
aufzuzeigen, ist es bei technischen Legierungen iiblich, die Harte nach einer angeschlossenen,
legierungsspezifischen Warmebehandlung (z. B. Warmauslagerung) in Abhéngigkeit der
Kiihlrate in das Zeit-Temperatur-Ausscheidungs-Diagramm einzutragen. Da es sich bei
AlSi0,7 um eine nicht aushartbare Modelllegierung handelt wurde von diesem Vorgehen
abgesehen. Stattdessen sind die mittels DSC bestimmten Enthalpiednderungen |Ahg| nach
Abkiihlung auf RT angegeben. Die Werte nehmen ausgehend von der {iberkritischen Kiihlung
(IAhg| =0]/g) mit abnehmender Kiihlrate kontinuierlich zu. Der in Losung verbleibende
Anteil an Si-Atomen ck verringert sich dementsprechend. Die mittels Modellierung in
Kapitel 4.3.2 bestimmten Werte fiir cx sind ebenfalls im Zeit-Temperatur-Ausscheidungs-
Diagramm vermerkt. Die Modellierungsergebnisse sollen nachfolgend im Detail diskutiert

werden.
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Abbildung 5.1: Kontinuierliches Zeit-Temperatur-Ausscheidungs-Diagramm der Legierung AlSi0,7.
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Die Modellierung erfolgte auf Basis grundlegender Anséatze zur Beschreibung der Kinetik von
Festphasenumwandlungen (Kapitel 2.1.4). Mit einer angepassten Funktion nach Starink und
Zahra ist es gelungen, die Kiihlratenabhangigkeit der Ausscheidungsenthalpie analytisch zu
beschreiben (siehe Kapitel 4.3.2). Die Kurvenfits nach Gleichung 4.1 bilden die Messdaten
beider Al-Si-Legierungen auflerordentlich gut ab, wie Abbildung 4.39 zeigt. Mit dem
physikalisch basierten Modellansatz konnte zunachst die maximal mogliche Enthalpie-
dnderung bei gleichgewichtsnaher Abkiihlung |Ahg may| bestimmt werden. Fiir die Legierung
AlSi0,7 ergibt sich ein Wert von |Ahg max| = 11,6 J/g. Die Literaturangaben zur Bildungsenthal-
pie von Si in Al schwanken. Fiir AHg; sind Werte von 48,2 kJ/mol Si [59], 49,4 kJ/mol Si [5] und
50,2 kJ/mol Si [55] zu finden. Auf Grundlage dieser Angaben ist eine maximale spezifische
Ausscheidungsenthalpie von |AhK_maX| =11,8 - 12,3 J/g zu erwarten®. Der modellierte Wert
stimmt somit gut mit den Angaben aus anderen Publikationen tiberein.

Da bei der Abkiihlung auftretende exotherme Reaktionen direkt an die Ausscheidung von
reinem Si gekniipft sind, lasst sich ein direkter Zusammenhang zwischen gemessener Enthal-
piednderung und in Losung verbleibendem Si herstellen (Gleichung 4.2). Dadurch ist es
gelungen, die Fremdatomkonzentration der Matrix in Abhangigkeit der Abkiihlgeschwindig-
keit und der Temperatur zu beschreiben (Kapitel 4.3.2). Durch Festlegung von Warme-
behandlungsparametern konnten definierte MK-Zustédnde eingestellt werden, die anschlie-
end mit drei Validierungsmethoden gepriift worden sind. Die experimentell bestimmten
Losungsgehalte zeigten fiir alle untersuchten Warmebehandlungszustiande gute Ubereinstim-
mungen (Abbildung 4.45, Abbildung 4.46) mit den Modellvorhersagen.

Eine quantitative Mikrostrukturanalyse war unter Anwendung von Lichtmikroskopie mog-
lich, sodass ausgeschiedene Volumenanteile von Si-Partikeln bestimmt werden konnten. Der
qualitative Verlauf der ermittelten Werte entspricht dem modellierten, kiihlratenabhangigen
Verlauf. Unsicherheiten bei der experimentellen Bestimmung ergeben sich insbesondere
durch die Binarisierung bei der Bildanalyse und die ungleichmafliige Verteilung grober
Partikel im Probenvolumen. Diesen Problemen wurde mit der Auswertung einer grofien
Probenoberfliche begegnet (= 107 um? pro Zustand), um eine statistische Absicherung zu
erhalten. Auch wenn nicht sichergestellt ist, dass bei diesem Verfahren der korrekte Flachen-
anteil an Si-Ausscheidungen kontrastiert wird, zeigte sich auch quantitativ eine gute Uberein-

stimmung zu den Modellvorhersagen.

13 Die spezifische Ausscheidungsenthalpie Ah lasst sich unter Beriicksichtigung der molaren Masse Mg;
und des ausgeschiedenen Stoffmengenanteils xs; aus der Bildungsenthalpie AH, der auftretenden
Phase x mit folgender Gleichung abschétzen:
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Die Bestimmung der Si-Konzentration der Matrix durch Atomsondenmessungen stellt ein
deutlich schwierigeres Verfahren dar, welches mit zahlreichen Limitierungen und Unsicher-
heiten behaftet ist. An erster Stelle ist die komplexe Probenfertigung zu nennen, die erheb-
lichen Einfluss auf das Analyseergebnis nehmen kann. Die Proben wurden daher nach einem
bewahrten Standardverfahren gefertigt (Abbildung 3.6) und vor Durchfiihrung der Versuche
einer optischen Priifung unterzogen. Proben, welche den geometrischen Anforderungen nicht
entsprachen oder Si-Partikel in Spitzenndhe aufwiesen, wurden nicht untersucht. Hiermit
sollte sichergestellt werden, dass das analysierte Probenvolumen als reprédsentativ angesehen
werden kann. Neben der komplizierten Probenfertigung fiir eine Analyse in der Atomsonde
konnen folgende Aspekte Auswirkungen auf die Messung nehmen oder eine Interpretation
der Messergebnisse erschweren. Ein generelles Problem der Messmethodik besteht in der
Tatsache, dass sich mit heutigen Detektoren lediglich nur etwa 60 % der auftreffenden Ionen
nachweisen lassen [172]. Die Detektion erfolgt dabei jedoch unselektiv, sodass die Quantifizie-
rung unterschiedlicher Atomarten nicht verzerrt wird. Auch wenn eine hohere Detektions-
effizienz wiinschenswert ist, kann sie fiir die meisten Anwendungen als ausreichend gut
betrachtet werden. Unsicherheiten ergeben sich auch durch die richtungsabhéngige
Auflosung sowie durch Annahmen, welche dem Rekonstruktionsprozess der Atompositionen
zu Grunde liegen. Pogatscher et al. [184] weisen zudem darauf hin, dass die Untersuchung
Si-haltiger Aluminiumlegierungen besonderer Vorsicht bedarf. Detaillierte Untersuchungen
an der Legierung AlSi0,7 haben gezeigt, dass die Parameter der APT-Analyse Einfluss auf die
Ergebnisse haben kann. Insbesondere die Probentemperatur spielt eine Rolle. Es konnte
nachgewiesen werden, dass Si-Atome im Verlauf der Messung ihre homogene Verteilung im
MK verlieren kénnen. Durch Wanderung der Si-Atome kommt es dabei zur Anreicherung
bzw. Verarmung von Fremdatomen in unterschiedlichen kristallografischen Bereichen des
Al-Gitters. Wahrscheinlich ist die Si-Migration auf thermische Aktivierung durch die
Feldverdampfung zuriickzufiihren. Die Probentemperatur sollte deshalb so tief wie moglich
sein. Betroffene kristallografische Bereiche sollten zudem bei der Bestimmung des Losungs-
gehaltes ausgeschlossen werden. Ein Einfluss der Verdampfungsrate kann ebenfalls nicht
ausgeschlossen werden. Trotz der komplexen Untersuchungsmethodik wurden auch mit
diesem Verfahren gute Ubereinstimmungen zur Modellvorhersage erzielt. Die Streuung der
Messergebnisse geht insbesondere auf die geringe Anzahl an Einzelmessungen zuriick.

Mittels elektrischer Widerstandsmessungen wurden die Modellvorhersagen auch in Abhan-
gigkeit der Temperatur untersucht. Erneut widerspiegeln die experimentellen Daten die
vorausgesagten Werte sehr gut (Tabelle 4.6, Abbildung 4.45). Widerstandsmessungen sind
eine etablierte Methode, mit der sich hohe Auflésungen erzielen lassen (Kapitel 3.3.5). Die
Untersuchungen wurden zudem bei tiefen Temperaturen (T ~4 K) durchgefiihrt, sodass
Gitterschwingungen auf ein Minimum begrenzt sind. Unsicherheiten ergeben sich daher

weniger aus dem Messverfahren an sich, sondern aus der anschliefenden Umrechnung der
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Restwiderstandswerte in den geldsten Si-Anteil. Es ist bekannt, dass nicht nur die Fremdatom-
konzentration, sondern auch andere Gitterbaufehler, einen Einfluss auf die Widerstands-
erhohung haben konnen. Allerdings zeigen geldste Fremdatome in der Regel die grofiten
Auswirkungen. In den untersuchten Zustanden kann zudem von einer geringen Versetzungs-
dichte und einer kleinen Anzahl an Korngrenzen ausgegangen werden, da bei der Losungs-
glithung Rekristallisation und Kornwachstum erfolgen. Aufgrund der hohen Reinheit der
Legierungen sind auch Einfliisse durch Verunreinigungen oder Fremdphasen (Primérphasen,
Dispersoide) vernachlassigbar. Es ist somit davon auszugehen, dass der Restwiderstand im
Wesentlichen durch den Losungsgehalt an Si bestimmt wird. In die Berechnung der
Fremdatomkonzentration nach Gleichung 3.10 gehen dennoch Annahmen ein. Sowohl der
Restwiderstand von Reinaluminium p,,, als auch die prozentuale Widerstandserh6hung von
gelostem Si Ap,i, sind der Literatur entnommen. Nichtsdestotrotz validieren die experimen-

tell bestimmten Werte die Modellvorhersagen fiir alle untersuchten Werkstoffzustande.

Korngrofienentwicklung

Die in Kapitel 5.1.1 angefiihrten Schwierigkeiten bei der Korngroflenbestimmung treffen auch
fir die Al-Si-Legierungen zu. In Analogie zu den Ergebnissen an Reinaluminium und den
Al-Mg-Legierungen ist auch hier von vollstandiger Rekristallisation wahrend der Losungs-
glithung auszugehen. Eine Vorzugsorientierung der Kérner konnte fiir die Zustande LG-H20
und LG-KO in keiner Schliffebene festgestellt werden. Die Losungsglithung an Al-Si-
Legierungen erfolgte stets bei Ty, =540 °C und somit um 200 K hcéher als bei Al-Mg-Legie-
rungen. Die resultierenden mittleren Korndurchmesser dg sind daher stets grofser. Die Werte
iibertreffen trotz der vorliegenden Fremdatomkonzentration auch die Korngrofsen des Werk-
stoffes Al4N etwas. Eventuell lag trotz gleicher Prozessparameter wahrend der Fertigung eine
leicht abweichende Walzstruktur in den Werkstoffen vor, aus welcher diese Unterschiede
resultieren. Abweichungen konnten auch durch die Wahl der Bildausschnitte von metallo-
grafischen Schliffen resultieren, da aufgrund der hohen Korngrofien auch bei Anwendung
kleiner Vergroflerungen nur wenige Korner analysiert werden kénnen. Die Groflenordnung
(mehrere 100 um) der mittleren Korndurchmesser stimmt jedoch mit Al4N {iiberein. Die Art
der Abkiihlung spielt anscheinend nur eine geringe Rolle. Fiir wasserabgeschreckte und im

Ofen gekiihlte Proben liegen Korndurchmesser dhnlicher Grofse vor.

5.1.3 Al-Mg-Si-Legierung

Ausscheidungsverhalten

Es ist bekannt, dass ein Si-Uberschuss in Legierungen des Al-Mg-Si-Systems die Loslichkeit
von Mg:Si nur wenig beeintrachtigt [7]. Auch Milkereit [160] zeigte, dass der Ausscheidungs-
beginn bei langsamer Abkiihlung fiir viele Legierungen anhand des quasibindren Zustands-
diagramms abgeschitzt werden kann, wenngleich ein Si-Uberschuss vorliegt. Legt man auch

tiir die Legierung AIMg0,65i0,8 das quasibinare Phasengleichgewichtsdiagramm Al-Mg:Si zu
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Grunde (Abbildung A.3), erfolgt die Losungsglithung (Tig =540 °C) nur wenige Kelvin
oberhalb der Solvuslinie von Mg:Si. Bei gleichgewichtsnaher Abkiihlung ist daher mit einem
sofortigen Reaktionsbeginn bei Verringerung der Temperatur zu rechnen. Dieses Verhalten
konnte durch die DSC-Ergebnisse festgestellt werden (Abbildung4.58). Wahrend der
Abkiihlung wurden kiihlratenabhdngig mindestens drei Reaktionsbereiche detektiert. Drei
unterscheidbare Hauptreaktionen treten auch in technischen Legierungen mit Si-Uberschuss
(z. B. EN AW-6005A, EN AW-6082) auf, wie Untersuchungen von Milkereit zeigen [160]. Das
grundsatzliche Ausscheidungsverhalten der wuntersuchten Modelllegierung Kkorreliert
demnach mit dem Verhalten technischer Al-Mg-Si-Legierungen.

Ein deutlicher Unterschied besteht jedoch in der Ausscheidungskinetik. Technische Legie-
rungen mit dhnlicher chemischer Zusammensetzung der Hauptlegierungselemente scheinen
grundsatzlich abschreckempfindlicher zu sein als die untersuchte Modelllegierung. Wahrend
fiir AIMg0,65i0,8 eine kritische Abschreckgeschwindigkeit von Ty =1-2K/s bestimmt
worden ist, miissen kommerzielle Legierungen mit vergleichbarem Gehalt an Mg und Si
schneller abgekiihlt werden (Ti = 6 — 20 K/s [160]), um eine vollstindige Unterdriickung von
Umwandlungsreaktionen wahrend der Abkiihlung zu erzielen. Hohere Abkiihlraten sind
insbesondere erforderlich, um die ausgepragten Reaktionen bei tiefen Temperaturen zu
vermeiden. In technischen Legierungen nimmt die Intensitdt dieses Reaktionsbereichs enorm
zu, sobald die HT-Reaktionen unterdriickt werden. Bei zunehmender Unterkiihlung steigt die
Ubersittigung des a-MK und somit die treibende Kraft fiir Phasenumwandlungen bei tiefen
Temperaturen. Bei der untersuchten Modelllegierung tritt der Reaktionsbereich bei tiefen
Temperaturen (Peak as) zwar auch erst mit zunehmender Kiihlrate (TK =5-102-0,5 K/s) auf,
eine vergleichbar grofle Intensititssteigerung wie bei kommerziellen Legierungen ist jedoch
nicht zu beobachten. Die Ursache fiir die unterschiedliche Ausscheidungskinetik ist vor allem
in den verschiedenen Keimbedingungen der Werkstoffe zu sehen. Technische Legierungen
weisen eine Vielzahl an Primarausscheidungen und Dispersoidphasen auf, welche heterogene
Keimbildung von Sekundarausscheidungen ermoglichen. Insbesondere Grenzflachen von Fe-,
Cr- und Mn-haltigen Dispersoiden konnen die Keimbildung der Vorstufenphasen férdern [7].
Ein erheblicher Einfluss des Gehaltes an dispersoidbildenden Elementen auf die Abschreck-
empfindlichkeit ist daher naheliegend. Aufgrund der hohen Reinheit der Modelllegierung
treten entsprechende Phasen nicht oder in sehr begrenzter Anzahl auf. Dies konnte mit den
vorgenommenen Mikrostrukturuntersuchungen gezeigt werden. In den dadurch erschwerten
Keimbedingungen ist die Ursache dafiir zu sehen, dass die bei tiefen Temperaturen ablau-
fenden Reaktionen duflerst geringe Intensitat aufweisen und die Abschreckempfindlichkeit im
Allgemeinen trotz ahnlicher Gehalte an Hauptlegierungselementen geringer ausfallt.

Auf die Bildung unterschiedlicher Teilchen in verschiedenen Temperaturbereichen deuten die
temperaturabhangigen Verldufe der Enthalpieanderung wahrend der Abkiihlung hin (Abbil-
dung 4.58 b). Nach [214] resultieren diskontinuierliche Verldufe aus den verschiedenen

Bildungsenthalpien der ausgeschiedenen Phasen. Die Reaktionen bei hohen Temperaturen
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(Peak a1) sind sehr wahrscheinlich auf Ausscheidungen der Gleichgewichtsphase  (Mg25i)
und aufgrund des Si-Uberschusses auf eine {iberlagerte Ausscheidung von Si-Partikeln
zuriickzufiihren. Das Auftreten dieser Phasen konnte durch die TEM-Untersuchungen und
EDX-Analysen nachgewiesen werden (Abbildung 4.60, Abbildung 4.61). Aus Mikrostruktur-
untersuchungen an verschiedenen Al-Mg-Si-Legierungen ist bekannt [160], dass Mg:Si-
Teilchen in vergleichbaren Werkstoffzustinden dhnliche Morphologie und Abmessungen
aufweisen, wie sie in der Legierung AIMg0,65i0,8 vorgefunden worden sind (Abbildung 4.59).
Bei den stabchenformig erscheinenden Ausscheidungen mit mehreren 10 um Léange, welche
nach Kiihlung mit Tx = 102 K/s auftreten, handelt es sich vermutlich um diinne Si-Platten.
Diese Teilchen wurden auch in der bindren Al-Si-Legierung in diesem Kiihlgeschwindig-
keitsbereich vorgefunden (Abbildung 4.28). Zwar werden auch die Vorstufenphasen " und
B’ als nadel- bzw. stabchenformig beschrieben, ihre maximalen Abmessungen betragen in der
Regel jedoch Werte <1 pum [206].

Nach Abkiihlung mit Tx =0,1 K/s liegen scheinbar dennoch Vorstufenphasen vor. Einen
Anhaltspunkt zur Bestimmung der Phasen bietet dabei das Mg:Si-Verhaltnis der Teilchen,
welches mit den aus der Literatur bekannten Zusammensetzungen moglicher Ausscheidungs-
phasen abgeglichen werden kann (siehe z. B. [62,64,206]). EDX-Analysen an Partikeln <1 um
weisen teilweise auf Verhiltnisse hin, die der Phase B’ nahe kommen (Abbildung 4.61 b, c),
welche mit Mg1,s5i beschrieben wird. Auch die stibchenférmige Morphologie vieler Teilchen
sowie ihre Abmessungen deuten auf das Vorliegen von B’ hin. Ahnliche Beschreibungen zu
Form und Groflen sind in der Literatur zu finden (z. B. [206]). Es sei jedoch angemerkt, dass
die tatsachlichen Abmessungen stets von der Legierungszusammensetzung und dem Warme-
behandlungszustand abhangig sind. Mittels EDX war auch die terndre, Al-haltige Phase
Ul (MgAlLSiz) nachzuweisen (Abbildung 4.60b). Aufgrund der geringeren thermischen
Stabilitat der Vorstufenphasen B’ und Ul ist es wahrscheinlich, dass sie bei tieferen
Temperaturen (Peaks a: bzw. as) gebildet werden.

Durch Kristallstrukturuntersuchungen mit SAED wurde das Auftreten der Phasen B, ' und
Ul bestatigt (Abbildung 4.62, Tabelle 4.7). Nicht alle Partikel wiesen dabei eine definierte
Orientierungsbeziehung zur Al-Matrix auf. Fiir die Gleichgewichtsphase $-Mg:Si wurden
zudem unterschiedliche kristallografische Orientierungen nachgewiesen. Die festgestellten
Parallelitaten von Gitterebenen der Gleichgewichtsphase und des a-MK weichen zum Teil von
Angaben ab, die haufig in der Literatur zu finden sind (z. B. [207]). Die Analyse von Ausschei-
dungsteilchen in Al-Mg-Si-Legierungen erfolgt in der Regel jedoch an ausgelagerten
Zustanden. Teilchen der (-Phase werden somit meist bei deutlich tieferen Temperaturen
ausgeschieden und gehen mit fortschreitender Uberalterung durch strukturelle Umwandlung
aus der Vorstufenphase B’ hervor [7]. Die in dieser Arbeit analysierten Partikel werden
hingegen direkt bei unterkritischer Abkiihlung vom Losungsglithen und somit bei deutlich

hoheren Temperaturen (Bildung von § im HT-Reaktionsbereich ai) ausgeschieden. Es ist somit
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denkbar, dass die Temperatur einen entscheidenden Einfluss auf die Morphologie der Partikel
und auf ihre Orientierungsbeziehungen zur Matrix besitzt.

Milkereit [160] hat fiir technische Al-Mg-Si-Legierungen gezeigt, dass die Ausscheidung der
Gleichgewichtsphase 3 beim Abkiihlen iiberwiegend heterogen an Primarausscheidungen
erfolgt. Dieser Mechanismus ist fiir die untersuchte Modelllegierung aufgrund ihrer Reinheit
unwahrscheinlich. Eine Uberlagerung von Primarausscheidungen und Mg:Si-Partikeln
konnte weder mittels Lichtmikroskopie noch mit elektronenmikroskopischen Verfahren
beobachtet werden. Auch EDX-Analysen lieferten keine Hinweise auf heterogene Keim-
bildung. Es muss daher davon ausgegangen werden, dass die Ausscheidung von B in
AlMg0,6Si0,8 homogen erfolgt. Die TEM-Untersuchungen zeigten jedoch auch, dass
(vermutlich metastabile) Mg/Si-Phasen heterogen an bereits ausgeschiedenen Teilchen (z. B.
Si-Partikeln) oder an Versetzungen keimen (Abbildung 4.61). Die Moglichkeit heterogener
Keimbildung von B’ an Versetzungen ist bekannt [7]. Auch von Keimbildung an Dispersoid-
phasen bei kontinuierlicher Abkiihlung wurde berichtet [160]. Die Bildung metastabiler
Vorstufenphasen scheint somit an das Vorliegen von Keimstellen gebunden zu sein. Wie
zuvor beschrieben, erklart die vergleichsweise geringe Anzahl derartiger Keimstellen auch die
schwache Intensitdt der Reaktionen bei tiefen Temperaturen (Peak as) in der Modelllegierung
(Abbildung 4.58 a). In technischen Legierungen konnen Ausscheidungsreaktionen in diesem
Temperaturbereich deutlich grofiere Intensitat aufweisen.

Aus den Erkenntnissen zum Ausscheidungsverhalten kann das kontinuierliche Zeit-
Temperatur-Ausscheidungs-Diagramm der Legierung AIMg0,6Si0,8 konstruiert werden (Ab-
bildung 5.2). Die Trennung iiberlappender Reaktionsbereiche wurde (sofern moglich) nach
dem in [160,215] vorgeschlagenen Verfahren (Bestimmung lokaler Minima) vorgenommen.
Aufgrund der starken Uberlagerung verschiedener Reaktionsbereiche (vgl. Abbildung 4.58 a)
konnen einige Start- bzw. Endtemperaturen dennoch nur abgeschitzt werden, was durch
gestrichelte Linien zum Ausdruck kommt. Wahrend die Starttemperaturen der HT-Reak-
tionen (a1) eindeutig bestimmt werden kdnnen, ist der Ubergang zum Reaktionsbereich a2 im
gesamten Kiihlratenbereich nicht eindeutig definierbar. Die Endtemperatur der Reaktionen a:
ist zudem nur fiir langsame Kiihlraten eindeutig aus den DSC-Kiihlkurven abzulesen. Bei
schneller Kiihlung erfolgt eine Uberlagerung mit dem dritten Hauptreaktionsbereich as. Die
kritische Abkiihlgeschwindigkeit liegt im Bereich Ty = 1 — 2 K/s. Bei Uberschreitung dieser
Kiihlraten treten keine Ausscheidungsreaktion mehr auf, sodass die Enthalpiednderung nach
Abkiihlung auf RT |Ahg| =0 J/g betrdgt. Bei Verringerung der Kiihlrate steigt die Enthalpie-
anderung kontinuierlich an. Bei langsamer Kiihlung weisen die Reaktionen zudem sehr viel
grofiere Intensitat auf, als bei der bindren Legierung AlSi0,7 (vgl. Abbildung 5.2). Eine genaue
Zuordnung ausgeschiedener Phasen (f, B’, U1) zu den Reaktionsbereichen ist nicht moglich.
Mit grofser Wahrscheinlichkeit wird die Gleichgewichtsphase B im Reaktionsbereich ai
ausgeschieden. Auch reine Si-Partikel bilden sich vermutlich bei hohen Temperaturen. Es ist

davon auszugehen, dass die Ausscheidung der Vorstufenphasen ' und Ul in den
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Reaktionsbereichen a2 bzw. a3 erfolgt. Fiir eine definitive Zuordnung bedarf es jedoch weiterer
Untersuchungen. Die Reaktionsbereiche im Zeit-Temperatur-Ausscheidungs-Diagramm
wurden daher mit den eingefiihrten Bezeichnungen a1 — as gekennzeichnet.

Der Einfluss der Abkiihlbedingungen auf die mechanischen Eigenschaften der Legierung
wird anhand der Vickersharte deutlich, die fiir einige Kiihlraten in das Diagramm eingetragen
ist. Die Hartepriifungen nach Vickers (HV 1) erfolgten an DSC-Proben, welche im Anschluss
an die Abkiihlung auf RT direkt warmausgelagert (180 °C,4h) worden sind. Die
Hartepriifungen wurden mit einem Kleinlasthartepriifer Shimadzu HMV-2E  nach
DIN EN ISO 6507 [216] durchgefiihrt. In Abbildung 5.2 sind Mittelwerte angegeben, welche
aus jeweils sechs Einzeleindriicken resultieren. Wie bei technischen Al-Mg-Si-Legierun-
gen [160] nimmt die Hirte fiir T < T, mit sinkender Kiihlgeschwindigkeit ab. Wahrend bei
einer Abkiihlung mit Tx =1K/s nach anschliefender Warmauslagerung eine Héarte von
115HV 1 erreicht wird, kann nach sehr langsamer Abkiihlung (T =102 K/s) durch die
Auslagerung nur noch ein Wert von 26 HV 1 erzielt werden. Hieran wird der grofSe Einfluss
der Kiihlrate auf die erzielbaren mechanischen Eigenschaften deutlich. Geringe Kiihlraten
fithren bereits wahrend des Abkiihlvorganges zur Bildung grober Partikel, die keinen oder
nur einen geringen verfestigenden Einfluss besitzen. Schnelle Kiihlraten unterdriicken die
Ausscheidungsbildung beim Abkiihlen (siehe Enthalpiewerte |Ahgl), sodass ein groflerer
Anteil an Legierungselementatomen in Losung verbleibt und fiir die Bildung festigkeits-

steigernder Partikel bei einer nachfolgenden Warmauslagerung zur Verfiigung steht.
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Abbildung 5.2: Kontinuierliches Zeit-Temperatur-Ausscheidungs-Diagramm der Legierung AIMg0,65i0,8.
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Korngrofienentwicklung

Im Gegensatz zu Al4N und den untersuchten bindren Legierungen lag AIMg0,65i0,8 im AZ
als stranggepresstes Vollprofil vor. Eine Vorzugsorientierung der Kérner in Hauptumform-
richtung wurde nicht festgestellt. Die mittleren Korngrofien wiesen etwas geringere Werte als
bei gewalzten Werkstoffen auf. Eine Losungsglithung mit den gewéahlten Parametern fiihrt zu
Rekristallisation und Kornwachstum. Die resultierenden mittleren Korngrofsen sind jenen von
reinem Aluminium und von Al-Si-Legierungen sehr dhnlich. Ein wesentlicher Beitrag zur

Festigkeit (Korngrenzenverfestigung) ist demnach nicht zu erwarten.
5.2 Festigkeits- und FlieBverhalten der Modelllegierungen

5.2.1 Einfluss der Mikrostruktur auf das FlieBverhalten

Ein wesentliches Ziel der Arbeit bestand darin, eine geeignete Untersuchungsmethodik anzu-
wenden, um Mikrostruktureinfliisse auf das Festigkeits- und FliefSverhalten bei verschiedenen
Umformbedingungen beurteilen zu kénnen. Durch die Anwendung der TMA in Kombination
mit Ergebnissen aus DSC-Experimenten und Mikrostrukturuntersuchungen ist es gelungen,
definierte Ungleichgewichtszustande mechanisch zu priifen. Im Fokus der Untersuchungen
standen die Auswirkung verschiedener Legierungselementtypen und -konzentrationen auf

die MK-Verfestigung und ihr Einfluss auf die Verformungsverfestigung.

Mikrostrukturzustiande ohne Teilchen (reine Mischkristalle)

Um konkrete Aussagen zum Einfluss der MK-Zusammensetzung treffen zu kénnen, muss der
Einfluss anderer Verfestigungsmechanismen bekannt sein. Wie in Kapitel 2.2.2 dargelegt
wurde, ist die FlieBspannungserhohung durch Versetzungen von der Versetzungsdichte p
abhingig. Die Versetzungsdichte ist dabei insbesondere vom Verformungsgrad und vom
Warmebehandlungszustand abhéngig. Da alle Werkstoffe dhnliche Prozessschritte durch-
laufen haben und vor Durchfiithrung der Stauchversuche nochmals 16sungsgegliiht wurden,
ist stets von einer vergleichbaren anfanglichen Versetzungsdichte auszugehen. Da die
Losungsglithung jeweils zur vollstandigen Rekristallisation gefiihrt hat, wie die Korngrofien-
untersuchungen gezeigt haben, sollte die Versetzungsdichte in allen Fallen sehr gering sein.

Der Festigkeitsanstieg durch eine Korngroflenverfestigung ist sowohl von der Korngrofle dg
als auch von der Hall-Petch-Konstante kyp abhangig (Gleichung 2.16). Mit den durchge-
fiihrten Korngroflenuntersuchungen konnte gezeigt werden, dass die mittlere Korngréfie nach
Durchfiithrung einer Losungsglithung in nahezu allen Fallen Werte > 100 um annimmt. Eine
wesentliche Verfestigungswirkung durch die Korngrenzen ist daher trotz Abweichungen in
den Absolutwerten von di zwischen einzelnen Werkstoffen nicht zu erwarten. Dies ist
insbesondere durch die vergleichsweise geringen Hall-Petch-Konstanten in Aluminium
begriindet. Legt man den Wert von kyp =0,78 MPa mm'? [94] zu Grunde, fiihrt ein Korn-
grofienunterschied zwischen dg = 100 pum (z. B. AIMg0,4) bzw. dg = 500 um (z. B. AlSi0,7) zu
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einem Fliefsspannungsunterschied von lediglich Aog, = 1,4 MPa. Nutzt man fiir diese Abschat-
zung den Wert kyp =2 MPa mm!?2 aus [6], so ergibt sich eine auf die Korngrenzenverfestigung
zuriickgehende Flielspannungsdifferenz von Aog, = 3,5 MPa. Da die meisten untersuchten
Zustande geringere Korngroflenunterschiede Adk aufweisen, wird deutlich, dass der Fliefs-
spannungsbeitrag durch die Korngrenzen vernachldssigbar gering ausfallt. Zwar ist bekannt,
dass die Korngrofieneffekte in Al-Mg-Legierungen ausgepragter sind und mit steigendem
Mg-Gehalt zunehmen (vgl. Kapitel 2.2.2), die Korngrofien weisen dennoch Werte auf, fiir die
nur geringe Einfliisse zu erwarten ist (> 50 um [108]). Eine gesonderte Betrachtung muss dabei
fiir die Legierung AIMg5 durchgefiihrt werden. Die mittlere Korngrofie wies dort je nach
Orientierung Werte von dg =50 — 60 um auf (Tabelle 4.2). Demnach konnte hier durch die
Korngrenzen eine Flieffspannungserhohung von etwa Aogy = 3,5 MPa vorliegen, sofern die
Hall-Petch-Konstante von kyp = 0,78 MPa mm'? Giiltigkeit besitzt. Aus [111] ldsst sich fiir eine
derart hochlegierte Al-Mg-Legierung jedoch eine Konstante von kyp ~ 4 MPa mm'? ableiten,
sodass die Fliefsspannungserhéhung auch Aog . = 18 MPa betragen konnte.

Ein Einfluss von Teilchen auf die Verfestigung kann fiir alle Zustande, die nach Losungs-
glithung tiberkritisch abgekiihlt worden sind, ebenfalls ausgeschlossen werden. Aufgrund der
Begrenzung von Begleitelementen auf Massenanteile von wenigen ppm (Tabelle 3.1), liegen
keine nennenswerten Anteile von Primarausscheidungen und Dispersoidphasen vor, welche
zu einer Flielspannungserhchung beitragen konnten. Diese Annahme wird durch die vorge-
nommenen Mikrostrukturuntersuchungen gestiitzt. Teilchen konnten in tiberkritisch gekiihl-
ten Zustanden weder licht- noch elektronenmikroskopisch nachgewiesen werden. Somit ist
davon auszugehen, dass wahrend der Losungsglithung im Einphasengebiet des a-MK alle
Legierungselementatome (Mg, Si) in Losung gehen. Die legierungsspezifischen Abkiihl-
geschwindigkeiten fiir eine tiberkritische Kithlung wurden aus den durchgefiihrten DSC-
Experimenten ermittelt. Die bei der TMA angewendeten Kiihlraten sind demnach ausreichend
hoch, um eine vorzeitige Ausscheidungsbildung wahrend der Abkiihlung zu unterdriicken.
Daraus folgend wurden reine MK-Zustidnde untersucht, sodass ein Verfestigungsbeitrag Acp.
durch Partikel nach Gleichung 2.18 bzw. 2.19 nicht vorliegt (@ = 0).

Durch die Variation der Legierungsgehalte sind Unterschiede in aufgenommenen Spannungs-
Dehnungs-Kurven im Wesentlichen auf die Zusammensetzung des a-MK zuriickzufiihren.
Somit kann direkt auf den Einfluss der geldsten Elemente und der vorliegenden Losungs-
konzentration geschlossen werden. Abbildung 5.3 stellt Spannungs-Dehnungs-Kurven der
verschiedenen Werkstoffe vergleichend dar. Beriicksichtigt sind zunachst Flieskurven, die bei
einer Temperatur von Ty =30 °C und einer Dehnrate von & =10 s aufgenommen worden
sind. Die Flieffkurven von Al4N sind in den Vergleich ebenfalls mit einbezogen.

Es wird deutlich, dass die Fliefsgrenze mit zunehmendem Mg-Gehalt ansteigt (Abbil-
dung 5.3 a). Diese direkte Fliefispannungserhchung ist auf die MK-Verfestigung nach
Gleichung 2.17 zuriickzufiihren. Die Spannungs-Dehnungs-Kurven fachern aufgrund der

begilinstigten Verformungsverfestigung mit zunehmendem Dehnungsbetrag deutlich auf. Die
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Legierungselementkonzentration im a-MK beeinflusst demnach nicht nur die MK-Verfesti-
gung, sondern auch die Verformungsverfestigung — eine Feststellung, die hinlanglich bekannt
ist (z. B. [217,218]). Die Beitrage beider Verfestigungsmechanismen verhalten sich somit nicht
additiv, was sich in einer dehnungsunabhangigen vertikalen Verschiebung der FlieSkurven
ausdriicken wiirde. Bekannt ist, dass das Verfestigungsverhalten an die Rate gebunden ist, mit
welcher neue Versetzungen im Kristall generiert werden (siehe Kapitel 2.2.1). Es ist aufSerdem
von Bedeutung, mit welcher Rate vorhandene Versetzungen annihilieren und in welcher

Weise sie sich im Kristall umordnen (dynamische Erholung).
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Abbildung 5.3: Vergleich von Spannungs-Dehnungs-Kurven bei Ty = 30 °C fiir verschiedene Werkstoffe
nach iiberkritischer Abkiihlung nach Lésungsgliihung (reine Mischkristalle).

Anhand der Flieffkurven wird deutlich, dass die Verfestigung zu Beginn der Verformung mit
hoherem Mg-Gehalt in Losung anwachst. Dies geht besonders deutlich aus den Kocks-
Mecking-Plots in Kapitel 4 hervor, anhand derer die tatsachliche, anfangliche Verfestigungs-
rate 0 abgelesen werden kann. Dort zeigte sich ein erheblicher Anstieg von 6 mit steigendem
Mg-Anteil. Fiir Al4N liegt die Verfestigungsrate zu Beginn der plastischen Verformung bei
etwa 8 = 1500 MPa, was in guter ﬂbereinstimmung mit Werten aus der Literatur ist [139]. Fiir
die Legierung AIMg5 wurden Werte im Bereich von 6 =3000 MPa festgestellt. Aufierdem
kommt es zundchst zu einem nichtlinearen Abfall der Verfestigungsrate mit steigender
Spannung. Die wirkenden Mechanismen sind bislang nicht eindeutig geklart. Poole et al. [139]
fassen die Kenntnisse aus der Literatur zusammen und fithren das Verhalten auf einen

zunehmend komplexen Ubergang vom elastischen zum elastisch-plastischen Verhalten
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zuriick. Sie vermuten, dass dies durch (1) grofse, nicht-verformbare Phasen bzw. Partikel,
(2) eine Verlangerung von Versetzungslinien durch fein verteilte Dispersoide sowie
(3) aufgrund geloster Fremdatome bewirkt wird, welche Versetzungen wiederverankern und
die Akkumulation von Versetzungen im Kristall beeinflussen kénnen. Da die ersten beiden
Einfliisse fiir die aufgenommen Flieffkurven in dieser Arbeit ausgeschlossen werden kénnen,
kann den gelosten Fremdatomen eine eindeutige Wirkung auf den Mechanismus der Verfor-
mungsverfestigung zugeschrieben werden. Hierfiir sprechen auch die Kocks-Mecking-Plots
bei erhohter Temperatur und langsamerer Dehnrate. Insbesondere die anfangliche Verfesti-
gungsrate kann sich durch Anhebung der Temperatur erhShen. Die begiinstigte Diffusions-
tahigkeit bzw. Beweglichkeit von Mg-Atomen, die auch bei einer dynamischen Reckalterung
zum Tragen kommt, scheint somit einen entscheidenden Einfluss zu haben.

Im Bereich Il der Verfestigung (vgl. Abbildung 2.2 b) spielen dann vermutlich stationare
Fremdatome eine grofiere Rolle. Die Rate der dynamischen Erholung kann in diesem Bereich
anhand der Steigung der Kocks-Mecking-Plots interpretiert werden. Sie ergibt sich durch
Ableitung df/do im Bereich des linearen Abfalls der Verfestigungskurve. Wahrend sich fiir
die betrachteten Umformbedingungen (Ty =30°C, € =10"s") bei Al4N eine Steigung von
df/do =~ 47 ergibt, nimmt sie mit steigendem Mg-Gehalt kontinuierlich ab (d6/do = 22 fiir
AlMg0,4; d6/do =~-17 fiir AIMg0,8). Fiir die Legierung AIMg5 betrdgt die Steigung des
linearen Bereichs nur noch df#/do =-10. Somit wird deutlich, dass die dynamische
Entfestigung durch Mg in Losung drastisch reduziert wird. Es ist bekannt, dass die Bildung
von rdumlichen Versetzungsstrukturen und die damit einhergehende Entfestigung mafigeb-
lich vom Quergleitverhalten abhangt. In reinem Aluminium ist das Quergleiten von Verset-
zungen aufgrund der hohen Stapelfehlerenergie stark ausgepragt, was durch den flachen
Verlauf der FlieSkurve zum Ausdruck kommt. In Al-Mg-Legierungen scheint hingegen ein
planares Gleitverhalten vorzuliegen, sodass Versetzungen zunehmend auf ihren Gleitebenen
beschréankt bleiben [7]. Eine Umordnung von Versetzungen in energetisch giinstige Zellstruk-
turen und eine damit verbundene Entfestigung wird unterdriickt. Die ausgepragtere Verfor-
mungsverfestigung mit steigendem Mg-Gehalt ist demnach an das zunehmende planare
Gleitverhalten und die Verhinderung der Versetzungszellbildung gekniipft. Die tatsdchlich
wirkenden Mechanismen auf die reduzierte dynamische Erholung sind noch immer
umstritten. Einige Autoren fiithren das planare Gleitverhalten in Al-Mg-Legierungen auf die
reduzierte Stapelfehlerenergie zuriick [110,219]. Eine deutliche Auswirkung ist jedoch erst bei
hohen Legierungsgehalten wahrscheinlich. Neuere Untersuchungen von Kuhlmann-
Wilsdorf et al. [26,220] deuten darauf hin, dass ein Mangel an ungebundenen bzw. freien
Leerstellen zu planarem Gleitverhalten fiihrt. Durch die Bildung von Mg/Leerstellen-
Komplexen [29] wird die Leerstellenkondensation zu Versetzungsringen verhindert, welche
komplanare Burgersvektoren bereitstellen wiirden. Durch die Bindung der Leerstellen an

Mg-Atomen wird die Erzeugung notwendiger Burgersvektoren, welche fiir die raumliche
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Beweglichkeit der Versetzungen erforderlich sind, unterdriickt und vorhandene Burgers-
vektoren bleiben auf die aktive Gleitebene beschrankt.

Wird die Legierung AIMg5 in den Vergleich einbezogen, wird zunachst die deutlich hohere
Fliefsgrenze ersichtlich (Abbildung 5.3 a, rechts). Wie angesprochen, geht diese auf die grofsere
Fremdatomkonzentration des a-MK zuriick. Auch die Korngrofie konnte bei diesem Werkstoff
einen relevanten, direkten FlieSsspannungsbeitrag haben (s. 0.). Es zeigt sich eine abermals
erhohte Verfestigungsrate, die mit grofier Wahrscheinlichkeit auf das beschriebene planare
Gleitverhalten zuriickgeht. Neben der Bindung von Leerstellen konnte aufgrund des hohen
Mg-Gehaltes bei diesem Werkstoff auch die Herabsetzung der Stapelfehlerenergie eine Rolle
spielen. Fiir die dargestellten Priifbedingungen wird eine leicht ausgepragte Streckgrenzen-
erscheinung ebenso wie dynamische Reckalterungserscheinungen deutlich. Beide Effekte sind
auf die Mobilitit von Mg-Atomen wahrend der Verformung zuriickzufiihren, wie in
Kapitel 2.2.3 erlautert wurde. In der untersuchten Modelllegierung sind die Effekte jedoch
schwidcher ausgepragt als in technischen Legierungen mit &hnlichem Mg-Gehalt
(vgl. [108,124]). Es ist zu vermuten, dass das im Vergleich zu technischen Legierungen recht
grobkornige Gefiige der untersuchten Legierung mafigeblichen Einfluss hat. Rossig et al. [221]
zeigten, dass sowohl die Liidersdehnung als auch die durch den PLC-Effekt hervorgerufenen
Spannungsausschldge mit steigender Korngrofie deutlich abnehmen. Verringerte Spannungs-
ausschlédge bei grofien Korngrofien wurden auch von Wen et al. nachgewiesen [121].

Der Vergleich zwischen Reinaluminium und den Al-Si-Legierungen in Abbildung 5.3 b
verdeutlicht, dass auch gelGstes Si einen direkten Festigkeitsbeitrag liefert. Die Fliefigrenze
steigt mit zunehmender Fremdatomkonzentration an. Ebenso lasst sich eine Steigerung der
Verformungsverfestigung durch einen erhchten Si-Anteil feststellen. Die anfanglichen Verfes-
tigungsraten 0 steigen dabei jedoch weniger stark als durch Zulegieren von Mg. So weist die
Legierung AIMg0,4 trotz eines geringeren Legierungsgehaltes bereits grofiere Maximalwerte
von 6 auf als AlSi0,7, wie die Kocks-Mecking-Plots zeigen. Aus dem Verlauf von 6 (z. B. Ab-
bildung 4.52) ist auch ersichtlich, dass nahezu unmittelbar mit Beginn der Verformung der
Verfestigungsbereich III (vgl. Abbildung 2.2 b) vorliegt und die Verfestigungsrate somit
linear mit der FlieSspannung abfillt. Die Verfestigung bei Al-Mg-Legierungen fiihrt hingegen
zu einem eher parabolischen FlieSkurvenverlauf. Betrachtet man lediglich den Bereich III der
Verfestigung, ist festzustellen, dass die Steigung der Kocks-Mecking-Plots df/do vergleich-
bare Werte aufweist, wie bei Al-Mg-Legierungen (d6/do ~-23 fiir AlSi0,25; d6/do ~-16 fiir
AlSi0,7). Auch geldste Si-Atome reduzieren somit die dynamische Entfestigung. Die Steigung
der Spannungs-Dehnungs-Kurven im Anfangsbereich der plastischen Verformung unter-
scheidet sich zwischen beiden Al-Si-Legierungen kaum. Die Fliefisspannungserhohung fiihrt
somit zu einem vertikalen Versatz der FlieSkurven. Erst ab grofieren Dehnungsbetragen
¢ ~ 0,05 weichen die Kurven zunehmend voneinander ab. Dies deutet an, dass die Bildung
neuer Versetzungen nicht mafigeblich vom gelosten Si-Gehalt abhidngt. Die dynamische

Erholung, die bei grofleren Dehnungen und somit hoherer Versetzungsdichte verstarkt
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abldauft, wird hingegen vom Losungsgehalt beeinflusst. Durch die zunehmende Verankerung
von Versetzungen an gelosten Atomen werden bei grofieren Si-Gehalten offenbar Umord-
nungs- und Annihilationsvorgange behindert. Die Legierung AlSi0,25 weist daher eine ausge-
pragtere dynamische Erholung auf.

Im letzten Vergleich (Abbildung 5.3 c) sind die bindren Legierungen AIMg0,8 und AlSi0,7 der
terndren Legierung AIMg0,6Si0,8 gegeniibergestellt. Die Al-Mg-Si-Legierung weist dabei mit
o¢ =35 MPa die grofsite Fliefigrenze auf, da in dieser Legierung die grofite Fremdatomkonzen-
tration in Losung vorliegt. Sehr deutlich geht auch das unterschiedliche Verfestigungs-
verhalten der Werkstoffe aus dem Vergleich hervor. Die Al-Mg-Legierung weist die hochste
anfangliche Verfestigungsrate auf. Die Flieispannung steigt dadurch im Bereich kleiner
Dehnungen auf Werte, die der FlieSspannung von AIMg0,65i0,8 entsprechen. Erst ab einem
Dehnungsbetrag von etwa ¢ = 0,05 ergibt sich dann erneut eine deutliche Abweichung. Die
Gesamtverfestigung ist demnach in der terndren Legierung am grofiten. Ein additiver
Zusammenhang der Fliefsspannung zur gelosten Fremdatomkonzentration (Mg + Si) kann im
Bereich plastischer Verformung nicht festgestellt werden. Die genauen Ursachen des
unterschiedlichen Verhaltens sind nur schwer nachzuweisen. Es ist davon auszugehen, dass
sich die gelosten Legierungselementatome auch in der Al-Mg-Si-Legierung bereits wahrend
der Abkiihlung vom Losungsglithen mit Leerstellen zu bindren Komplexen verbinden.
Chang et al. [65] vermuten, dass bereits kurz nach Abschreckung keine freien Leerstellen mehr
vorkommen. Moderate Abkiihlgeschwindigkeiten wie in dieser Arbeit (T = 10 K/s) kénnten
diese Bindung begiinstigen, da wahrend der Abkiihlung noch ausreichend Zeit fiir Diffusions-
prozesse von Leerstellen gegeben ist. Ein planares Gleitverhalten kénnte auch in diesem
System auftreten und wird insbesondere fiir den T4-Zustand (kaltausgelagert) tatsachlich
beobachtet [7]. Die Tatsache, dass Al-Mg dennoch eine hohere anfingliche Verfestigung
aufweist, konnte durch eine gréflere Anzahl von Mg/Leerstellen-Komplexen zu erklaren sein,
die das Quergleitverhalten zudem effektiver behindern als bindre Komplexe aus Si und
Leerstellen. Die geringer ausgepréagte dynamische Erholung in AIMg0,65i0,8 ware moglicher-
weise durch die effektivere Verankerung von Versetzungen an verbleibenden Fremdatomen
zu erkldren, deren Anzahl in dieser Legierung hoher ist als in AIMg0,8.

Es wurde bereits darauf hingewiesen, dass die Flieffsspannung in bindren Systemen mit
zunehmendem Legierungsgehalt ansteigt. Eine Quantifizierung der FlieSspannungserhéhung
gelingt, indem die ermittelten Spannungswerte iiber dem geldsten Legierungsgehalt aufge-
tragen werden. In Abbildung 5.4 a und b sind Flielspannungswerte a),, der Al-Mg- und
Al-Si-Legierungen in Abhéngigkeit des Losungsgehaltes aufgetragen. Die Umformbedin-
gungen sind in der Legende angegeben und wurden so gewahlt, dass ein Vergleich mit Daten
aus der Literatur erfolgen kann. Es sei insbesondere auf die unterschiedliche Dehnrate hinge-
wiesen. In Anlehnung an Gleichung 2.17 lasst sich der Zusammenhang von FliefSsspannung

und Fremdatomkonzentration ¢ durch folgende Formel beschreiben:

0 =0, + Kc" (Gleichung 5.1).
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Dabei ist o) die FlieSspannung von Reinaluminium und K sowie n sind Konstanten. In
Kapitel 2.2.2 wurde dargelegt, dass fiir bindre Legierungen haufig von einem Exponenten
n = 1 berichtet wird und somit ein linearer Zusammenhang besteht. Legt man diesen Wert den
eigenen Messdaten zu Grunde, ergibt sich fiir AI-Mg eine Zunahme der FliefSigrenze um etwa
K =15 MPa/at.%. Es ergibt sich somit eine gute Ubereinstimmung mit Literaturwerten [106—
108]. Der von Jobba et al. [109] bestimmte Wert weist mit K =18 MPa/at.% Mg eine etwas
grofiere Flieflspannungszunahme auf, ist jedoch wahrscheinlich auf die allgemein geringeren
Korngrofien der dort untersuchten Legierungen zuriickzufiihren (vgl. Kapitel 2.2.2). Auch die
Flieflspannung fiir grofsere Dehnungsbetrage kann ndherungsweise durch eine Gerade
beschrieben werden. Die bestimmte Flieflsspannungserhohung von K =40 MPa/at.% Mg fiir
Op20 ist etwas geringer als der von Ryenetal [108] angegebene Wert von etwa
K =48 MPa/at.% Mg. Der Unterschied konnte ebenfalls aus den unterschiedlichen Korn-
grofien der untersuchten Legierungen hervorgehen. Wahrscheinlicher ist jedoch der festig-

keitssteigernde Einfluss von Verunreinigungen (z. B. Fe), welche bei Legierungen in [108]

vorlagen.
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Abbildung5.4: Vergleich ermittelter Spannungswerte o)y, (volle Symbole) mit Angaben aus der Literatur
(offene Symbole) in Abhingigkeit des gelosten Legierungsgehaltes.
a+b) Annahme einer linearen Abhingigkeit (n=1)
c+d) Annahme einer exponentiellen Abhingigkeit (n < 1)
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Im System Al-Si wurden unter der Annahme von n =1 Werte von K =11 MPa/at.% (o¢) und
K =37 MPa/at.% (09 ,0) bestimmt (Abbildung 5.4 b). Die Entwicklung der Fliefigrenze ist
somit in guter Ubereinstimmung mit den Ergebnissen von Zhao et al. [102], die eine Erhhung
um K =7,6 —12,6 MPa/at.% angeben. Mit zunehmender Dehnung korrelieren die ermittelten
Trendlinien jedoch immer weniger mit den Ergebnissen aus [102]. Dort wurden stets grofiere
FliefSsspannungen ermittelt. Die ausgepragtere Verfestigung ist auch in diesem Fall auf die
Fe-Zusatze zurtickzufiithren, die den wesentlichen Unterschied zu den hier untersuchten
Legierungen bilden. Die eigenen Ergebnisse widerlegen somit die in [102] getroffene
Behauptung, wonach Si-Atome einen grofseren Einfluss auf die Verformungsverfestigung
besitzen als geloste Mg-Atome.

Bezieht man in die Betrachtungen die FlieSspannungswerte von Al4N (c =0 at.%) ein, wird
deutlich, dass eine lineare Abhédngigkeit von der Fremdatomkonzentration nur ndherungs-
weise gilt. Der Exponent n nimmt bei genauerer Betrachtung Werte <1 an, wie aus Abbil-
dung 5.4 ¢ und d hervorgeht. Die ermittelten Werte fiir Al-Mg-Legierungen zeigen grofse
Ahnlichkeit zu den Ergebnissen von Sherby et al. [222], die in [223] sehr gut aufbereitet und
analysiert worden sind. Fiir den Exponenten n wurden dort in Abhangigkeit von der Dehnung
Werte zwischen 0,73 und 0,81 bestimmt. Auch fiir Al-Si ergeben sich durch Einbeziehung von
Al4N Werte von n <1. Die Ergebnisse sprechen dafiir, dass der Exponent mit steigendem
Anteil an Verunreinigungen etwas zunimmt. Diese Vermutung wurde bereits von
Ryen et al. [108] gedufsert. Insbesondere die Reinheit des Aluminiums scheint eine grofse Rolle
zu spielen. Bereits geringe Fe-Zusatze in kommerziellem Al bewirken eine deutliche Flief3-
spannungserhéhung. Aus der konzentrationsabhangigen Betrachtung der FliefSsspannung
wird nochmal ersichtlich, dass Si-Atome einen geringeren Einfluss auf das Festigkeits- und
FliefSverhalten besitzen als Mg-Atome. Die effektivere MK-Verfestigung durch Mg wird in der
Literatur auf den Grofienunterschied der Atomradien und einen grofieren Moduleffekt im
Vergleich zu gelostem Si zuriickgefiihrt. Beide Legierungselemente steigern auch die Verfor-
mungsverfestigung. Die Fliefsspannung bei grofser Dehnung steigt mit zunehmender Fremd-
atomkonzentration im a-MK kontinuierlich an.

Die atomprozentualen FlieSspannungserhchungen von geldsten Mg- und Si-Atomen kénnen
angewendet werden, um einen additiven Zusammenhang der Verfestigungswirkung zu
tiberpriifen. Da Flieffkurven der Legierung AIMg0,65i0,8 nur fiir eine Dehnrate & =10"s"
aufgenommen worden sind (vgl. Tabelle 3.6), bezieht sich nachfolgende Betrachtung auf diese
Umformbedingung. Durch Erweiterung der Gleichung 5.1 auf das terndre System Al-Mg-Si

ergibt sich folgender Zusammenhang fiir die FliefSigrenze:

() a1-mg-si = (ap)a1 + (K™ )mg + (Kc™)s; (Gleichung 5.2).
Mit der Fliefsgrenze von Al4N (o¢ = 10 MPa) und den elementspezifischen Werten fiir Mg und
Si (Abbildung 5.4 c bzw. d) ldsst sich fiir die Legierung AIMg0,6Si0,8 eine FliefSgrenze von

o¢=35,4 MPa berechnen, sofern alle Legierungselementatome in Losung vorliegen. Die

Fremdatomkonzentrationen beider Elemente sind dafiir in at.% einzusetzen. Experimentell
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wurde fiir die Legierung AIMg0,65i0,8 eine FlieSgrenze von o¢ = 35,1 MPa bestimmt (vgl. Ab-
bildung 4.63 b). Die sehr geringe Abweichung deutet darauf hin, dass sich die Beitrdage der
MK-Verfestigung verschiedener Elementtypen auf die Fliefsgrenze tatsdchlich additiv
verhalten. Der Vergleich erfolgt jedoch unter der Annahme, dass die ermittelten Werte K und
n fiir das System Al-Mg (Abbildung 5.4 c) in guter Naherung auch fiir die schnellere Dehnrate
& =101 s Giiltigkeit besitzen. Diese Annahme scheint begriindet zu sein, da in Kapitel 4.2.2
eine sehr geringe Dehnratenempfindlichkeit der Al-Mg-Legierungen bei Ty = 30 °C aufgezeigt
werden konnte. Eine Dehnratenvariation hat insbesondere bei kleinen Dehnungsbetragen
keinen nennenswerten Einfluss auf das FlieSverhalten. Verschiedene Dehnraten
(¢ =108 s bzw. € =10 s) fithren somit zu nahezu identischen Fliefsgrenzen o.

Es sei jedoch nochmals darauf hingewiesen, dass ein additiver Zusammenhang der
Flielspannung zur gelosten Fremdatomkonzentration (Mg + Si) im Bereich plastischer Verfor-

mung nicht mehr festgestellt werden kann (Abbildung 5.3 c).

Mikrostrukturzustiande mit Teilchen

In Forschungsarbeiten zu Verfestigungsmechanismen in Aluminiumlegierungen wird haufig
die Aussage getroffen, dass Teilchen mit Abmessungen im um-Bereich keinen Einfluss auf die
Festigkeitseigenschaften haben (z. B. [219]). Entsprechend der Gleichung 2.19 konnen solch
grofie Partikel leicht von Versetzungen umgangen werden, sodass die Verfestigungswirkung
gering ausfallt. Die fiir die Legierung AlSi0,7 durchgefiihrte Versuchsreihe, bei der eine
Variation der Abkiihlgeschwindigkeit Ty erfolgte, hat gezeigt, dass solche Aussagen keine
Allgemeingiiltigkeit besitzen. In Abbildung 4.55 wurden Flieffkurven verschiedener Mikro-
strukturzustande miteinander verglichen, bei denen unterschiedliche Partikelkonfigurationen
vorlagen. Vorangegangene Warmebehandlungen wurden so durchgefiihrt, dass in den
gepriiften Proben keine Teilchen (T =1 K/s), {iberwiegend NT-Partikel (T =102 K/s) oder
{iberwiegend HT-Partikel (Tx = 102 K/s) vorlagen. Hierbei zeigte sich, dass eine Reduzierung
des Losungsgehaltes im a-MK und die damit einhergehende Bildung grober Partikel
(Abmessungen: einige um) bei hohen Temperaturen Ty >300°C keinen mafigeblichen
Einfluss auf die Verformungsverfestigung besitzt. Auch auf die FlieSgrenzen wirken sich
grobe Partikel nicht merklich aus. Geringere Fliefigrenzen in langsam abgekiihlten Zustanden
sind allein auf eine verringerte MK-Verfestigung zuriickzufiihren. Bei einer Umform-
temperatur von Ty =30 °C wirken sich die in der Matrix verteilten, groben Teilchen jedoch
sehr wohl auf das Verfestigungsverhalten der Legierung aus. Die vernachlédssigbare Verfes-
tigungswirkung inkohdrenter Teilchen ist somit im Wesentlichen auf die Fliefigrenze des
Werkstoffes beschréankt.

Solche Mikrostrukturzustande mit Teilchen zeigen bei tiefen Temperaturen zu Beginn der
plastischen Verformung eine grofiere Verfestigung, wodurch sich ein steilerer Anstieg der
FlieSkurven ergibt. Erst ab einem bestimmten Dehnungsbetrag zeigt sich eine zunehmend
reduzierte Verfestigung im Vergleich zum reinen Mischkristall. Dieses Verhalten ist mit

grofier Wahrscheinlichkeit auf die Bildung von Versetzungsringen bzw. geometrisch
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notwendigen Versetzungen (GND) zuriickzufiihren. Durch das Umgehen von groben, nicht
schneidbaren Teilchen mittels Orowan-Mechanismus verbleiben um die Partikel Versetzungs-
ringe zurlick. GND bilden sich an den Grenzflichen Matrix/Teilchen, um den Material-
zusammenhalt zu gewdhrleisten (Kapitel 2.2.2). Durch die Generation der zuséatzlichen
Versetzungen erhoht sich die Versetzungsdichte im Werkstoff, woraus die gesteigerte
Verfestigungsrate zu Beginn der plastischen Verformung resultiert. Dass die genannten
Mechanismen auch in bindren Aluminiumlegierungen eine Rolle spielen, zeigten Zhao et al.
anhand experimenteller Versuche einerseits [224] und durch Modellierung der Verfestigung
andererseits [225]. Poole et al. [139] weisen unter Einbeziehung verschiedener Publikationen
ebenfalls auf die Auswirkungen grober Partikel hin. Hinweise auf einen konkreten Einfluss
von Si-Partikeln gibt Bohm [48].

Die effektivere Entfestigung durch dynamische Erholung in Mikrostrukturzustanden mit
Teilchen, welche bei grofieren Dehnungsbetragen zu beobachten ist, wird vermutlich durch
folgende Ursachen bewirkt. Die Bildung neuer Versetzungen in der Umgebung der Teilchen
erfolgt lokal begrenzt. Dabei stellt sich recht ziigig eine Sattigung der Versetzungsdichte ein,
sodass die Bereiche mit GND im weiteren Verlauf der Verformung keinen weiteren Beitrag
zur Verformungsverfestigung liefern. Aufgrund der hohen lokalen Versetzungsdichte kommt
es auflerdem bevorzugt zu Wechselwirkungen mit mobilen Versetzungen, die nachfolgend
immobilisiert werden. GND begiinstigen somit den Aufbau raumlicher Zellstrukturen, welche
die elastischen Verspannungen des Kristallgitters reduzieren. Es ist auch denkbar, dass um
benachbarte Teilchen gebildete Versetzungsringe teilweise annihilieren kénnen, was zu einer
zusatzlichen Entfestigung fiihrt.

Um den Einfluss von Si-Partikeln auf das Verfestigungsverhalten noch detaillierter beurteilen
zu konnen, wurden Mikrostrukturzustande eingestellt und miteinander verglichen, die eine
nahezu identische Zusammensetzung des a-MK aufweisen und sich méglichst nur durch die
vorliegende Partikelkonfiguration bei identischem Ausscheidungsvolumengehalt unterschei-
den (Abbildung 4.56). Als Referenzzustand diente die Legierung AISi0,25 mit vollstandig
ibersattigtem a-MK (0,26 ma.% Si). Durch gezielte Warmebehandlungen an AlSi0,7 wurden
Proben mit einem identischen MK-Zustand eingestellt. Der verbleibende Si-Anteil sollte
einerseits liberwiegend als NT-Partikel ausgeschieden werden. In einem weiteren Fall sollte
die Entmischung des o-MK bei hoheren Temperaturen erfolgen, sodass iiberwiegend
HT-Partikel im resultierenden Gefiige vorliegen. Die in AlSi0,7 gebildeten Teilchen sind in
beiden Fillen zu grob, um einen direkten Festigkeitsanstieg (FliefSgrenze) zu bewirken. Es
wurde jedoch gezeigt, dass die Partikelart bzw. die Partikelverteilung einen entscheidenden
Einfluss auf das Verfestigungsverhalten hat. Zustinde mit sehr groben HT-Partikeln
(ausgeschiedener Volumengehalt in wenigen, weit voneinander entfernten Partikeln
gebunden) weisen ein nahezu identisches Festigkeits- und Fliefsverhalten wie der reine MK
auf. Bei Zustinden mit tiiberwiegend plattenformigen NT-Partikeln (ausgeschiedener

Volumengehalt in vergleichsweise hoherer Anzahl an Partikeln mit geringerem Abstand
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zueinander gebunden) zeigt sich eine gesteigerte Verformungsverfestigung. Diese Fest-
stellung kann mit verschiedenen Erklarungsansdtzen begriindet werden. Teilkohdrente
Grenzflachen der NT-Partikel konnten periodisch angeordneten Versetzungen aufweisen [46].
Somit ist denkbar, dass es vermehrt zu Wechselwirkungen zwischen den vorliegenden
Versetzungsstrukturen und mobilen Versetzungen kommt. Es ist aufserdem bekannt, dass die
Dichte aller GND bei konstantem Volumenanteil mit abnehmender Teilchengréfle und somit
groflerer Teilchenanzahl zunimmt [115]. Die Mikrostrukturuntersuchungen haben gezeigt,
dass Teilchengrofie und -anzahl stark von der Abkiihlgeschwindigkeit abhdngen (z. B. Abbil-
dung 4.27). Der untersuchte Zustand mit gesteigerter Verfestigung weist somit deutlich
kleinere, gleichzeitig jedoch eine grofiere Anzahl an Si-Teilchen auf. Es konnte dadurch im

Verlauf der Verformung zu einer starkeren Zunahme der Versetzungsdichte kommen.

5.2.2 Einfluss der Temperatur auf das FlieBverhalten

Die Auswirkungen erhohter Temperaturen auf das Festigkeits- und FliefSsverhalten wurden
fiir alle Werkstoffe detailliert untersucht. Es sei darauf hingewiesen, dass die mechanischen
Eigenschaften nicht anhand konventioneller Warmzugversuche bestimmt worden sind. Die
systematische Untersuchung des Temperatureinflusses erfolgte durch thermomechanische
Analysen. Diese Vorgehensweise ermdglichte es, prozessnahe Warmebehandlungen vorzu-
nehmen und daraus resultierende, unterkiihlte Ungleichgewichtszustande der Mikrostruktur
mittels mechanischer Priifverfahren zu analysieren.

In Kapitel 2.2.3 wurde ausgefiihrt, dass der mechanisch aufzubringende Spannungsanteil fiir
Versetzungsbewegungen durch thermische Aktivierung herabgesetzt werden kann. Die grofle
Abhidngigkeit des thermischen Fliefisspannungsanteils von der Temperatur wird anhand der
Flieffkurven aller Legierungen deutlich. Eine wesentliche Erh6hung der Umformtemperatur
fiihrt fiir alle untersuchten Werkstoffe zu geringeren FliefSgrenzen und einer weniger ausge-
pragten Verformungsverfestigung. Die grundsatzlichen Ursachen fiir die Herabsetzung der
Festigkeit wurden bereits erldutert. Bis zu einer Temperatur von etwa Ty =100 °C (T <0,4-Ts
fiir Al) tragt die thermische Aktivierung dazu bei, die Reibspannung in der Gleitebene von
Versetzungen zu iiberwinden. Bei einer weiteren Erhohung der Temperatur konnen auch
Schneidprozesse von Waldversetzungen und das Quergleiten von Schraubenversetzungen
einfacher ablaufen, was zu einer weiteren Verringerung der Flielspannung fiihrt. Ein
zusétzlicher Vorgang mit Bedeutung ist das diffusionsgesteuerte Klettern von Stufenverset-
zungen, um Hindernisse zu umgehen. Das Spannungs-Dehnungs-Verhalten der Werkstoffe
wird auch bei erhohter Temperatur durch mikrostrukturelle Gegebenheiten beeinflusst. Die
Annihilation und Anordnung von Versetzungen spielen weiterhin eine entscheidende Rolle.
Die erhohte Beweglichkeit von Versetzungen bei hohen Temperaturen ermdoglicht eine zuneh-
mende Ausldschung von Versetzungen und erleichtert die Anordnung von Versetzungen in
Zellstrukturen. Hiermit ist die allgemein festzustellende Verringerung der Verformungs-

verfestigung zu erklaren.
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Fiir reines Aluminium und die bindaren Legierungen stellt sich insbesondere bei langsamen
Dehnraten bei Temperaturen ab etwa Ty = 300 °C mit zunehmender Dehnung eine Sattigungs-
spannung ein. Es ist dann keine weitere Zunahme der FlieSspannung mehr festzustellen.
Somit scheint sich ein Gleichgewicht zwischen der Bildung neuer und der Annihilation
vorhandener Versetzungen einzustellen. Die mit steigender Temperatur abnehmende Verfes-
tigung geht neben den Fliefkurven auch aus den Kocks-Mecking-Plots aller Werkstoffe
hervor. Die Verfestigungsrate 6 fallt bei hohen Temperaturen deutlich schneller ab. Der Be-
reich III (vgl. Abbildung 2.2 b) der Verfestigungskurve reagiert somit nicht nur auf Abwei-
chungen in der Mikrostruktur, sondern auch sehr empfindlich auf eine Temperaturanderung.
Insbesondere bei hohen Temperaturen féllt zudem auf, dass sich der Abfall iiber der
FliefSsspannung nicht ausschliefdlich linear verhalt. Vor Erreichen einer Sattigungsspannung ist
stets ein ausgeprigter Ubergang vom Bereich Il der Verfestigung zum Bereich IV
entsprechend der schematischen Darstellung in Abbildung 2.2 b festzustellen. Anhand der
Kocks-Mecking-Plots ist aufierdem ersichtlich, dass die anfangliche Verfestigungsrate von
reinem Aluminium mit steigender Temperatur abféllt. Es ist bekannt, dass 6, vom
Schubmodul ¢ abhédngt [139] und auf Grund der Temperaturabhangigkeit von G ebenfalls
abnehmen muss. Aus den Kocks-Mecking-Plots der Legierungen geht jedoch auch hervor,
dass die tatsdchliche anfangliche Verfestigungsrate einiger Werkstoffe bei Temperatur-
erh6hung ansteigen kann. Obwohl die grundsatzlichen entfestigenden Mechanismen bei allen
untersuchten Werkstoffen auftreten, gilt es daher auch beim Temperatureinfluss zwischen den
einzelnen Werkstoffen zu differenzieren.

Ein sehr klares Bild der Temperaturabhingigkeit ergibt sich fiir reines Aluminium. Mit
steigender Temperatur ist sowohl fiir die FlieSgrenze als auch fiir die Verformungsverfes-
tigung ein kontinuierlicher Abfall zu erkennen. Ein besonders kritischer Temperaturbereich,
ab welchem es zu einem besonders starken Absinken der Flieffsspannung kommt, ist nicht zu
benennen. Bereits eine moderate Erhohung auf Ty =100 °C fiihrt zu einer Verringerung
erreichbarer FlieSsspannungen. Bei weiterer Erhohung setzt sich der Abfall weiter fort. Die
bestindige Abnahme der Flielspannungen geht besonders gut aus dem Verlauf der
Spannungswerte o}, in Abbildung 4.1 hervor.

Zieht man fiir einen Vergleich die Verldufe der Al-Mg-Legierungen heran, ergibt sich ein
unterschiedliches Bild. Zunichst féllt auf, dass die Fliefsgrenze fiir alle drei Varianten nur
unwesentlich von der Temperatur beeinflusst wird. Dieses Verhalten ist aus der Publikation
von Yanagawa et al. [110] fiir eine hochlegierte Al-Mg-Legierung bis Ty, = 200 °C bekannt. Die
eigenen Ergebnisse zeigen, dass sich auch bei einer Temperatur von Ty = 300 °C lediglich bei
kleinen Dehnraten eine leichte Verringerung von o; einstellt. Bei einer Umformtemperatur von
Ty =200 °C ergibt sich teilweise sogar eine leichte Erhchung von o¢ und 0 g,5. Somit wird
deutlich, dass geloste Mg-Atome die Warmfestigkeit steigern. Der zu Grunde liegende Mecha-
nismus ist vermutlich die Anreicherung von Mg-Atomen in der Umgebung der Versetzungs-

linien. Die thermische Aktivierung scheint in diesem Temperaturbereich nicht auszureichen,
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um die Versetzungen von den Atomen loszureiffen und eine wesentliche Reduzierung des
thermischen Spannungsanteils zu bewirken. Die erhchte anfiangliche Verfestigungsrate im
Bereich Ty =200 °C konnte durch das Mitdiffundieren von Mg-Atomen mit Versetzungen
begriindet werden. Die gesteigerte Warmfestigkeit durch Mg wird auch anhand der im
Vergleich zu Al4N gesteigerten Verformungsverfestigung ersichtlich. Insbesondere bei
Ty =100 °C fallt die temperaturbedingte Entfestigung viel geringer aus als bei reinem Alumi-
nium. Bei AIMg5 ist kein signifikanter Unterschied zwischen FliefSkurven bei Ty = 30 °C und
Ty =100 °C festzustellen. Ein kontinuierlicher Abfall der Spannungswerte g, erfolgt bei den
Al-Mg-Legierungen somit nicht. Erst ab Temperaturen Ty >100 °C ist mit zunehmender
Dehnung eine erhebliche Entfestigung zu beobachten. Auffillig ist dabei, dass der absolute
FlieSsspannungsabfall mit steigendem Mg-Gehalt wesentlich ausgepragter ist, was in einem
steileren Verlauf der Spannungswerte g, liber der Temperatur zum Ausdruck kommt. Ein
Erklarungsansatz fiir das festgestellte Fliesverhalten basiert abermals auf der Bildung von
Mg/Leerstellen-Komplexen wéhrend der Abkiihlung vom Losungsglithen. Die Mg-Gehalte
der untersuchten Legierungen sind nach [29] hoch genug, um derartige Komplexe zu bilden
und tibersattigte Leerstellen zu binden. Diese Cluster treten oberhalb von T =100 °C scheinbar
noch nicht auf. Die freien Leerstellen ermdglichen hier das Klettern von Versetzungen, was
nach [226] ab Temperaturen oberhalb etwa 180 °C wahrscheinlich ist. Die erhebliche Entfesti-
gung der Al-Mg-Legierungen bei Ty =200 °C scheint somit auf das Vorhandensein freier
Leerstellen zuriickzufiithren zu sein. Bei tieferen Temperaturen konnte es zur Bildung der
Mg/Leerstellen-Komplexe kommen, die bereits bei T = 100 °C festigkeitssteigernd wirken.
Dass in Al-Mg-Legierungen ein besonderer Mechanismus vorliegen muss, wird auch anhand
der Ergebnisse an Al-Si-Legierungen deutlich. Eine vergleichbare Erh6hung der Warmfestig-
keit durch gelostes Si ist nicht erkennbar (Abbildung 4.47, Abbildung 4.51). Zwar ergeben sich
bis Ty = 300 °C recht konstante Werte fiir oy, die Verformungsverfestigung fallt jedoch bereits
bei Ty = 100 °C wesentlich geringer aus als bei Ty = 30 °C. Bei weiterer Erhohung der Umform-
temperatur ist wie auch bei Al4N ein kontinuierlicher Abfall zu verzeichnen. Das Verhalten
spricht dafiir, dass keine Bindung von Leerstellen an Si-Atome erfolgt, wodurch Komplexe
mit festigkeitssteigernder Wirkung gebildet werden wiirden. Dies korreliert mit den Ausfiih-
rungen in Kapitel 5.2.1 und dem in der Literatur hdufig beschriebenen Mechanismus der
Leerstellenkondensation.

Den Einfluss der MK-Zusammensetzung auf das FliefSverhalten bei erhhter Temperatur zeigt
die Abbildung 5.5. In den bindren Legierungen resultieren Flieflspannungsunterschiede im
Wesentlichen direkt aus Abweichungen der Fliefigrenzen or. Die Auswirkungen geldster
Elemente auf die Verformungsverfestigung, d. h. auf den weiteren Verlauf der Spannungs-
Dehnungs-Kurven, sind im Vergleich zur Umformung bei tiefen Temperaturen erheblich
reduziert. Erholungsprozesse laufen scheinbar sowohl in Reinaluminium als auch in den
bindren Legierungen beschleunigt ab, sodass geloste Legierungselementatome keine grofie

Wirkung mehr besitzen.
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Abbildung5.5: Vergleich von Spannungs-Dehnungs-Kurven bei Ty = 300 °C fiir verschiedene Werkstoffe
nach iiberkritischer Abkiihlung nach Losungsgliihung (reine Mischkristalle).

Ein Auffachern der FliefSkurven, wie es bei tiefen Temperaturen erfolgt (Abbildung 5.3), wird
nicht festgestellt. Anders als bei Ty = 30 °C (Abbildung 5.4), hdangt die atomprozentuale Fliefs-
spannungssteigerung somit nicht mehr wesentlich vom betrachteten Dehnungsbetrag ab. Alle
Fliefspannungen g, steigen bei zunehmendem Losungsgehalt um einen dhnlichen Betrag.
Dabei liefert gelostes Mg auch bei Ty = 300 °C einen grofseren Festigkeitsbeitrag als Si.

Fiir die terndre Legierung AIMg0,65i0,8 wird hingegen ein unterschiedliches Verfestigungs-
verhaltens ersichtlich. Zwar kann anhand des Kocks-Mecking-Plots (Abbildung 4.64) auch fiir
AlMg0,65i0,8 eine Unterscheidung verschiedener Verfestigungsbereiche (Bereich III und IV)
erfolgen (vgl. Abbildung 2.2 b), eine Sattigungsspannung stellt sich bei Ty = 300 °C im unter-
suchten Dehnungsbereich jedoch nicht ein. Auch bei einem Dehnungsbetrag ¢ > 0,2 weist die
Verfestigungsrate 6 noch positive Werte auf. Der steilere Verlauf der Spannungs-Dehnungs-
Kurve der terniren Legierung kann somit nicht durch eine rein additive Uberlagerung von
Kurven der bindren Legierungen erfolgen.

Wie in Kapitel 2.1 dargelegt worden ist, handelt es sich bei den untersuchten Werkstoff-
zustanden um unterkiihlte Zustande. Der vorliegende, tibersattigte MK-Zustand ist somit
metastabil und bestrebt, sich durch Phasenumwandlungen einem Gleichgewichtszustand
anzundhern. Trotz iiberkritischer Abkiihlung auf die Verformungstemperatur konnte es dem-
nach beim isothermen Halten wahrend des Stauchversuchs zu einer Entmischung des a-MK
kommen. Es besteht insbesondere bei hohen Temperaturen die Moglichkeit, dass sich
wahrend der Beanspruchung Teilchen bilden, die eine festigkeitssteigernde Wirkung haben
und somit zum beobachteten Verfestigungsverhalten wahrend der Umformung fiihren
konnten. Es ist auch bekannt, dass derartige Festphasenumwandlungen durch gleichzeitige
Deformation beschleunigt ablaufen konnen [87]. Neu generierte Versetzungen dienen dabei
als Keimstellen und Diffusion von Fremdatomen wird durch die von Versetzungen erzeugten
Leerstellen erleichtert. Dennoch sind die Phasenumwandlungen zeitabhangige Prozesse. Da
die Stauchversuche verzogerungsfrei direkt nach Erreichen der Umformtemperatur
durchgefiihrt worden sind (Abbildung 3.8) und die gesamte Umformung bei einer Dehnrate

von €=10"s' insgesamt At=2s dauert, kann eine Ausscheidungsbildung wahrend der
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Umformung weitgehend ausgeschlossen werden. Auf eine Untersuchung geringerer
Dehngeschwindigkeiten wurde fiir AIMg0,65i0,8 hingegen verzichtet, da isotherme Phasen-
umwandlungen bei Umformzeiten von At=20s (¢ =102s") und At=200s (¢ =10°s™') mit
hoher Wahrscheinlichkeit ablaufen. Hierauf deuten isotherme Zeit-Temperatur-Ausschei-
dungs-Diagramme technischer Legierungen mit vergleichbaren Mg- und Si-Gehalten
(z. B. EN AW-6005A) hin [227].

Die Umwandlungskinetik der bindren Legierungen ist auch bei hohen Temperaturen dufserst
trage, sodass wahrend des Stauchversuchs keine signifikante Entmischung des a-MK zu
erwarten ist. Das beobachtete Verfestigungsverhalten von AIMg0,6Si0,8 ist daher mit grofser
Wahrscheinlichkeit allein auf die MK-Zusammensetzung zuriickzufiihren. Die hohe
Warmfestigkeit der Legierung zeigt sich auch in Abbildung 4.63. Fiir die untersuchte Dehnrate
ergibt sich eine signifikante Abnahme der Flielspannungswerte g, erst bei Temperaturen
Ty =200 °C. Die sehr dhnlichen FlieSsspannungswerte bei Ty = 30 °C und Ty = 100 °C konnten
auch bei dieser Legierung mit der Bildung von Fremdatom/Leerstellen-Komplexen zu
erkldren sein [65]. Bei Temperaturen Ty =200 — 300 °C liegen diese Cluster vermutlich noch
nicht vor. Die freien Leerstellen begiinstigen die Diffusion von Fremdatomen und kénnten der
Grund fiir die hohere anfangliche Verfestigungsrate in diesem Temperaturbereich sein.
Gleichzeitig ermdglichen sie bei grofieren Dehnungsbetrdagen entfestigende Mechanismen,
sodass die Flieffkurven zunehmend abflachen. Auch die Bildung von Clustern aus Mg- und
Si-Atomen ist denkbar und konnte das unterschiedliche Fliefiverhalten im Vergleich zu
bindren Legierungen erkldren. Es ist demnach zu vermuten, dass nicht allein die geloste
Fremdatomkonzentration die FlieSspannungserhdhung bestimmt, sondern auch die

Verteilung geldster Atome im a-MK von Bedeutung ist.

5.2.3 Einfluss der Dehngeschwindigkeit auf das FlieBverhalten

Im vorangegangenen Kapitel wurde deutlich, dass die Temperatur einen erheblichen Einfluss
auf das Festigkeits- und Fliefiverhalten der untersuchten Legierungen im unterkiihlten
Zustand hat. Allgemein begriindet liegt der Einfluss in der thermischen Aktivierung von
Versetzungsbewegungen und in den durch Diffusionsprozesse ermoglichten Entfestigungs-
mechanismen — beispielsweise dem Klettern von Stufenversetzungen. Die metallphysi-
kalischen Vorgange sind dabei zeitabhangig, sodass auch die Dehngeschwindigkeit einen
grofien Einfluss auf die FlieSspannungen besitzt. Allgemein betrachtet ldsst sich feststellen,
dass die dynamische Entfestigung mit zunehmender Umformgeschwindigkeit eingeschrankt
wird. Bei sonst gleichen Bedingungen wird die Flielspannung bei Zunahme der Dehn-
geschwindigkeit meist zu hoheren Werten verschoben. Insbesondere bei hohen Temperaturen
wird der Einfluss der Dehngeschwindigkeit deutlich. Die Ergebnisse zeigen jedoch auch, dass
der Dehnrateneinfluss ebenso wie der Temperatureinfluss werkstoffabhédngig ist und somit

von der Mikrostruktur bestimmt wird.
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Abbildung 5.6: Dehnratenabhingigkeit der FlieBspannung 03¢ nach iiberkritischer Abkiihlung auf die
angegebene Verformungstemperatur Ty.
a) Al4N
b) AlMg0,8
o AlSi0,7

Die Geschwindigkeitsabhangigkeit wird fiir Al4N, AIMg0,8 und AlSi0,7 nochmals exempla-
risch in Abbildung 5.6 betrachtet. Es sind die Flielspannungswerte o0y 5, bei einer Dehnung
von ¢ =0,20 fiir unterschiedliche Temperaturen in Abhdngigkeit der Dehnrate ¢ doppelt-
logarithmisch aufgetragen. Die logarithmisch dargestellte FlieSsspannung reinen Aluminiums
(Abbildung 5.6 a) zeigt fiir alle betrachteten Temperaturen mit zunehmender Dehngeschwin-
digkeit einen kontinuierlichen Anstieg. Bei tiefen Temperaturen verlaufen die Geraden
vergleichsweise flach. Die Flieflspannung hangt somit nur wenig von der Umformgeschwin-
digkeit ab. Mit steigender Temperatur nimmt der Anstieg der Geraden zu, sodass die
Dehnratenempfindlichkeit steigt.

Fiir die Legierung AIMg0,8 (Abbildung 5.6 b) verlaufen die Geraden unterhalb Ty, =200 °C
horizontal. Der Werkstoff ist in diesem Temperaturbereich praktisch unabhidngig von der
Dehnrate. Erst bei hoheren Temperaturen nimmt der Anstieg der Verldaufe zu, was auf eine
steigende Dehnratenempfindlichkeit hindeutet.

Fiir den Werkstoff AlSi0,7 zeigt sich eine Abhangigkeit von der Umformgeschwindigkeit
bereits ab Ty =100 °C. Mit weiter ansteigender Temperatur zeigt sich eine rapide Zunahme
der Geradensteigungen. Die Dehnratenempfindlichkeit ist bei Temperaturen Ty =200 °C

deutlich ausgepragter als bei der Al-Mg-Legierung mit vergleichbarem Losungsgehalt und
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ebenfalls hoher als bei AI4N. Anhand der grofien Dehnratenabhangigkeit von AlSi0,7 bei
hohen Temperaturen ist ersichtlich, dass gelostes Si unter bestimmten Umformbedingungen
keinen festigkeitssteigernden Einfluss mehr besitzt. Bei Ty =300 °C und einer langsamen
Dehnrate £ = 10 s ergibt sich ein identischer FlieSsspannungswert g ,, wie bei Al4N. Erst bei
tieferen Temperaturen bzw. hoheren Dehnraten weist die Legierung AlSi0,7 grofierer
Fliefspannungswerte als reines Aluminium auf. Geldstes Mg fiihrt im Gegensatz dazu auch
bei sehr langsamer Umformung zu einer Festigkeitssteigerung. Sowohl bei tiefen als auch
hohen Verformungstemperaturen liegen die ermittelten FlieSspannungswerte oberhalb der
Werte von Al4N.

Der lineare Zusammenhang zwischen Fliefispannung und Dehnrate, der sich in doppelt-
logarithmischer Darstellung zeigt, bestatigt die durch das Potenzgesetz in Gleichung 2.20
beschriebene Abhdngigkeit im betrachteten Dehngeschwindigkeitsbereich. Dieses Verhalten
wurde naherungswese fiir alle untersuchten Werkstoffe und samtliche Umformparameter
festgestellt und ist die Grundvoraussetzung fiir die Berechnung der Dehngeschwindigkeits-
empfindlichkeit nach den in Kapitel 3.4 beschriebenen Verfahren. Die nachgewiesene Abhan-
gigkeit lasst es zu, die Dehnratenempfindlichkeit numerisch iiber den Index m auszudriicken.
Eine ausfiihrliche Betrachtung erfolgte werkstoffspezifisch in Kapitel 4.

Fiir Al4N wurde bei Ty = 30 °C eine geringe SRS von m ~ 0,02 und somit ein Wert ermittelt,
der typisch fiir Metalle mit kfz-Gitter ist [85]. Es ist aufSerdem bekannt, dass die SRS mit stei-
gender Temperatur auf Werte bis etwa m = 0,2 ansteigen kann. Die durchgefiihrten Versuche
spiegeln einen kontinuierlichen Anstieg wider. Fiir Ty = 500 °C wurde ein entsprechend hoher
Wert von m ~ 0,18 ermittelt. Die Dehnratenempfindlichkeit ist dabei meist unabhangig vom
Betrag der Dehnung (Abbildung 4.4). Erst bei sehr hohen Temperaturen (Ty =400 °C) ist eine
Dehnungsabhéngigkeit erkennbar. Wahrend sich bei langsamer Dehnrate sehr rasch eine
Sattigungsspannung einstellt, ist bei schneller Umformung noch ein gewisses Maf$ an Verfes-
tigung nachzuweisen. Dies geht auch aus den Kocks-Mecking-Plots in Abbildung 4.2 hervor.
Die Flielspannungsdifferenz bei variierender Dehnrate wachst dadurch mit zunehmender
Dehnung an, woraus die Abhangigkeit von der Dehnung resultiert.

Die SRS der Al-Mg-Legierungen zeigt im untersuchten Temperaturbereich Ty =30 —300 °C
ebenfalls nur eine geringe Abhangigkeit vom Dehnungsbetrag. Alle untersuchten Legierungs-
varianten sind bei tiefen Temperaturen dehnratenunempfindlich. Unterschiede in Spannungs-
Dehnungs-Verlaufen bei verschiedenen Dehngeschwindigkeiten sind sowohl bei Ty, =30 °C
als auch bei Ty =100 °C marginal. Fiir AIMg5 ist bei Ty =30 °C sogar eine leicht negative
Dehnratenempfindlichkeit festzustellen. Wie in Kapitel 2.2.3 beschrieben, tritt eine negative
SRS bei Al-Mg-Legierungen haufig auf und wird mit dem PLC-Effekt in Verbindung gebracht,
der fiir diese Legierung bei tiefen Umformtemperaturen auch in dieser Arbeit nachgewiesen
worden ist (Abbildung 4.15, Abbildung 4.20). Bei Betrachtung der Temperaturabhangigkeit
des Fliefsverhaltens im vorangegangenen Kapitel wurde zudem diskutiert, dass

Mg/Leerstellen-Komplexe eine Entfestigung bei leichter Temperaturerhéhung auf Ty = 100 °C
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behindern. Die Unabhéngigkeit der Fliefisspannung von der Dehnrate bei dieser Temperatur
deutet ebenfalls darauf hin, dass thermische Aktivierung fiir die mikrostrukturelle Konfigu-
ration nicht zu einer Entfestigung fiihrt. Die durch die Gitterstérungen aufgebrachte elastische
Verspannung (Hinderniswirkung) ist scheinbar so grofs, dass die zuséatzliche thermische
Energie auch bei langsamer Dehnrate nicht ausreicht, um Versetzungsbewegungen zu
unterstiitzen und eine Verringerung des thermischen Fliefispannungsanteils zu bewirken. Erst
bei hoheren Temperaturen Ty =200 °C zeigt sich eine Flieflspannungsabhangigkeit von der
Dehnrate. Die SRS steigt dann mit zunehmender Temperatur kontinuierlich an. Sehr dhnliche
Ergebnisse wurden von Romhanjietal. [134] an einer kommerziellen Legierung mit
6,8 ma.% Mg veroffentlicht. Die SRS nimmt bei dieser Legierung ab etwa 150 °C deutlich zu.
Im Temperaturbereich Ty =100 - 200 °C muss demnach eine Anderung der mikrostruk-
turellen Gegebenheiten erfolgen. Die bei Ty =100 °C festgestellte Unempfindlichkeit aller
Al-Mg-Legierungen gegeniiber der Dehnrate stellt einen wesentlichen Unterschied zu reinem
Aluminium als auch zu den binédren Al-Si-Legierungen dar, wo Temperaturdnderungen stets
einen direkten Einfluss auf den Index m nach sich ziehen.

Interessanterweise sind die SRS und ihr temperaturabhingiges Verhalten nahezu unabhéngig
vom Mg-Gehalt. Wahrend alle untersuchten Al-Mg-Legierungen bei tiefen Temperaturen
unempfindlich auf die Dehnrate reagieren, steigt die scheinbare SRS bei Ty = 200 °C stark an
und nimmt Werte von m =~ 0,05 an. Bei Ty = 300 °C stellt sich bei allen Legierungsvarianten ein
Wert von m = 0,10 ein. Die Dehnratenempfindlichkeit in diesem Temperaturbereich ist der
SRS von Al4N somit sehr dhnlich. Hierbei sei nochmals darauf hingewiesen, dass die hervor-
gerufenen Spannungsunterschiede bei identischer Dehnratenempfindlichkeit zweier Werk-
stoffe fiir den festeren Werkstoff hoher ausfallen. Sehr deutlich wird dies im direkten
Vergleich zwischen Al4N (Abbildung 4.3) und AIMg5 (Abbildung 4.18) bei Temperaturen von
Ty =200 - 300 °C.

Die bindren Al-Si-Legierungen zeigen sich bei tiefen Temperaturen dehnratenunempfindlich.
Bei Ty =30 °C kann eine schwach ausgeprégte negative Dehnratenempfindlichkeit nachge-
wiesen werden. Auf dieses Verhalten wiesen auch Zhao et al. [102] bei einer Al-Si-Legierung
mit 0,5 ma.% Si hin. Zuriickgefiihrt wurde die negative SRS erneut auf dynamische Reck-
alterungserscheinungen bei langsamer Dehnrate. Dass der PLC-Effekt fiir Al-Si-Legierungen
auch bei hoheren Temperaturen Einfluss besitzt, kann jedoch weitgehend ausgeschlossen
werden. Eine Temperaturerhéhung auf Ty =100 °C hat einen erheblichen Fliefispannungs-
abfall bei langsamer Dehnrate zur Folge. Das bei Al-Mg-Legierungen beobachtete Werkstoff-
verhalten mit weiterhin dehnratenunabhéangiger Flieflspannung zeigt sich somit nicht. Viel-
mehr steigt die Dehngeschwindigkeitsempfindlichkeit dhnlich wie bei Al4N mit zuneh-
mender Temperatur kontinuierlich an.

Die SRS der Al-Si-Legierungen nimmt ab Ty >100 °C groflere Werte an als bei reinem

Aluminium. Wahrend bei Al-Mg-Legierungen keine Abhdngigkeit vom Mg-Gehalt nachge-
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wiesen werden konnte, zeigt sich bei Al-Si-Legierungen fiir hohe Temperaturen eine Steige-
rung der SRS mit zunehmendem Anteil an gelostem Si. Begriindet liegt die zunehmende SRS
darin, dass gelostes Si bei entsprechend hoher Temperatur nur noch bei ausreichend schneller
Dehnrate einen festigkeitssteigernden Einfluss besitzt. Bei langsamer Umformung stellt sich
sehr schnell eine Sattigungsspannung ein und der Si-Gehalt im a-MK wirkt sich nicht mehr
auf die Verformungsverfestigung aus. Dieses Werkstoffverhalten wird in Abbildung 5.7
hervorgehoben. Dargestellt sind Flielspannungswerte 0 ,, der verschiedenen Werkstoffe, die
sich bei Umformung bei Ty, = 300 °C fiir zwei unterschiedliche Dehnraten ergeben. Aus Abbil-
dung 5.7 a geht hervor, dass die FlieSspannung sowohl fiir eine langsame Dehnrate von
& =107 s als auch fiir eine schnelle Dehnrate £ = 10! s mit zunehmendem Gehalt an gelostem
Mg ansteigt. Durch das nahezu gleichbleibende Spannungsverhaltnis beider Umform-
geschwindigkeiten, ergibt sich fiir alle Werkstoffe ein dhnlicher Wert fiir die SRS. Betrachtet
man jedoch den FEinfluss von Si, wird ersichtlich, dass die Fremdatome bei einer langsamen
Dehnrate (¢ =10°s") keine Flielspannungserhéhung mehr bewirken. Beide Legierungs-
varianten weisen etwa dieselben Werte 0 5o wie Al4N auf. Bei erh6hter Dehngeschwindigkeit
zeigt sich hingegen auch bei Ty = 300 °C ein Si-Einfluss. Das Spannungsverhaltnis zwischen
den Umformraten und somit auch die SRS nehmen mit steigendem Si-Gehalt zu.

Die Ursache fiir das festgestellte Verhalten ist in einem Zusammenspiel aus der Zeitabhangig-
keit der thermischen Aktivierung von Versetzungsbewegungen und im aus der Mikrostruktur
der Werkstoffe resultierenden, unterschiedlichen Entfestigungsverhalten zu sehen. Wie in
Kapitel 2.2.3 beschrieben, wird der thermisch aktivierbare Flieflspannungsanteil mafigeblich
von der Temperatur und der Dehngeschwindigkeit beeinflusst. Es ergibt sich eine reziproke
Abhidngigkeit zwischen beiden Einflussfaktoren. Eine erhdhte Dehnrate wirkt sich daher

ahnlich auf die erforderliche Fliefspannung aus wie eine Verringerung der Temperatur.
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Abbildung 5.7: Einfluss hoher Umformtemperatur (Ty = 300 °C) auf die Dehnratenabhingigkeit der
FliefSspannung 0 ;¢ von binidren Legierungen nach iiberkritischer Abkiihlung.
a) Al-Mg-Legierungen
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Die Abhangigkeit des thermischen FliefSsspannungsanteils ist in Abbildung 5.8 nochmals
schematisch dargestellt. Anhand Abbildung 5.8 a wird deutlich, dass die kritische Tempe-
ratur, ab welcher die Deformation rein athermisch erfolgt, mit steigender Dehnrate zunimmt.
Fiir die langsame Dehnrate von € =102 s ist die aufgebrachte thermische Energie fiir die
Versetzungsbewegung scheinbar grofs genug, um die aufgebaute Hinderniswirkung der
gelosten Si-Atome zu liberwinden. Die Fliefispannung entspricht dem athermischen Anteil.
Bei schnellerer Dehnrate setzt sich die mechanisch aufzubringende FliefSsspannung hingegen
aus athermischem und thermischem Anteil zusammen. Die Losungskonzentration im a-MK
ist in diesem Fall von Bedeutung.

Die Unterschiede der thermischen Aktivierung bei Al-Mg- und Al-Si-Legierungen driickt sich
auch in den Kocks-Mecking-Plots bei langsamer Dehnrate aus. Das Entfestigungsverhalten
der binaren Legierungssysteme variiert bei hohen Temperaturen sehr stark. Al-Mg-Legierung-
en weisen selbst bei Ty = 300 °C noch ein ausgepragtes Mafs an Verfestigung auf. Fiir beide
Al-Si-Varianten ist die Verfestigung hingegen duflerst gering. Die Verfestigungsrate 6 geht
schon nach geringem Spannungsanstieg auf null zuriick. Somit stellt sich sehr schnell eine
Sattigungsspannung ein, die {iber den weiteren Verlauf der Umformung aufrechterhalten
wird. Ein Temperaturanstieg begiinstigt daher insbesondere bei langsamer Umformung die

dynamischen Entfestigungsvorgange in Al-Si-Legierungen.
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Abbildung 5.8: Schematische Darstellung der Abhingigkeit des thermischen FlieSspannungsanteils von
Dehnrate und Temperatur (nach [130], S. 32).

Die bisherigen Ausfiihrungen zum Dehnrateneinfluss zeigen auf, dass die SRS neben der
Temperatur auch mafsgeblich von den mikrostrukturellen Gegebenheiten des Werkstoffes
abhangen. Bei Bestimmung der scheinbaren SRS werden jedoch strenggenommen —
insbesondere bei grofieren Dehnungsbetragen — Zustande mit unterschiedlichen Mikrostruk-
turzustanden herangezogen. Die scheinbare SRS wurde anhand von Spannungs-Dehnungs-
Kurven berechnet, die mit konstanten Dehngeschwindigkeiten aufgenommen worden sind.
Eine Dehnratenvariation erfolgte lediglich zwischen den Versuchen. Die durch die

Deformation mit unterschiedlicher Geschwindigkeit bewirkten Mikrostrukturanderungen
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(z. B. Erthohung der Versetzungsdichte) werden nicht berticksichtigt. Aufgrund dieser Tat-
sache wurde zusatzlich die stationdre Dehnratenempfindlichkeit betrachtet, welche anhand
von Dehnratenwechselversuchen bestimmt worden ist. Fiir alle untersuchten Werkstoffe
wurden nur geringe Abweichungen zwischen scheinbarer und stationérer SRS festgestellt. Die
werkstoff- und temperaturspezifischen Abhéangigkeiten wurden durch die SRJT bestatigt.
Die grofiten Abweichungen zwischen scheinbarer und stationdrer SRS treten stets bei hohen
Temperaturen und groflen Dehnungen auf. Wie in Kapitel 4 beschrieben, ergeben sich diese
Unterschiede aus der Tatsache, dass sich an einen instantanen Wechsel der Dehnrate (SRJT)
stets ein transienter Bereich anschliefit, bei dem sich die Flieflispannung allméahlich dem
Niveau der geringeren bzw. hdheren Dehnrate annihert. Dieser transiente Ubergang ist
insbesondere bei einem Wechsel von einer langsamen auf eine schnellere Dehnrate sehr
ausgepragt. Um nach dem Wechsel auf die schnelle Dehnrate einen stationdren Zustand zu
erreichen, sind lange Zeiten und somit grofie Dehnungsintervalle erforderlich. Es ist durchaus
denkbar, dass ein solcher stationdrer Zustand nicht in jedem Fall erreicht worden ist, bevor
ein erneuter Dehnratenwechsel auf die langsamere Rate stattfindet. Dieses Verhalten wurde
fiir alle untersuchten Werkstoffe festgestellt und erschwert die Auswertung nach Abbil-
dung 3.11 a erheblich. Bei einem Wechsel auf die langsamere Dehnrate erfolgt der transiente
Ubergang deutlich rascher.

Soare et al. [218] liefern einen Erkldrungsansatz fiir dieses Verhalten, welches sie fiir verschie-
dene Al-Mg-Legierungen festgestellt haben. Nach ihrer Vorstellung wird der transiente Uber-
gang beim Dehnratenwechsel durch die Diffusion geldster Fremdatome zu Waldversetzungen
bestimmt. Die Fremdatome lagern sich in der Umgebung der Waldversetzungen an und
verankern diese in der vorliegenden Konfiguration. Beim Schneidvorgang durch eine mobile
Versetzung kommt es zu einer Verlagerung der Versetzungslinien beider Versetzungen. Fiir
die Bildung des Versetzungssprungs muss die Waldversetzung jedoch aus ihrer Position
herausbewegt werden. Eine blockierte Waldversetzung stellt dabei ein grofieres Hindernis
dar. Bei Erhohung der Dehnrate nimmt auch die Bildungsgeschwindigkeit neuer Wald-
versetzungen zu. Die Anlagerung von Fremdatomen an neu gebildeten Versetzungen erfolgt
diffusionsgesteuert, bendtigt daher Zeit und somit grofse Dehnungsintervalle. Das Erreichen
eines stationdren Zustandes verzdgert sich, wodurch der transiente Ubergang grofiere
Dehnungsintervalle iiberstreicht.

Nach den Ergebnissen der in dieser Arbeit durchgefiihrten Versuche kann der vorgeschlagene
Mechanismus nicht als alleiniger Grund betrachtet werden. Transiente Ubergénge ergeben
sich nicht nur bei Al-Mg-Legierungen, sondern auch fiir Al-Si-Legierungen, bei denen der
festigkeitssteigernde Einfluss von Fremdatomen deutlich schwacher ausfallt. Selbst bei reinem
Aluminium wurden transiente Spannungsiibergdnge nachgewiesen. Eine Anlagerung
geloster Atome kann in diesem Fall jedoch weitestgehend ausgeschlossen werden. Wodurch
sich die Einstellung eines stationdren Zustandes verzogert, kann somit nicht abschliefSend

geklart werden. Da insbesondere erhohte Temperaturen betroffen sind, ist ein Einfluss von
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Leerstellen denkbar. Sehr wahrscheinlich spielt auch die Ausbildung von Versetzungs-
strukturen eine Rolle. Bei Verringerung der Dehnrate wird die Bildung neuer Versetzungen
erheblich verlangsamt. Es steht aufierdem ausreichend Zeit fiir eine Umordnung bereits
vorliegender Versetzungen zur Verfiigung. Die Mikrostruktur gleicht sich vermutlich durch
ablaufende Erholungsprozesse relativ schnell jenem Zustand an, der sich auch bei Umfor-
mung mit konstant langsamer Dehnrate einstellt. Erfolgt hingegen ein Wechsel auf die
schnelle Dehnrate, muss die Fliefispannungserhchung iiberwiegend aus der Generation neuer
Versetzungen resultieren. Das Fliefisspannungsniveau der Umformung mit durchgehend
hoher Dehngeschwindigkeit wird aufgrund der zuvor abgelaufenen Erholung nicht wieder

oder erst nach hinreichend grofiem Dehnungsbetrag erreicht.
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6 Zusammenfassung

Die computergestiitzte Simulation von Fertigungsprozessen gewinnt zunehmend an
Bedeutung, da sich durch eine Vorhersage von Verarbeitungs- und Gebrauchseigenschaften
zeit- und kostenintensive Experimente einsparen lassen. Prozesssimulationen ermdglichen
zudem, Zusammenhdnge zwischen Prozessparametern und dem resultierenden Werkstoff-
verhalten zu verstehen und konnen somit dabei helfen, neue Werkstoffvarianten zu ent-
wickeln und bestehende Prozessschritte zu optimieren. Fiir genaue Simulationsvorhersagen
bedarf es Werkstoffmodelle, welche Gefiigezustande und daraus resultierende mechanische
Eigenschaften zu jedem Zeitpunkt des Prozesses abbilden konnen. Insbesondere das
Festigkeits- und Fliefiverhalten des Werkstoffes muss in Abhéangigkeit von Werkstoffzustand,
Dehnrate und Temperatur moglichst genau beschrieben werden. Die Grundlage fiir physika-
lisch basierte Werkstoffmodelle sind umfassende experimentelle Daten, aus denen sich
Riickschliisse {iber mikrostrukturelle Einfliisse auf das mechanische Verhalten ziehen lassen.
Die vorliegende Arbeit verfolgte den Ansatz, das Festigkeits- und Fliefiverhalten von
Al-Mg-Si-Legierungen durch systematische, experimentelle Untersuchungen umfassend und
grundlegend zu charakterisieren. Hierfiir wurde eine Methodik entwickelt, mit der
mechanische Werkstoffpriifungen an Werkstoffzustinden mit definierter Mikrostruktur
vorgenommen werden konnen. Die Charakterisierung des Fliefiverhaltens erfolgte zudem
tiber einen grofien Temperatur- und Dehnratenbereich. Im Vordergrund stand dabei der
Einfluss der Hauptlegierungselemente Mg und Si. Fiir eine separierte Betrachtung der
Verfestigungswirkung wurden verschiedene bindre Legierungen und eine terndre Legierung
mit systematischer Variation der chemischen Zusammensetzung untersucht. Massenanteile
anderer Elemente wurden auf wenige ppm begrenzt, um {iberlagerte Einfliisse auf die
Eigenschaften durch weitere geloste Fremdatome sowie intermetallische Phasen zu mini-
mieren. Die Vielfalt an mikrostrukturellen Einflussgrofien und ihre gegenseitigen Wechsel-
wirkungen werden somit durch die hohe Reinheit der Modelllegierungen begrenzt.

Die mechanischen Werkstoffpriifungen erfolgten iiberwiegend an unterkiihlten Zustanden im
Rahmen von thermomechanischen Analysen. Die Werkstoffe wurden dazu einer Losungs-
glithung unterzogen und anschlieffend mit kontrollierter, linearer Rate auf die Verformungs-
temperatur abgekiihlt. Die Umformung erfolgt nahezu verzogerungsfrei im direkten
Anschluss an die entsprechende Warmebehandlung. Fiir eine anschlieSende Beurteilung des
FlieSsverhaltens der Legierungen, d. h. der ablaufenden Ver- und Entfestigungsvorgange, ist
die Kenntnis der Mikrostrukturentwicklung beim Abkiihlen von fundamentaler Bedeutung.
Im Rahmen der Arbeit wurde daher zundchst die Mikrostrukturentwicklung bei Durch-
fiihrung relevanter Warmebehandlungen analysiert. Die genaue Kenntnis der Mikrostruktur-
entwicklung wurde durch eine Kombination aus thermischen Analysen mittels DSC und
umfangreichen Mikrostrukturuntersuchungen erzielt. Ein wesentliches Ergebnis stellt die

Bestimmung der legierungsspezifischen, kritischen Abkiihlgeschwindigkeit fiir alle
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untersuchten Werkstoffe dar. Durch die Anwendung {iberkritischer Abkiihlungen mit
anschliefender mechanischer Priifung kann das FliefSverhalten von MK-Zustdnden mit
bekannter, tibersattigt geloster Fremdatomkonzentration charakterisiert werden, wodurch die
legierungselementspezifische MK-Verfestigung quantifiziert werden kann. Es konnte gezeigt
werden, dass geloste Mg-Atome sowohl bei tiefen als auch bei hohen Verformungstempera-
turen einen grofieren Festigkeitsbeitrag liefern als Si-Atome. Die beiden Hauptlegierungs-
elemente fithren aufierdem zu einem sehr unterschiedlichen Verfestigungsverhalten wahrend
der plastischen Verformung. Zwar behindern beide Arten von Fremdatomen die dynamische
Erholung von Versetzungen und steigern dadurch die Verformungsverfestigung. Al-Mg-
Legierungen weisen jedoch grundsatzlich hohere anfangliche Verfestigungsraten auf als
Al-Si-Legierungen. Durch Untersuchungen an der terndren Al-Mg-Si-Legierung wurde
festgestellt, dass sich die FlieBgrenze durch eine additive Uberlagerung der Einfliisse von Mg
und Si ergibt. Ein solcher additiver Zusammenhang der FlieSspannung zur geldsten Fremd-
atomkonzentration (Mg + Si) kann im Bereich plastischer Verformung jedoch nicht mehr
festgestellt werden.

Bei unterkritischer Abkiihlung nach dem Losungsgliihen treten legierungsabhéangig Phasen-
umwandlungen auf, die ebenfalls durch DSC-Analysen bestimmt worden sind. Dadurch kann
die Enthalpieentwicklung wéhrend des Abkiihlens kiihlraten- und temperaturabhangig nach-
vollzogen werden. Ausgeschiedene Phasen wurden durch Mikrostrukturuntersuchungen
charakterisiert. Wahrend es beim langsamen Abkiihlen der untersuchten Al-Mg-Legierungen
zu keiner nennenswerten Entmischung des a-MK kommt, konnen in Al-Si-Legierungen zwei
Hauptreaktionen in unterschiedlichen Temperaturbereichen ablaufen. Dabei kommt es stets
zur Ausscheidung von reinem Si mit kd-Kristallstruktur. Die Morphologie ausgeschiedener
Si-Teilchen variiert jedoch und hangt von der Temperatur ab, bei der die Ausscheidung
erfolgte. Das Ausscheidungsverhalten ist insgesamt stark von den Abkiihlbedingungen
abhangig. Dies gilt auch fiir die untersuchte Al-Mg-Si-Legierung. Verschiedene Partikel
konnen sich bei Abkiihlung der terndren Legierung bilden. Die Ergebnisse deuten darauf hin,
dass die Gleichgewichtsphase $-Mg:Si und reines Si in einem Hochtemperatur-Reaktions-
bereich ausgeschieden werden. Bei tieferen Temperaturen kommt es zur Bildung von
Vorstufenphasen des Legierungssystems (z. B. f'-MgusSi, Ul-MgALSiz). Die Bildung der
Vorstufenphasen scheint dabei mafigeblich durch die vorliegende heterogene Keimstellen-
dichte (z. B. Versetzungen, Dispersoide) bestimmt zu werden. Im Vergleich zu technischen
Al-Mg-Si-Legierungen mit vergleichbarem Gehalt an Hauptlegierungselementen wiesen die
Reaktionen bei tiefen Temperaturen deutlich geringere Intensitat auf. Dies ist durch die hohe
Reinheit der untersuchten Modelllegierung und der daraus resultierenden geringen Anzahl
an Keimstellen zu erklaren.

Kenntnisse iiber das Phasenumwandlungsverhalten wurden genutzt, um mittels sorgsam
durchgefiihrter Warmebehandlungen gezielt Einfluss auf die Mikrostruktur der Al-Si-

Legierungen zu nehmen. Hierdurch war es moglich, neben vollstindig tibersattigten
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MK-Zustanden auch gezielte Variationen der geldsten Fremdatomkonzentration einzustellen
und mechanisch zu priifen. Diese Moglichkeit wurde eingesetzt, um den Einfluss geloster
Fremdatome (MK-Verfestigung) einerseits und den Festigkeitsbeitrag ausgeschiedener
Partikel (Teilchenverfestigung) andererseits entkoppelt voneinander zu betrachten. Fiir die
Bestimmung geeigneter Warmebehandlungsparameter erfolgte zunédchst eine Modellierung
der Ausscheidungskinetik auf Basis experimentell bestimmter Enthalpieinderungen. Durch
die Modellierung ist es gelungen, die Mikrostrukturentwicklung wahrend des Abkiihl-
prozesses analytisch zu beschreiben, sodass sowohl der Losungsgehalt des a-MK als auch der
Volumenanteil ausgeschiedener Phasen kiihlraten- und temperaturabhangig berechnet wer-
den kann. Die Modellierung wurde mit verschiedenen experimentellen Verfahren (quantita-
tive Gefligeanalysen, Atomsondentomografie, elektrische Widerstandsmessungen) validiert.
Die mechanische Priifung vergleichbarer Werkstoffzustande hat nachgewiesen, dass grobe
Si-Teilchen (einige um) keinen direkten Festigkeitsbeitrag liefern, bei RT jedoch die
Verfestigungsrate wahrend der plastischen Verformung beeinflussen konnen. Ausgeschie-
dene Partikel konnen somit die Bildung neuer Versetzungen sowie den Aufbau rdumlicher
Zellstrukturen beeinflussen. Die Einfliisse der Teilchen auf Verfestigungsvorgange oder
dynamische Erholung miissen bei den mikrostrukturellen Gegebenheiten in physikalisch
basierten Werkstoffmodellen Beriicksichtigung finden.

Abschliefsend kann festgehalten werden, dass die durchgefiihrten Arbeiten einen erheblichen
Erkenntnisfortschritt {iber den Zusammenhang von Mikrostruktur und mechanischem
Verhalten von Al-Mg-Si-Knetlegierungen liefern. Die umfassenden experimentellen Ergeb-
nisse konnen gleichzeitig als Eingangs- und Validierungsdaten fiir eine physikalisch basierte
FlieSkurvenmodellierung genutzt werden. Die Einsatzfahigkeit der erarbeiteten Methodik zur
Charakterisierung des Fliefsverhaltens durch Werkstoffpriifungen an Zustanden mit defi-
nierter Mikrostruktur — insbesondere an unterkiihlten Zustanden — wurde nachgewiesen. Die
experimentelle Vorgehensweise ldsst sich dabei unter Beriicksichtigung werkstoffspezifischer

Rahmenbedingungen auch auf andere Legierungen und Legierungssysteme iibertragen.
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Abbildung A.1: Teilbereich des bindren Phasengleichgewichtsdiagramms Al-Mg (nach [9]).
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Abbildung A.2: Teilbereich des bindren Phasengleichgewichtsdiagramms Al-Si (nach [31]).
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Abbildung A.3: Teilbereich des quasibindren Phasengleichgewichtsdiagramms Al-Mg:Si (nach [61]).
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APT

AZ
BF

DC (casting)

DF

DIK
DSC

EDX/EDS

EM
GND

GP
HRTEM

HT

JMAK

kd

kfz

LM

MK

NT

OES

OPS
PLC-Effekt

ppm
P-R

atom probe tomography
(Atomsondentomografie)

Ausgangszustand

bright field
(Hellfeld)

direct chill casting
(Stranggiefiverfahren mit direkter Kithlung)

dark field
(Dunkelfeld)

Differentialinterferenzkontrast

differential scanning calorimetry
(dynamische Differenzkalorimetrie)

energy dispersive X-ray spectroscopy
(energiedispersive Rontgenspektroskopie)

Elektronenmikroskop(ie)

geometrically necessary dislocation
(geometrisch notwendige Versetzung)

Guinier-Preston

high resolution transmission electron microscope/microscopy
(hochauflosende(s) Transmissionselektronenmikroskop(ie))

Hochtemperatur
Johnson-Mehl-Avrami-Kolmogorov
kubisch diamant

kubisch flachenzentriert
Lichtmikroskop(ie)

Mischkristall

Niedertemperatur

optische Emissionsspektrometrie
Oxid-Poliersuspension

Portevin-Le Chatelier-Effekt
(dynamische Reckalterung)

parts per million (1 ppm = 1-10)

Probenmessung im DSC (Messung von Probe gegen Referenz)
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QFA

SEM

RT
SAED

SRJT

SRS

STEM

TEM

TMA

TOFMS

TPRE

Quench-Factor-Analyse
Basislinienmessung im DSC (Messung von Referenz gegen Referenz)

scanning electron microscope/microscopy
(Rasterelektronenmikroskop(ie))

Raumtemperatur

selected area electron diffraction
(Feinbereichselektronenbeugung)

strain rate jump test
(Dehngeschwindigkeitswechselversuch)

strain rate sensitivity
(Dehngeschwindigkeitsempfindlichkeit)

scanning transmission electron microscope/microscopy
(Rastertransmissionselektronenmikroskop(ie))

transmission electron microscope/microscopy
(Transmissionselektronenmikroskop(ie))

thermomechanical analysis
(thermomechanische Analyse)

time-of-flight mass spectrometry
(Flugzeit-Massenspektrometrie)

twin plane re-entrant edge(-Mechanismus)
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A

AH,
A(dH/dt)
I

K

Qr

Querschnittsflache

Koeffizienten fiir FlieSkurven-Fit miti = 1,2, 3

Parameter mit Bezug zur Keimbildungsrate (Avrami-Exponent)

kritische Zeit des Umwandlungsprozesses bei isothermen Bedingungen (QFA)
Warmekapazitit (bei konstantem Druck)

Elastizitatsmodul

Kraft

1. freie Enthalpie
2. Schubmodul

Anderung der freien Enthalpie
Keimbildungsarbeit/Aktivierungsenergie zur Bildung eines stabilen Keimes
verzerrungsabhangige Differenz der freien Enthalpie
grenzflachenabhangige Differenz der freien Enthalpie
volumenabhéngige Differenz der freien Enthalpie
Wachstumsrate

Enthalpie

Enthalpiedifferenz/-danderung

Bildungsenthalpie der Phase x

Wairmestromdifferenz (gilt bei konstantem Druck p)
elektrischer Strom

1. werkstoffbezogener Parameter (Dehnratenabhangigkeit der Flieflspannung)
2. werkstoffbezogener Parameter (Abhéngigkeit der Flieflsspannung von
geloster Fremdatomkonzentration)

Konstante miti =1, 2, 3, 4
Taylorfaktor
molare Masse eines Elementes

Parameter mit Bezug zur Dimensionalitat der wachsenden Phase
(Avrami-Exponent)

Keimbildungsrate
Warme

Quench-Factor
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aXI CX

CEl

Clrk

(4%¢

CK_max

Aktivierungsenergie fiir Diffusion
elektrischer Widerstand
Querschnittsflache
Ausgangsquerschnitt

Temperatur

Unterkiihlung

Temperatur, bis zu welcher eine Abkiihlung nach dem Losungsglithen
erfolgt ist

Losungsglithtemperatur

Schmelztemperatur

Verformungstemperatur

maximale Temperatur beim Wiedererwarmen
eutektische Temperatur

homologe Temperatur

Scanrate bzw. Temperaturanderungsgeschwindigkeit
Erwarmgeschwindigkeit

Kiihlgeschwindigkeit
Wiedererwarmgeschwindigkeit

kritische Abkiihlgeschwindigkeit

Gitterkonstanten des Elementes bzw. der Phase x

1. Breite
2. Lange des Burgersvektors

Burgersvektor

Koeffizienten fiir FlieSkurven-Fit miti =1,2,3
Fremdatomkonzentration des Mischkristalls
Losungsgehalt eines Legierungselementes

Fremdatomkonzentration des Mischkristalls nach Abkiihlung auf die
Temperatur Tk

Fremdatomkonzentration des Mischkristalls nach Abkiihlung auf RT

maximale Fremdatomkonzentration des Mischkristalls nach (iiberkritischer)
Abkiihlung auf RT
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Cmax(T)

Cmax|r

Cmin(T)

Cmin|r
p

d

dx
Ady
dr

dhi

Agg
Agy

Ah
AthK

Ahyg
Ah'K_maX

Ah'K_maxHK

hkl

maximale Fremdatomkonzentration des Mischkristalls in Abhangigkeit der
Temperatur T

maximale Fremdatomkonzentration des Mischkristalls bei der Temperatur T

Gleichgewichtsloslichkeit des Mischkristalls in Abhéangigkeit der
Temperatur T

Gleichgewichtsloslichkeit des Mischkristalls bei der Temperatur T
spezifische Warmekapazitat (bei konstantem Druck)

Dicke

Korngrofle bzw. Korndurchmesser

Korngroflenunterschied

Teilchendurchmesser

Netzebenenabstand der beugenden Netzebenenschar (hkl)
umgewandelten Anteil einer Phase bei isothermer Zustandsédnderung

Parameter mit Bezug zum Mechanismus des Wachstumsprozesses
(Avrami-Exponent)

spezifische elastische Verzerrungsenthalpie

spezifische freie Bildungsenthalpie

spezifische Enthalpie

definierter Enthalpiewert in einem Gleichgewichtszustand
spezifische Enthalpiedifferenz/-dnderung

spezifische Enthalpiedifferenz/-danderung nach Abkiihlung auf die
Temperatur Tk

spezifische Enthalpiedifferenz/-anderung nach Abkiihlung auf RT

spezifische Enthalpiedifferenz/-anderung nach Abkiihlung auf RT unter
Gleichgewichtsbedingungen (maximale Enthalpieanderung)

spezifische Enthalpiedifferenz/-anderung nach Abkiihlung auf die

Temperatur Tk unter Gleichgewichtsbedingungen
spezifische Enthalpiedifferenz/-anderung beim Wiedererwarmen
Miller’sche Indizes

Parameter mit Bezug zur Keimbildungs- und Wachstumsrate
(JMAK-Gleichung)

Konstante (QFA)
Boltzmann-Konstante

Hall-Petch-Konstante (Konstante fiir Korngrenzenverfestigung)
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kv Konstante fiir die Modellierung des Ausscheidungsverhaltens
kevk Konstante fiir Mischkristallverfestigung

kto Konstante fiir Teilchenverfestigung (Orowan-Mechanismus)
krs Konstante fiir Teilchenverfestigung (Schneidmechanismus)
ky Konstante fiir Versetzungsverfestigung

l Lange

Al Langendnderung

lo Ausgangslange

m 1. Dehngeschwindigkeitsempfindlichkeit

2. Probenmasse (DSC)

n 1. Avrami-Exponent
2. Exponent der Mischkristallverfestigung

n* Anzahl stabiler Keime

p Druck

r Keimradius

rr kritischer Keimradius

TE] Atomradius eines Elementes

t Zeit

to Zeitpunkt bei Beginn des Abkiihlvorganges (QFA)
tLg Losungsglithdauer

te Zeitpunkt bei Ende des Abkiihlvorganges (QFA)
2 Anlagerungsrate

XE] Stoffmengenanteil eines Elementes

Wg] Massenanteil eines Elementes

@ 1. Warmestrom

2. Ausscheidungsvolumenanteil

P, Ausscheidungsvolumenanteil nach Abkiihlung auf die Temperatur Tk
Dy Ausscheidungsvolumenanteil nach Abkiihlung auf RT
DK max Ausscheidungsvolumenanteil nach Abkiihlung auf RT unter

Gleichgewichtsbedingungen (maximaler Ausscheidungsvolumenanteil)
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a(-MK)

PEI
Po » Pak
Ap4KEl

Olp;
OF
AO'FK
Aopy,
Aok,
Aoy,
of
O-fmax

O-fmin

Tkrit

thermischer Langenausdehnungskoeffizient
Aluminium-Mischkristall

1. Legierungssystem Al-Mg-Si: intermetallische Gleichgewichtsphase Mg:Si
2. Legierungssystem Al-Mg:  intermetallische Gleichgewichtsphase AlsMgs
(hdufig auch mit AlsMg2 bezeichnet)

spezifische freie Grenzflachenenthalpie

Winkel zwischen zwei Gittervektoren des Elementes bzw. der Phase x
technische Dehnung

technische Dehngeschwindigkeit

Impingementfaktor

Verfestigungsrate

anfangliche Verfestigungsrate (Bereich II)

1. Versetzungsdichte
2. spezifischer elektrischer Widerstand

Dichte eines Elementes
spezifischer elektrischer Restwiderstand

prozentuale Erhchung des spezifischen elektrischen Restwiderstandes durch
gelostes Legierungselement

mechanische Spannung bzw. wahre Spannung

wahrer Spannungswert bei definiertem Betrag der Dehnung ¢;
FliefSsspannung

Verfestigungsbeitrag durch Korngrenzenverfestigung
Verfestigungsbeitrag durch Mischkristallverfestigung
Verfestigungsbeitrag durch Teilchenverfestigung
Verfestigungsbeitrag durch Versetzungsverfestigung
Fliefigrenze

maximale FlieSgrenze im Zustand T6 (QFA)

minimale Fliefigrenze bzw. Fliesgrenze der Matrix (QFA)
Nennspannung / technische Spannung

kritische Schubspannung

logarithmische/wahre Dehnung

logarithmische/wahre Dehngeschwindigkeit
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